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Résumé

Les films de silice dont sont constitués les traitements antireflet des verres de lunettes sont déposés

par vaporisation au canon à électrons, à température ambiante. Ils sont le siège de fortes contraintes

résiduelles compressives qui diminuent considérablement leur stabilité mécanique. Ces contraintes

sont difficiles à contrôler parce que les paramètres process qui les affectent sont très nombreux :

propriétés du substrat, du gaz résiduel, caractéristiques de l’enceinte et du canon à électrons, vitesse

de croissance,... En outre, ces paramètres ne sont pas indépendants et agissent souvent sur plusieurs

phénomènes physiques à la fois.

Dans cette thèse, nous mettons en œuvre des simulations numériques et des expériences pour identi-

fier les mécanismes à l’origine de la mise en compression des films de silice pendant leur croissance.

Les expériences nous permettent de distinguer trois régimes de croissance, en fonction de la pression

de gaz résiduel. Sous vide très poussé, où le gaz a un rôle négligeable, les films croissent en com-

pression. Ensuite, à mesure que la pression augmente, l’incorporation d’espèces issues du gaz dans

les films les comprime légèrement. Enfin, lorsque la pression augmente encore, le ralentissement des

particules vaporisées par le gaz diminue fortement le niveau de compression et masque l’effet d’in-

corporation. Les dépôts de silice par dynamique moléculaire nous permettent d’explorer la limite de

vide idéal. Grâce à une étude paramétrique systématique, nous trouvons que la mise en compression

des films est exclusivement contrôlée par l’énergie cinétique moyenne des particules incidentes. En

outre, les valeurs expérimentales ne peuvent être retrouvées qu’avec une énergie de quelques eV, au

moins dix fois plus grande que toutes les prédictions formulées dans la littérature sur le dépôt. Ce

résultat inattendu nous conduit à réfuter l’idée que la vaporisation au canon à électrons procéderait

par simple échauffement thermique. Nous le confirmons en déposant expérimentalement des films à

partir de monoxyde de silicium, évaporé thermiquement ou vaporisé au canon à électrons : les pre-

miers croissent en tension, les seconds en compression. Finalement, pour expliquer les quelques eV

prédits, nous proposons que sous irradiation électronique, une concentration de charges se forme à la

surface de la silice en raison de sa très faible conductivité électrique. Les particules vaporisées qui

sont chargées sont alors accélérées par répulsion Coulombienne.

Mots clés : films minces, silice amorphe, monoxyde de silicium, déposition physique en phase

vapeur, vaporisation au canon à électrons, contraintes intrinsèques, dynamique moléculaire
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Abstract

Silica thin films are widely used as low index layers in antireflective coatings. In the ophthalmic

industry, they are deposited at ambient temperature, by electron beam vaporization. This process ge-

nerates large compressive stresses which make the coatings susceptible to damage. It is thus crucial

to understand how these stresses emerge. However, this problem is highly complex because many

process parameters may play a role : substrate and residual gas properties, characteristics of the depo-

sition chamber, of the electron gun, growth rate,... Moreover, these parameters may depend on each

other and affect several phenomena at the same time.

In this thesis, numerical simulations and experiments are performed in order to identifiy the mecha-

nisms responsible for the generation of compressive stresses during film growth. The experiments

reveal three regimes of growth, depending on the residual gas pressure. Near ultra high vacuum,

where the effect of residual gas is negligible, films grow under compression. Then, as pressure in-

creases, incorporation of gas species in the films slightly compresses them. Eventually, when pres-

sure is high enough so that vaporized particles are slowed down by collisions with gas particles, the

level of compression significantly decreases ; this rapidly masks the incorporation effect. Molecular

dynamics simulations allow us to explore the ideal vacuum limit. By depositing silica films in a vast

ensemble of conditions, we find that their compressive state of stress is solely controlled by the mean

kinetic energy of incident particles. Comparison with experiments suggests that this energy is equal

to a few eV, which is at least ten times greater than predictions from the literature on deposition. This

unexpected result leads us to refute the idea that electron beam vaporization would be equivalent to

simple themal heating. We confirm this experimentally, by comparing films deposited from silicon

monoxide either thermally evaporated or vaporized using an electron beam : the formers grow under

tension while the latters under compression. Finally, we explain the ejection of particles of a few eV

as coming from the very low electrical conductivity of silica : under electronic irradiation, charges

accumulate at its surface and accelerate the charged vaporized particles by Coulombian repulsions.

Keywords : thin films, amorphous silica, silicon monoxide, physical vapor deposition, electron

beam vaporization, intrinsic stress, molecular dynamics
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Introduction

Un verre de lunettes est un matériau composite complexe [1]. Il est constitué d’un substrat de quelques

millimètres d’épaisseur, recouvert de plusieurs revêtements, dont notamment des couches anti-chocs

et anti-rayures de quelques micromètres d’épaisseur, d’un traitement antireflet d’environ 200 nm et

d’une protection anti-salissures de quelques angströms (voir Fig. 0.1).

FIGURE 0.1. Structure d’un verre ophtalmique, et interactions avec son environnement (figure extraite de [2]).

Aujourd’hui, la plupart des substrats sont produits à partir de matériaux organiques, qui ont l’avan-

tage d’être légers et de bien résister aux chocs. Le substrat est fabriqué en injectant dans un moule

un liquide qui est ensuite durci. Par exemple, on peut utiliser des résines thermodurcissantes, qui sont

un mélange de monomères dont la polymérisation est activée par irradiation de rayons ultraviolets.

On peut aussi utiliser une résine thermoplastique, le liquide est un polymère chauffé, qui se solidifie

à température ambiante. Le solide obtenu est ensuite usiné, poli et éventuellement coloré. Son indice

de réfraction et sa forme vont assurer la fonction de correction optique. Un autre constituant participe

à la correction optique : le traitement antireflet. Il est composé en moyenne de 4 couches minérales,

déposées par évaporation sous vide. Son rôle est de réduire les réflexions et d’augmenter la transmis-

sion de la lumière. Pour assurer cette fonction, les couches doivent former un système interférentiel :

il faut donc déposer en alternance des films de haut et de faible indice de réfraction. On utilise ty-

piquement des alternances de zircone (nZrO2=2.2) et de silice (nSiO2 =1.5). Il est possible d’atteindre

ainsi des coefficients de transmission de 98%, contre 90% sans traitement.

Ces deux composants, le substrat et le traitement antireflet, ne suffisent pas pour avoir un verre oph-

talmique fonctionnel. En effet, pendant toute sa durée de vie, un verre est soumis à de nombreuses

sollicitations qui peuvent altérer ses propriétés optiques ou l’endommager. Parmi les aggressions,

- 1 -



Introduction

l’abrasion par frottement de particules fines de poussière et les chocs avec des objets pointus sont

particulièrement critiques. Comme le verre est recouvert du traitement antireflet, qui est dur, il ne

craint pas trop l’abrasion par les particules fines. Par contre, les agressions causées par des chocs,

par exemple, peuvent facilement l’endommager. En effet, la réponse du verre à de telles sollicita-

tions est pilotée par l’élément le plus volumique, en l’occurence par le substrat organique ; comme

ce dernier est mou, il va imposer une grande déformation au traitement antireflet, qui lui est rigide

et cassant et donc risque d’être endommagé. La solution utilisée pour remédier à ce problème est de

déposer entre le substrat et le traitement antireflet des couches aux propriétés mécaniques intermé-

diaires : les couches antichoc et anti-rayures. Le traitement anti-rayures, par exemple, est un vernis

nano-composite de particules minérales nanométriques dans une matrice organique. Il est déposé par

trempage ou centrifugation.

Une autre source de dégradation des propriétés optiques est la sallissure. En effet, la surface du trai-

tement antireflet est hydrophile et présente des lacunes dans lesquelles les molécules aqueuses et

lipidiques s’accrochent facilement. Si le verre est sali, une partie de la lumière incidente est diffusée,

ce qui gêne la vision du porteur. Pour remédier à ce problème, le traitement antireflet est recouvert

d’un film de quelques nanomètres, qui va repousser les saletés (graisses,...) et recouvrir les micro-

pores. Ce film peut être déposé par trempage ou par évaporation sous vide. Il est est par exemple

composé de chaînes de polysilazanes fluorés. Ces chaînes sont constitués à la fois de radicaux qui

adhèrent bien à la dernière couche de silice du traitement antireflet, et d’atomes de fluor, hydrophobes

et oléophobes.

On voit bien qu’un verre ophtalmique fonctionnel, résistant et durable ne peut être obtenu que par la

combinaison d’un ensemble de matériaux aux propriétés très différentes, parfois même incompatibles.

Pour parvenir à agencer tous ces composants de manière optimale, il est indispensable de maîtriser

chacune des étapes de la fabrication du verre.

Parmi ces étapes, le dépôt des matières minérales du traitement antireflet est particulièrement com-

plexe. Le principe est de faire croître une phase solide par condensation d’atomes ou de molécules

issus d’une phase vapeur (c’est le seul procédé adapté ici parce que les énergies de cohésion des miné-

raux sont bien plus élevées que celles des autres constituants du verre de lunette). Ce procédé est très

différent de la solidification d’un liquide par refroidissement, et la structure finale du matériau obtenu

n’a rien à voir avec celle résultant par exemple d’une trempe. C’est d’autant plus vrai que les films mi-

néraux du traitement antireflet doivent être déposés à température ambiante pour ne pas endommager

les composés organiques du substrat, de sorte qu’ils croissent dans un état hors d’équilibre.

Une première conséquence est qu’il est impossible de se référer à une description appuyée unique-

ment sur la thermodynamique d’équilibre, par exemple à des diagrammes de phase, pour prévoir des

propriétés aussi simples que la composition chimique ou la masse volumique des films. Une deuxième

conséquence est que les solides obtenus présentent des structures complexes, avec des hétérogénéités

qui sont absentes dans les solides obtenus par trempe. Ainsi, les films de l’antireflet sont amorphes

et ont une structure souvent localement hétérogène, avec notamment des nanopores. Ils sont le siège

de contraintes résiduelles de grandes intensités, qui continuent parfois d’évoluer après le dépôt. Cette

- 2 -



Introduction

difficulté explique que de très nombreux travaux aient été réalisés pour caractériser les films déposés

sous vide : des mesures de porosité à l’échelle nanométrique, de densité, de contraintes résiduelles,

de conductivité thermique,... Cependant, il est souvent difficile de comparer les films produits dans

différentes expériences, tant les paramètres susceptibles d’affecter leur croissance sont nombreux.

Outre la technique de dépôt utilisée, citons la composition du matériau déposé, le substrat sur lequel

le dépôt est réalisé, sa température, la composition et la pression du gaz dans l’enceinte de dépôt.

De plus, des aspects aussi pratiques que la taille de l’enceinte ou la forme du contenant dans lequel

se trouve le matériau à déposer peuvent avoir une importance considérable et sont rarement précisés

dans les travaux sur ce sujet. En conséquence, notre compréhension théorique du procédé reste trop

limitée pour aider efficacement la fabrication des films minces. Devant cette complexité, il est crucial

de mieux comprendre comment les paramètres du process déterminent les mécanismes à l’œuvre lors

de la croissance d’un film.

La mise en œuvre de simulations numériques est connue pour apporter des réponses à ce type de

questions, mais les travaux portant sur le dépôt de films minces optiques restent très rares. Le premier

objectif de ce travail sera de construire un modèle numérique du dépôt de films par évaporation sous

vide de silice. Pour ce faire, on va commencer par passer en revue l’ensemble des procédés de dépôt

en phase vapeur, avec comme objectif d’identifier les spécificités du procédé utilisé pour les couches

optiques. Ensuite, on analysera les conditions expérimentales de ce procédé afin de proposer un mo-

dèle physique des conditions de dépôt au niveau de la surface en train de croître. On s’intéressera tout

particulièrement aux méthodes d’évaporation des oxydes de silicium, au gaz résiduel dans l’enceinte

de dépôt et aux échelles de temps des processus de condensation, relaxation ou diffusion au niveau

d’une surface du film. Dans l’optique de produire des films par simulation numérique, on consacrera

un chapitre aux descriptions existantes des interactions entre les atomes de silicium et oxygène. Une

fois le modèle physique et les potentiels d’interaction en main, on aura les outils pour mettre en place

un protocole numérique de depôt, qu’on testera en produisant des films dans des conditions aussi va-

riées que possible. L’analyse des films produits par simulation numérique mettra en évidence le rôle

crucial joué par la méthode d’évaporation du matériau source. Remarquons à cet effet que l’évapora-

tion sous vide elle-même est un processus hors d’équilibre et que les paramètres du modèle physique,

notamment la composition des particules évaporées ou leur énergie cinétique, ne peuvent donc pas

être déduits d’une théorie d’équilibre. Pour valider les résultats numériques et tester les prédictions

émises sur le rôle joué par les conditions d’évaporation, des expériences seront réalisées dans des

conditions aussi proches que possible de celles de nos simulations. En plus de mettre très clairement

en évidence le rôle clé joué par la méthode d’évaporation, ces expériences permettront d’identifier

deux effets du gaz présent dans l’enceinte : il se condense sur le film et peut ainsi l’oxyder pendant

la croissance ; il peut aussi ralentir les particules émises du creuset. Pour finir, on montrera comment

organiser des résultats expérimentaux dans une représentation permettant de quantifier l’importance

des différents effets physiques en jeu dans une expérience de dépôt et de comparer des expériences

réalisées dans des conditions différentes.
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es verres produits par refroidissement d’un liquide qui aurait relaxé à haute température

1.1. Bref historique des débuts du dépôt en phase vapeur

Les tout premiers dépôts en phase vapeur furent observés par Joseph Priestley en 1767 [3] alors qu’il

étudiait les cratères formés par les arcs électriques sur la cathode d’un condensateur. En déchargeant

une batterie dans un circuit formé par une chaîne de maillons de laiton, il fut capable de générer des

arcs électriques au niveau des interstices entre les maillons. Il plaça par la suite un morceau de verre

à proximité de la chaîne et observa à sa surface des dépôts noirs. Par la suite, il mit en place une série

d’expériences qui lui permirent de comprendre que le dépôt observé provenait du laiton. À partir de

ses observations, on peut penser que les couches obtenues se formaient probablement à partir des ions

métalliques et des macroparticules de laiton fondu éjectés des maillons. La couleur noire était due à

l’oxydation des couches déposées à l’air libre [4].

Différents travaux scientifiques décrivant ou utilisant des dépôts en phase vapeur furent ensuite réa-

lisés. Parmi les plus connus figurent les études de W.R. Grove en 1852 [5] (dépôt par pulvérisation

cathodique d’acier sur de l’argent, à 0.5 Torr), de F. Wöhler en 1855 [6] (dépôt de tungstène sur les

parois d’une enceinte en verre chauffée et remplie de gaz de chlorure de tungstène et d’hydrogène),

de M. Faraday en 1857 [7] (dépôt de films d’or probablement par arc électrique) et de M. Plücker en

1858 [8] (dépôt d’un film de platine par pulvérisation cathodique).

Ensuite, des articles scientifiques ou des brevets furent publiés, avec pour objectif de mettre en place

des procédés de fabrication industrielle de films par dépôt en phase vapeur. Ainsi, A.W. Wright conçut

en 1877 un appareil de dépôt sous vide (par pulvérisation cathodique ou arc électrique [9]) qu’il utilisa

pour fabriquer des miroirs en platine pour télescopes de 4 cm de diamètre [10, 11]. Les travaux de L.

Mond en 1890 [12, 13] sur la déposition de nickel par décomposition thermique de vapeur de tétracar-

bonyle de nickel et les nombreuses inventions d’Edison [14], par exemple le procédé de fabrication

de filaments pour lampes à incandescence par dépôt sous vide par évaporation thermique [15, 16],

achevèrent de populariser le procédé de dépôt en phase vapeur.

1.2. Les dépôts physiques de films minces de silice

Il existe deux grandes familles de dépôt en phase vapeur : les dépôts chimiques et les dépôts phy-

siques.

Dans un dépôt chimique, la vapeur est constituée d’espèces volatiles, appelées précurseurs. Elle est

amenée au-dessus de la surface d’un substrat sur lequel les précurseurs réagissent, pour former un

produit solide, le film ; la réaction dégage éventuellement des produits volatiles [17]. Pour activer

les réactions chimiques des espèces volatiles sur le substrat, il est presque toujours nécessaire de le

chauffer. Par exemple, les films de silice utilisés comme isolant en microélectronique sont déposés à
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400 ◦C, à partir de silane et de dioxygène. Ces deux réactifs se décomposent thermiquement sur le

substrat selon :

SiH4(g)+O2(g)−−→ SiO2(s)+2H2(g) (1.1)

La nécessité de travailler à haute température limite l’utilisation des dépôts chimiques. En effet, beau-

coup d’objets contiennent des matériaux qui ne peuvent pas être chauffés, comme c’est le cas pour

les verres ophtalmiques fabriqués avec des substrats organiques. D’autre part, le dépôt à haute tem-

pérature sur un substrat avec un coefficient thermique différent de celui du film peut générer des

contraintes résiduelles importantes lors du refroidissement, jusqu’à quelques 0.5 GPa [18].

Dans un dépôt physique, les espèces qui constituent la vapeur ne sont pas volatiles ; elles sont pro-

duites en vaporisant une source solide ou liquide dans le vide. Les principales techniques de dépôt

physique sont classées à partir du principe ou de la technique utilisée pour vaporiser la source.

On les regroupe généralement en quatre grandes catégories [19] :

— Évaporation thermique ou évaporation par canon à électrons : La source est chauffée, et ame-

née ainsi à un point de sublimation ou d’évaporation ; des atomes ou des molécules sont alors

évaporées.

— Pulvérisation par bombardement ionique : la source est bombardée par un faisceau d’ions,

sous l’effet duquel des atomes, des ions ou des molécules sont éjectés de la surface.

— Arc cathodique : un arc électrique est généré entre deux électrodes ; au niveau de la cathode,

qui est la source du dépôt, la racine de l’arc forme un «spot» [20]. La densité de courant y est

très forte, de sorte que des atomes, des ions ou des particules complexes sont vaporisés [21,

22].

— Ablation laser pulsée. Un faisceau laser pulsé de forte puissance est focalisé sur la surface

de la source, qui absorbe une partie de son énergie. Lorsque la densité de puissance absorbée

dépasse un seuil critique, un panache de vapeur dense et lumineux – un plasma – est arraché

de la source.

Dans ce qui suit, on ne présentera que les dépôts par évaporation et pulvérisation, parce que les

deux autres techniques ne sont pas utilisées pour produire des films nanométriques de silice. Pour les

dépôts par arc cathodique, cela s’explique par la nécessité de travailler avec une source, la cathode,

qui conduise bien l’électricité et puisse ainsi supporter la décharge électrique de l’arc. Ce n’est pas le

cas du silicium ou de ses oxydes [23, 24]. En ce qui concerne les dépôts par ablation laser le principal

problème est que ce procédé génère des agrégats dont la taille peut atteindre 100 nm, ce qui est plus

grand que l’épaisseur des films. Notons cependant que des travaux sont en cours pour éliminer ces

agrégats et déposer des couches minces de silice par ablation laser pulsé [25, 26].

1.2.1. Évaporation sous vide

Une machine de dépôt par évaporation sous vide, utilisée pour traiter des verres ophtalmiques, est

représentée sur la figure 1.1. On identifie deux parties : la partie basse où se trouve l’ensemble des

éléments qui vont permettre d’évaporer la source à déposer et la partie haute où le dépôt a lieu. Les
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FIGURE 1.1. Machine de dépôt par évaporation thermique et par canon à électrons, modèle Syrus 1350 com-

mercialisé par Bühler Leybold Optics [27]. Les dimensions de l’enceinte sont de l’ordre de 1 m. Les parois de

l’enceinte sont en acier inoxydable poli. Le système d’évaporation par canon à électrons est situé en (4). En
(3), on peut apercevoir un piège Meissner en cuivre derrière la protection métallique. Au-dessus, la grille est

l’entrée de la pompe à vide. Les substrats sont disposés sur la calotte sphérique (2), appelée carousel, pour que
l’angle d’incidence moyen de la vapeur soit proche de 0◦ quelque soit leur position. Le carousel peut tourner

sur lui-même pendant le dépôt, pour assurer son homogénéité.

substrats sont disposés sur la calotte sphérique en haut de l’enceinte et le matériau source est placée

dans le porte-échantillon du système d’évaporation. Ensuite, l’enceinte est fermée et mise sous vide

(pression de gaz résiduel entre 10−3 et 10−7 mbar) par l’action d’une pompe à vide et éventuellement

d’un piège froid. Une fois le niveau de vide souhaité atteint, il est possible d’insérer un gaz à pression

partielle ou débit contrôlé. Le système d’évaporation est alors mis en route puis la plaque utilisée

pour cacher la source du substrat est pivotée. Le dépôt commence : une partie de la vapeur évaporée

traverse l’enceinte sous vide, atteint les substrats, et se condense à leur surface.

Techniques de réalisation d’un vide poussé

Les technologies utilisées [28] pour mettre une enceinte sous vide se divisent en deux catégories, les

pompes et les pièges :

— Le principe des pompes est de déplacer les particules de gaz de l’intérieur de l’enceinte vers

l’extérieur. Par exemple, une pompe turbomoléculaire est constituée d’un rotor dont la forme

permet de transmettre aux particules à pomper une quantité de mouvement qui les envoie hors

de l’enceinte.
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— Un piège attire les particules du gaz résiduel sur une surface disposée dans l’enceinte. Ainsi,

les molécules d’eau peuvent être piégées en disposant dans l’enceinte des tuyaux parcourus

d’un liquide très froid, sur les parois desquels elles vont se condenser.

Pour bien comprendre le fonctionnement de ces pompes et pièges, on peut construire un modèle

idéalisé, en considérant que toute particule incidente à la surface d’un piège est éliminée. On conçoit

immédiatement que la capacité d’une pompe ou d’un piège à éjecter ou piéger une molécule de gaz

dépend de la nature de la molécule et de la pression dans l’enceinte. Pour calculer la vitesse de

pompage avec notre modèle idéalisé, il faut estimer le flux de particules de gaz à travers une surface

unité de surface. En considérant que le gaz résiduel est un gaz parfait, de masse molaire M, à la

pression P et à la température T , on obtient (voir annexe C) :

J =

√

Na

2πMkBT
P (1.2)

avec Na le nombre d’Avogadro et kB la constante de Boltzmann. Par exemple, pour les molécules de

N2 (MN2 = 28 g·/mol), on trouve sous pression ambiante, à 20 ◦C, un flux de JN2 = 2·1027 m−2 · s−1.

Connaissant ce flux, dans l’hypothèse de pompe idéale, on peut écrire l’équation d’évolution du

nombre de particules N dans l’enceinte :

dN

dt
=−

√

NakBT

2πM

Spompe

Venceinte
×N(t) (1.3)

où Spompe est la surface de la pompe (une particule incidente sur cette surface est évacuée de l’en-

ceinte) et Venceinte est le volume de l’enceinte. En résolvant cette équation, on obtient :

N(t) = N(t = 0)exp

(

−
√

NakBT

2πM

Spompe

Venceinte
t

)

(1.4)

La pression suit la même loi exponentielle puisqu’elle est proportionnelle à N. Pour N2, en prenant

Spompe = 100 cm2 et Venceinte = 1 m3, on trouve qu’il faut un peu moins d’une minute pour atteindre

une pression partielle de 10−3 mbar.

L’équation 1.4 suggère qu’il est possible de réduire la pression jusqu’à une valeur nulle. En réalité,

ce n’est pas le cas car du gaz est continuellement réintroduit dans l’enceinte ; il provient de sources

différentes, par exemple de fuites de gaz piégé dans les vis, de fuites de la pompe ou encore des parois

de l’enceinte, où des molécules se fixent lorsque l’enceinte est ouverte et se désorbent lorsqu’elle est

mise sous vide. À mesure que la pression diminue, deux phénomènes se produisent conjointement.

D’une part le flux de particules incidentes sur la pompe diminue et donc la quantité de gaz pompée

par unité de temps aussi. D’autre part, du gaz est réémis dans l’enceinte, depuis les parois ou via

des fuites. La pression la plus basse est alors obtenue lorsque la quantité de gaz introduite par unité

de temps est égale à la quantité de gaz pompé ou piégé par unité de temps. Cette compétition est

modélisée en écrivant :
dN

dt
=−λ N(t)+ Ṅ0(t) (1.5)

où λ est donné dans l’équation (1.4) et Ṅ0(t) est le terme source de particules de gaz introduites dans

l’enceinte par unité de temps.
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% massique % volumique pression partielle ( mbar)

N2 75.51 78.1 792

O2 23.01 20.93 212

Ar 1.29 0.93 9.47

CO2 0.04 0.03 0.31

Ne 1.2e-3 1.8e-3 1.9e-2

He 7e-5 7e-5 5.3e-3

CH4 2e-4 2e-4 2e-3

Kr 3e-4 1.1e-4 1.1e-3

N2O 6e-5 5e-5 5e-4

H2 5e-6 5e-5 5e-4

Xe 4e-5 8.7e-6 9e-5

O3 9e-6 7e-6 7e-5

Total air sec 100 100 1013

H2O (HR : 50 %, à 20 ◦C) 1.6 1.15 11.7

TABLE 1.1. Composition chimique de l’air ambiant sec, à 20 ◦C. Les compositions chimiques sont données
pour pour l’air sec. Lorsque l’air est humide, toutes les proportions sont modifiées, mais pas les pressions

partielles. Les proportions données sur la dernière ligne sont celles de l’eau dans l’air humide, à une humidité
relative de 50 % et à 20 ◦C. La pression totale est alors égale à 1024 mbar. Ce tableau est directement tiré

de [28].

Les pressions de vide typiquement utilisées pour déposer des films par évaporation sont comprises

entre 10−3 et 10−7 mbar (on parle de vide poussé ou de vide secondaire). À de tels niveaux de

pression, la composition chimique du gaz résiduel n’est pas du tout la même que celle de l’air am-

biant. En effet, les molécules de N2 qui composent majoritairement l’air ambiant (voir tableau 1.1

ci-dessous) sont évacuées de l’enceinte bien plus rapidement que d’autres molécules, les molécules

d’eau par exemple. Ces dernières ont été adsorbées sur les parois de l’enceinte au moment où elle

a été ouverte, tout comme par exemple les hydrocarbures. Ainsi, pendant la mise sous vide, toute la

surface de l’enceinte désorbe des molécules d’eau, à un taux qui devient d’autant plus important que

la pression de gaz diminue. Pour atteindre le vide requis, il faut alors attendre qu’une quantité assez

importante d’eau ait été désorbée puis pompée hors de l’enceinte ou piégée, et qu’ainsi le taux de mo-

lécules d’eau désorbées diminue [29]. Typiquement il faut quelques minutes pour atteindre un vide

de 10−3 mbar. Par contre, selon le matériel utilisé, il peut falloir plusieurs heures pour atteindre des

pressions de 10−7 mbar [30]. Une solution pour accélérer la mise sous vide est d’activer la désorption

des molécules sur les parois, par exemple en chauffant l’enceinte [31, 32].

Sur la figure 1.2, on présente des mesures de la composition chimique du gaz résiduel obtenues dans

des enceintes mises sous vide par différents moyens, à des niveaux de pression correspondant à un

vide ultra poussé et poussé. Dans le cas de la figure de gauche, l’auteur utilise une pompe à huile

et un piège froid. Lorsque le piège froid n’est pas utilisé, la pression est autour de 5·10−8 mbar,

les espèces majoritaires sont des hydrocarbures, de l’eau et du dihydrogène. Par contre, lorsque le
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FIGURE 1.2. Mesures par spectroscopie de masse de la composition chimique du gaz résiduel dans deux
enceintes mises sous vide. Gauche : Composition chimique du gaz pour un vide ultra poussé, à environ

5 ·10−8 mbar pour les barres blanches [31]. Les barres noires correspondent au vide obtenu avec une pompe et
un piège froid (à −78 ◦C). Les barres blanches correspondent au vide obtenu sans le piège froid. Droite : Com-

position du vide de base dans les expériences de dépôt de SiO. La pression est environ égale à 5 ·10−6 mbar [33].

piège froid est mis en service, à −78 ◦C, les hydrocarbures ne sont presque plus présent dans le gaz.

Le gaz contient aussi du monoxyde de carbone et du diazote. Dans les deux cas, la proportion de

diazote est nettement inférieure à celle dans l’air ambiant et la proportion d’eau est très importante.

On ne sait pas exactement comment le vide est obtenu dans le cas de la figure de droite. Dans le cas

représenté, la pression, avant déposition est de l’ordre de 5·10−6 mbar. L’espèce majoritaire est le

diazote, mais comme précédemment, on peut voir une quantité importante d’eau. Après le dépôt, il

semble que la pression ait diminuée, notamment à cause d’une réduction des pressions partielles des

espèces contenant de l’oxygène (O2, H2O, OH et O). D’après les auteurs, les films déposés sont très

facilement oxydables et agissent donc comme des pièges pour l’oxygène.

En résumé, les niveaux de pression exigés dans un système de déposition par évaporation requièrent

l’utilisation de technologies complexes de mise sous vide. La composition chimique du gaz dans

l’enceinte dépend de nombreux paramètres, comme la pression dans l’enceinte, les systèmes de mise

sous vide utilisés, les matériaux dont les parois de l’enceinte sont constituées, l’histoire des procédés

ayant lieu dans l’enceinte : par exemple temps de pompage ou dépôts de films. La seule donnée de la

pression ne suffit donc pas pour caractériser la composition chimique du gaz résiduel.

Techniques de vaporisation

Pour porter la source à son point de sublimation ou d’évaporation, il existe principalement trois mé-

thodes :

— évaporation libre : le chauffage est réalisé dans un creuset ouvert,
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FIGURE 1.3. Creuset en tungstène, tantale ou molybdène. Ces matériaux ont des points de fusion très élevés

(∼ 3000 K) et peuvent être dopés pour améliorer leur résistance à la corrosion. Le matériau à évaporer est posé

dans le creuset, sous la forme de poudre, de granulats ou d’une pastille.

— cellule de Knudsen : la source est chauffée dans une cellule à effusion dite de Knudsen,

— bombardement au canon à électrons de la surface de la source, placée dans un creuset ouvert.

Ces trois procédés sont habituellements classés comme faisant partie d’une même catégorie, leur

différences étant réduites à leur capacité à évaporer certains matériaux sous vide. Pourtant, nous

verrons qu’il n’est pas du tout clair de comprendre comment ces différentes méthodes affectent le

dépôt. Avant d’entrer plus en détail dans cette discussion, on va décrire un à un chacun des procédés

listés ci-dessus.

Évaporation libre : Le dépôt par évaporation libre est le dispositif le plus simple conceptuelle-

ment : la source fait directement face au substrat ; elle est portée à haute température de sorte qu’un

flux d’atomes évaporés ou sublimés est émis. Une partie de ce flux est dirigé sur le substrat où va

croître le film par condensation. Il est possible de faire passer un courant à travers la source pour la

chauffer par effet Joule, ou de la placer dans un creuset qui est chauffé (voir figure 1.3). Dans ce cas,

il faut veiller à travailler à des températures où le creuset ne contamine pas la source, et ne s’évapore

pas lui-même.

En pratique, les dépôts de silice par évaporation libre ne sont pas réalisés directement à partir de

dioxyde de silicium, car c’est un matériau difficile à évaporer. Par contre, il est possible d’utiliser

une source de monoxyde de silicium et d’injecter dans l’enceinte de dépôt du gaz de dioxygène qui

va réagir avec les espèces évaporées pendant leur vol ou directement avec le substrat. On parle alors

d’évaporation réactive.

Cellule de Knudsen : Considérons une phase condensée dans une cellule maintenue à température

constante et fermée. Si la phase condensée est portée à un point de sublimation ou d’évaporation,

des atomes ou molécules sont évaporées ou sublimées. Les espèces gazeuses émises se thermalisent

alors par collisions, et éventuellement se dissocient ou se combinent. Une partie d’entre elles se

recondensent sur la surface de la phase condensée. Une fois que la pression, la température et la com-

position du gaz atteignent une valeur stationnaire, on dit qu’on a atteint l’équilibre thermodynamique.

Dans cette situation, le nombre d’atomes de la phase condensée évaporés par unité de temps Nevap est

égal au nombre d’atomes du gaz qui se condensent Ncond .
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Chapitre 1 - Déposition physique en phase vapeur de films de silice

FIGURE 1.4. Cellule d’effusion de Knudsen (figure extraite de [36]). 1 : éléments de chauffage en tungstène.

2 : Porte échantillon en tantale. 3 : Thermocouple. 4 : Cône pyrométrique. 5 : Échantillon. 6 : Creuset en

alumine dense ou en graphite dense. 7 : Couvercle du creuset. 8 : Orifice d’effusion. 9 : Enveloppe en tantale.

Si maintenant la cellule est percée d’un orifice, comme la cellule de la figure 1.4, cet équilibre ther-

modynamique ne peut plus être atteint. En effet, des atomes du gaz sortent de la cellule par l’orifice

si bien qu’au bilan, si on note Ne f f le nombre d’atomes qui effusent à travers l’orifice par unité de

temps, on obtient Nevap = Ncond +Ne f f : au bout d’un certain temps, la phase condensée se vaporise

complètement. Si l’orifice est suffisament petit pour pouvoir considérer que le gaz dans l’enceinte est

proche de l’équilibre thermodynamique, on parle de cellule de Knudsen [34, 35].

Les cellules de Knudsen sont très utilisées en épitaxie par jet moléculaire, en raison du contrôle fin

de la phase vapeur émise, notamment de son flux lorsque la taille de l’orifice peut être pilotée. Elles

ont aussi été utilisées pour produire des films d’oxyde de silicium [37].

Canon à électrons : En pratique, contrairement à l’évaporation libre ou à la cellule de Knudsen,

le canon à électrons permet de vaporiser la plupart des matériaux sans contamination avec le creuset.

Ce procédé est la méthode de référence pour déposer des films optiques à partir d’une source de

silice [38, 39, 40, 41].

Un montage typique de bombardement au canon à électrons est illustré sur la figure 1.5. Un filament,

de tungstène par exemple, est chauffé. Des électrons sont alors éjectés de sa surface : c’est l’émission

thermoélectronique. Ces électrons sont accélérés par un champ électrique entre deux électrodes et

enfin focalisés à travers un orifice à la sortie du canon à électrons. Le faisceau d’électrons obtenu

est caractérisé par son étendue spatiale, son intensité et l’énergie cinétique des électrons. L’étendue
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Chapitre 1 - Déposition physique en phase vapeur de films de silice

FIGURE 1.5. Principe de l’évaporation par canon à électrons. Figure extraite de lnf-wiki.eecs.umich.edu/wiki/,

le 5 juin 2015.

dépend entre autres de la surface de l’orifice à la sortie du canon, qui vaut typiquement 1 mm2. L’in-

tensité dépend entre autres du métal chauffé et de sa température. Elle vaut typiquement 25−50 mA.

L’énergie cinétique des électrons est fixée par la différence de potentiel entre les électrodes qui les

accélèrent. Elle est généralement voisine de 1−10 keV.

Le faisceau du canon est ensuite dévié par un champ magnétique et dirigé vers la surface de la

source. Le faisceau est piloté pour balayer la surface, sur une zone d’environ 1 cm2 et à une vitesse

de quelques milimètres par seconde.

Movchan explique [42] qu’une partie de l’énergie des électrons est transférée aux atomes à la sur-

face de la source, provoquant une élévation de la température dans une région de l’ordre de 1−2 µm

d’épaisseur. Selon lui, les atomes de cette région sont alors évaporés comme dans le cas d’une évapo-

ration libre. En fait, nous verrons au chapitre suivant que le processus de vaporisation par bombarde-

ment électronique est très différent de l’évaporation libre.

1.2.2. Pulvérisation par bombardement ionique

Une autre classe de méthodes largement utilisée pour le dépôt de films de silice est la pulvérisation

par bombardement ionique : les atomes de la surface de la source sont pulvérisés sous l’effet de

collisions avec des ions énergétiques, souvent des ions d’argon Ar+, parce qu’ils ne réagissent pas

avec les atomes de la source et sont relativement lourds.

- 14 -
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Chapitre 1 - Déposition physique en phase vapeur de films de silice

FIGURE 1.6. Principe du dépôt par pulvérisation cathodique. Figure extraite de

http://clearmetalsinc.com/technology/, le 5 juin 2015.

Il existe deux techniques permettant de soumettre la source à un bombardement ionique : la pulvéri-

sation cathodique et le canon à ions. Dans ce dernier cas, la configuration du dépôt est assez similaire

de celle du canon à électrons, excepté que le faisceau d’ions en sortie du canon est directement dirigé

sur la surface de la source.

Le cas de la pulvérisation cathodique est plus complexe. Un schéma d’un dispositif de dépôt utilisant

cette méthode est représenté sur la figure 1.6. L’enceinte de dépôt est remplie d’argon, à une pression

de l’ordre de 10 mbar, et éventuellement d’un gaz réactif, comme le dioxygène. La source se trouve

sur une cathode et le substrat sur une anode, qui sont soumises à une tension, continue ou alternative,

de valeur moyenne de l’ordre de 1 kV. Dans le cas d’une tension alternative, la fréquence est choisie

dans la gamme entre 1 et 200 MHz (radiofréquences), dans laquelle les électrons (légers) répondent

au champ électrique instantané et les ions (plus lourds) répondent au champ moyen. Sous l’effet du

champ électromagnétique, des électrons libres sont générés (ils proviennent par exemple des couches

électroniques des atomes d’argon), et sont entrainés vers l’anode. Sur leur chemin, ils peuvent inter-

agir avec un atome d’argon et l’ioniser. L’ensemble de ces mécanismes conduit à la génération d’un

plasma (un gaz partiellement ionisé) [43]. Sous l’effet de la valeur moyenne du champ électrique,

les ions d’argon du plasma sont accélérés vers la cathode et bombardent le matériau source qui la

recouvre. Typiquement, les ions sont accélérés pour que leur énergie à l’impact soit comprise entre

100 eV et 10 keV, selon le matériau à pulvériser [44].

Lorsqu’un ion d’argon énergétique frappe la surface du matériau source, il peut soit s’insérer dans le

solide soit être renvoyé dans le plasma. Dans l’une ou l’autre de ces situations, il transfère de l’énergie

cinétique et de la quantité de mouvement aux atomes à la surface du solide. Les mécanismes associés

à ces transferts sont divers : il peut y avoir des collisions élastiques simples ou des cascades de

collisions par exemple [45, 46, 47]. Ceux des atomes ou molécules dont l’énergie cinétique devient

alors supérieure à l’énergie potentielle d’interaction qui les lie à la surface en sont éjectés [48].

Les molécules éjectées peuvent être neutres ou ionisées [49]. La distribution de leur énergie cinétique
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d’éjection dépend du matériau pulvérisé, mais elle est en moyenne de l’ordre de ≃ 10 eV [49, 50].

De plus, l’écart type de la distribution est généralement assez grand, l’énergie pouvant par exemple

atteindre 100 eV [51, 52, 48]. Avant d’arriver sur le substrat, les molécules doivent traverser le plasma,

où, sous l’effet des collisions avec le gaz, elles sont ralenties. En outre, les collisions redistribuent la

direction des vitesses à l’impact sur le substrat [53].

Notons qu’il existe d’autres techniques de dépôt par pulvérisation cathodique, notamment la pulvéri-

sation magnétron. Cette méthode utilise des aimants pour contraindre les électrons libres du plasma à

se déplacer selon des lignes fermées (confinement toroïdal par champ magnétique) au dessus de la ca-

thode, ainsi, la probabilité de collision avec un atome d’argon est augmentée. Cela permet de travailler

avec une pression d’argon plus faible et donc de réduire les collisions entre les atomes pulvérisés et

l’argon.

1.3. Les films d’oxyde de silicium déposés par évaporation sous vide

Dans cette thèse, nous étudions les films de silice des traitements antireflet qui recouvrent les verres

de lunette. La fabrication de ces films comporte plusieurs étapes. La première est leur croissance, par

évaporation sous vide à partir de pastilles de SiO2 ou par évaporation réactive de SiO. Comme cette

croissance se produit dans des conditions très hors d’équilibre, il peut être utile, une fois le dépôt

terminé, de laisser les films se stabiliser dans l’enceinte maintenue sous vide. Ensuite, l’enceinte est

ouverte. Le film entre alors en contact avec l’air ambiant. Pour finir, il est mis en service, en tant que

constituant du verre ophtalmique.

Au cours de chacune de ces étapes, le film adhère à un substrat, qui est beaucoup plus épais. Dans

cette configuration, si des phénomènes mettent le film sous contrainte, il le restera (nous considérons

ici le film et le substrat comme des solides élastiques, qui ne subissent pas de relaxations plastiques).

Pour comprendre cela, supposons qu’à un instant donné, les feuillets du film sont en compression ou

en tension (voir figure 1.7). S’il n’adhérait pas du tout au substrat, le film relaxerait ces contraintes en

se déformant élastiquement jusqu’à atteindre son état naturel, c’est-à-dire son état libre de contrainte.

Par contre, dans le cas où l’adhésion est parfaite, l’ensemble de la structure va se déformer pour

minimiser son énergie potentielle : le film va chercher à diminuer son énergie en se déformant (par

exemple en se dilatant s’il est en compression), et sa déformation va entraîner celle du substrat, dont

l’énergie va au contraire augmenter (voir figure 1.7). Lorsque les taux d’accroissement de l’énergie

dans le film et dans le substrat se compensent, la structure a atteint son minimum d’énergie. Bien sûr,

comme le substrat est très volumineux par rapport au film, il ne va pas beaucoup se déformer et en

général le film va rester contraint. Les contraintes résiduelles (tangentielles) dans le film peuvent être

déterminées à partir de mesures de la déformation du substrat (voir annexe B).

Nous verrons que dès leur dépôt, les films d’oxyde de silicium (SiOx) déposés par évaporation sous

vide présentent des contraintes résiduelles (voir figure 1.7 : (σxx,σyy) 6= 0), dont l’amplitude peut

atteindre quelques centaines de MPa [54]. Ces contraintes sont parfois compressives, parfois tensiles,

selon les conditions de dépôt. De plus, les propriétés des films de silice continuent d’évoluer après
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le dépôt, même à température ambiante, ce qui montre que la structure déposée est dans un état hors

d’équilibre. Une conséquence directe est que les propriétés des films de SiOx déposés par évaporation

dépendent de l’histoire de leur fabrication : conditions de dépôt, temps d’attente après ouverture de

l’enceinte,...

Les contraintes générées pendant l’étape de croissance sont appelées contraintes intrinsèques. Notre

objectif est de comprendre quelle est leur origine. La question générale de l’origine des contraintes

intrinsèques dans les films déposés en phase vapeur a été abordée dans de nombreux travaux [55].

Ce qui ressort de tout le travail effectué est que les contraintes intrinsèques sont générées par des

mécanismes variés, qui dépendent fortement du matériau déposé ainsi que de la technique de dépôt

employée. Concernant le cas des films d’oxyde de silice déposés par évaporation sous vide, peu de

travaux existent. Nous allons donc essayer de les présenter tous, en nous concentrant sur ceux pour

lesquels nous jugeons que les conditions de dépôt sont le mieux identifiées et contrôlées.

x

y

z

FIGURE 1.7. Déformation d’un substrat encastré à une de ses extrémités. Le film se trouve sur la partie basse
du substrat, il est en tension (les contraintes tangentielles σxx et σyy sont positives). Figure extraite de [54].

1.3.1. Évaporation de monoxyde de silicium

Travaux de Hass

Une des premières études des films d’oxyde de silicium déposés par évaporation sous vide date de

1950 [56]. L’auteur dépose des films sur des plaques de verre par évaporation à surface libre de SiO.

L’évaporation est réalisée dans une cloche à vide en verre. La pression du gaz résiduel pendant le

dépôt se situe autour de 2.10−5 mbar. Le matériau source est chauffé dans un creuset à effet Joule.

Plusieurs propriétés des films sont mesurées après le dépôt, probablement hors de l’enceinte. On

reporte sur la figure 1.8(gauche) la vitesse de croissance et la densité des films en fonction de la

température du creuset. La vitesse de croissance augmente très rapidement avec la température du

creuset puisqu’elle passe de 0.5 nm·s−1 autour de 1200 ◦C à 3 nm·s−1 autour de 1350 ◦C. La densité

des films suit la même tendance. Elle passe d’environ 1.98 g·cm−3 pour 1100 ◦C, à 2.46 g·cm−3 pour

1350 ◦C.
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FIGURE 1.8. Résultats obtenus par Hass [56]. Gauche : Densité et vitesse de croissance en fonction de la

température du creuset. Droite : Figure de diffraction obtenue par diffraction des électrons dans un film déposé
en chauffant le creuset à 1250 ◦C.

L’évolution de la densité est très surprenante, surtout au-dessus de 1225 ◦C, où les films sont plus

denses que le matériau source (ρSiO = 2.13 g· cm−3).

Pour comprendre cette évolution, Hass réalise des mesures de diffraction d’électrons. Le résultat de

ces mesures est un spectre de diffraction qui est directement relié au facteur de structure des films.

Un de ces spectres est reproduit sur la figure 1.8(droite) ; le halo diffus noir à symétrie de révolution

qu’on observe juste après la tâche blanche centrale indique que la structure du film est amorphe.

Selon Hass, lorsque la température du creuset est basse, les figures de diffraction sont très proches, du

point de vue de la position du pic du halo noir, de celle du monoxyde de silicium amorphe en volume,

puis, à mesure que la température du creuset augmente, elles se rapprochent de celle du silicium.

Selon l’auteur, cette observation indiquerait que la composition chimique des films évolue de SiO

vers Si à mesure que la température augmente. Or la densité de Si (ρSi = 2.33 g· cm−3 [57]) est plus

grande que celle de SiO (ρSiO = 2.13 g·cm−3), ce qui expliquerait l’augmentation de la densité avec

la température.

Travaux de Novice et Priest et. al.

À la suite des travaux de Hass, plusieurs études ont été réalisées pour mieux comprendre les propriétés

des films d’oxyde de silicium [58], notamment l’influence des paramètres de dépôt sur l’intensité des

contraintes résiduelles [59, 60, 33, 61, 62, 63, 37]. Notons qu’un des problèmes de l’expérience de

Hass est que l’évaporation en creuset ouvert ne permet pas de faire varier indépendamment la vitesse

de croissance et la température de la source. C’est pourquoi les études qui ont visé à comprendre le

rôle de ces deux paramètres, notamment celle de Novice [37], utilisent des cellules d’évaporation de

Knudsen, avec un orifice d’effusion de taille variable.
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Comme le montre Novice [37], des résultats parfois contradictoires sont obtenus dans les différents

travaux sur les films d’oxyde de silicium. On peut néanmoins voir ressortir quelques observations et

interprétations :

— La contrainte dans le film évolue depuis le tout début du dépôt jusqu’à plusieurs heures après

sa mise à l’air [33, 61, 62, 37]. En effet, dès la phase de croissance le film se met en com-

pression ou en tension [33, 62, 37]. Ensuite, s’il est maintenu dans l’enceinte sous vide à

température ambiante, la contrainte peut rester stable ou évoluer pendant plusieurs heures se-

lon les conditions dans lesquelles il a été déposé [33]. Enfin, lorsque le film est mis à l’air,

les contraintes varient de manière abrupte, avec un saut en compression qui peut atteindre

quelques centaines de MPa [61, 37]. D’après Novice, ce saut de contrainte est dû à la péné-

tration d’eau lors de leur mise à l’air [61, 37].

— L’angle d’incidence sur le substrat du flux de particules issues de la source affecte beaucoup

l’intensité et même le signe des contraintes résiduelles dans le film [63, 37].

— Les films sont très sensibles à la pression et à la composition chimique du gaz résiduel dans

l’enceinte. Dans les expériences de Priest et. al. [33], les contraintes générées pendant le

dépôt avec des sources chauffées autour de 1180 ◦C sont tensiles pour des pressions partielles

de vapeur d’eau PH2O ou d’oxygène PO2 de l’ordre de 10−7 mbar. Par contre, ces contraintes

deviennent compressives pour PH2O > 1.5·10−6 mbar ou PO2 > 6.5·10−5 mbar. Les résultats

de Novice [37] vont dans le même sens puisqu’il mesure, autour de la même température que

Priest et. al. , des contraintes pendant le dépôt compressives à pression de gaz résiduel égale

à 6.5·10−5 mbar et tensiles à 6.5·10−6 mbar.

— Les propriétés optiques des films déposés, comme l’indice de réfraction, sont aussi affectées

par la présence de gaz résiduel. En les comparant à celles du monoxyde de silicium et de

la silice en volume, Priest et. al. et Novice [33, 37] affirment que la composition chimique

des films est proche de celle de SiO à faible pression de gaz et se rapproche de celle de

la silice à mesure que la pression augmente. Sur la base de ces observations, Novice [37]

postule que l’oxydation du film est à l’origine des contraintes compressives générées pendant

la croissance. D’après lui, l’oxydation des films par l’oxygène du gaz résiduel augmente leur

densité (il suppose que leur volume est fixé par le substrat), ce qui les met en compression.

— D’après Priest et. al. et Novice [33, 37], lorsque les dépôts sont réalisés sous des pressions

inférieures à 6.5·10−6 mbar alors, en incidence normale, la température de la source est le

seul paramètre qui contrôle l’intensité des contraintes formées pendant le dépôt. Par contre,

Priest et. al. et Novice n’obtiennent pas les mêmes valeurs puisque la contrainte mesurée par

Novice [37] est toujours tensile alors qu’elle est compressive lorsque la température de la

source dépasse 1600 ◦C dans [33].

Travaux de Hill et Hoffman

Plus tard, une nouvelle étude fut réalisée par Hill et Hoffman pour aller plus loin dans la description

de la relation entre les propriétés des films et les conditions de leur dépôt [54]. Dans cette étude, des
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FIGURE 1.9. Contraintes intrinsèques mesurées par Hill et Hoffman [54], dans des films préparés par évapo-

ration de SiO (1 kg ·cm−2 = 0.098 MPa) Gauche : Déflection du substrat en fonction de l’épaisseur du film
déposé. Droite : Contraintes intrinsèques dans les films en fonction du paramètre N, égal au flux de molécules

de SiO impactant la surface de croissance divisé par le flux de molécules de gaz (de H2O ou O2) correspondant.

pastilles de monoxyde de silicium sont évaporées. Elles sont placées dans une cellule percée d’un

orifice de diamètre variable, mais comme on ne connaît pas le diamètre de l’orifice on ne peut pas

déterminer à quel point la vapeur émise est proche de l’équilibre (c’est-à-dire s’il s’agit ou non d’une

cellule de Knudsen). Les dépôts se font sur des substrats en verre, sous incidence normale. L’enceinte

est mise sous vide jusqu’à une pression avant dépôt de 1.3·10−7 mbar. Hill et Hoffman recommandent

de chauffer l’enceinte avec le matériau source disposé à l’intérieur avant de commencer le dépôt. Cela

permet selon eux d’éviter l’émission d’eau (provenant des parois de l’enceinte ou du matériau source)

dans la chambre pendant le dépôt. Ils chauffent donc l’enceinte pendant 2 h à 900 ◦C avant le dépôt.

Pour évaluer l’effet du gaz résiduel, les auteurs représentent les mesures de contrainte en fonction

d’un paramètre N, égal au rapport du flux (au niveau de la surface de croissance) de molécules de SiO

issues de la source sur le flux de molécules de H2O ou de O2 issues du gaz résiduel. Ce paramètre est

proportionnel à la vitesse de croissance divisée par la pression du gaz résiduel [63, 64, 65].

Les contraintes sont mesurées pendant le dépôt et à la mise à l’air des films, grâce au suivi de la

déflection δ du substrat (voir figure 1.7 et annexe B). On reporte les résultats pour la contrainte

pendant le dépôt sur la figure 1.9.

— À conditions d’évaporation fixées, la contrainte intrinsèque est indépendante de l’épaisseur du

film. De plus, sa valeur est fixée dès les tout premiers instants du dépôt [fig. 1.9(gauche)].

— Sans gaz résiduel, les films sont en tension. La présence de gaz résiduel les met en compres-

sion, jusqu’à une valeur où la contrainte semble saturer [fig. 1.9(droite)]. L’effet de l’eau est

plus fort que celui de l’oxygène.

— Les données présentées ici sont obtenues pour une évaporation à 1200 ◦C, mais Hill et Hoff-

man reportent également des données à 1300 ◦C, 1400 ◦C et 1500 ◦C. Contrairement aux ré-

sultats de Priest et. al. et Novice [63, 37], ceux de Hill et Hoffman sont indépendants de la

température de la source. D’après ces derniers, cela s’explique par un mauvais contrôle de la

vitesse de croissance dans les précédentes études. Hill et Hoffman n’indiquent pas la vitesse
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FIGURE 1.10. Saut de contraintes lors de la mise à l’air et constantes diélectriques des films déposés par Hill

et Hoffman [54]. Gauche : Saut de contrainte lors de la mise à l’air des films, en fonction de leur état leur
contrainte pendant le dépôt. Droite : Constante diélectrique des films en fonction du paramètre N de l’oxygène

(voir texte pour sa définition).

de croissance qu’ils utilisent, mais il semble que ce soit 0.5 nm·s−1 puisque cette vitesse est

la plus grande qu’ils puissent obtenir lorsque la source est chauffée à la température la plus

basse (1200 ◦C).

— Hill et Hoffman notent que pour des températures supérieures à 1400 ◦C, des indices indiquent

que le monoxyde de silicium se dissocie. De telles températures devraient donc être évitées.

— Pendant le dépôt, il est possible que la température du film augmente si elle n’est pas contrô-

lée, par exemple à cause du rayonnement des surfaces chauffées. Ainsi, Priest et. al. [63]

observent que la température d’un substrat initialement à température ambiante peut s’élever

de 30 ◦C pendant le dépôt. Cette élévation pourrait avoir un effet sur les contraintes intrin-

sèques. Les expériences discutées ici sont réalisées avec des substrats non chauffés, mais Hill

et Hoffman les ont reproduites avec des substrats chauffés à 150 ◦C et affirment ne pas obser-

ver de différence.

Pour essayer de comprendre l’origine des contraintes intrinsèques, Hill et Hoffman réalisent des ex-

périences complémentaires. Ils mesurent la constante diélectrique des films, et aussi les sauts de

contrainte lors de leur mise à l’air. On reporte leurs résultats sur la figure 1.10. La constante diélec-

trique est représentée sur la figure de droite. On voit que lorsque N est grand, c’est-à-dire que l’effet

du gaz résiduel est négligeable, les films ont une constante diélectrique proche de celle du monoxyde

de silicium, qui est le matériau évaporé. Au contraire, à mesure que N diminue, c’est-à-dire que le
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flux de molécules de gaz résiduel sur la surface du film augmente, la constante diélectrique du film di-

minue vers la valeur de celle de la silice. Les auteurs ne donnent pas d’explication pour les contraintes

tensiles, par contre ils affirment que l’évolution de la constante diélectrique est due à l’oxydation du

film de SiO et que cette oxydation est à l’origine de sa mise en compression. D’après Hill et Hoff-

man, l’oxydation des films est également la cause des sauts de contrainte vers un état souvent plus

comprimé lors de la remise à l’air (voir figure 1.10(gauche)). L’explication du mécanisme par lequel

l’oxydation générerait de la compression n’est cependant pas clairement décrit.

Pour finir, Hill et Hoffman [54] ont également réalisé des mesures de contrainte en injectant lente-

ment du gaz dans l’enceinte après le dépôt. Ils notent que l’eau et l’oxygène mettent les films en

compression, mais que l’azote, l’hydrogène et l’argon ont des effets négligeables.

Autres travaux

Plusieurs autres travaux se sont intéressés aux propriétés des films déposés par évaporation sous vide

de monoxyde de silicium. Une des questions importantes est de comprendre quelle est la structure

chimique des films déposés. Un outil largement utilisé pour accéder à cette information est la spectro-

scopie infrarouge 1, qui permet de sonder les modes de vibration des molécules. En effet, les photons

absorbés sont ceux dont l’énergie correspond aux transitions énergétiques associées aux modes de

vibration.

Pliskin [66] l’utilise pour étudier la composition chimique de films déposés en évaporant sous vide du

monoxyde de silicium. Il observe que dans des conditions où l’oxydation des films peut être négligée,

les spectres d’absorption ne comportent que la bande qui caractérise les vibrations des molécules

de SiO. Ils en déduisent que de tels films sont constitués principalement d’une phase homogène

de SiO. Par contre, lorsque l’oxydation est favorisée, ce qui est réalisé en diminuant la vitesse de

croissance ou en augmentant la pression partielle d’oxygène, les spectres contiennent les signatures

des vibrations des molécules de SiO, de SiO2, et de Si2O3. Selon Pliskin, ces signatures ont pour

origine des hétérogénéités de composition chimique, avec notamment la présence dans le film de

"pseudo phases" de SiO, SiO2, et Si2O3. Les travaux de Anastasio et Cachar et. al. [64, 67] vont

dans le même sens : dans des conditions de dépôt favorisant l’oxydation, les films sont plus riches en

oxygène que ne l’est le monoxyde de silicium, et sont multiphasiques, avec notamment des phases

de Si2O3 et de SiO2. Notons que la question de la structure du monoxyde de silicium en volume est

elle-même le sujet de recherches toujours actives : des travaux affirment par exemple que ce matériau

a une structure hétérogène, composée de deux phases (SiO2 et Si amorphes) [68].

Toutes les propriétés que nous venons de détailler concernent des films déposés par évaporation à

surface libre ou en cellule d’évaporation. Les études de dépôts par vaporisation par canon à électrons

de monoxyde de silicium sont plus rares [67, 69, 70]. Ces études ont montré que la composition

chimique d’un film n’est pas du tout la même selon qu’il a été déposé par canon à électrons ou par

1. La longueur d’onde λ des photons dans le domaine infrarouge est de l’ordre de 10 µm. Le nombre d’onde σ = 1/λ

est donc de l’ordre de 1000 cm−1, la fréquence ν = c/λ est ≃ 3.1013 Hz et l’énergie ≃ 0.1 eV.
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évaporation en creuset à effet Joule. Plus précisément, la composition chimique des films déposés par

canon à électrons reste proche de celle du SiO, même dans des conditions de forte oxydation [67,

69, 70]. Dans [67], Cachard et. al. suggèrent que l’origine des différences entre ces deux méthodes

d’évaporation est la température à laquelle est chauffée la source. Selon eux, avec un canon à électrons

un plus petit volume est chauffé qu’avec un creuset à effet Joule. En conséquence, pour obtenir le

même taux d’évaporation avec les deux méthodes, il faut que le matériau source soit porté à plus

haute température avec le canon à électrons. Pour achever leur explication, Cachard et. al. affirment

que lorsque la température de la source est élevée, le dépôt est peu sensible à la présence de gaz

résiduel dans l’enceinte.

1.3.2. Vaporisation de dioxyde de silicium

Contrairement au monoxyde de silicium, la silice est difficile à évaporer [56, 71]. Les quelques dépôts

par évaporation thermique de SiO2, sous vide poussé, n’ont pas permis d’obtenir des films de silice,

mais plutôt de monoxyde de silicium [72, 66]. Par contre, la vaporisation par canon à électrons de

silice permet d’obtenir films de silice [72, 66] et est la méthode la plus utilisée dans l’industrie des

verres optiques [71].

Pourtant, relativement peu de travaux ont étudié ces films produits par vaporisation par canon à élec-

trons de silice [40, 73, 74, 75], et encore moins leurs contraintes résiduelles [76, 77, 39, 38, 78, 79,

41, 80]. Les études les plus complètes sont celles de Leplan et. al. [77, 39, 38, 78] et Scherer et.

al. [41]. Comme les conditions de dépôt ne sont pas exactement les mêmes dans ces deux études, il

est difficile de les présenter en parralèle. On va donc les présenter successivement.

Travaux de Leplan et. al.

Dans [39, 38], Leplan et. al. déposent des films par vaporisation par canon à électrons de silice. Ils

cherchent à comprendre l’origine des contraintes résiduelles dans les films obtenus, et explorent pour

cela des conditions de dépôt très variées.

Les résultats reportés ont été obtenus avec une enceinte Balzers BAK 760 [39], munie de deux ca-

nons à électrons de type ESQ 212 (voir figure 1.11). Aucun détail n’est donné sur ce type de canon

(densité de courant ou tension d’accélération). Les substrats sont positionnés sur un carousel (calotte

hémisphérique), animé d’un mouvement de rotation pendant le dépôt. La description des conditions

de pression n’est pas claire ; d’après [38], la pression avant dépôt est égale à 2·10−7 mbar alors que

d’après la figure 32 de [39], reproduite ici sur la figure 1.12(gauche), on peut penser que la pression

avant dépôt est autour de 10−5 mbar. Les films sont déposés sur des substrats cristallins de silicium

ou de germanium, de température entre 20 ◦C (substrats non chauffés) et 285 ◦C. La vitesse de crois-

sance des films est fixée à 0.5 ou 1.0 nm·s−1 (les auteurs n’indiquent pas à laquelle des deux vitesses

les données qu’ils reportent sont obtenues). Leur épaisseur finale varie entre 120 nm et 700 nm.

Toutes les mesures de Leplan et. al. sont effectuées ex situ, c’est-à-dire hors de l’enceinte de dépôt ;
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soit sous atmosphère ambiante, soit dans une autre enceinte mise sous vide (dans les deux cas, les

films ont été mis à l’air avant la mesure). Dans la suite, nous essaierons toujours de préciser si les me-

sures reportées sont effectuées à l’air (sous atmosphère ambiante) ou sous vide. Si rien n’est précisé,

c’est qu’elles sont effectuées à l’air.

Commençons par la composition chimique des films. Leplan et. al. la mesurent sous vide par spec-

troscopie de rétrodiffusion de Rutherford (SRR), mais ils ne précisent pas quand leurs mesures sont

réalisées. Dans [38], ils affirment que le rapport SO/Si du nombre d’atomes d’oxygène sur le nombre

d’atomes de silicium est indépendant de la température du substrat et de la pression d’oxygène dans

l’enceinte et est égal à 2. Au contraire, dans [39] Leplan observe que SO/Si fluctue entre 2.12 et 1.95

pour des pressions pendant dépôt entre 2.10−5 mbar et 3.10−4 mbar.

En complétant la mesure de SRR par celle de l’épaisseur du film, Leplan et. al. en évaluent la densité.

Leurs résultats sont représentés sur la figure 1.12(gauche). On voit clairement que la densité dépend

à la fois de la pression d’oxygène PO2 dans l’enceinte et de la température du substrat Ts pendant

le dépôt. Plus la pression d’oxygène est élevée, moins le film est dense. Ainsi, entre 2.10−5 mbar

et 3.10−4 mbar, la densité du film passe de 1.95 g· cm−3 à 1.5 g·cm−3 sur un substrat non chauffé.

Lorsque le substrat est chauffé, la densité du film diminue : elle décroît de près de 0.2 g·cm−3 lorsque

Ts passe de 20 ◦C à 250 ◦C.

Les contraintes résiduelles mesurées à l’air suivent également des tendances claires [voir figure

1.12(droite)] : les films qui peuvent être en tension ou en compression suivant les conditions du

dépôt, sont d’autant plus en compression que la température du substrat est élevée ou que la pression

d’oxygène est faible. Notons que selon les auteurs, ces données ne dépendent ni de l’épaisseur du

film ni de l’angle d’incidence du flux de vapeur avec la normale au substrat pendant le dépôt (pour

des angles entre 0◦ et 60◦).

FIGURE 1.11. Enceinte Balzers BAK 760 utilisée dans [39, 38].
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FIGURE 1.12. Densité et contraintes résiduelles des films de silice déposés par canon à électron dans [39].

Gauche : Densité des films après mise à l’air (on ne sait pas après combien de minutes ou de jours de vieillis-
sement à l’air). Droite : Contraintes résiduelles des films déposés sur un substrat en silicium, sous atmosphère

ambiante, après 40 jours de vieillissement à l’air.

Pour comprendre l’évolution des contraintes avec la température du substrat et la pression d’oxygène,

Leplan et. al. commencent par identifier plusieurs contributions à la contrainte résiduelle totale σres,

mesurée sous atmosphère ambiante [81] : les contraintes intrinsèques σint générées durant le processus

de déposition ; les contraintes thermiques σthe induites par le refroidissement du système substrat/film

depuis la température de dépôt jusqu’à la température ambiante ; les contraintes extrinsèques σext qui

apparaissent lorsque le film est mis en contact avec l’air. Ils écrivent, en suivant la démarche de

Kinosita [81] :

σres = σint +σthe +σext (1.6)

Les contraintes thermiques sont supposées entièrement causées par la différence entre les coefficients

thermiques du film et du substrat. Elle s’expriment comme [81, 82] :

σthe =
E f

1−ν f

∫ T2

T1

(αs −α f ) dT =
E f

1−ν f

(αs −α f ) (T1 −T2) (1.7)

où E f et ν f sont les modules d’Young et le coefficient de Poisson du film, α f et αs les coefficients de

dilatation thermique du film et du substrat, et T1 et T2 les températures initiale et finale du système.

Leplan et. al. n’ont pas de moyen direct de vérifier que leurs données obéissent bien à cette relation,

ce qui demanderait de mesurer la variation de contrainte lors de cycles de chauffage et refroidissement

dans l’enceinte de dépôt sous vide. Ils procèdent cependant à une vérification partielle en effectuant

ces cycles sous vide, mais hors de l’enceinte de dépôt [39, 77].

Pour tester l’effet de substrat, les auteurs ont effectué des dépôts sur deux substrats différents, l’un

de silicium, l’autre de germanium [voir figure 1.13(gauche)]. À conditions identiques, ils mesurent

une différence de contrainte de 53±7 MPa [voir figure 1.13(gauche), courbes (b) et (c)], ce qui est

compatible avec la différence des contraintes thermiques pour ces deux substrats. En effet, en utilisant
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FIGURE 1.13. Contraintes résiduelles de films déposés par canon à électron dans [38]. Gauche : Contraintes

résiduelles en fonction de la pression d’oxygène, pour des films déposés sur des substrats de Si (a,b) ou de
Ge (c) à 200 ◦C. Les mesures sont réalisées à l’air (b,c) ou sous vide (a), 20 jours après le dépôt. Droite :

Contraintes résiduelles en fonction du temps après remise à l’air, pour deux films déposés sur le substrat en
silicium à 200 ◦C, sous une pression d’oxygène de 10−4 mbar. Le premier échantillon est maintenu à l’air

pendant toute la mesure (triangles pleins), tandis que le deuxième échantillon est d’abord à l’air (cerles noirs

pleins) puis mis sou s vide, à 5 ·10−5 mbar (cercles noirs ouverts), puis remis à l’air (cercles noirs pleins).

l’équation 1.7, avec les valeurs de modules d’Young et de coefficient de Poisson de la silice pour

le film, on obtient : ∆Si−Geσ =
ESiO2

1−νSiO2
(αSi −αGe)∆T = 54 MPa. Ils en déduisent que la somme

σint +σext est indépendante du substrat, autrement dit que c’est une propriété du film déposé.

Leplan et. al. ne réalisent pas de mesures in situ ; ils ne peuvent donc pas accéder directement au saut

de contrainte attendu à la remise à l’air : ce saut de contrainte a été étudié par Hirsch [83], qui l’a relié

à l’adsorption de molécules d’eau dans les pores des films. Selon leur orientation, les molécules d’eau

adsorbées sur la surface des pores se repousseraient ou s’attireraient, mettant le film en compression

ou en tension, respectivement. Comme ils n’ont pas accès au saut de mise à l’air, Leplan et. al.

vont étudier le saut de contrainte lors de la remise sous vide. Ce type de mesure est illustré sur la

figure 1.13(droite), où est représentée l’évolution des contraintes en fonction du temps pour deux

systèmes déposés dans les mêmes conditions. Un des systèmes est maintenu à l’air pendant toute la

mesure tandis que l’autre est d’abord maintenu à l’air, puis remis sous vide, puis remis à l’air. Pour

l’échantillon remis sous vide, on observe un saut de contrainte (tensile) lors la remise sous vide, et un

saut de contrainte, de même amplitude mais de signe opposé, lors de la remise à l’air. Parallèlement

aux mesures de ces sauts de remise sous vide, Leplan et. al. utilisent des mesures de spectroscopie

infrarouge pour évaluer la présence d’eau dans les films. Ils constatent que lorsqu’un film est remis

à l’air, la bande d’absorption caractéristique des molécules d’eau augmente nettement par rapport à

celle mesurée sous vide [39]. Cette première mesure valide la présence d’eau adsorbée dans les films.

Ensuite, au lieu de remettre le film à l’air, ils étudient les sauts de contraintes lors de cycles : mise

sous vide puis mise sous atmosphère contrôlée (air, acétone, propanol, diazote, eau) [39]. Ces mesures

leur permettent de retrouver (en supposant que le nombre de molécules adsorbées par unité de surface

est le même quelque soit le gaz résiduel) la tendance proposée par Hirsch, selon lequel la contrainte

d’adsorption est proportionnelle au carré du moment dipolaire des molécules adsorbées.
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Sur la figure 1.13(droite), on voit que la contrainte résiduelle de l’échantillon maintenu à l’air évolue

pendant plusieurs jours, en augmentant logarithmiquement avec le temps. Pour les films maintenus à

l’air, Leplan et. al. observent qu’au cours du temps la bande d’absorption infrarouge correspondant

à la vibration de la liaison silanol Si−OH devient de plus en plus intense et que comme pour la

contrainte, son intensité croît logarithmiquement avec le temps [39, 78]. Ils attribuent cette évolution

à l’activation de réactions d’hydrolyse, entre les molécules d’eau adsorbées et le film de SiO2. Par

contre, aucune explication claire n’est donnée pour expliquer pourquoi cette réaction contribuerait à

mettre les films en tension. Notons que ce type de réaction est connu pour faciliter la propagation de

fractures dans la silice [84, 85, 86, 87].

À partir des opérations décrites jusqu’ici, Leplan et. al. accèdent aux mesures de contrainte intrin-

sèque en utilisant :

σint = σres −σthe −σext (1.8)

Leurs mesures sont reportés en fonction de la densité des films sur la figure 1.14. Les contraintes

intrinsèques sont toujours compressives, même à des densités assez faibles, où l’on pourrait s’attendre

à ce que la présence de pores mette le film en tension. Pour expliquer ces contraintes, Leplan et. al.

s’appuient sur une analyse de la composition du gaz en équilibre avec de la silice chauffée entre

1600 K et 2500 K. Grâce à une étude de thermodynamique, ils déduisent que la réaction suivante se

produit au niveau de la source :

SiO2(s) −−⇀↽−− SiO(g)+0.42 O2(g)+O1(g) (1.9)

Ainsi, selon eux, les molécules à l’arrivée sur la surface en train de croître sont principalement des

molécules de SiO et de O2, qui se condensent selon :

SiO(g)+
1
2

O2(g) −−⇀↽−− SiO2(s) (1.10)

Cette réaction, qu’ils qualifient "d’oxydation", des O2 évaporées avec les molécules de SiO sur la

surface du film conduirait à une augmentation du volume molaire local et serait ainsi responsable

de la mise en compression du film. Les auteurs n’ont pas d’explication claire pour relier l’évolution

de la contrainte intrinsèque avec la densité (voir figure 1.14). Par ailleurs, on rappelle que dans ces

expériences, la densité des films diminue lorsque la pression d’oxygène dans l’enceinte augmente,

donc les contraintes deviennent de moins en moins compressives à mesure que la pression d’oxygène

augmente. Il y a donc déjà une contradiction dans le fait d’invoquer une réaction d’oxydation pour

expliquer une contrainte compressive alors qu’en même temps, dans des conditions qui favorisent ce

type de réaction, la contrainte est moins en compression. En fait, Leplan et. al. distinguent, sans le

dire, les molécules de O2 évaporées de celles issues du gaz résiduel. Comme ils obtiennent les mêmes

résultats avec du gaz neutre d’argon que du O2, ils supposent que le gaz résiduel n’intervient qu’en

ralentissant les particules évaporées. À partir de là, ils expliquent l’évolution de la densité avec la

pression de gaz résiduel en s’appuyant sur les résultats de Mueller [88], qui a produit numériquement

(dépôts de particules de Lennard-Jones en 2D) des films poreux partiellement cristallins, et montré

que la densité de ces films diminuait à mesure que l’énergie des atomes incidents diminuait. Selon
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FIGURE 1.14. Contraintes intrinsèques en fonction de la densité, dans les films de SiO2 déposés par canon à

électron par Leplan et. al.. La figure est extraite de [39].

Leplan et. al. , les particules évaporées sont ralenties quand la pression de gaz augmente, ce qui

entraîne la diminution de la densité des films.

Il est important de noter que les interprétations de Leplan et. al. sont conditionnées par une hypothèse

forte, et non argumentée : l’énergie des particules évaporées est de l’ordre de ≃ 0.2eV.

Travaux de Scherer et. al.

Scherer et. al. [41] déposent des films de silice d’environ 120 nm d’épaisseur par vaporisation par

canon à électrons de silice. L’objectif de leur étude est de comprendre comment la présence de gaz

dans l’enceinte affecte les propriétés des films.

Les dépôts sont réalisés dans une machine similaire à celle représentée sur la figure 1.1. La pres-

sion avant dépôt est de 1.5.10−5 mbar. L’enceinte n’est pas chauffée et la température de la chambre

pendant l’évaporation reste proche de la température ambiante (entre 20 ◦C et 30 ◦C). Aucune infor-

mation n’est donnée sur le canon à électrons, mais on sait que c’est un canon Leybold ESV 6 [89],

où le chiffre 6 signifie vraisemblablement que la tension d’accélération des électrons est de 6 keV. Il

semble que les substrats aient été préalablement nettoyés avec un bombardement par faisceau d’ions,

notamment pour activer la désorption des molécules d’eau. Les dépôts sont tous réalisés à une vitesse

de croissance constante, égale à 1 nm·s−1. Pour étudier l’influence du gaz résiduel sur les propriétés

des films déposés, Scherer et. al. injectent dans l’enceinte de la vapeur d’eau, de l’oxygène ou de

l’argon une fois le vide de base établi. Le gaz est introduit dans l’enceinte selon un débit asservi à

la pression totale. Les valeurs des pressions reportées correspondent à la pression totale dans l’en-

ceinte pendant le dépôt. Pour finir, les auteurs ont mesuré les contraintes résiduelles, la densité, et les

spectres infrarouges des films.

Contrairement à Leplan et. al., Scherer et. al. mesurent directement les contraintes intrinsèques, pen-
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dant le dépôt. Leurs mesures in situ sont reportées sur le graphe de gauche de la figure 1.15. Les

auteurs reportent la contrainte intégrée s (dans l’épaisseur e du film) au cours du temps :

s(e) =

∫ e

0

1
2
(σxx +σyy) dz (1.11)

où z est la normale à la surface de dépôt et x et y les coordonnées dans le plan formé par le film (voir

figure 1.7). Pendant le dépôt, la vitesse de croissance étant constante, on peut supposer que l’épaisseur

du film est proportionnelle au temps, si bien que la dérivée (ds/de) de la contrainte intégrée et son

accroissement total (s(e f )/e f , avec e f l’épaisseur finale) correspondent respectivement à la contrainte

à l’épaisseur e et à la contrainte moyenne dans toute l’épaisseur du film.

Les mesures mettent en évidence trois étapes :

1. Pendant le dépôt, quelles que soient les conditions, le film croît en compression. Lorsqu’aucun

gaz résiduel n’est ajouté, la contrainte intégrée décroît linéairement, ce qui signifie que la

contrainte est constante dans l’épaisseur du film. De plus, sa valeur est fixée dès les tout

premiers instants du dépôt : elle est égale à 365 MPa (si l’on suppose, comme le disent les

auteurs, que le film a une épaisseur de 120 nm) ou 400 MPa (si l’on suppose que le film a une

épaisseur de 110 nm, ce qui est suggéré par la vitesse de croissance de 1 nm·s−1 et la durée

du dépôt : 110 s).

2. Après le dépôt, l’enceinte est maintenue sous vide pendant environ 6 min. Pour toutes les

conditions, la contrainte moyenne dans le film atteint une valeur constante et, sans gaz addi-

tionnel, elle reste stationnaire (elle l’est depuis les premiers instants du dépôt).

FIGURE 1.15. Contraintes résiduelles dans des films de SiO2 déposés sous différentes conditions. Gauche :

Mesure in situ de la contrainte intégrée en fonction du temps. Droite : Contrainte moyenne en fonction du

temps, mesurée après déposition. Les figures sont tirées de [41].
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3. À la mise à l’air, on observe dans tous les cas un saut de contrainte en compression. Pour le

dépôt sans gaz additionnel, le film se comprime d’environ 120 MPa en 1 min.

Les contraintes mesurées ex situ sont reportées sur la figure 1.15(droite). On voit que quel que soit

le dépôt, la contrainte croît logarithmiquement avec le temps, sur plus de 2000 h. Les dépôts sous

atmosphère d’argon se mettent même sous tension après environ deux mois.

La densité est évaluée par ellipsométrie spectroscopique et sonde à quartz ou par Spectroscopie de

Rétrodiffusion de Rutherford (SRR). Les résultats sont reportés sur la figure 1.16. De manière gé-

nérale, la densité décroît lorsque la pression de gaz dans l’enceinte augmente. Sans gaz additionnel,

elle est de 2.23 g·cm−3. Pour les dépôts avec du gaz additionnel (argon ou eau) à 1.8.10−4 mbar,

elle est de l’ordre de 2 g·cm−3. Avec une pression d’argon de 4.10−4 mbar, la densité obtenue est de

1.78 g· cm−3. Notons que la densité de la silice amorphe, à température ambiante et pression atmo-

sphérique, est de 2.21 g·cm−3.

FIGURE 1.16. Densité de films de silice déposés sous différentes conditions. La figure est tirée de [41].

Les mesures par SSR permettent de déterminer la composition des films, notamment le rapport SO/Si

du nombre d’atomes d’oxygène sur le nombre d’atomes de silicium. Les données ne sont pas reportées

pour chaque condition de dépôt, mais d’après les auteurs, la stœchiométrie varie de 2.03 à 2.09 , ce

qui semble être des écarts très faibles.

Scherer et. al. reportent aussi des modules élastiques obtenus par nanoindentation. Les films sont

chargés (à l’aide de pointes en diamant de type Berkovich) sur une profondeur de 20 nm et le module

d’Young est mesuré à partir des courbes de décharge. Scherer et. al. notent que lorsque la pression

augmente le module d’Young passe de 48 à 35 GPa. À titre de comparaison, le module d’Young de

la silice vitreuse vaut 65 GPa.

Pour finir, les auteurs mesurent les spectres infrarouges des films (hors de l’enceinte). Un exemple

de spectre est reporté sur la figure 1.17. Scherer et. al. se concentrent sur la bande d’absorption

autour de 1050 cm−1. Cette région du spectre a fait l’objet de nombreuses études [90, 91, 92, 93, 94].
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Elle correspond au mode de vibration de type élongation antisymétrique de l’atome d’oxygène [voir

figure 1.17(droite)]. La position du pic de cette bande est une fonction croissante de l’angle de la

liaison Si−O−Si [92] 1. Il est situé à 1085 cm−1 pour un angle de 145◦ (comme dans le crystal de

quartz-α et la silice vitreuse [93, 92]).

L’évolution de la position du pic avec le temps, pour des dépôts réalisés en présence de différents

gaz résiduels, est représentée sur la figure 1.18. D’abord, la position du pic est toujours inférieure à

celle dans la silice vitreuse dans son état naturel. Scherer et. al. remarquent par ailleurs que lorsque

la pression de gaz dans l’enceinte augmente (les films sont moins en compression), la position du

pic augmente aussi. De la même manière, au cours du temps, alors que la contrainte dans les films

évolue vers un état moins en compression, la position du pic augmente encore. Pour aller plus loin,

ils représentent la contrainte dans les films en fonction de la position du pic et notent une relation

monotone claire [voir figure 1.18(droite)]. Pour interpréter cette relation, Scherer et. al. s’appuient

sur l’explication de Leplan et. al. , et suggèrent que l’oxydation du film contribue à diminuer l’angle

de la liaison Si−O−Si. Cet écart des liaisons Si−O−Si par rapport à une configuration naturelle

serait l’origine microscopique de la compression observée dans les films de silice.

FIGURE 1.17. Spectre de transmission infrarouge, La figure de gauche est tirée de [41]. La figure de droite est
extraite de [93]. Elle montre les modes de vibration en élongation de l’unité Si−O−Si : symétrique à droite,

antisymétrique à gauche.

1. En fait, la position du pic dépend également de la stœchiométrie du film déposé : elle diminue lorsque le rapport

SO/Si diminue [95].
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FIGURE 1.18. Gauche : Position du pic d’absorption infrarouge, pour l’élongation antisymétrique de l’oxy-

gène dans les liens Si−O−Si. Droite : Contrainte résiduelle dans les films en fonction de la position du pic.
Les figures sont tirées de [41].

1.4. Conclusions et questions posées par l’état de l’art

De nombreuses techniques existent pour déposer des films d’oxyde de silicium. Lorsque les substrats

sont peu résistants aux températures élevées (comme c’est le cas pour les verres ophtalmiques), c’est

l’évaporation sous vide qui est utilisée. Dans ce chapitre, nous avons présenté les travaux les plus

complets qui ont étudié le dépôt de films d’oxyde de silicium en utilisant cette méthode.

1.4.1. Structure et état de contrainte des films

Tout d’abord, tous les travaux expérimentaux portant sur la microstructure des films d’oxyde de si-

licium préparés par évaporation sous vide indiquent que ces films sont amorphes et ne développent

aucune morphologie spécifique (îlots, colonnes,...) pendant la croissance. Ces conclusions sont tirées

de mesures de diffraction d’électrons [56, 96], de microscope électronique en transmission [96] et à

balayage [75], et de mesures de la rugosité de leur surface par microscopie à force atomique [75]. Par

aileurs, ces films sont généralement moins denses que les verres de même composition chimique pro-

duits par trempe, mais on ne sait pas s’ils contiennent des pores, comme cela est suggéré dans [40, 96],

et quel serait leur taille.
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Les films déposés par évaporation sous vide de SiO ou SiO2 sont le siège de contraintes résiduelles qui

peuvent atteindre plusieurs centaines de MPa. Ces contraintes apparaissent dès la phase de croissance

(on parle alors de contraintes intrinsèques) et évoluent pendant toute la durée de la fabrication (no-

tamment à cause d’éventuels changements de température, de l’ouverture de l’enceinte ou du contact

prolongé avec l’air ambiant). Comme le montrent les données de Hill et Hoffman et Scherer et. al.,

sous vide poussé la contrainte est quasi stationnaire, depuis le tout début du dépôt jusqu’à ce que les

films soient mis à l’air (voir figure 1.15). Cette observation fournit deux informations sur les films qui

croissent sous vide poussé :

— Si des hétérogénéités de structure existent à grande échelle, elles ne jouent aucun rôle dans

l’établissement de la contrainte pendant leur croissance.

— La contrainte n’est pas affectée par les éventuels mécanismes de relaxation (de temps caracté-

ristique compris entre quelques secondes et quelques minutes) qui pourraient se produire sous

vide, pendant ou après le dépôt.

Nous reviendrons sur cette dernière observation au chapitre suivant.

Les faibles densités et les grandes contraintes dans les films d’oxyde de silicium déposés à tempéra-

ture ambiante suggèrent qu’ils sont dans un état d’énergie beaucoup plus élevé que les verres produits

par refroidissement d’un liquide qui aurait relaxé à haute température, et témoignent du caractère très

hors d’équilibre du procédé de dépôt étudié.

1.4.2. Cohérence des résultats expérimentaux

Une conséquence de la nature hors d’équilibre du dépôt est que les propriétés des films dépendent

très sensiblement des conditions de leur fabrication. Les études que nous avons présentées cherchent

à décrire et comprendre cette dépendance, cependant, les données qui y sont reportées et les interpré-

tations proposées comportent des incohérences majeures.

Par exemple, pour les dépôts à partir de monoxyde de silicium, les propriétés des films déposés par

Hass [56], Novice [37], Priest et. al. [33] dépendent très fortement de la température de la source

(entre 1200 et 1600 ◦C, les contraintes résiduelles des films maintenus sous vide passent de compres-

sives à tensiles). Au contraire, sur la même gamme de température Hill et Hoffman affirment que les

contraintes intrinsèques ne dépendent pas de la température de la source.

Pour les dépôts à partir de silice, alors que les travaux de Leplan et. al. [39, 38] et Scherer et.

al. [41] sont apparemment réalisés dans des conditions semblables et que leurs interprétations se

rejoignent, les résultats obtenus sont en réalité très différents. Par exemple, Scherer et. al. réalisent

un dépôt sous une pression d’oxygène de 1.8·10−4 mbar et sur un substrat non chauffé. Dans ces

conditions, la contrainte résiduelle mesurée juste après mise à l’air est de −230 MPa et la densité

est égale à 2 g·cm−3. Dans les mêmes conditions (pression d’oxygène de 2·10−4 mbar, substrat non

chauffé), Leplan et. al. mesurent juste après mise à l’air des contraintes de −10 MPa et une densité

de ≃ 1.75 g·cm−3. Ces différences sont très importantes et restent inexpliquées.

Il y a donc des incohérences, au moins apparentes, entre les travaux que nous avons résumés, en
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particulier concernant le rôle de la température de la source pour les dépôts à partir de SiO et les

mesures de densité et de contrainte pour les films déposés à partir de SiO2.

1.4.3. Principales questions

La forte variabilité des résultats expérimentaux ne peut s’expliquer que par le manque d’information

sur certains paramètres qui pourraient être déterminants. Une première question est donc d’identifier

quels sont les paramètres process importants pour un dépôt d’évaporation sous vide (niveau de vide,

technique de vaporisation de la source, vitesse de croissance, température du substrat, taille et confi-

guration de l’enceinte,...), et comment ils affectent les conditions de dépôt au niveau du film en train

de croître (composition et vitesse des particules incidentes,...).

Le deuxième problème concerne l’absence d’explication claire et cohérente de l’origine des contraintes

intrinsèques. Alors que les contraintes thermiques (différence des coefficients de dilation thermique

du substrat et du film) et extrinsèques (adsorption d’eau à la remise à l’air et réaction d’hydrolyse)

semblent bien comprises, on a vu que ce n’est pas du tout le cas pour les contraintes intrinsèques.

Cela s’explique parce qu’elles sont difficiles à mesurer (il faut instrumenter l’enceinte de dépôt pour

réaliser des mesures in situ), parce qu’elles résultent des détails des mécanismes de croissance (qui ne

peuvent pas être déduits directement de mesures expérimentales), et parce que dans une expérience

d’évaporation sous vide faire varier un seul paramètre du process peut avoir différents effets sur les

conditions de dépôt à la surface du film. Par exemple, ajouter du dioxygène peut à la fois induire

des effets d’oxydation et ralentir les particules éjectées. Ces difficultés sont absentes des simulations

atomistiques, qui permettent de reproduire une croissance atome par atome, dans des conditions de

dépôt parfaitement contrôlées. Nous allons donc mettre en œuvre des simulations numériques pour

suppléer les expériences et finalement essayer d’identifier l’origine des contraintes intrinsèques dans

les films déposés par évaporation sous vide de SiO ou SiO2.
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2.1. Modèles numériques

2.1.1. Quelques études de dépôt

Les premières simulations atomistiques du procédé de dépôt se sont principalement intéressées à

la croissance épitaxiale (c’est à dire à la croissance de cristaux par dépôt en phase vapeur). Après

quelques travaux appuyés sur des modèles numériques simples – potentiels de Lennard-Jones – [88,

97, 98], la plupart ont cherché à représenter la croissance de matériaux spécifiques, tels que : arséniure

de gallium [99], tungstène [100], silicium [101], cuivre [102], argent [103], dioxyde de titane [104],

alumine [105], etc. Si ces travaux se sont souvent appuyés sur la dynamique moléculaire [88, 97, 98,

100, 104, 105] un certain nombre d’études ont pu mettre en œuvre des méthodes de Monte Carlo [99,

101, 102, 103], qui permettent d’accéder à des échelles de temps beaucoup plus grandes. Cela est en

effet possible dans le contexte de l’épitaxie parce que la croissance est contrôlée par des mouvements

atomiques – sauts entre sites cristallins – qui sont en principe énumérables. La méthode de simulation

"accélérée en température" a pu aussi être utilisée pour la croissance du cuivre [106].

Les études du dépôt de films amorphes sont plus récentes et exclusivement menées par dynamique

moléculaire. On peut citer par exemple des simulations de dépôts par pulvérisation de films de carbone

amorphe [107, 108], de dépôt de glace amorphe [109], de matériaux vitreux modèles [110, 111],

de verres de polymères [112] ou de verres organiques [113]. Le dépôt par pulvérisation magnétron

réactive de MgxOy−Alz, dont la structure passe de cristalline à amorphe à mesure que la teneur en

Al augmente, a été étudié d’abord par dynamique moléculaire [114] puis par dynamique moléculaire

accélérée [115].

Peu d’études numériques [116, 117, 118, 119, 120, 121, 122, 123] portent sur le dépôt d’oxyde de

silicium. Toutes – hormis [116] – traitent de vaporisation par pulvérisation. Nous n’en avons trouvé

aucune portant sur le dépôt de films par évaporation sous vide.

2.1.2. Principes de modélisation

Le dépôt sous vide fait intervenir simultanément un ensemble de processus : vaporisation de la source,

transport de la vapeur à travers de gaz, phénomènes réactifs éventuels, impact de particules sur le

film, réorganisations à l’intérieur du film. Pour simplifier, toutes les simulations de dépôt se placent

du point de vue de la surface en train de croître suite à une série d’impacts de particules – atomes,

ions, molécules, amas – provenant de la source vaporisée ou du gaz résiduel dans l’enceinte.

Un certain nombre d’hypothèses sont indispensables. D’abord, les simulations ne peuvent traiter que

de systèmes de tailles relativement faibles – pour les modèles de silice, on accède à des cellules

de quelques nanomètres de côté, ce qui correspond à quelques dizaines de milliers d’atomes 1. Des

conditions de périodicité dans le plan du film sont indispensables pour limiter les effets de bords.

Les données expérimentales présentées au chapitre précédent suggèrent que de telles dimensions sont

1. Il y a environ 22000 atomes de Si dans un cube de silice amorphe de 10 nm de côté
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suffisantes pour accéder aux propriétés macroscopiques des films d’oxydes de silicium puisqu’ils sont

amorphes et ne forment pas de structure spécifique (îlots, colonnes,...). De plus, on a vu que la valeur

stationnaire des contraintes intrinsèques est mesurée dès les tout premiers instants du dépôt, alors que

l’épaisseur du film n’est que de quelques nanomètres (voir les expériences de Hill et Hoffman 1.3.1

et Scherer et. al. 1.3.2). Tout porte donc à croire que ces contraintes ne résultent pas de la présence

de défauts (pores, îlots, etc) de dimensions supérieures aux échelles accessibles par la simulation.

On peut donc considérer qu’un volume élémentaire de quelques nanomètres doit suffire pour étudier

l’apparition de contraintes au cours de la croissance.

Les atomes qui impactent le film rebondissent ou s’y condensent. Dans ce dernier cas, il suffit typique-

ment de quelques picosecondes pour "résoudre" l’impact, c’est-à-dire pour que l’énergie des atomes

incidents soit transférée et dispersée dans le matériau et qu’ils trouvent un premier point d’équilibre

au sein du film [119]. La vitesse de croissance d’un film d’oxyde de silicium est typiquement de

l’ordre du 1 nms−1. Comme la densité de ces films varie faiblement autour de 2 g·cm−3, on estime

en supposant un collage parfait qu’un atome de Si – qu’il soit isolé ou fasse partie d’une molécule

– impacte une surface de 100 nm2 toutes les 0.5 ms environ, ce qui est considérablement plus grand

que les quelques picosecondes de "résolution" d’un impact. Très clairement, ces évènements sont lar-

gement séparés en temps et il est toujours légitime de modéliser la simulation par une série d’impacts

indépendants et séparés en temps.

La difficulté majeure de la dynamique moléculaire, cependant, est qu’elle intègre les équations du

mouvement en les discrétisant à des échelles de temps comparables à celles des vibrations atomiques,

≃ 0.1 ps pour la silice. De ce fait, elle ne peut accéder qu’à des échelles de temps beaucoup plus

courtes que celles d’une vraie expérience de dépôt. Il est donc nécessaire de limiter le temps effecti-

vement simulé par les méthodes numériques. Une pratique courante (voir, par exemple [121]) consiste

à ne résoudre que les quelques picosecondes nécessaires à la stabilisation des atomes incidents, ce qui

revient à négliger tous les phénomènes physiques qui pourraient intervenir entre les impacts (diffu-

sion, réactions chimiques, relaxation structurelle). C’est une hypothèse sur laquelle on reviendra à

plusieurs reprises au cours de cette thèse. Elle se justifie en général dans les cas qui nous intéressent

parce les films optiques sont déposés près de la température ambiante, dans des conditions où les

échelles de temps associées à la relaxation et la diffusion atomique sont considérables par rapport à

la durée du dépôt.

2.1.3. Le dépôt de silice

Il est instructif d’examiner quels choix de modélisation ont été faits dans les précédentes études du

dépôt d’oxyde de silicium. Notons que toutes n’intègrent que quelques picosecondes par événement

d’impact, et négligent donc tout éventuel phénomène de relaxation ou de diffusion.

Taguchi et Hamaguchi [117, 118] et Grigoriev et. al. [119, 120, 121, 122, 123] étudient le dépôt

par pulvérisation réactive de silicium. Les premiers supposent que les particules qui se condensent

sur le film sont des Si (avec une énergie cinétique incident ec constante entre 1 et 10 eV), des O
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(ec ∈ 0.2−0.8 eV) et des Ar (ec ∈ 10−100 eV). Les seconds [120, 119, 122, 121, 123], considèrent

que les particules incidentes sont des Si (avec une énergie constante, égale à 1, 10 ou 100 eV) et des

O (avec une énergie de 0.1 eV). Dans ces études, les énergies cinétiques d’impact sélectionnées sont

peu discutées.

Lefèvre et. al. [116] s’intéressent à l’évaporation assistée par bombardement ionique (faisceau d’ions

O+/O2+). Ils supposent que les particules issues de la source (évaporée) sont émises vers le substrat

avec une énérgie cinétique inférieure à 0.1 eV et que les ions du canon arrivent sur le film avec une

énergie dans l’intervalle 30−500 eV, mais ils notent qu’ils ne parviennent pas à faire croître le film

avec ces faibles énergies pour les particules évaporées. Pour contourner ce problème et simplifier

la modélisation, ils déposent sur le film des molécules de SiO2 à 1 eV et une fraction variable de

molécules de SiO2 à 30 eV sont ; des molécules additionnelles de SiO3 sont parfois déposées pour

maintenir le ratio O/Si égal à 2.

Il est essentiel de réaliser qu’à travers le choix de la composition et de l’énergie des particules dé-

posées, sont introduites un ensemble d’hypothèses sur les mécanismes physiques en jeu lors de la

vaporisation ainsi que sur la composition et l’influence possible du gaz présent dans l’enceinte. Si

l’on veut pouvoir utiliser des simulations en vue d’interpréter des résultats expérimentaux, il est in-

dispensable de comprendre comment les paramètres process du dépôt expérimental, par exemple la

température du substrat, la température de la source, le niveau de vide, ou la taille de l’enceinte,

se traduisent en termes de conditions de croissance (composition chimique et vitesse des particules

impactant la surface). Cela implique de faire des hypothèses aussi bien sur les mécanismes de va-

porisation, que sur la composition du gaz résiduel, ou encore sur les interactions entre le gaz et les

molécules évaporées (collisions, éventuelles réactions). Ces questions sont entièrement inexplorées

pour le cas de la vaporisation de SiO ou SiO2 par canon à électrons : nous allons y revenir tout au

long de cette thèse.

2.2. Composition et énergie des particules incidentes

2.2.1. Particules issues du gaz résiduel

Comme on l’a vu dans le premier chapitre, la composition chimique des particules du gaz résiduel dé-

pend de nombreux paramètres comme la pression dans l’enceinte, les matériaux dont sont composées

les parois, le matériel utilisé pour pomper le gaz, etc. En outre, les pressions partielles peuvent évoluer

pendant le dépôt, par exemple si le chauffage de la source libère du gaz ou si le film déposé adsorbe

préférentiellement une espèce. Généralement, aux pressions de gaz considérées (10−4 à 10−7 mbar),

le gaz peut comporter, entre autres, des hydrocarbures, du monoxyde de carbone, du diazote, de l’eau,

du dioxygène, des OH ou du dihydrogène. Seule une mesure des pressions partielles pendant le dépôt

– par spectrométrie de masse par exemple – rendrait possible une description exacte de la composition

chimique du gaz résiduel et donc des particules de gaz incidentes sur le substrat.
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Si on ne connaît pas la composition chimique du gaz, on peut néanmoins estimer la distribution des

vitesses des particules qui impactent le substrat, en s’appuyant sur la théorie des gaz (voir annexe C).

2.2.2. Particules issues de la source

Dans les expériences d’évaporation sous vide que nous étudions, les particules issues de la source

qui ne subissent pas de collisions avec le gaz résiduel arrivent sur le film en incidence quasi normale.

C’est le cas des dépôts réalisés à Essilor, dans des enceintes où les sources sont quasi-ponctuelles

puisque de dimensions centimétriques alors que le carrousel (sur lequel sont déposés les substrats) en

est distant d’environ 1 m. C’est aussi le cas dans les expériences de Hill et Hoffman [54] où l’orifice

de la cellule d’évaporation était étroit et le substrat placé à sa verticale.

Nous avons déjà décrit au chapitre 1 le principe de fonctionnement des techniques de vaporisation

utilisées en évaporation libre. Nous détaillons ci-après les informations disponibles sur les propriétés

(composition chimique, énergie) des particules qui sont évaporées avec chacune de ces techniques.

Cellule de Knudsen

À l’intérieur d’une cellule de Knudsen, le phase gazeuse est en équilibre, à la pression Peq, avec la

phase condensée, maintenue à la température Ts
1. Si on suppose que la phase gazeuse se comporte

comme un mélange de gaz parfaits et que l’on connaît les pressions partielles Pi de chacun de ces

constituants i, alors on peut calculer le flux de particules Ji du constituant i qui effusent de la cellule.

La théorie cinétique des gaz (voir annexe C) donne en effet :

Ji =

√

Na

2πMikBTs

Pi (2.1)

où Mi est la masse molaire de l’espèce i. En fait cette expression doit être corrigée par un facteur,

appelé "conductance", qui rend compte du fait qu’une fraction des particules qui atteignent l’orifice

de sortie n’en sortent pas et sont réfléchies vers la cellule d’évaporation. La conductance dépend de

la géométrie de l’orifice.

On sait de plus que l’énergie cinétique des particules dans le flux effusif est distribuée selon la loi 2 :

p
ec

J (ec) =
1

(kBTs)
2 ec exp

(

− ec

kBTs

)

(2.2)

de moyenne égale à 2kBTs.

Dans le cas particulier de la silice, la composition chimique de la phase gazeuse à l’équilibre a été

étudiée expérimentalement [124, 125] et numériquement [126] et est bien connue. Il est ainsi admis

que le gaz à l’équilibre avec de la silice condensée chauffée entre 1500 et 2500 K est composé

essentiellement de SiO et de O2 [39, 127, 128].

1. s est mis pour indiquer que la cellule est la source du dépôt.
2. Cette loi est appelée loi Gamma
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Évaporation libre

L’évaporation libre est le phénomène d’évaporation des atomes d’un matériau chauffé de manière ho-

mogène sous vide parfait, sans recondensation de la vapeur émise sur la surface de la phase condensée.

Les atomes sont émis à la suite d’événements thermiquement activés, et le flux d’émission est appelé

flux d’évaporation libre. Pour la silice, on a trouvé une seule étude de ce processus [129], mais aucune

mesure de la composition ou de la vitesse des particules évaporées n’y est fournie. Pour essayer de

formuler des hypothèses plausibles sur ces données, on revient ci-après sur certaines des informations

existantes dans un contexte plus général.

Le premier calcul du flux d’atomes évaporés au-dessus d’une surface chauffée fut réalisé par Lang-

muir [130], pour déterminer la durée de vie des filaments de tungstène des lampes à incandescence.

L’idée de son calcul est de considérer que quand un solide est en équilibre avec sa phase vapeur,

dans un vide suffisamment poussé, les échanges (condensation et évaporation) deviennent rares et

indépendants les uns les autres. On peut alors considérer que le flux d’évaporation à l’équilibre est

égal au flux d’évaporation libre. On se place donc dans la situation limite où la phase condensée est

à l’équilibre avec sa phase vapeur, à la température Ts et la pression Peq(Ts). Comme on est à l’équi-

libre, on sait qu’à tout instant le flux Je de particules évaporées est égal au flux Jc de particules qui

se condensent. D’autre part, connaissant la pression et la température, on peut déduire le flux Ji de

particules de gaz incidentes sur la phase condensée (voir équation 2.1). On introduit le coefficient de

collage, γ(Ts), égal à la fraction de particules incidentes qui se condensent (les autres rebondissent),

et on écrit Jc = γ Ji. La condition d’équilibre, Je = Jc, permet alors d’obtenir Je :

Je(Ts) = γ(Ts)

√

Na

2πMikBTs

Peq(Ts) (2.3)

On peut faire plusieurs remarques sur ce calcul :

— Cette description est construite dans le cas d’une évaporation homomoléculaire : X(s) −−⇀↽−−
X(g). Ce n’est pas toujours le cas. Pour la silice, on sait que la phase gazeuse à l’équilibre

est composée principalement de SiO et de O2 (voir discussion ci-dessus), mais on ne connaît

pas les espèces émises de la surface évaporée. Plusieurs hypothèses existent à ce sujet. Selon

Nagai et. al. , l’évaporation de SiO2 procède par l’éjection de SiO et de O2, donnant directe-

ment l’équation d’équilibre voulue SiO2(s) −−⇀↽−− SiO(g)+1/2O2(g) [128]. Par contre, selon

Hashimoto [129] des molécules de SiO2 sont éjectées puis se décomposent et se recombinent

pour former des molécules de SiO et de O2. Il n’existe aucune mesure des produits de l’éva-

poration libre de SiO2 pour valider l’une ou l’autre de ces hypothèses.

— Ce calcul ne dit rien sur les vitesses d’éjection des particules évaporées. La thermodynamique

n’impose aucune relation entre les vitesses des particules éjectées et celles des particules in-

cidentes.

Enfin, il n’existe pas de données expérimentales dans la littérature qui permette de connaître la com-

position chimique et le flux des particules éjectées d’une surface libre de silice chauffée. En ce qui

concerne l’évaporation libre du monoxyde de silicium, tous les travaux s’accordent à dire que ce

matériau s’évapore de manière homomoléculaire [131, 35].
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La distribution des vitesses des particules éjectées, ou même sa valeur moyenne, est elle aussi in-

connue, mais elle a fait l’objet de nombreuses études [132, 133]. Varilly et. al. [132] par exemple

étudient l’évaporation de l’eau à 300 K. Pour obtenir la loi de distribution des vitesses des molécules

d’eau évaporées, ils proposent de considérer que l’évaporation d’une molécule d’eau de masse m a un

coût d’extraction égal à la différence ∆U d’énergie potentielle de la molécule dans la phase vapeur et

dans la phase condensée. Sont évaporées les molécules dont l’énergie cinétique est supérieure à ∆U .

Si on note vi leur vitesse dans la phase condensée, puis v f leur vitesse une fois la barrière franchie,

on obtient alors :
1
2

mvi
2 =

1
2

mv f
2 +U0 (2.4)

Cette relation permet de déduire la distribution des v f de celle des vi. Pour achever la dérivation, il faut

donc faire une hypothèse sur la distribution des vitesses vi. Pour ce faire, Varilly et. al. considèrent que

les molécules d’eau se comportent comme un gaz parfait, ce qui les conduit à considérer que les vi sont

distribuées comme les vitesses normales dans un flux effusif à travers un élément de surface : pi(vi) ∝

exp
(

−−mvi
2

2kBTs

)

|vi|. Gerasimov et. al. [133], qui étudient l’évaporation d’argon liquide, suivent la

même démarche mais choisissent différemment la distribution des vi. Selon eux, les atomes évaporés

de la surface étant dans une phase liquide, leur vitesse est distribuée selon une maxwellienne pi(vi) ∝

exp
(

−−mvi
2

2kBTs

)

. Dans les deux cas, ils obtiennent :

p f (v f ) =

{

(

m
kBTs

)

v f exp
(

− mv f
2

2kBTs

)

if v f ≥ 0

0 if v f < 0
(2.5)

Dans ces modèles, les deux composantes de la vitesse parallèles à la surface sont distribuées selon des

maxwelliennes. Varilly et. al. et Gerasimov et. al. ont vérifié leurs prédictions à l’aide de simulations

moléculaires, pour de l’eau à 300 K [132] et pour de l’argon à 125 K [133]. Pour l’eau, les moments

angulaires sont également distribués selon des maxwelliennes.

Ces calculs donnent les mêmes distributions que pour les particules qui effusent d’une cellule de

Knudsen. Dans les deux cas, l’énergie moyenne des atomes est égale à 2kBTs, et se décompose en kBTs

2

pour chacune des deux composantes de la vitesse parallèles à la surface d’évaporation et kBTs pour la

composante normale.

Canon à électrons

Dans toutes les sources d’information sur le dépôt au canon à électrons (articles scientifiques [67, 134,

38, 135, 42] ; livres sur le dépôt de films minces [136, 137, 138] ; sites internets généraux :wikipédia,

ou de laboratoires universitaires : Lurie Nanofabrication Facility, Pennstate ARL ; brochures d’in-

dustriels : VEM, Lesker), le processus de vaporisation par bombardement électronique est présenté

comme équivalent à l’évaporation libre : le transfert de l’énergie des électrons aux atomes de la source

reviendrait à un échauffement qui provoque son évaporation. Le canon à électrons est vu comme une

façon de chauffer très efficacement une grande variété de matériaux.

Un des résultats principaux de cette thèse sera de montrer que cette idée aboutit à des prédictions

incompatibles avec les propriétés des films déposés, et nous serons amenés à proposer que le canon à
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électrons éjecte des particules beaucoup plus énergétiques que le simple échauffement thermique. Ce

sera le point de départ de notre interprétation des expériences de dépôt. Par souci d’organisation, nous

apportons dans ce chapitre des éléments qui nous permettrons par la suite d’argumenter notre idée,

mais en soulignant que l’identification de ce problème dans la littérature ne s’est faite qu’à travers

l’analyse qui va suivre de nos résultats de dépôt, numériques et expérimentaux.

Dans le cas de la silice, il n’y a aucune information sur la vaporisation par irradiation électronique 1,

nous sommes donc obligés de procéder par inférence, à partir de ce qui est connu de la vaporisation

d’autres matériaux.

Sur la figure 2.1, on représente schématiquement l’impact d’un faisceau d’électrons sur une sur-

face. Lorsqu’un électron incident (primaire) pénètre dans la phase condensée, il interagit avec les

constituants de cette phase (noyaux atomiques, électrons). Du fait de collisions quasi élastiques ou

de collisions inélastiques, il est graduellement freiné ; le libre parcours moyen correspondant dépend

de son énergie cinétique et de la nature du matériau irradié. Une collision quasi élastique se produit

lorsque l’électron passe à proximité du noyau (chargé positivement) d’un atome. Du fait de l’interac-

tion électrostatique, l’électron est dévié et une faible fraction de son énergie cinétique est transférée à

l’atome (parce que sa masse est bien plus faible que celle du noyau). Si l’électron primaire ainsi dévié

est renvoyé hors du matériau, on dit qu’il est rétrodiffusé.

FIGURE 2.1. Faisceau d’électrons (primaires) incident sur une surface. Suite à des collisions entre les électrons
incidents et des constituants du solide, différentes particules peuvent être éjectées. "Backscattered" désigne

un électron primaire rétrodiffusé par collision élastique. La zone grisée représente le volume dans lequel les
transferts d’énergie ont lieu et l’électron primaire est freiné. Dans la silice, des électrons primaires d’énergie

5− 10 keV sont freinés en moyenne sur une profondeur de l’ordre de 300 nm [140]. Figure extraite du site de
Capcoat, le 8 septembre 2016.

1. Il existe par contre des études des échanges d’énergie électrons-matière lors de l’irradiation [139, 140].
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Les collisions inélastiques (entre électrons) mettent en jeu des transferts d’énergie importants et sont

celles qui freinent le plus les électrons primaires dans les faisceaux utilisés en dépôt (≃ 1−10keV).

Lorsqu’un électron primaire impacte un électron d’un atome du solide, il lui transfère de l’énergie.

Selon la quantité d’énergie transférée, l’électron concerné peut faire une transition vers une orbitale

atomique d’énergie plus élevée ou être éjecté de l’atome auquel il appartient. S’il est passé sur une

orbite plus élevée, l’atome va ensuite revenir vers son état fondamental et, par exemple, un photon va

être émis. S’il est éjecté, l’atome est ionisé. Un électron ainsi éjecté est appelé électron secondaire ;

il va se déplacer dans le matériau, et être freiné par des collisions ou éjecté de la surface. Dans le

cas où cet électron secondaire occupait un niveau profond, un électron d’une orbite plus élevée peut

prendre sa place, ce qui s’accompagne de l’émission soit d’un photon (rayon X) soit d’un électron,

dit "électron Auger".

Au final, comme on le voit sur la figure 2.1, quatre flux d’électrons entre en jeu : les électrons pri-

maires, les électrons rétrodiffusés, les électrons secondaires et les électrons Auger. Il n’y a aucune

raison pour que la somme de ces flux soit nulle : pour un matériau conducteur, il en résulte un cou-

rant ; pour un isolant, les charges en excès ne peuvent pas être évacuées et la surface tend à se charger,

ce qui la rend instable (explosion de Coulomb par exemple). Comme la silice est un isolant élec-

trique, ces éléments nous conduisent à penser que sous l’effet de l’irradiation électronique, sa surface

se charge. Comment cette concentration de charges affecte-t-elle la vaporisation des atomes ? En

l’absence d’étude spécifique pour la silice, nous ne pouvons pas répondre directement à cette ques-

tion. Nous ne pourrons procéder que par inférence, à partir d’études de la vaporisation électronique

d’autres matériaux isolants.

La vaporisation par canon à électrons d’un isolant a été étudiée par Huisinga [141], sur l’exemple

d’un cristal de CaF2. Huisinga utilise un faisceau d’électrons de 1.5 keV et de densité de courant de

12 µA·cm2 (à comparer avec les quelques keV et la densité de courant ≃ 1 A·cm2 utilisés pour les

dépôts). Il mesure le chargement électrique (négatif) de la surface irradiée et observe que la tension

de la surface atteint une valeur stationnaire de 7.8 V après environ 30 min (le courant est très faible).

Une forte proportion d’ions F+ sont émis et Huisinga mesure la distribution de leur énergie cinétique ;

dans le régime stationnaire, cette distribution a un pic autour de 8.6 eV. Cette très forte valeur de

l’énergie cinétique s’explique par le fait que les ions émis sont accélérés par le potentiel négatif de la

surface.

Finalement, nous devons considérer que l’énergie cinétique des particules émises par pulvérisation de

la silice est potentiellement comprise entre 1 et quelques eV, à mettre en regard des énergies (toujours

inférieures à 0.5 eV) attendues en évaporation libre. Notons par contraste que la zircone, qui forme

les traitements antireflet avec la silice, devient conducteur d’électricité au-delà de 1000 ◦C et pourrait

donc se vaporiser très différemment de la silice.
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2.3. Échelles de temps

Comme dans la plupart des travaux de dynamique moléculaire, nous allons mettre en œuvre des

simulations numériques qui négligent les phénomènes qui pourraient intervenir entre deux impacts.

Nous précisons ici les raisons et les limites de cette hypothèse, en évaluant les échelles de temps ou

de longueur associées à trois types de mécanismes lents : la relaxation structurale, la diffusion en

volume et la diffusion en surface (des espèces issues de la source). Le cas particulier de la diffusion

des espèces issues du gaz résiduel est traité à la fin de cette section.

2.3.1. Relaxation structurale

Rappelons pour commencer que la contrainte intrinsèque, mesurée sous vide poussé par Scherer et.

al. (voir chapitre 1, figure 1.15), est stationnaire pendant le dépôt et le reste à l’arrêt, lorsque le

film est maintenu sous vide. Cette première observation est cruciale, parce qu’elle indique que le

film n’est le siège d’aucun mécanisme qui modifie la contrainte sur un temps caractéristique compris

entre quelques secondes (résolution de la mesure) et quelques minutes (temps pendant lequel le film

reste sous vide). En conséquence, pour qu’un phénomène activé (relaxation, diffusion) contrôle la

contrainte pendant le dépôt, il faut qu’il se produise sur un temps caractéristique plus petit que la

seconde.

Aucune étude de l’influence de ce type de phénomènes n’a été réalisée pour les films de silice. Par

contre, les travaux numériques de Georgieva et. al. [114, 115], suggèrent que dans le cas d’un dépôt

amorphe, sans hétérogénéités particulières (comme des îlots), les éventuels événements activés sur

des temps inférieurs à la seconde ne jouent aucun rôle. En effet, ces auteurs ont simulé sur des temps

longs (plusieurs centaines de millisecondes 1), le dépôt de MgxAlyOz par pulvérisation magnétron

réactive de Mg et de Al sous atmosphère d’oxygène et ont observé que la microstructure des films,

notamment leur fonction de distribution radiale, n’était pas modifiée par rapport à des simulations de

dynamique moléculaires beaucoup plus rapides (quelques dizaines de nanosecondes).

Enfin, Hill et Hoffman [54] affirment que les propriétés (contrainte intrinsèque et constante diélec-

trique) des films d’oxyde de silicium qu’ils déposent (par évaporation sous vide) ne varient pas, que

le substrat soit chauffé ou maintenu à 150 ◦C. Cette observation laisse penser que l’élévation de tem-

pérature n’active pas d’événements de relaxation importants pour la croissance du film.

Tous ces éléments sont en fait cohérents avec les mesures de relaxation structurale dans un verre de

silice, qui montrent qu’à température ambiante ce matériau reste confiné autour d’un minimum local

d’énergie. Il est courant de dériver un temps de relaxation structurale dans un verre à partir de sa

viscosité. Dans la gamme de température 1400-2700 K la viscosité de la silice est bien décrite par une

loi d’Arrhenius [142, 143] ; par exemple, les mesures de Brückner [142] de la viscosité d’un verre

de Vitreosil suivent la loi η = 10−13.5 × exp
(

7.38 eV
kBT

)

Pa·s. En estimant un temps de relaxation τη

1. Ils utilisent une technique de dynamique moléculaire accélérée appelée "Temperature Accelerated Dynamics" (TAD).
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par la formule de Maxwell : τη = η/Ginf (Ginf est le module de cisaillement à haute fréquence 1), on

obtient un temps de relaxation gigantesque à 300 K : 1099 s. Il faudrait se placer autour de 1430 K

pour obtenir un temps de l’ordre de la durée du dépôt (100 s), c’est-à-dire autour de la température de

transition vitreuse de la silice (voir annexe A).

2.3.2. Diffusion en volume

Pendant la croissance, les atomes sont susceptibles de diffuser à l’intérieur du film. Pour caractériser

l’importance de ce processus, on se demande ici sur quelle distance les atomes diffusent en volume

pendant le temps typique τd d’un dépôt : 100 s.

Les mesures disponibles pour Si et O, indiquent que la diffusion en volume est contrôlée par une

énergie d’activation de l’ordre de 4.7 eV [145, 146]. Mikkelsen, par exemple, a mesuré expéri-

mentalement [146] le coefficient de diffusion en volume Dv de l’oxygène dans un film de silice

produit par oxydation thermique, entre 1200 et 1400 ◦C, et ses résultats obéissent à la loi d’Ar-

rhenius Dv = 2.6× exp
(

− 4.7 eV
kBT

)

cm2 · s−1. À 300 K, cette loi donne une longueur de diffusion de
√

Dvτd = 6·10−41 m, ce qui signifie que la diffusion en volume est négligeable.

Une autre manière d’aborder le problème de la diffusion est de se demander à partir de quelle tempé-

rature les atomes diffusent sur une longueur donnée. Par exemple, pour que les atomes diffusent sur

une longueur égale à la moitié de la distance typique dSi−O entre un Si et un O 2, il faut se placer à

1270 K (où Dv = 6·10−19 cm2 · s−1).

2.3.3. Diffusion en surface

Nous allons considérer ici que la diffusion en surface d’un atome de Si ou de O n’est possible que

jusqu’à ce que cet atome soit recouvert par une couche d’épaisseur quelques distances interatomiques,

disons 1 nm. À la vitesse de croissance typique (1 nm·s−1), le temps de recouvrement τr est donc de

1 s. Nous nous concentrons sur l’oxygène dont la diffusion est plus rapide que le Si [145].

Litton et Garofalini [145] ont évalué numériquement le coefficient de diffusion Ds de l’oxygène, à

des températures entre 4800 K et 7200 K. Leurs résultats sont bien décrits par une loi d’Arrhenius,

avec une barrière d’activation Ea de 4.9 eV : Ds = 0.5×exp
(

− 4.9 eV
kBT

)

cm2 · s−1. En extrapolant cette

loi à 300 K, on trouve que pendant τr les atomes de O diffusent sur
√

4Dsτr = 10−43 m ; cette valeur

montre que la diffusion en surface peut largement être négligée. Par ailleurs, pour que les atomes

diffusent en surface sur une longueur de dSi−O/2 dans l’intervalle de temps τr, il faut se placer à

1500 K (où Ds = 1.8·10−17 cm2 · s−1).

Il est frappant de constater que, dans la silice, les barrières d’activation des événements de diffusion

en volume ou en surface sont très proches. Pour l’expliquer, Litton et Garofalini ont analysé ces

1. Dans la silice, Ginf = 30 GPa [144].
2. Dans la silice, dSi−O = 1.6 Å.
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événements et montré que dans les deux cas ils étaient activés par la rupture d’une liaison Si – O. Cette

interprétation est cohérente avec les mesures de l’énergie de liaison Si – O, puisque cette dernière est

égale à 4.77 eV [145].

2.3.4. Espèces issues du gaz résiduel

La diffusion des espèces issues du gaz résiduel, notamment de l’eau, dans un film de silice est vrai-

semblablement beaucoup plus rapide que celle des atomes de Si et O [147, 148, 149, 150]. Pour

se faire une idée, on va s’appuyer sur les mesures de Zouine et. al. [150], qui ont évalué expéri-

mentalement le coefficient de diffusion effectif de l’eau DH2O
e dans la silice, à partir de l’évolution

du profil de concentration d’hydrogène au cours du temps. Ils suivent la concentration d”hydrogène

parce que les molécules d’eau peuvent réagir au cours de leur avancée dans l’échantillon de silice,

selon Si−O−Si+H2O −−⇀↽−− Si−O−H+H−O−Si. À partir de leurs résultats, obtenus entre 23 ◦C

et 200 ◦C, Zouine et. al. décrivent DH2O
e par une loi d’Arrhenius, de barrière d’activation 0.75 eV :

DH2O
e = 7.6·10−5 × exp

(

− 0.75 eV
kBT

)

cm2 · s−1. À 300 K, ils obtiennent DH2O
e = 1.2·10−17 cm2 · s−1.

Avec ce coefficient, on trouve que la diffusion de l’eau sur une distance interatomique dSi−O prend

environ 25 s. C’est un temps comparable à la durée d’un dépôt ce qui signifie que si ce phénomène

affectait la contrainte intrinsèque, on devrait observer cette dernière relaxer pendant le dépôt. Or

dans les expériences de Scherer et. al. (voir chapitre 1, figure 1.15) en présence de vapeur d’eau (à

1.8·10−4 mbar), la contrainte intrinsèque est quasi stationnaire pendant le dépôt et le reste à l’arrêt :

cela suggère donc qu’elle n’est pas affectée par la diffusion de l’eau.

2.3.5. Conclusion sur les échelles de temps

À partir de mesures de la viscosité de la silice, nous avons estimé que l’énergie d’activation des

événements de relaxation structurale dans les films de silice se situe autour de 7.4 eV, ce qui nous

a permis de déduire qu’à 300 K aucun phénomène de relaxation n’est activé thermiquement dans le

film pendant le dépôt. La phase vapeur se condense donc dans une configuration qui ne relaxe pas son

énergie et qui est très éloignée de tout équilibre thermodynamique. De ce point de vue, le film formé

ne peut pas être comparé au verre de même composition chimique produit par refroidissement d’un

liquide dont la structure a relaxé aux températures élevées.

En outre, en raison de leur structure électronique, les atomes de silicium et d’oxygène interagissent

à travers des liaisons covalentes (mise en commun d’électrons de la couche de valence) et l’on doit

donc penser que la stabilisation en quelques picosecondes des atomes de Si et de O issus de la source

procède par la formation de liaisons covalentes, fortes, avec les atomes du film. L’étude de Litton et

Garofalini montre que pour qu’un événement de diffusion soit activé dans le réseau covalent formé,

il faut rompre une liaison Si – O, dont l’énergie est égale à environ 4.8 eV. Ainsi, la diffusion des

atomes du film est contrôlée par des barrières d’énergie élevée, qui ne peuvent pas être franchies au

cours d’un dépôt à température ambiante.
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Au bilan, les différentes informations données dans la littérature suggèrent que, en l’absence d’eau

(c’est-à-dire pour des vides assez poussés avec éventuellement du gaz de dioxygène), la relaxation

structurale, la diffusion en volume et la diffusion en surface sont négligeables. Dans ces conditions,

nous sommes fondés à réaliser des simulations atomistiques du dépôt qui ne résolvent que les impacts

des particules incidentes (arrivée, collision et stabilisation en quelques picosecondes).
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Du point de vue des interactions interatomiques, le problème du dépôt à partir de SiO ou de SiO2

est particulièrement compliqué. En effet, il requiert en principe une description des interactions entre

des atomes (Si, O et contaminants issus du gaz résiduel) qui se trouvent dans des configurations

très différentes : dans le substrat, dans le film, à la surface du substrat, à l’interface substrat-film et

à la surface du film. Il faut en plus que le modèle d’interaction permette de simuler les particules

incidentes (issues de la source ou du gaz résiduel) sur le film : O2, SiO, SiO2, H2O,... Aucun potentiel

d’interaction ne peut prétendre remplir toutes ces conditions et la seule manière de procéder devant

cette complexité est d’en choisir parmi ceux existants, de simuler le problème étudié et d’évaluer au

final la pertinence des potentiels sélectionnés en comparant les propriétés des systèmes simulés à des

mesures expérimentales. Dans cette thèse, on va se limiter aux dépôts sans contaminants, donc sans

eau, avec seulement des atomes de Si et de O.

De nombreux modèles ont été proposés pour simuler les interactions entre atomes dans des so-

lides ou liquides d’oxydes de silicium (souvent dans de la silice). Les plus simples de ces modèles

(WCA [151], TTAM [152], BKS [153], Takada [154], CHIK [155], DESIL [120, 121]...) considèrent

que le potentiel d’interaction est additif par paires. On trouve aussi des potentiels qui font intervenir

les interactions à trois ou plusieurs corps (Vashishta-Nakano [156, 157], Vessal [158], Stillinger-

Weber modifié [159], Tersoff étendu [160],...). Enfin, on trouve des représentations qui prennent en

compte les transferts de charges (DCG [161], COMB [162, 163], ReaxFF [164],...) ou la polarisibilité

des atomes (TS [165],...).

Dans ce chapitre, nous allons présenter un ensemble de potentiels, choisis parce qu’ils ont été testés

dans de nombreuses situations ou parce qu’ils ont été développés spécifiquement pour traiter des

problèmes d’interfaces. Nous détaillerons plus particulièrement ceux que nous avons utilisés pour

simuler le dépôt de silice.

3.1. Potentiels de paires

3.1.1. Potentiel de BKS

Le potentiel développé par van Beest, Kramer et van Santen [153] (BKS) est l’un des plus anciens et

des plus utilisés [166]. C’est un potentiel additif par paires, c’est-à-dire que l’énergie potentielle de

l’ensemble des atomes simulés s’écrit

U (r1,r2, . . . ,rN) = U {r} = ∑
i

∑
j>i

Vi j(ri j) (3.1)

où ri j = r j − ri.et où Vi j ne dépend que du type αi,α j ∈ {Si,O} des atomes i, j et de la distance qui

les sépare. En particulier :

V BKS
αβ (r) =

qα qβ e2

r
+ Aαβ exp(−Bαβ r) −

Cαβ

r6 (3.2)

En partant de la gauche : (i) le premier terme représente l’interaction électrostatique (loi de Coulomb),

attractive ou répulsive ; (ii) le second terme modélise la répulsion de Pauli entre les nuages électro-
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niques ; (iii) le troisième terme, appelé forces de London, vient de la corrélation des charges entre

deux atomes en interaction, cette corrélation induit des moments dipolaires électriques (ce dernier

terme correspond aussi à la partie attractive du potentiel de Lennard-Jones).

Le potentiel proposé par BKS a été modifié à de nombreuses reprises et nous avons nous-même

eu besoin d’utiliser une version différente de celles proposées dans la littérature. Nous détaillons ci-

dessous les travaux sur lesquels nous nous sommes appuyés pour dériver notre version de ce potentiel.

3.1.2. Utilisation de rayons de coupure

Le potentiel de BKS comporte plusieurs problèmes. D’abord, il devient attractif dans la limite r → 0,

en raison des forces de London. Cela peut conduire à des situations non réalistes où les particules

se chevauchent. Dans [167], Vollmayr et. al. résolvent ce problème en modifiant l’expression de

l’équation (3.2) en dessous d’une distance rmin, où ils utilisent alors une répulsion harmonique.

Par ailleurs, le terme Coulombien, qui agit à longue portée, induit des coûts numériques importants.

Pour remédier à ce problème, il est possible d’utiliser une technique appelée sommation d’Ewald,

mais son efficacité dépend largement de la géométrie du système simulé. Elle est notamment mauvaise

pour les systèmes à géométrie quasi-2D ou à surface libre [168]. Pour cette raison, un rayon de

coupure du terme Coulombien est parfois utilisé. Ainsi, Carré et. al. [168] ont modifié les expressions

du potentiel proposé par BKS en tronquant l’interaction Coulombienne en rC = 10.17 Å. Ce rayon de

coupure a été sélectionné car il permet de retrouver les mêmes propriétés (par exemple les fonctions

de distribution radiale) qu’avec une somme d’Ewald.

Le potentiel de Carré et. al. s’exprime de la façon suivante :

V BKS
αβ (r) =











répulsion harmonique si r < rmin

Qe2 VC(r) + VB(r) si rmin ≤ r < rB

Qe2 VC(r) si rB ≤ r < rC

(3.3)

VB(r) et VC(r) s’écrivent :

VB(r) = Aexp(−Br) − C
r6 −

[

Aexp(−BrB) − C
rB

6

]

VC(r) =
(

1
r
− 1

rc

)

+ 1
rc

2 (r− rc)
(3.4)

Les paramètres utilisés par Carré et. al. sont principalement issus du travail de BKS [153], où Q =

qi q j, A, B et C ont été optimisés pour retrouver à la fois des estimations par calculs ab initio d’Hartree-

Fock de l’énergie d’une molécule de H4SiO4 le long de deux modes de déformation, et les mesures ex-

périmentales des modules élastiques et des paramètres de maille du cristal de quartz alpha. Quelques

paramètres, notamment le rayon de coupure rB de la partie non Coulombienne et le rayon de coupure

rmin, sont donnés dans l’étude de Vollmayr et. al. [167]. Au final, les auteurs utilisent les paramètres

suivants :
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Q = qi q j A B C [153] rmin [167] rB [167] rC [168]

Si-Si 5.76 0.0 [167] 0.0 [167] 0.0 0.0 5.5 10.17

Si-O -2.88 18003.7572 [153] 4.87318 [153] 133.5381 1.1936 5.5 10.17

O-O 1.44 1388.7730 [153] 2.76000 [153] 175.0000 1.439 5.5 10.17

TABLE 3.1. Paramétrisation utilisée par Carré et. al. [168]. Les paramètres sont issus de BKS [153] et Vollmayr
et. al. [167].

e2 est égal à 1602.19/(4π8.8542) eV·Å [167], qSi = 2.4 et qO =−1.2 [153].

Il est important de noter que la dérivée seconde du potentiel de Carré et. al. n’est pas continue au

niveau de rB et rC, ce qui n’est pas réaliste et potentiellement problématique dans une simulation,

par exemple pour le calcul des modules élastiques ou de la densité d’états vibrationnels. Pour cette

raison, Mantisi et. al. [169, 170, 171] ont légèrement modifié le modèle de Carré et. al. [168], en

le lissant par des exponentielles décroissantes tendant vers 0 aux rayons de coupure rc,W et rc,sh des

parties Coulombienne et non Coulombienne, respectivement. La version de Mantisi et. al. s’écrit :

V Total
αβ (r) =















V
Rep

αβ (r) si r < rin f

VCoul
αβ (r)+V Buck

αβ (r) si rin f ≤ r < rc,sh

VCoul
αβ (r) si rc,sh ≤ r < rc,W

(3.5)

où α et β sont les types des atomes (O ou Si) et r est la distance qui les sépare.

VCoul
αβ (r) = qα qβ e2VW (r)GW (r) , (3.6)

V Buck
αβ (r) =

[

Aαβ e−Bαβ r − Cαβ

r6 −
(

Aαβ e−Bαβ rc,sh − Cαβ

r6
c,sh

)]

Gsh(r) (3.7)

avec

VW (r) =

(

1
r
− 1

rc,W

)

+
1

r2
c,W

(r− rc,W ) , (3.8)

GW (r) = exp
(

− γ2
W

(r− rc,W )2

)

, (3.9)

Gsh(r) = exp

(

− γ2
sh

(r− rc,sh)2

)

, (3.10)

où γsh = γW = 0.5, rc,W = 10.17 Å, et rc,sh = 5.5 Å.

La partie répulsive à courte portée a la forme suivante :

V
Rep

αβ (r) =

(

Dαβ

r

)12

+Eαβ r+Fαβ (3.11)

où Dαβ , Eαβ et Fαβ sont calculés pour assurer la continuité des dérivées premières et secondes du

potentiel en rin f .
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3.1.3. Notre version de BKS pour SiO2

Les paramètres listés par Mantisi et. al. dans [169, 170, 171] sont erronés, par exemple le potentiel

n’est pas continu en rin f . C’est pourquoi nous avons utilisé les expressions du potentiel proposées

par Mantisi et. al. (reportées ci-dessus), mais avec les paramètres de Carré et. al. pour A, B et C, les

paramètres de Mantisi et. al. pour γsh, γW , rc,sh, rc,W et rin f et nous avons calculés D, E et F . Les

paramètres qui dépendent de la nature des atomes en interaction sont reportés dans le tableau 3.2.

Q = qα qβ A B C D ≃ E ≃ F ≃ rin f

O–O 1.44 1388.7730 2.76000 175.0000 1.50688 -14.9003 38.91669 1.75

Si–O -2.88 18003.7572 4.87318 133.5381 1.02194 -3.29743 -15.7691 1.27

Si–Si 5.76 0 0 0 0.0 0.0 0.0 0.0

TABLE 3.2. Paramétrisation utilisée pour notre version du potentiel de BKS.

On rappelle que e2 = 1602.18/(4π8.8542) eV·Å, qSi = 2.4 et qO =−1.2.

Les potentiels obtenus sont représentés sur la figure 3.1. Seule la liaison Si – O comporte une partie

attractive.
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FIGURE 3.1. Potentiels d’interaction (en eV) en fonction des distances entre atomes (en Å), pour notre

version du potentiel de BKS

3.1.4. Potentiel de CHIK

Les variantes que nous venons de présenter s’appuient toutes sur la paramétrisation proposée par BKS.

Ce n’est pas toujours le cas. Ainsi, le potentiel de CHIK (Carré, Horbach, Ispas et Kob) [155] utilise

une forme fonctionnelle presque identique à celle du potentiel de BKS mais des paramètres différents,

obtenus en cherchant à reproduire les fonctions de corrélation de paires calculées par simulations

moléculaires ab initio de Car-Parrinello, en NVT, à T = 3600 K, pour une densité fixée à 2.2 g·cm−3

et dans une cellule contenant 38 unités de SiO2 (114 atomes).
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Le potentiel de CHIK a la forme suivante :

VCHIK
αβ (r) =

{

Qe2 VC(r) + VB(r) si r < rB

Qe2 VC(r) sinon
(3.12)

avec :
VB(r) = Aexp(−Br) − C

r6 +
D
r24 −

[

Aexp(−BrB) − C
rB

6 +
D

rB
24

]

VC(r) = 1
r

(3.13)

L’interaction Coulombienne est calculée par une somme d’Ewald. Les paramètres sont listés dans le

tableau 3.3.

Q = qα qβ A [155] B [155] C [155] D [155]

Si-Si 3.820836 3150.462646 2.851451 626.751953 3423200.0

Si-O -1.8248484673619998 27029.419922 5.158606 148.099091 29.0

O-O 0.9124242336809999 659.595398 2.590066 26.836679 113.0

TABLE 3.3. Paramètres du potentiel de CHIK. rB = 6.5 Å, qSi = 1.910418 et qO = −0.955209. On rappelle

e2 = 1602.18/(4π8.8542) eV ·Å.

3.1.5. Commentaires sur les potentiels de paires

— A première vue, il peut sembler étrange de modéliser les liaisons covalentes à direction pri-

vilégiée dans la silice par une interaction dont l’intensité ne dépend que de la distance entre

atomes. Cependant, dans un système binaire, prendre en compte la compétition entre les inter-

actions O-O répulsives et celles Si-O attractives, qui dépend du choix des paramètres du po-

tentiel modèle, permet de reproduire une structure à réseau formée de tétrahèdres Si-O [172].

— D’autres formes fonctionnelles [154] que BKS existent pour simuler la silice, et pour chacune

de nombreuses paramétrisations ont été proposées [173, 174, 175].

— S’il est tentant d’inclure les interactions à plusieurs corps pour améliorer les prédictions des

simulations de silice, les auteurs de [176] ont montré que même des modèles d’interaction

plus complexes, prenant en compte des effets de polarisibilité et de fluctuation de charges,

tels que le potentiel de Tangney-Scandolo [165], ne permettent pas forcément d’obtenir des

résultats plus réalistes qu’un modèle de type BKS.

3.2. Potentiels à plusieurs corps

3.2.1. Potentiel de Stillinger-Weber-Watanabe

Afin de modéliser le silicium, Stillinger et Weber (SW) ont proposé [177] un potentiel d’interaction à

deux et trois corps, s’exprimant comme suit :

U = ∑
i

∑
j>i

εV 2C(ri j)+∑
i

∑
jv.i
j 6=i

∑
kv.i
k> j

εV 3C(ri j,rik,θi jk) (3.14)
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FIGURE 3.2. Énergie de cohésion des liaisons Si – O en fonction de la coordination en atomes Si de l’atome
O (représenté par une sphère noire pleine). La figure est extraite de [179].

jv.i se lit j voisin de i, ε est l’unité d’énergie (50 kcal/mol). Le terme à trois corps a pour but de

favoriser certains angles entre les liaisons, afin de reproduire des structures tétraédriques par exemple.

Ainsi, pour le silicium :

V 3C
Si−Si(ri j,rik,θi jk) = g(ri j)g(rik)

(

cos(θi jk)+1/3
)2

(3.15)

Plus tard, Watanabe et. al. ont étendu ce potentiel à la silice, en ajoutant une modélisation de la

dépendance de l’intensité des liaisons avec l’environnement local [178, 179]. Pour ce faire, ils ont

modifié les paramètres du potentiel de SW et ont introduit un préfacteur gSiO devant la partie à deux

corps de l’énergie d’interaction V 2C
Si−O dont le but est de faire varier l’intensité de l’interaction Si−O

avec la coordination en silicium (nombre de plus proche voisins) de l’atome d’oxygène :

V 2C
Si−O(r) = gSiO(zO) ASiO

(

BSiO r−pSiO − r−qSiO
)

exp
(

(r−aSiO)
−1) , si r < aSiO (3.16)

où zO est une mesure de la coordination en atomes de Si de l’atome O appartenant à la paire Si – O

considérée [179]. Le potentiel a été paramétré en fittant des résultats de calculs énergétiques ab initio

de Hartree-Fock sur des petits clusters de SixOy. La forme de gSiO a été déterminée pour reproduire les

résultats de calculs ab initio de l’énergie de cohésion des liaisons Si – O en fonction de la coordination

de l’atome O (voir Fig. 3.2).

Il est important de noter que dans le potentiel de Watanabe et. al. la liaison O−O est purement

répulsive (c’est aussi le cas pour le potentiel de BKS).

Ce potentiel a été utilisé pour étudier la cinétique d’oxydation de nano-particules de silicium [180]. Il

a également été étendu pour modéliser des systèmes de Si−O−F et Si−O−Cl [181], sans modifica-

tion par rapport à la version de Watanabe et. al. (1999) [179] pour les interactions entre les Si et les O,

puis utilisé pour étudier des dépôts de films de silice par pulvérisation magnétron réactive [117, 118].

Plus tard (2004), Watanabe et. al. ont modifié leur potentiel, en prenant en compte le degré d’oxyda-

tion des atomes de Si et en modifiant le terme à trois corps [159], pour mieux reproduire les contraintes

compressives mesurées dans des films de silice amorphe produits par oxydation thermique d’un crys-

tal de Si [159].
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Cette dernière version de leur potentiel a été utilisée par Samela et. al. pour étudier le bombarde-

ment d’une surface de silice amorphe par des clusters de Ar12 ou de Ar43 fortement énergétiques

(1−120 keV) [182]. Notons que dans cette étude, le potentiel de Watanabe et. al. (2004) est encore

légèrement modifié. D’une part les auteurs ont dû changer certains termes du potentiel, selon eux

pour des raisons de stabilité numérique (non détaillées). D’autre part, pour améliorer la description

des collisions entre les atomes très énergétiques [183], Samela et. al. ont ajouté des termes répulsifs

au potentiel de Watanabe et. al. (2004).

Le potentiel de Watanabe et. al. est un des rares potentiels assez simple à pouvoir simuler des oxydes

de silicium de différentes teneur en oxygène (de Si à SiO2). On appelera Watanabe-Samela le poten-

tiel qui reprend la dernière version publiée par Watanabe et. al. [159], en adoptant les modifications

proposées par [182] mais sans ajouter de termes répulsifs. Pour être clair, on reporte ci-dessous l’ex-

pression complète du potentiel que nous appelons potentiel de Watanabe-Samela.

Potentiel de Watanabe-Samela

On choisit d’exprimer les longueurs en Å et les énergies en eV. Les échelles sont fixées par σ =

2.0951 Å et ε = 2.1696 eV. L’énergie totale du système s’écrit :

U = ∑
i

∑
jv.i
j>i

ε V2(i, j)+∑
i

∑
jv.i
j 6=i

∑
kv.i
k> j

ε V3(i, j,k) (3.17)

où jv.i se lit j voisin de i.

Le terme à deux corps entre les atomes i et j s’écrit :

V2(i, j) =

{

g(i, j) Ai j

(

Bi jr
−pi j

i j − r
−qi j

i j

)

exp
[

(ri j −σai j)
−1
]

si ri j < σ ai j

0 sinon
(3.18)

Dans cette expression, la fonction g(i, j) fait varier l’intensité des interactions des liaisons Si−O en

fonction de la coordination zi en Si de l’atome de O. Plus précisément :

g(i, j) =











gO(zi) gSi(z j) si i = O et j = Si

gSi(zi) gO(z j) si i = Si et j = O

0 sinon

(3.19)

avec gSi = 1 chez Samela et. al. (c’est une des modifications par rapport à [159]) et

gO(zi) =
p5

exp [(p6 − zi)/p7]+1
exp
[

p8 (zi − p9)
2
]

(3.20)

Il semble qu’il y ait une erreur de typographie dans l’expression de cette dernière équation chez

Samela et. al. [182], on a donc repris l’expression donnée dans [159].

Dans l’équation 3.20, zi désigne la coordination de l’atome d’oxygène i en atomes de Si. De manière

générale, la coordination zi d’un atome i de type αi (αi ∈ {Si,O}) est ici définie comme suit :

zi = ∑
j 6=i

α j 6=αi

fc (ri j) (3.21)
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FIGURE 3.3. Liste des paramètres utilisés par Watanabe et. al. (2004) [159]. Les paramètres non reportés sont

nuls. p1..4 ne sont pas utilisés dans le potentiel Watanabe-Samela.

avec

fc (r) =











1 si r < R−D

1− r−R+D
2D

+ sin(π(r−R+D)/D)
2π si R−D ≤ r < R+D

0 sinon

(3.22)

La fonction à trois corps s’exprime quand à elle de la façon suivante :

V3(i, j,k) = Λ1(i, j,k)Θ1(θ jik)+Λ2(i, j,k)Θ2(θ jik) (3.23)

Λn(i, j,k) = λn, jik(zi)exp

[

γ i j
n, jik

ri j −a
i j
n, jik

+
γ ik

n, jik

rik −aik
n, jik

]

(3.24)

Θn(i, j,k) =
(

cos(θ jik)− cos(θ0
n, jik)

)2
+αn, jik

(

cos(θ jik)− cos(θ0
n, jik)

)3
(3.25)

λn, jik(zi) = µn, jik

(

1+νn, jik + exp
[

−ξn, jik(zi − z0
n, jik)

])

(3.26)

Notons que le terme à trois corps fait lui aussi intervenir la coordination des atomes, à travers les fonc-

tions λ1, jik et λ2, jik. Par ailleurs, il semble que les expressions de l’équation (3.24) soient incorrectes

dans [159] et [182].

Les paramètres sont ceux de Watanabe et. al. (2004) [159]. On en donne la liste dans le tableau de la

figure 3.3.
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3.2.2. Potentiel de Tersoff

Le potentiel de Tersoff est aussi un potentiel à plusieurs corps, proposé initialement pour modéliser

le silicium [184]. Il s’écrit de la façon suivante [184, 185] :

U =
1
2 ∑

j 6=i

Ui =
1
2 ∑

j 6=i

V R
i j (ri j)+

1
2 ∑

j 6=i

B(Gi j)V A
i j (ri j) (3.27)

où R et A signifient répulsif et attractif et B désigne une fonction décroissante et convexe prenant pour

argument une “coordination” Gi j calculée comme suit :

Gi j = ∑
k

fc(rik)g(θ jik) f (ri j − rik) (3.28)

La fonction B permet de diminuer l’intensité de l’attraction i j lorsque d’autres liaisons ik incluant

l’atome i sont présentes. L’effet des autres liaisons dépend de leur position, g(θ) est en effet choisie

pour privilégier certains angles, pour favoriser une structure tétraédrique dans le silicium par exemple.

Le potentiel de Tersoff ne comprend pas d’interaction à longue portée comme l’interaction Coulom-

bienne.

3.2.3. Extension du potentiel de Tersoff à la silice

Récemment Munetoh et. al. ont paramétrisé le potentiel de Tersoff pour modéliser la silice [160]. La

forme fonctionnelle utilisée est celle proposée par Tersoff, elle s’exprime de la façon suivante :

E =
1
2 ∑

i
∑
j 6=i

Vi j (3.29)

Vi j = fC(ri j) [ fR(ri j)+bi j fA(ri j)] (3.30)

fC(r) =











1 : r < R−D
1
2 − 1

2 sin
(

π
2

r−R
D

)

: R−D < r < R+D

0 : r > R+D

(3.31)

fR(r) = Aexp(−λ1r) (3.32)

fA(r) = −Bexp(−λ2r) (3.33)

bi j = (1+β nζi j
n)

− 1
2n (3.34)

ζi j = ∑
k 6=i, j

fC(rik)g(θi jk)exp [λ3
m(ri j − rik)

m] (3.35)

g(θ) = γi jk

(

1+
c2

d2 −
c2

[d2 +(cosθ − cosθ0)2]

)

(3.36)

Les paramètres choisis pour SiSi sont essentiellement les mêmes que dans [185]. Pour SiO et OO,

Munetoh et. al. [160] ont cherché à reproduire : (i) les structures et énergies de liaison des molécules

Si2OH6, Si4O4H8, Si2O2H6 et Si6O6H12 calculés par simulation ab initio (la présence d’atomes d’hy-

drogène étant complètement négligée dans le calcul de dynamique moléculaire) et (ii) des mesures

expérimentales des paramètres de maille du crystal α-quartz.
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3.2.4. Notre version de Tersoff pour SiO2

Plusieurs études ont montré la nécessité de modifier la fonction de cutoff fC du potentiel de Tersoff,

pour décrire les terminaisons en atome d’hydrogène d’une surface de silice hydroxylée [186], le

transport thermique dans un crystal de nitrure de gallium (GaN) [187], ou encore pour mesurer les

constantes élastiques du silicium cristallin [188].

LAMMPS implémente la version du potentiel de Tersoff proposée dans [160]. Nous l’avons modifié

en régularisant la fonction de coupure fc suivant la méthode proposée dans [186] :

fC(r) =











1 : r < R−D
1
2 − 9

16 sin
(

π
2

r−R
D

)

− 1
16 sin

(

3π
2

r−R
D

)

: R−D < r < R+D

0 : r > R+D

(3.37)

L’effet de cette modification sur l’énergie et la force entre les atomes Si et O est représenté sur la

figure 3.4.
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FIGURE 3.4. Effet de la régularisation sur le potentiel de Tersoff : TL désigne la version implémentée dans

LAMMPS [160] et TM la version modifiée.

3.3. Potentiels à charges variables

3.3.1. Potentiel COMB

Le potentiel COMB (Charge-Optimized Many Body) est un potentiel développé spécifiquement pour

l’étude des surfaces [189]. Il a l’avantage d’avoir été paramétré pour une large gamme de matériaux,

dont la silice.

Energie potentielle : Le principe du potentiel COMB est d’introduire pour chaque atome i, une

charge partielle qi non entière qui rend compte de la densité d’électrons autour de cet atome. On
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doit donc supposer que les charges partielles peuvent être échangées entre atomes, leur somme étant

constante. Afin de calculer la répartition des charges, on introduit un principe d’égalisation de l’élec-

tronégativité [190, 191] qui revient à dire que le gaz d’électrons s’équilibre thermodynamiquement à

des échelles de temps beaucoup plus courtes que celles qui sont pertinentes pour le mouvement des

noyaux atomiques.

L’énergie d’un système d’atomes de positions {r} et de charges partielles {q} s’écrit :

U ({r},{q}) = U
es({r},{q})+U

short({r},{q})+U
vdw({r})+U

corr({r}) (3.38)

— L’énergie électrostatique U es inclut l’énergie d’ionisation des atomes et les interactions Cou-

lombienne charge-charge. L’interaction Coulombienne entre les charges est coupée par des

fonctions de cutoff.

— L’énergie à courte portée U short s’écrit comme l’énergie totale du potentiel de Tersoff, mais

la partie répulsive est corrigée pour prendre en compte la variation du rayon atomique avec

la charge. La partie attractive est également modifiée pour prendre en compte la variation de

recouvrement des atomes avec la charge. Elle est en plus modifiée de manière à ce que l’in-

fluence de la mesure de la coordination (voir éq. (3.28)) décroisse lorsque la charge augmente.

— L’interaction de van der Waals est calculée par le potentiel de Lennard-Jones.

— Des termes correctifs U corr sont ajoutés pour corriger les résultats donnés par le potentiel.

Par exemple pour corriger le fait que les paramètres de maille de certaines formes crystallines

de SiO2 sont sous-estimés, un terme répulsif est ajouté.

Calcul des charges : La somme des charges doit rester à tout instant constante (C1). L’électroné-

gativité par unité de charge χi de l’atome i est définie comme [192]

χi =
∂U

∂qi

(3.39)

Leur distribution est calculée en imposant le principe d’égalisation de l’électronégativité qui stipule

que tous les χi sont égaux à chaque instant (C2). Les deux conditions C1 et C2 ci-dessus reviennent à

chercher les charges qui minimisent à chaque instant l’énergie U , à positions fixées, sous la contrainte

de conservation de la charge totale.

Plutôt que de réaliser cette minimisation par résolution d’un problème inverse 1, le potentiel COMB

utilise une version modifiée de la méthode proposée par Rick et. al. [193]. On explique cette dernière

ci-dessous :

Considérons d’abord les charges comme des variables dynamiques indépendantes, de somme constante

Qtot . Le lagrangien L du système s’écrit alors :

L =
1
2 ∑

i

miṙ
2
i +

1
2 ∑

i

siq̇
2
i −U ({r},{q})−λ (∑

i

qi −Qtot) (3.40)

1. La complexité de l’inversion d’une matrice est O(N2).
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Le deuxième terme à droite correspond à une énergie cinétique fictive associée aux variations de

charge des atomes et les si représentent l’inertie d’un ion aux changements de sa charge. Ces derniers

sont pris tous égaux (ci-dessous on note leur valeur mq). Le mouvement des atomes et des charges est

ensuite déduit des équations d’Euler-Lagrange :
{

mir̈i =− ∂U

∂ ri

mqq̈i =− ∂U

∂qi
−λ =−χi −λ = χ − χi

(3.41)

où la dernière égalité est obtenue en utilisant le fait que la charge est constante, ce qui implique

∑i q̈i = 0 et donc λ =− 1
N ∑i χi =−χ . Elle montre que si, par exemple, l’électronégativité d’un atome

est plus grande que la moyenne, une “force” va agir pour dimininuer sa charge. La masse mq doit

être prise assez petite pour que les charges s’ajustent très rapidement aux mouvement des atomes 1,

et assez grande pour que le pas de temps requis pour résoudre les équations du mouvement ne soit

pas trop petit. Cette méthode présente deux avantages : d’abord elle conserve l’énergie totale du sys-

tème dynamique formé par les ions et les charges (Etot =
1
2 ∑i miṙ

2
i +

1
2 ∑i siq̇

2
i +U ({r},{q})), ensuite

l’équilibration des charges peut être effectuée en résolvant une équation d’évolution avec des algo-

rithmes de complexité O(N), tels que l’algorithme de Verlet. Par contre, le principe d”égalisation de

l’électronégativité n’est jamais vraiment réalisé.

Le potentiel COMB fait évoluer le système différement [189] : avant chaque évolution du mouvement

des ions, l’équation d’évolution des charges suivante

mqq̈i = χ − χi −η q̇i (3.42)

est itérée en supposant les ions fixes jusqu’à ce que le principe d’égalisation de l’électronégativité

soit satisfait avec une tolérance donnée. Ensuite, les ions sont autorisés à bouger. Le terme d’amortis-

sement η est ajouté pour converger plus rapidement. Avec cette méthode, l’énergie totale n’est plus

conservée.

Le potentiel COMB a été paramétré pour la silice dans deux études [162, 163]. La dernière version

(COMB3) date de 2013 [189]. Elle inclut dans le calcul de l’énergie électrostatique la détermination

des dipôles induits, suivant la même méthode que le calcul des charges, dans le calcul de l’énergie

électrostatique.

3.4. Potentiels utilisés dans cette thèse

Dans un matériau, les interactions entre les atomes sont d’origine quantique : pour les calculer cor-

rectement, il faudrait en principe déterminer à chaque instant la structure électronique, ce qui est

numériquement très coûteux. Pour cette raison, la dynamique moléculaire classique rend compte des

énergies d’interaction entre les atomes par des potentiels (fonctions analytiques des coordonnées des

atomes) qui sont des approximations des interactions réelles.

1. Cette condition est équivalente à l’approximation de Born-Openheimer de séparation des degrés de liberté des élec-

trons de ceux des noyaux.
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Pour construire ces potentiels, il faut d’abord modéliser les effets physiques jugés pertinents pour

le système étudié : interaction Coulombienne entre les charges des noyaux, répulsion de Pauli entre

nuages électroniques, dépendances angulaires des liaisons covalentes, polarisibilité des molécules,...

Ensuite, il faut calibrer les formes analytiques proposées, ce qui est toujours réalisé à partir de confi-

gurations très spécifiques : dans le cas de la silice, il peut s’agir par exemple du cristal de quartz alpha,

de silice liquide à 3600 K ou même d’une molécule de H4SiO4.

Aucun potentiel n’a été calibré à partir de films déposés par vaporisation de silice, et il est impossible

de savoir comment les modèles disponibles dans la littérature se comporteraient dans une situation

de dépôt. Devant cette difficulté, nous avons procédé par essai-erreur, en déposant des films avec les

potentiels de BKS et de Tersoff 1, puis en évaluant la validité de ces potentiels par comparaison des

films obtenus avec ceux déposés expérimentalement.

1. Nous avons également implémenté le potentiel de Garofalini [194] pour simuler l’eau du gaz résiduel, mais la pré-

sence de la liaison O – H impose un pas de temps trop petit (0.1 fs) pour simuler un dépôt de plusieurs nanomètres. Nous

avons commencé à implémenter le potentiel de Watanabe-Samela pour simuler le dépôt à partir de SiO. Le calcul des forces

avec ce potentiel est délicat et parfois mal implémenté (comme dans [195]), on le détaille donc dans l’annexe D.
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4.1. Protocole numérique

Nous avons vu au chapitre 2 que le dépôt peut être réduit à une série d’impacts indépendants de

particules sur un substrat. La première étape d’une simulation est donc la préparation du substrat, par

équilibration puis refroidissement d’un liquide. Ensuite, le film est déposé en résolvant la succession

des impacts de particules. Dans cette section, nous allons décrire comment chacune de ces deux étapes

a été réalisée puis expliquer comment nous avons analysé les films obtenus. Notre présentation sera

illustrée par des données obtenues avec le potentiel de Tersoff.

4.1.1. Préparation des substrats

Pour préparer le substrat, on commence par équilibrer et refroidir un liquide dans une cellule de

simulation avec des conditions périodiques dans toutes les directions ; puis on crée une surface libre

en supprimant les conditions périodiques le long d’une direction. Plusieurs travaux ont montré que

les propriétés d’un substrat ainsi préparé dépendent significativement des conditions de pression et

de température auxquelles le système est soumis avant et après la création d’une surface [196, 197].

Par exemple, pour de la silice amorphe, la densité, la distribution des angles Si – O – Si ou encore la

coordination des atomes d’oxygène et de silicium près de la surface ne sont pas les mêmes selon que

la surface libre est générée à haute ou basse température [197].

Or, il est probable que les propriétés de la surface du substrat affectent la croissance du film. Afin de

tester cette idée, nous avons choisi de préparer les substrats selon deux protocoles qui sont illustrés

sur la figure 4.1, où l’on représente l’évolution de l’énergie potentielle moyenne par atome au cours

de la création des substrats, ainsi que les conditions (microcanique NV E , canonique NVT ,...) de la

simulation. Dans les deux cas, nous commençons par construire un cristal de cristobalite β , composé

soit de 41472 (volume de 82.8 Å
3
) soit de 5184 (volume de 41.4 Å

3
) atomes (ρ = 2.43 g·cm−3), dans

une cellule de simulation cubique et périodique dans chaque direction. Ce cristal est chauffé à 5000 K

à volume constant, au moyen d’un thermostat de type Nose-Hoover [198], pendant 500 ps pour le

liquéfier. Puis il est refroidi de 5000 K à 3000 K en 500 ps. Il est enfin maintenu à 3000 K pendant

3000 ps (courbe noire sur les figures 4.1-a et 4.1-b), ce qui suffit à l’équilibrer à cette température. La

pression vaut alors 1 GPa.

A partir de là, les deux procédures diffèrent. Dans le protocole S1 (figure 4.1-a), le système est

refroidi à volume constant, de 3000 K à 300 K en 2000 ps (courbe rouge). À 300 K, sa pression est

de −2.05 GPa. Ensuite, les conditions périodiques dans la direction z sont supprimées : une surface

libre est ainsi générée. Sur la figure 4.1, l’ouverture de la cellule se traduit par un saut de l’énergie

potentielle. Dans le cas du grand système, de 41472, en même temps que la surface libre est créée

on coupe la cellule en deux dans la direction z, pour ne garder que la moitié des atomes (l’épaisseur

est alors d’environ 42 Å). Pour finir, on laisse l’énergie se stabiliser à 300 K pendant 7000 ps (courbe

bleue). Le film est alors en tension, sous une pression de ≃−1.3 GPa.

Dans le protocole S2 (figure 4.1-b), le système est aussi équilibré à 3000 K, mais à pression constante
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FIGURE 4.1. Suivi de l’énergie potentielle moyenne par atome ep, au cours de la fabrication des substrats de
type S1 (a) et S2 (b) utilisés pour le dépôt. Initialement, les échantillons sont de taille 41472 atomes.

(courbe rouge) plutôt qu’à volume constant : la pression est maintenue à 0 MPa, au moyen d’un baro-

stat de type Nose-Hoover [198], pendant 23000 ps. C’est une durée qui permet à l’énergie d’atteindre

une valeur moyenne constante. La densité moyenne à l’équilibre vaut alors environ 2.13 g·cm−3 et

la cellule de simulation a un volume de ∼ 86.6 Å
3
. Ensuite, ce système est maintenu à 300 K et

0 MPa (courbe violette), pendant 5000 ps pour que l’énergie se stabilise ; on obtient une densité de

ρ = 2.22 g· cm−3 pour une cellule de taille L = 85.3 Å. A partir de là, une surface libre le long de z est

générée comme pour le système S1. Là encore on observe le saut d’énergie engendré par la coupure

des liaisons interatomiques aux deux surfaces de l’échantillon. Contrairement au cas du protocole S1,

tous les atomes sont conservés dans la cellule de simulation lors de la suppression des conditions

périodiques. On laisse finalement l’énergie se stabiliser à 300 K pendant 10000 ps (courbe bleue).

Il y a deux difficultés techniques notables. D’abord, pour bien conserver l’énergie avec le schéma

d’intégration de "Verlet vitesses", il se trouve qu’il est nécessaire de réduire d’un facteur environ égal

à 2 le pas de temps après qu’on a créé une surface libre par rapport à la configuration en cellule pério-

dique dans toutes les directions. C’est une observation empirique, faite pour le potentiel de Tersoff,

et pour laquelle nous n’avons pas d’explication. Une deuxième difficulté est que la création soudaine

des surfaces libres induit des changements abrupts de la microstructure au niveau des surfaces créées.

Cela se manifeste par l’éjection de particules. Pour les conserver dans la cellule de simulation et

qu’elles se rattachent à la surface du substrat, des conditions de réflexion sont imposées près des

surfaces libres.

4.1.2. Algorithme utilisé pour simuler le dépôt

Comme discuté au chapitre 2, on va simuler le dépôt sur un substrat d’une surface de quelques nm2,

par une série d’impacts qui modélisent l’arrivée à la surface de particules issues de la source. La

distance entre la source et le substrat (≃ 1 m) étant très grande devant la taille caractéristique de la

source (≃ 1 cm), on considérera cette dernière comme ponctuelle. Ainsi, puisque le porte-substrat est
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hémisphérique, on supposera que les particules émises arrivent en incidence normale sur la surface.

Sous ces hypothèses, le schéma général de l’algorithme est le suivant :

1. Introduction d’une ou plusieurs particules dans la cellule de simulation. On modélise

l’arrivée d’une particule en l’introduisant au-dessus du film avec une vitesse dirigée vers le

substrat (le film croît selon la direction z, dans le sens des z positifs). Pour introduire une

particule, on commence par tirer aléatoirement les coordonnées x et y de son barycentre (son

orientation est tirée aléatoirement). Ensuite, on lui assigne une énergie cinétique associée à

la quantité de mouvement totale dans la direction z. La quantité de mouvement de la parti-

cule dans les directions horizontales x et y est nulle, puisque l’impact se produit en incidence

normale. Pour éviter de perdre du temps à résoudre la dynamique de l’ensemble du système

pendant que la particule se déplace vers le substrat, on fixe sa position verticale en la position-

nant le plus près possible de la surface. Pour cela, on détermine la position de l’atome le plus

haut dans la simulation dans le cylindre de centre (x,y) et de rayon ∼ rc, avec rc le rayon de

coupure des interactions entre atomes. Ensuite, on place la particule à une distance légèrement

plus grande que rc de cet atome.

2. Simulation microcanonique de l’impact. À partir de cette situation initiale, on résout l’im-

pact en laissant le système évoluer selon une dynamique microcanonique (à énergie constante)

avec le schéma d’intégration de Verlet-vitesses. On simule de cette manière la dynamique du

système entier pendant un temps suffisament long pour que l’énergie des particules incidentes

se stabilise. On constate qu’une durée de 16 ps est suffisante (voir ci-après). Il faut noter que

comme on a introduit une particule avec une quantité de mouvement selon z, la quantité de

mouvement de tout le système est non nulle : il pourrait être en mouvement vers les z négatifs.

Pour éviter cet artefact, on impose que la vitesse moyenne des atomes du substrat est nulle à

tout instant.

3. Élimination des particules non condensées. À l’issue de l’étape microcanonique, on iden-

tifie les particules éjectées ou réfléchies par la surface et on les élimine. Ceci est réalisé de

façon assez rudimentaire en mesurant la position verticale la plus haute zmax des atomes dans

la simulation avant introduction de la particule, et en supprimant tous les atomes positionnés à

des hauteurs plus grandes que zmax +d, où d est une distance légérement supérieure au rayon

de coupure rc.

4. Thermalisation. Pour finir, l’ensemble du système est thermalisé pendant 4 ps, en utilisant

un thermostat de type Nose-Hoover [198]. Cette étape permet de maintenir la température du

système constante, comme c’est le cas dans les expériences de dépôt (voir chapitre 1). Sauf

mention contraire, tous les dépôts ont été réalisés à 300 K. On élimine encore les particules

non condensées apparues à l’issue de cette étape, de la même manière qu’à l’étape 3.

Dans la suite, on appellera "cycle" les étapes 1 à 4 de ce schéma.

Ce protocole est illustré sur les figures 4.2-a et b. Pour élaborer ces figures, on a appliqué le schéma

décrit ci-dessus, avec le potentiel de Tersoff, en introduisant à chaque cycle deux particules de SiO

et une particule de O2, chacune ayant une énergie cinétique de 1 eV. Le substrat utilisé est de grande
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taille (41472 atomes) et a été préparé selon le protocole S2. Les mesures représentées sur ces figures

ont été réalisées après ≃ 4 nm de croissance. Le temps en abscisse correspond au temps total de la

simulation depuis le tout premier cycle du dépôt. Chaque marche correspond à un cycle de l’algo-

rithme et les deux figures représentent les mêmes cycles. À chaque cycle, une molécule de O2 et

deux molécules de SiO sont insérées. À gauche, on représente l’évolution de la moyenne des posi-

tions verticales de tous les atomes insérés au début d’un cycle. À droite, on représente la moyenne

de leur énergies potentielles. On peut voir que pour chaque impact, l’énergie et la position moyenne

des atomes incidents sont stabilisés avant la fin des 20 ps. C’est cette observation qui justifie l’uti-

lisation d’une durée de cycle de 16 ps. Par contre, on observe parfois des événements de relaxation

comme après le premier impact, où l’énergie chute après 11 ps, puis se restabilise rapidement. Ces

événements existent et posent la question de l’existence d’événements thermiquements activés, mais

nous n’avons pas moyen d’effectuer une étude statistique permettant de mieux les caractériser. Il est

aussi possible que l’impact mette en jeu des phénomènes plus ou moins longs à résoudre : rebond,

stabilisation autour du point d’impact, échauffement local et diffusion, réarrangement des atomes au-

tour du point d’impact, dissociation des atomes de la molécule incidente,... Notre étude qualitative

montre qu’en moyenne, l’ensemble de ces événements se réalisent en un temps inférieur à la dizaine

de picosecondes.
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FIGURE 4.2. Simulation avec le potentiel de Tersoff de 4 impacts de particules, d’énergie cinétique incidente
ec = 1 eV, sur un substrat de 41472 atomes préparé selon le protocole S2. (a) Évolution de la moyenne de la

position verticale des atomes qui viennent d’être insérés dans la cellule de simulation et de (b) leur énergie
potentielle moyenne.

La première étape de l’algorithme, l’introduction de particules, est celle pour laquelle nous avons

développé le plus de variantes. En effet, ne connaissant ni quelles particules sont émises de la source,

ni la distribution de leur énergie, nous avons testé l’influence de ces paramètres en introduisant :

— les particules avec une énergie cinétique constante donnée.

— les particules avec une énergie distribuée selon la loi d’effusion en cellule de Knudsen [voir

équation (2.2)].

— des particules de composition chimique différente : SiO, SiO-O2 et SiO2.
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— les particules avec une énergie constante et de l’énergie cinétique dans les degrés de liberté

internes.

4.1.3. Analyse des films obtenus

Pour caractériser les films produits numériquement, on va s’intéresser à 3 propriétés qui reviennent

souvent dans les études expérimentales de dépôt : la densité ρ , la stœchiométrie SO/Si = NO/NSi et la

contraintes intrinsèque σh, avec

σh =
σxx +σyy

2
(4.1)

On étudiera aussi l’énergie potentielle par atome ep. Ces propriétés sont susceptibles d’évoluer le

long de l’épaisseur du film, c’est pourquoi on va en mesurer les profils selon l’axe de croissance (axe

z).

Pour construire ces profils, on divise la cellule de simulation en tranches T le long de l’axe z. L’in-

terface substrat–film est située autour de z = 0 et le film se trouve du côté des z positifs. Une tranche

est définie comme par le volume VT compris entre deux hauteurs zb et zh. Elle contient NT atomes.

Ensuite, on définit :

ρT =
1

VT
∑
i∈T

mi

SO/Si
T =

Nombre d’atomes de O dans T

Nombre d’atomes de Si dans T

σh
T =

1
VT

∑
i∈T

σh
i

ep
T =

1
NT

∑
i∈T

ep
i

(4.2)

Les deux premières équations sont directes et indépendantes du potentiel d’interaction utilisé. Pour les

deux dernières, qui donnent la contrainte et l’énergie potentielle, on utilise dans le cas des potentiels

de Tersoff et de BKS les mesures de la contrainte par atome σ
i

et de l’énergie potentielle par atome

ep
i telles qu’implémentées dans LAMMPS [199].

On précisera pour toutes les mesures l’épaisseur des tranches utilisées pour construire les profils.
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4.2. Résultats numériques avec le potentiel de Tersoff

Dans cette section, on va simuler la croissance de films en utilisant le potentiel de Tersoff. C’est le

premier potentiel que nous avons utilisé et celui avec lequel nous avons testé l’influence du plus grand

nombre de paramètres.

4.2.1. Données préliminaires et effet de substrat

Comme on l’a vu plus haut, les conditions de préparation d’un substrat de silice amorphe affectent

les propriétés de sa surface libre et pourraient donc en principe avoir une influence sur la croissance

du film. Pour tester cette éventualité, on simule des dépôts sous vide poussé sans particule de gaz

résiduel, sur des substrats de grande taille (41472 atomes) préparés selon les protocoles S1 et S2.

Pour ce dépôt, on introduit à chaque cycle une molécule de O2 et deux molécules de SiO 1. Pour

simplifier la situation, on envoie toutes les particules avec une énergie constante, dont on teste deux

valeurs : ec = 0.1 eV et 1 eV, ce qui est à comparer avec les 0.26 eV obtenus pour une cellule de

Knudsen à 1500 K.

Les films obtenus sur les substrats de type S2 sont représentés sur la figure 4.3. On peut voir une

nette différence entre la microstructure du substrat et celle des films. La densité du substrat apparaît

en effet plus homogène que celle des films. Par ailleurs, les films déposés à 0.1 eV sont moins denses

que ceux déposés à 1 eV, et leur structure présente de très petits "pores".

On rapelle que les substrats ont une surface libre de ∼ 8.5× 8.5 nm2. Les films représentés ont une

épaisseur d’environ 10 nm. Le film déposé à 1 eV contient 17187 Si et 32755 O (SO/Si = 1.906 ).

Il a été déposé à partir de 9400 cycles (18800 SiO et 9400 O2), c’est-à-dire en 188 ns. Le film à

gauche (0.1 eV) a été déposé en autant de cycles, mais contient moins d’atomes : 14453 Si et 26447

O (SO/Si = 1.83 ). Ainsi, on voit que le coefficient de collage des atomes incidents augmente avec leur

énergie cinétique, et que celui des atomes de silicium est plus élevé que celui des atomes d’oxygène.

Passons maintenant à l’analyse des profils. On les représente sur la figure 4.4, pour les 4 films déposés

(à 0.1 eV et 1 eV, sur des substrats de type S1 et S2). Sur ces graphiques, les substrats correspondent à

la région z < 0, l’interface substrat–film à z = 0 et les films à z > 0. On note que la contrainte dans les

substrats préparés selon S1 est très en tension (≃ 1300 MPa), tandis que les substrats préparés selon

S2 sont presque libres de contrainte (≃ 100 MPa). Ceci vient du fait que la préparation des substrats

de type S1 est faite à volume constant tandis que celle des substrats de type S2 est réalisée à pression

constante, égale à zéro. La faible tension observée dans les substrats de type S2 est due à la tension

de surface et est apparue à la création de la surface libre. La densité des deux substrats est également

très différente, puisque les substrats de type S1 ont une densité proche de 2.45 g·cm−3 et les substrats

1. Notons que lorsqu’on a fait ce test, la distance entre les atomes des molécules n’était pas rigoureusement leur distance

d’équilibre, si bien que les molécules présentaient une légère vibration, avec une énergie cinétique oscillant autour de

0.015 eV. On a vérifié plus tard que cela n’a aucune incidence sur les dépôts.
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20 Å

a bz

x

FIGURE 4.3. Tranches de 6 Å d’épaisseur d’un système formé d’un substrat de silice (Si : noir, O2 : vert)

et d’un film de SiOx (Si : bleu, O2 : rouge). Le substrat a été préparé selon le protocole S2. Les films ont été
obtenus en envoyant à chaque cycle une molécule de O2 et deux molécules de SiO avec des énergies cinétiques

d’impact constantes, égales à ec = 0.1 eV (a) et ec = 1 eV (b). La température de dépôt est de 300 K.

de type S2 ont une densité voisine de 2.2 g·cm−3. Par contre, les énergies potentielles par atome sont

très proches dans les deux cas. Pour finir, les deux types de substrats sont formés de silice amorphe et

leur nombre d’atomes d’oxygène est donc égal à deux fois celui d’atomes de silicium.

Les films déposés s’étendent dans la région z > 0. L’interface entre les substrats et les films est

très visiblement marquée par les évolutions abruptes des propriétés mesurées. Par exemple, l’énergie
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FIGURE 4.4. Effet du protocole de préparation du substrat sur les films déposés. Les dépôts sont réalisés avec

des particules d’énergie incidente ec = 0.1 eV, sur un substrat de taille ∼ 8.53× 8.53 nm2. Les profils sont
mesurés sur des tranches de 10 Å.

potentielle par atome passe de −6.5 eV à −5.6 eV en 10 Å. De la même façon, la surface libre des

films est marquée par une variation abrupte des profils, qui deviennent tous égaux à zéro. Pour finir,

il faut noter que toutes les grandeurs mesurées, notamment dans le film le plus épais (dépôt sur un

substrat S2 à 0.1 eV), atteignent un plateau à z ≃ 50 Å, autour duquel elles se stabilisent, avant de

chuter vers 0 à l’extrémité du film. Ces données suggèrent que les propriétés des films atteignent

rapidement une valeur constante dans leur épaisseur et que cette valeur peut être mesurée en faisant

croître des films d’une dizaine de nanomètres.

On observe une différence importante entre les mesures de densité et d’énergie potentielle, qui sont

assez homogènes dans l’épaisseur du film, et celles de stœchiométrie et de contraintes, qui sont mar-

quées par de grandes fluctuations. Cependant, pour chaque film, ces fluctuations ont lieu autour d’une

valeur moyenne clairement identifiable. Pour évaluer cette valeur, on moyenne les données sur une

région comprise entre z = 0 et la surface libre des films (marquée par la chute des profils vers 0). Les

valeurs ainsi mesurées sont représentées par des traits épais continus sur les graphes de contrainte et
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de stœchiométrie de la figure 4.4.

Si ce protocole de mesure permet de mettre en évidence des différences notables entre les films

déposés à 0.1 eV et 1 eV, on ne note aucune différence systématique entre les deux substrats utilisés.

Par ailleurs, on peut faire un certain nombre de remarques sur les propriétés des films déposés :

— La densité des films vaut : ρ(0.1 eV)≃ 1.98 g· cm−3 et ρ(1 eV)≃ 2.29 g· cm−3 : on retrouve

ce qu’on avait constaté visuellement sur la figure 4.3, à savoir que les films déposés à 1 eV

sont plus denses que ceux déposés à 0.1 eV.

— Les films sont légèrement déficients en oxygène par rapport à la composition des particules

envoyées. En effet, on mesure : SSi/O(0.1 eV) = 1.83 et SSi/O(1 eV) = 1.9. Ceci est dû au fait

que les atomes d’oxygène rebondissent plus que les atomes de silicium lors de l’impact. Si

on note γX le coefficient de collage des atomes d’espèce X incidents, on obtient pour les films

déposés sur le substrat de type S2 : γO(1 eV) = 0.87, γSi(1 eV) = 0.91, γO(0.1 eV) = 0.70 et

γSi(0.1 eV) = 0.77. Les atomes d’oxygène sont donc plus souvent réfléchis.

Ces deux observations, l’augmentation de la densité et du taux de particules incidentes condensées

avec l’augmentation de l’énergie d’impact, suggèrent que les particules plus énergétiques ont ten-

dance à trouver leur place plus profondément dans le film lors de l’impact. À noter aussi que :

— L’énergie potentielle dépend très peu de l’énergie d’impact pour les deux valeurs testées :

ep(0.1 eV) ≃ −5.68 eV et σh(1 eV) ≃ −5.65 eV. Par contre, il est important de noter que

dans les deux cas, l’énergie potentielle par atome dans les films est bien plus élevée que dans

le substrat (ep = −6.55 eV), alors que les deux sont à la même température. Cette différence

montre clairement l’état hors d’équilibre des films déposés.

— Comme on l’a discuté plus haut, les contraintes fluctuent beaucoup le long de l’épaisseur des

films. On mesure les valeurs moyennes : σh(0.1 eV)≃ 1.5 GPa et σh(1 eV)≃ 1.3 GPa : dans

les deux cas, les films sont sous forte tension.

Temps de calcul : Pour effectuer les simulations de dépôt, on utilise la version parallélisée de

LAMMPS. Sur nos machines, avec 64 cœurs logiques, le temps mis pour produire un des films re-

présentés sur la figure 4.3 est de 50 jours avec un pas de temps de 0.5 fs. Pour un film déposé sur

un substrat de type S1, qui contient deux fois moins d’atomes, il faut 40 jours pour simuler les 9400

cycles nécessaires pour former les films représentés sur la figure 4.3.

4.2.2. Effet de taille

Ici, on va comparer les films obtenus sur un grand (∼ 8.53 × 8.53 nm2) et un petit substrat (∼
4.265×4.265 nm2), toutes choses égales par ailleurs. Commençons par rappeler qu’on appelle cycle

l’ensemble des 4 étapes de l’algorithme de dépôt décrit ci-dessus. La durée de l’ensemble de ces 4

étapes est de 20 ps. Précédemment, on a déposé sur les grands substrats l’équivalent de 2 SiO2 par

cycle (sous la forme de 2 SiO et 1 O2). Pour comparer des dépôts sur des substrat de tailles différentes,

il faut que le flux de particules incidentes soit le même quelle que soit la taille de substrat utilisée.

Comme la surface du petit substrat est 4 fois plus petite que celle du grand, on va donc injecter sur le
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FIGURE 4.5. Effet de la taille du substrat sur les films déposés, avec le potentiel de Tersoff. Les particules ont

une énergie d’impact constante, égale à ec = 0.1 eV. Les substrats utilisés ont une taille de ∼ 8.53× 8.53 nm2

(cercles et carrés noirs) ou une taille de ∼ 4.26× 4.26 nm2 (cercles rouges). Les profils sont mesurés sur des

tranches de 10 Å pour tous les systèmes.

petit substrat l’équivalent de 2 SiO2 tous les 4 cycles. Pour ce faire, on va répéter des séquences de 4

cycles comme suit :

1. Insertion de 1 SiO.

2. Insertion de 1 O2.

3. Insertion de 1 SiO.

4. Pas de particules insérées, mais le cycle est quand même simulé.

Les résultats sont présentés sur la figure 4.5. On n’observe aucune différence significative entre les

valeurs moyennes obtenues avec les deux tailles de substrat. Cela est particulièrement clair pour

les profils de densité et d’énergie potentielle, qui fluctuent très peu même sur les petits systèmes.

Pour les profils de stœchiométrie et de contraintes, les fluctuations sont nettement plus importantes

pour les petits systèmes. Néanmoins, elles oscillent autour d’une valeur moyenne approximativement

indépendante de la taille de substrat.
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Temps de calcul : Il faut autant de cycles pour faire croître un film de 100 Å d’épaisseur sur un

petit substrat que sur un grand substrat. Sur nos machines de 64 cœurs, cela prend environ 10 jours

pour un petit substrat. Pour faire croître un film deux fois plus épais, il faut presque 30 jours : la

simulation devient de plus en plus coûteuse à mesure que le film croît parce que la cellule contient de

plus en plus d’atomes. L’idée de notre étude étant de tester l’influence d’un maximum de paramètres

du dépôt avant de mener des études statistiques plus précises, on utilisera des substrats de petite taille

pour tous les nouveaux dépôts présentés dans la suite.

4.2.3. Effet de la température du substrat

Pour tester l’influence de la température du substrat, on a comparé les films obtenus dans les sous-

sections précédentes (à 300 K) à des films déposés sur un petit substrat à 600 K. Ce substrat a été

préparé en suivant le protocole S2, mais avec la température de 600 K au lieu de 300 K, et le dépôt

suit exactement le même schéma que celui utilisé pour le film déposé sur le petit substrat dans la

sous-section 4.2.2, excepté bien sûr pour la température. Pour la comparaison, avant de calculer les

propriétés des films déposés sur le substrat chaud, on a maintenu ces derniers à 300 K pendant 2.5 ns.
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FIGURE 4.6. Effet de la température du substrat pendant le dépôt, avec le potentiel de Tersoff. Les données

à T = 300 K et 1 eV ont été obtenus sur un grand substrat, les autres sur un petit. Les profils sont mesurés sur

des tranches de 10 Å pour tous les systèmes, sauf pour le grand substrat, où des tranches de 5 Å sont utilisées.
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Les résultats, reportés sur la figure 4.6, montrent que la densité est plus élevée pour les films déposés

sur le substrat chaud que sur le substrat froid, et l’énergie par atome plus faible. Ces deux obser-

vations suggèrent que des événements activés se sont produits pour les dépôts à haute température,

qui ont permis aux films d’atteindre un état mieux relaxé. Il faut cependant noter que l’élévation de

température affecte le mécanisme de collage des particules incidentes, comme le montre le fait que la

stœchiométrie du film déposé à 600 K et 1 eV est plus déficiente en oxygène que celle du film déposé

à 300 K et 1 eV. Ainsi, les variations des propriétés des films pourraient provenir uniquement de la

modification des impacts des particules incidentes (coefficient de collage par exemple). Notons que

la contrainte moyenne n’est pas affectée par l’élévation de température.

4.2.4. Effet de la distribution des énergies d’impact

Jusqu’à présent, on a déposé des films en introduisant des particules avec une énergie cinétique d’im-

pact constante. Or on sait que dans le cas de la cellule de Knudsen, les particules sont émises avec

une énergie distribuée selon une loi Gamma (voir chapitre 2), ce qui est susceptible d’affecter les pro-

priétés des dépôts. Pour tester cette éventualité, on dépose des particules avec une énergie cinétique

d’impact distribuée la loi d’effusion :

p(ec) =
1

(kBTs)
2 ec exp

(

− ec

kBTs

)

(4.3)

où Ts est la température de la source (du gaz dans une cellule de Knudsen par exemple). On rappelle

que l’énergie moyenne de cette distribution est 2kBTs et l’énergie la plus probable kBTs. Pour que

les particules introduites atteignent le substrat dans un temps raisonnable, on impose que si l’énergie

sélectionnée aléatoirement est inférieure à 0.04 eV, alors on assigne à la particule une énergie de

0.04 eV.

Les dépôts sont effectués en introduisant les molécules de SiO et O2 comme décrit dans la sous-

section 4.2.2, sur des substrats de petite taille. On se place dans le cas d’un dépôt à énergie moyenne

de 1 eV, que l’on compare avec un dépôt étudié précédemment pour lequel toutes les particules inci-

dentes avaient l’énergie cinétique de 1 eV (sur substrat de grande taille).

Comme le montrent clairement les résultats de la figure 4.7, à énergie d’impact moyenne égale, les

propriétés des films ne dépendent pas sensiblement de la distribution de l’énergie cinétique d’impact,

bien que la distribution testée (voir éq. (4.3)), le rapport de l’écart type sur la valeur moyenne est égal

à environ 0.7.
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FIGURE 4.7. Effet de la distribution des énergies d’impact des particules incidentes sur les films déposés. Les
particules ont une énergie d’impact de moyenne égale 1 eV, distribuée selon la loi décrite dans l’équation 4.3

(symboles noirs) ou constante (symboles rouges). Les profils sont mesurés sur des tranches de 10 Å pour tous
les systèmes.

4.2.5. Effet de l’énergie d’impact

Comme on l’a discuté au chapitre 2 ainsi qu’à la sous-section 4.1.2 de ce chapitre, à l’exception du

cas où l’évaporation est réalisée ne cellule de Knudsen, il y a d’importantes incertitudes sur la valeur

moyenne de l’énergie d’impact des particules issues de la source. De ce fait, il est indispensable

de faire varier l’énergie cinétique afin de comprendre comment elle affecte les propriétés des films

déposés. Pour tester cela, on va utiliser de petits systèmes, et le protocole de dépôt décrit pour ces

derniers dans la sous-section 4.2.2 sur l’effet de taille. Avec ce protocole, on va faire croître des films

en envoyant des particules à des énergies de 0.1, 5 ou 10 eV.

Les résultats, représentés sur la figure 4.10 montrent une nette dépendance de toutes les propriétés des

films avec l’énergie d’impact. Ainsi, à mesure que l’énergie d’impact augmente, l’énergie potentielle
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par atome diminue, les films se densifient et la contrainte passe de tensile (σh(0.1 eV) ≃ 1.5 GPa)

à compressive (σh(20 eV) ≃ −0.75 GPa). Seule la stœchiométrie n’est pas une fonction strictement

monotone de l’énergie puisqu’elle sature autour de ≃ 1.95 à 5 entre 10 eV. Cela reste néanmoins

plus élevé qu’à 0.1 eV, où SSi/O(0.1 eV)≃ 1.83.

La diminution de l’énergie potentielle par atome avec l’augmentation de l’énergie cinétique ne signi-

fie pas que les films déposés à forte énergie d’impact soient proches de l’équilibre thermodynamique,

puisque leur densité est très éloignée de celle de la silice à 300 K. La densification et la mise en com-

pression des films à plus haute énergie cinétique, ainsi que le fait que la stœchiométrie des films se

rapproche de celles des particules introduites, sont des observations cohérentes avec l’idée, largement

acceptée pour les dépôts par pulvérisation [200, 201], que les particules plus énergétiques s’enfoncent

dans le film et le mettent en compression.
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FIGURE 4.8. Effet de l’énergie d’impact des particules incidentes sur les films déposés. Les particules ont une

énergie d’impact constante, égale à 0.1, 5 ou 10 eV. Les substrats utilisés ont une taille de ∼ 4.26× 4.26 nm2.

Les profils sont mesurés sur des tranches de 10 Å pour tous les systèmes.
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Cela étant, les films en compression obtenus à 10 eV présentent une densité considérable, de 3.2 g·cm3,

qui n’est pas du tout pertinente par rapport aux valeurs reportées dans les expériences (voir chapitre 1).

On verra plus tard dans ce chapitre que cet effet est la conséquence d’un artefact du potentiel de Ter-

soff, qui représente mal la répulsion à courte portée entre atomes.

4.2.6. Effet de la composition chimique des particules issues de la source

On a vu dans la discussion des différentes techniques de vaporisation de SiO2 (voir chapitre 2) qu’on

ne connaît la composition des particules évaporées que dans le cas d’une évaporation en cellule de

Knudsen, où le gaz qui effuse est la phase vapeur en équilibre avec la silice chauffée (deux tiers des

molécules qui effusent sont des SiO et un tiers des O2). Par contre on ne sait pas quelles particules

sont émises dans les cas de l’évaporation libre de la vaporisation par canon à électrons. Des études

suggèrent que la majorité des molécules émises de la surface d’une pastille de SiO2 chauffée seraient

des molécules de SiO2 [129]. On envoie sur des petits substrats deux molécules de SiO2 tous les

4 cycles, alors que précédemment on envoyait deux SiO et un O2 tous les quatre cycles. Ainsi, les

particules envoyées sont différentes mais les flux sont les mêmes.

On compare des dépôts de SiO2 à 1 eV sur des petits substrats à des dépôts de SiO et O2 sur des grands

substrats (les flux entre petits et grands substrats sont identiques). Dans les deux cas, on considère

les substrats de type S2. Notons pour finir que les molécules de SiO2 envoyées sont exactement

à l’équilibre, de sorte qu’elles ne contiennent pas d’énergie cinétique moyenne due aux degrés de

liberté internes.

Les résultats sont reportés sur la figure 4.9. Des différences entre les deux dépôts sont clairement ob-

servables : le dépôt réalisé à partir de molécules de SiO2 a une stœchiométrie égale à celle du substrat

de silice, alors qu’elle est égale à ≃ 1.9 pour l’autre film. On peut comprendre cela en remarquant

que les atomes d’oxygène dans les molécules de SiO2 sont fortement liés au silicium, de sorte que

si l’un des atomes de SiO2 rebondit, toute la molécule rebondit. Par ailleurs, l’énergie potentielle par

atome est nettement plus faible dans le cas du film déposé à partir de SiO2. Il faudrait étudier plus en

détails la microstructure pour rationaliser cette observation. Enfin, les contraintes sont plus tensiles

avec les SiO2 (≃ 1.6 GPa contre ≃ 1.3 GPa pour l’autre film) ; par contre il est difficile de déterminer

si les densités des deux films sont différentes, parce qu’on ne sait pas très bien quelle est la valeur

stationnaire de la densité pour le film déposé à partir de SiO et O2.
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FIGURE 4.9. Effet de la composition chimique des particules incidentes sur les films déposés. Les particules

ont une énergie d’impact constante, égale à ec = 1 eV. Les substrats utilisés ont une taille de ∼ 8.53×8.53 nm2

(symboles rouges) ou une taille de ∼ 4.26× 4.26 nm2 (symboles noirs). Dans un cas des molécules de SiO et
de O2 selon le protocole décrit dans la sous-section 4.2.2 pour les grands systèmes (symboles rouges), dans

l’autre des molécules de SiO2 sont envoyées (symboles noirs). Les profils sont mesurés sur des tranches de
10 Å pour tous les systèmes.

4.2.7. Bilan sur les dépôts avec le potentiel de Tersoff

Dans cette section, on a déposé des films avec le potentiel de Tersoff en suivant un même algorithme

de dépôt, dont on a modifié systématiquement certains paramètres. Cette étude nous a permis de

mettre en évidence l’absence d’influence de certains de ces paramètres. Ainsi, le protocole de fa-

brication des substrats n’a pas d’influence sur les propriétés des films, qui se stabilisent rapidement

(5 nm) autour d’une valeur moyenne constante. Par ailleurs, pour les deux tailles de substrats testées

(∼ 4.26×4.26 nm2 et ∼ 8.53×8.53 nm2), on n’a pas non plus observé de différence lors du dépôt.

Lorsque les films sont déposés sur un substrat à 600 K, ils semblent mieux relaxés qu’à 300 K, puis-
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qu’ils sont légèrement plus denses et que l’énergie potentielle par atome est plus faible ; par contre

les contraintes et la stœchiométrie sont les mêmes que le substrat soit froid ou chaud.

Afin de tester l’influence possible de la composition chimique des particules incidentes, on a fait

croître des films soit par dépôt de SiO et de O2 soit par dépôt de SiO2. On a trouvé que l’énergie po-

tentielle par atome et la stœchiométrie des films sont clairement affectées par la nature des particules

envoyées. En particulier, le ratio du nombre d’oxygènes sur le nombre de silicium est très proche de

2 avec les molécules de SiO2 alors qu’avec les molécules de SiO et de O2 il est de l’ordre de 1.9, ce

qui peut s’expliquer par le fait que les atomes de O sont entraînés dans le film par les atomes de Si.

Les contraintes aussi sont affectées par la composition chimique des particules envoyées, puisqu’elles

sont plus tensiles (de près de 300 MPa) pour le dépôt à partir de molécules de SiO2. Nous ne savons

pas pour le moment interpréter cette mise en tension, et une étude statistique plus poussée semble

nécessaire pour quantifier précisément les différences observées pour la contrainte.

Un autre paramètre affecte encore plus notablement les propriétés des films déposés : l’énergie d’im-

pact des particules incidentes. À mesure qu’elle augmente, les films sont plus en compression. Pour

une énergie de 10 eV, on obtient des films en contrainte (compressive) de −600 MPa. C’est un peu

plus que les valeurs expérimentales sous vide poussé (voir chapitre 1). Par contre, ces films ont une

densité très grande (ρ = 3.2 g·cm−3) qui n’est pas réaliste du tout par rapport aux expériences.

Nous avons aussi aussi testé l’effet de la dispersion de l’énergie cinétique des particules incidentes et

constaté qu’à énergie moyenne fixée, les propriétés du dépôt sont les mêmes que l’énergie d’impact

soit distribuée ou constante.
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4.3. Résultats numériques avec le potentiel de BKS

Dans cette section, nous présentons des résultats numériques obtenus avec le potentiel de BKS (voir

chapitre 3 pour l’expression du potentiel et sa paramétrisation) et le même schéma numérique que

précédemment. Comme on l’a fait avec le potentiel de Tersoff, on va évaluer l’influence d’un certain

nombre de paramètres sur la croissance des films. L’étude avec le potentiel de Tersoff a montré que

l’énergie d’impact contrôle sensiblement les propriétés des films, on commencera donc par étudier

son influence. Tous les substrats utilisés ici sont de petite taille (5184 atomes, 4.39 nm2) et ont été

préparés selon le protocole S2.

Notons avant de présenter les résultats que les interactions Coulombiennes du potentiel de BKS im-

posent d’utiliser un rayon de coupure, de 10.17 Å. C’est grand par rapport au rayon de coupure du

potentiel de Tersoff (2.8 Å). De ce fait, le nombre de voisins par atome est élevé et le calcul des

forces est très long. Pour accélérer les calculs, on a tabulé le potentiel en suivant la méthode proposée

dans [202]. Par ailleurs, toutes les simulations présentées dans cette section utilisent un pas de temps

de 1 fs.

Avec le potentiel de BKS, on ne peut pas construire de molécules de O2 (l’interaction entre atomes

de O est décrite comme une simple répulsion). On introduira donc des molécules de SiO2 dans toutes

les simulations.

4.3.1. Effet de l’énergie d’impact

On commence par faire croître des films en introduisant une molécule de SiO2 chaque cycle, avec une

énergie cinétique fixée, de valeur 0.5, 1, 5 et 10 eV. Cette fois encore les molécules de SiO2 ne sont

pas tout à fait à l’équilibre et contiennent de l’énergie cinétique liée aux degrés de liberté internes. La

valeur de cette énergie oscille autour de 0.16 eV.

Les résultats sont reportés sur la figure 4.10. Comme pour le cas du potentiel de Tersoff, l’énergie

cinétique d’impact a un très fort effet sur les propriétés des films déposés. On retrouve les tendances

observées pour la densité et la contrainte, à savoir qu’elles sont respectivement des fonctions crois-

santes et décroissantes de l’énergie d’impact. Par contre, la stœchiométrie semble ne pas en dépendre

puisqu’elle reste constante et égale à 2. Cela est probablement lié au fait que l’on envoie des particules

de SiO2, qui entraînent les oxygènes dans le film. Enfin, l’énergie potentielle par atome est assez peu

affectée par l’énergie d’impact, même si on peut voir qu’elle diminue légèrement lorsque l’énergie

augmente, comme c’était le cas pour le potentiel de Tersoff.
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FIGURE 4.10. Effet de l’énergie d’impact des particules incidentes sur les films déposés, avec le potentiel de

BKS. Les particules ont une énergie d’impact constante, égale à 0.5 , 1 , 5 ou 10 eV. Les substrats utilisés ont
une taille de ∼ 4.39× 4.39 nm2. Les profils sont mesurés sur des tranches de 10 Å pour tous les systèmes.

4.3.2. Effet de l’énergie cinétique interne des particules

Avec ce potentiel, on a testé l’effet de l’énergie cinétique contenue dans les degrés de liberté internes

des particules incidentes. Pour cela, à partir d’une molécule de SiO2 à l’équilibre, on tire les vitesses

des atomes selon une loi de Maxwell. Ce tirage introduit une quantité de mouvement non nulle pour

la molécule de SiO2, qu’il va falloir annuler. Notons η i
α les composantes (α ∈ {x,y,z}) de la vitesse

(tirée selon la loi de Maxwell) de l’atome i, mi sa masse et mG celle de la molécule de SiO2, la quantité

de mouvement totale de la molécule p
η
α est alors donnée par :

p
η
α = ∑

i

mi η i
α (4.4)

Pour envoyer la molécule sur le film, on ajoute aux vitesses des atomes une composante selon z,

calculée à partir de l’énergie cinétique d’impact ec, ce qui permet d’obtenir la composante selon α de
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FIGURE 4.11. Effet de l’énergie cinétique contenue dans les degrés de liberté internes des particules incidentes,

avec le potentiel de BKS. Les particules ont une énergie d’impact constante, égale à 0.5 , 1 ou 5 et avec (lignes
continues) ou sans (symboles) énergie interne. Les substrats utilisés ont une taille de ∼ 4.39× 4.39 nm2. Les

profils sont mesurés sur des tranches de 10 Å pour tous les systèmes.

la vitesse de l’atome i :

vi
α =

(

η i
α − 1

mG

p
η
α

)

−
√

2ec

mG

δα ,z (4.5)

avec δα ,z le symbole de Kronecker.

On suppose que les vibrations des degrés de liberté interne des molécules de SiO2 correspondent à

une température de 1500 K. Le théorème d’équipartition fixe alors l’énergie cinétique moyenne des

SiO2 à : eint =
9
2kBT = 0.58 eV.

Les résultats sont représentés sur la figure 4.11. On ne peut pas voir de différence marquée, même s’il

est possible que des petites différences soient masquées par les fluctuations des données. Par contre,

on voit clairement que les données obtenues à 0.5 eV avec de l’énergie interne (c’est-à-dire avec une

énergie cinétique totale de 0.58 eV) sont tout à fait distinctes de celles obtenues à 1 eV (voir la densité

par exemple). Cette différence montre donc que le dépôt n’est pas sensible à l’énergie cinétique
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totale des particules incidentes, mais plutôt à leur énergie cinétique d’impact. D’un point de vue

physique, cela signifie que les propriétés des films, par exemple leur densité, ne sont pas contrôlées

par l’échauffement local des particules incidentes, mais plutôt par leur quantité de mouvement à

l’impact et leur capacité à pénétrer dans le film.

4.3.3. Comparaison des potentiels de BKS et de Tersoff

Dans cette section, on a utilisé le potentiel de BKS pour déposer des films à partir de molécules de

SiO2. En s’appuyant sur les résultats obtenus avec le potentiel de Tersoff, qui ont montré l’importance

de l’énergie cinétique des particules incidentes, on a mené deux types de simulations. On a dans un

premier temps déposé des films en faisant varier l’énergie d’impact des particules incidentes. Dans

ce cas, comme pour le potentiel de Tersoff, on observe un effet fort de l’énergie d’impact sur les

propriétés des films : plus cette énergie est élevée, plus les films sont denses et plus ils se mettent

en compression. Ensuite on a reproduit ces simulations à énergie d’impact variable, mais en prenant

cette fois en compte l’énergie cinétique interne des particules incidentes. Ce second test a permis de

montrer que c’est l’énergie d’impact et non l’énergie cinétique totale des particules incidentes qui

contrôle les propriétés des films déposés. Cette observation est cruciale, parce qu’elle suggère que

l’énergie des particules incidentes ne contrôle pas la croissance des films déposés par l’intensité de

l’échauffement local généré au niveau de l’impact, mais plutôt par la pénétration des atomes incidents

dans le film.

Quantitativement par contre, les résultats obtenus avec les deux potentiels sont tout à fait différents.

Pour rendre compte de cette différence, on trace sur la figure 4.12 les mesures de densité et de

contrainte intrinsèque en fonction de l’énergie d’impact des particules incidentes. Il est frappant de

voir à quel point les résultats dépendent du potentiel utilisé. Les films se mettent en compression à des

énergies plus élevées pour le potentiel de Tersoff (∼ 6.5 eV) que pour le potentiel de BKS (∼ 1.5 eV),

et surtout les densités alors obtenues sont très différentes : presque 3 g· cm−3 avec le potentiel de

Tersoff contre environ 1.8 g· cm−3 avec le potentiel de BKS.

Pour comprendre ces différences, on a analysé la microstructure de films déposés à 10 eV, avec le

potentiel de Tersoff et avec le potentiel de BKS (voir sous-section 4.2.5 et 4.3.1 pour les détails du

protocole de dépôt de ces films). Les systèmes (substrat et film), déposés avec les potentiels de Tersoff

et BKS sont représentés sur les figures 4.13-(a) et 4.14-(a), respectivement. On voit très nettement

que le film produit avec le potentiel de Tersoff est beaucoup plus compact que celui produit avec le

potentiel de BKS. Pour aller plus loin, on a mesuré la fonction radiale de distribution entre les atomes

de Si dans ces films et dans les substrat (figure 4.13-(b) et 4.14-(b)). Cette fonction est toujours piquée

autour de ≃ 3.1 Å. Par contre, pour le film produit avec le potentiel de Tersoff, on observe en plus un

pic autour de 2.4 Å. Ainsi, la forte densité observée dans les films produits par le potentiel de Tersoff

est due à la possibilité de former des paires Si – Si avec des longueurs de liaison bien plus petites que

dans la silice amorphe ou liquide.

Pour comprendre cela, on représente sur les figures 4.13-(c) et 4.14-(c) l’énergie d’interaction d’une
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FIGURE 4.12. Résumer des propriétés des films déposés sur des substrats à 300 K. Ces résultats sont ceux

qui ont été obtenus aux sous-sections 4.2.5 et 4.3.1. Gauche : densité moyenne des films en fonction de l’éner-

gie cinétique d’impact des particules incidentes. Droite : contraintes moyennes dans les films en fonction de
l’énergie d’impact.

paire d’atomes Si – Si, comme décrite par chacun des deux potentiels. Dans le cas du potentiel de

BKS, la force entre ces deux atomes est toujours répulsive. L’intensité de cette répulsion a précisément

été choisie pour reproduire les propriétés de la silice sour forme amorphe ou liquide (voir chapitre 3).

Au contraire, dans le cas du potentiel de Tersoff, cette interaction est attractive entre 2.296 Å et 2.8 Å

(rayon de coupure). Ces différences s’expliquent par le fait que le potentiel de Tersoff a été construit

pour reproduire la densité des phases crystallines de la silice sous très haute pression. En effet, entre

5−8 GPa à 300 K, la silice à l’équilibre forme une phase crystalline appelée Stishovite, dont la den-

sité est de 4.28 g·cm3. Ce potentiel permet de bien retrouver cette forme crystalline, avec une densité

de 4.5 g·cm3, mais à pression de 2.4 GPa, une valeur bien plus faible que la valeur réelle, ce qui

indique assez clairement que la paramétrisation récente (2007) proposée par Munetoh et. al. [160],

que nous avons utilisée, tend à permettre la formation de structures très denses, à des pressions trop

faibles. Le potentiel de BKS, quant à lui est utilisé depuis bien plus longtemps pour simuler la silice

sous forme de solide amorphe ou de liquide surfondu, les premiers travaux remontant à [153]. Par

ailleurs, la forme la plus proche de celle que l’on utilise a permis de reproduire qualitativement les

courbes de pression-module de compressibilité dans de la silice amorphe jusqu’à des grandes valeurs

de pression 25 GPa [170].

Ces divers éléments nous amènent à conclure que le potentiel de BKS décrit mieux le dépôt que le

potentiel de Tersoff.
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FIGURE 4.13. Étude d’un dépôt à 10 eV avec le potentiel de Tersoff. Le film a été déposé en suivant le
protocole détaillé dans la sous-section 4.2.5. (a) Visualisation d’une tranche du système le long de l’axe y (6 Å

d’épaisseur). (b) Fonction de distribution radiale pour les atomes de Si, dans le film (courbe noire) et dans le
substrat (courbe rouge). (c) Énergie potentielle de Tersoff pour deux atomes de Si en fonction de la distance

qui les sépare. La ligne droite en gris est au niveau du minimum d’énergie, autour de 3 Å.
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FIGURE 4.14. Étude d’un dépôt à 10 eV avec le potentiel de BKS. Le film a été déposé en suivant le protocole
détaillé dans la sous-section 4.3.1. (a) Visualisation d’une tranche du système le long de l’axe y (6 Å d’épais-

seur). (b) Fonction de distribution radiale pour les atomes de Si, dans le film (courbe noire) et dans le substrat
(courbe rouge). (c) Énergie potentielle de BKS pour deux atomes de Si en fonction de la distance qui les sépare.

La ligne droite en gris est au niveau du minimum d’énergie, autour de 3 Å.
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4.4. Résumé et discussion

Dans ce chapitre, nous avons présenté l’ensemble des résultats numériques obtenus avec les potentiels

de Tersoff et de BKS. Si nous avons étudié systématiquement l’effet de certains paramètres, il est

évident que nous n’avons pas pu multiplier les résultats (étant donnés les temps de calcul mis en jeu

pour chaque dépôt). Inévitablement, notre exploration de l’espace des paramètres reste lacunaire.

Cela étant, nous avons montré qu’on peut faire croître des films jusqu’à des épaisseurs de 15 nm, et

que leurs propriétés (densité, stœchiométrie, contraintes et énergie potentielle par atome) fluctuent

autour d’une valeur moyenne constante dans leur épaisseur à partir de 5 nm environ. Nous avons

observé que que la croissance ne dépendait pas des protocoles numériques utilisés pour préparer les

substrats, ni de leur taille. En particulier, au-delà de 4×4 nm2, la taille du substrat n’a pas d’influence

sur les propriétés des films, hormis les effets attendus de fluctuations. Par ailleurs, nous avons montré

qu’un certain nombre de paramètres – distribution des énergies d’impact, vibration des degrés de

liberté internes, composition chimique des particules incidentes – ont un effet négligeable ou faible

sur le film déposé. Les contraintes notamment ne sont affectées par aucun de ces paramètre. Au final,

il ressort de notre étude que l’énergie d’impact est le paramètre de contrôle le important, c’est même

le seul dont la variation a un effet clair sur les contraintes intrinsèques (voir figure 4.12).

Pour résumer les principales caractéristiques des films obtenus, nous représentons sur le graphe

de la figure 4.15 en abscisse les densités et en ordonnée les contraintes intrinsèques. Comme nous

l’avons discuté plus haut, nos résultats dépendent significativement du potentiel utilisé. Les courbes

contrainte-densité obtenues avec le potentiel de Tersoff ne sont pas réalistes par rapport aux résultats

expérimentaux, alors qu’au contraire, il est frappant de constater que le potentiel de BKS permet de

faire croître des films dans des conditions très proches de l’expérience. Par exemple, en interpolant

1 1.5 2 2.5 3 3.5

ρ (g.cm
3
)

-1500

-1000

-500
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1000

1500
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FIGURE 4.15. Courbes contraintes-densité dans les films déposés sur des substrats à 300 K. Ces résultats sont

construits à partir de ceux représentés sur la figure 4.12.
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nos données, nous voyons que l’on peut faire croître un film avec une contrainte de ∼ −400 MPa

et une densité de ∼ 2.23 g·cm−3 (en prenant ec = 3.7 eV). Ces valeurs sont très proches de celles

obtenues expérimentalement par Scherer et. al. [41] (voir chapitre 1) qui obtiennent au vide le plus

poussé des contraintes intrinsèques entre −360 MPa et −400 MPa, à une densité de ∼ 2.23 g· cm−3.

Cette correspondance est tout à fait remarquable.

Nous disposons maintenant d’un modèle (algorithme et potentiel d’interaction) pertinent pour simu-

ler le dépôt de silice par canon à électrons, et donc étudier plus en détails les propriétés des films

obtenus par ce processus de fabrication. Néanmoins, notre modèle prédit que dans les expériences

de dépôt étudiées, les particules sont éjectées de la silice vaporisée au canon à électrons avec une

énergie cinétique autour de 4 eV. C’est en contradiction avec l’hypothèse de Leplan et. al. [38], selon

laquelle l’énergie cinétique serait au plus égale à 0.3 eV [38] et en contradiction avec l’idée large-

ment acceptée que la vaporisation par canon à électrons est comparable au processus d’évaporation

libre [42]. En effet, nous avons vu que les théories existantes de l’évaporation libre indiquent que

l’énergie moyenne des particules évaporées est égale à 2kBTs, avec Ts la température de la source

évaporée. Il faudrait donc se placer à plus de 23000 K pour obtenir une énergie moyenne de 4 eV en

évaporation libre, ce qui est impossible. Est-ce que les conditions de nos simulations correspondent à

celles des expériences ? Plus précisément :

— Les simulations se placent dans des conditions de vide idéal. Est-il alors légitime de com-

parer les films numériques à ceux déposés expérimentalement, dans une enceinte contenant

nécessairement du gaz résiduel, notamment de l’eau ? Au chapitre suivant, nous allons pré-

senter des expériences de dépôt réalisées sous différents niveaux de vide, dont des vides très

poussés, afin de quantifier l’effet du gaz résiduel et de nous rapprocher le plus possible des

conditions de vide des simulations.

— Est-il possible que les particules émises de la source de silice aient effectivement une énergie

cinétique de l’ordre de 4 eV ? Pour répondre à cette question, il faudrait en principe réali-

ser une mesure expérimentale de l’énergie des particules au-dessus d’une source de silice.

De telles expériences n’étant pas disponibles pour l’instant, nous allons chercher au chapitre

suivant à tester de manière indirecte cette prédiction déduite de nos simulations.
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Dans ce chapitre, nous présentons des résultats expérimentaux de dépôt de films minces d’oxyde

de silicium, obtenus à Essilor par Delphine Poinot. Les expériences ont été réalisées dans le cadre

de cette thèse, dans le but d’apporter des éléments de réponse aux questions posées par les travaux

numériques que nous avons présentés au chapitre précédent.

5.1. Description d’une expérience de dépôt

5.1.1. Protocole de déposition

Les machines utilisées sont des machines d’évaporation Balzers, BAK 760, instrumentées par des

capteurs pour caractériser le dépôt (vitesse de dépôt, pression de gaz résiduel, etc.) et mesurer les pro-

priétés des films in situ (contraintes intrinsèques), pendant leur croissance. L’intérieur de la machine

est présenté sur la figure 5.1. On peut identifier 3 ensembles fonctionnels :

— Le système de dépôt, composé du carousel (porte substrat hémisphérique) et de l’ensemble

des éléments de vaporisation. Ces éléments comprennent un creuset à effet Joule, un creuset

pour la vaporisation par canon à électrons (la tension aux bornes du canon est de 6 keV) et des

caches pivotant qui sont utilisés pour faire écran aux particules vaporisés quand les sources

sont en fonction.

— Le système de pompage, qui comprend une pompe à vide et un piège froid (tuyaux parcourus

par un liquide froid).

— Un ensemble de capteurs, permettant de caractériser à la fois les conditions de l’expérience

(pression totale et température dans l’enceinte, vitesse du dépôt,...) et aussi les propriétés du

film déposé (contraintes intrinsèques, masse déposée, épaisseur du dépôt).

Le protocole de dépôt se déroule selon la séquence suivante :

1. Les substrats sont positionnés sur le carousel et les matériaux sources dans le creuset où ils

seront vaporisés.

2. La pompe à vide est mis en route jusqu’à ce que la pression dans l’enceinte ait atteint la valeur

cible. Elle reste active pendant le dépôt.

3. Selon les cas, un nettoyage des substrats peut être réalisé en les bombardant par exemple avec

un faisceau ionique d’Ar+.

4. Le système d’évaporation (effet Joule ou canon à électrons) est mis en route, avec le cache au-

dessus de la source. En même temps le piège froid est activé. Dans le cas du canon à électrons,

le faisceau a un diamètre de l’ordre de 1 mm, il balaye la source sur une aire ≃ 5 cm2 en

dessinant un 8 à une vitesse inférieure à 1 s par cycle (soit ≃ 50 mm·s−1). Sans ce balayage,

les propriétés des films ne sont pas reproductibles, sans qu’on sache bien pourquoi.

5. Le cache est enlevé et le dépôt commence. Une sonde à quartz positionnée sur l’axe du ca-

rousel enregistre la masse déposée par unité de surface. Cette mesure est utilisée pour asservir
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1
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FIGURE 5.1. Enceinte de dépôt Balzers BAK 760 utilisée pour les expériences présentées dans ce chapitre. La
distance entre la source et le substrat est de l’ordre de 70 cm. 1 : Emplacement du carousel (calotte hémisphé-

rique sur laquelle les substrats sont disposés). 2 : Orifice d’entrée de la pompe à vide. 3 : Piège froid (ensemble

de tuyaux parcourus par un liquide à basse température (.−100 ◦C). 4 : Cache pivotable. 5 : Creuset pour les
sources vaporisées par canon à électrons. 6 : Creuset à effet Joule.

la puissance de fonctionnement du système de vaporisation de façon à maintenir la vitesse de

dépôt constante.

6. Une fois que le dépôt est terminé, le système d’évaporation est éteint et le cache est reposi-

tionné au-dessus de la source.

7. Le piège froid est progressivement remis à température ambiante pour limiter la condensation

de l’eau lors de la remise à l’air.

8. L’enceinte est ouverte.

La mesure de masse m, et donc de flux de masse déposée φm, est reliée à la vitesse de croissance v

selon :

v =
φ

ρ
(5.1)

où ρ est la densité du film, qui ne peut être déterminée qu’après la mise à l’air, et donc ex situ. En

pratique, l’expérimentateur fixe une consigne de flux de masse. S’il vise une vitesse de croissance

donnée et ne connaît pas la densité des films qu’il va déposer, il doit procéder par essais et erreurs

pour déterminer quel flux correspond à la vitesse visée. Une autre difficulté existe : la sonde à quartz

d’asservissement n’est pas placée exactement au même endroit que les substrats, si bien que le flux de

masse qu’elle enregistre peut être très légèrement différent du flux de masse sur le film. En pratique,

une autre sonde est placée à côté des substrats et est utilisée pour mesurer la vitesse de croissance.

Pour illustrer le protocole de dépôt, on représente sur la figure 5.2 l’évolution en fonction du temps
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FIGURE 5.2. Évolution des paramètres de process lors d’un dépôt de silice par canon à électrons. Le flux de
masse (φ ) est mesuré à l’aide de la sonde à quartz placée sur l’axe du carousel.

d’un ensemble de paramètres process mesurés pendant un dépôt de silice par vaporisation par canon

à électrons. Le temps reporté sur l’axe des abscisses correspond à la durée qui s’est écoulée à partir

de la fin de l’étape 2 (voir description des étapes du dépôt ci-dessus).

Sur la figure du haut, on reporte le flux de masse cible (à un facteur multiplicatif près) et l’intensité

du faisceau d’électrons bombardant la source. Sur la figure du bas, on reporte la pression de gaz

résiduel et la température dans l’enceinte. Les numéros en rouge sur les deux figures correspondent

aux étapes du protocole décrit précédemment. La pression dans l’enceinte à la fin de l’étape 2 (mise

sous vide), appelée pression de base, est ici constante et égale à ≃ 3·10−7 mbar. Ensuite, le canon

à ions d’Ar+ est mis en route (étape 3) et la pression augmente très vite jusqu’à 10−4 mbar. Cette

étape s’accompagne d’une baisse de la température, due à la mise en marche du piège froid. L’arrêt
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du canon à ions est marqué par la chute de la pression, qui rejoint presque le niveau de base. Le canon

à électrons est alors activé : on peut le voir en regardant l’intensité du faisceau émis Ie− , qui passe de

0 à environ 40 mA. L’activation du canon provoque une augmentation de la pression, due à l’éjection

dans l’enceinte des produits de la vaporisation de la silice. Une fois que l’intensité a atteint 40 mA, le

cache est pivoté et le dépôt commence (étape 5). Dans le temps où le flux de masse passe de zéro à la

valeur cible, la boucle d’asservissement fait augmenter rapidement la puissance de la source, ce qui

résulte en un pic d’intensité. Ce pic est accompagné d’un pic de la pression, qui diminue ensuite pour

atteindre rapidement une valeur stable : Pdépôt = 7·10−6 mbar. Lorsque le canon est arrêté (étape 6),

la pression chute d’abord très rapidement puis continue de diminuer vers son niveau de base. Avant

l’ouverture, le piège froid est remis progressivement à température ambiante (étape 7). Cela provoque

l’augmentation lente (limitée par l’inertie thermique de la machine) de la température dans l’enceinte.

5.1.2. Quelle est la composition du gaz dans l’enceinte ?

Sur la figure 5.2, on voit que lorsque des sources de gaz (canon à ions, à électrons) sont mises en

route, la pression augmente, puis que, après extinction de ces sources, elle chute rapidement vers la

valeur de base Pbase = 3·10−7 mbar. Pour comprendre cette évolution, rappelons (voir chapitre 1) que

lorsque la pompe fonctionne le nombre d’atomes N dans une enceinte suit une équation du type :

dN

dt
=−λ (t)N(t)+ Ṅ0(t) (5.2)

où λ > 0, λ n’est pas constant pendant la mise sous vide parce qu’il dépend de la pression et de

la composition du gaz résiduel. Ṅ0 est le taux de particules introduites dans l’enceinte à cause des

fuites (on l’appelera ici le taux de fuites) : joints, vis, pompe, dégazage des parois de l’enceinte.

Le dégazage (désorption de particules adsorbées sur les surfaces de l’enceinte) est particulièrement

important (voir chapitre 1). Le taux de dégazage d’une espèce dépend de sa pression partielle et de

la durée du pompage (ce qui explique que Ṅ0 dépende du temps). Il devient de plus en plus faible à

mesure que la pression diminue. En dessous d’un certain seuil de pression, Ṅ0 devient constant sur le

temps de l’expérience.

On comprend donc que la pression de base sur la figure 5.2, obtenue après plus de 12 heures de

pompage, reste constante au cours du temps : le niveau de pression a alors atteint le seuil auquel le

nombre de particules pompées par unité de temps est égal au taux de fuites, ce taux n’évoluant plus

sur le temps de l’expérience. Ensuite, la vaporisation de la source revient à ajouter une fuite de taux

constant, dont la valeur définit la pression Pdépôt. Pour finir, quand la source n’est plus vaporisée, le

taux de fuite revient à son niveau de base, comme le montre la chute de pression vers Pbase.

Sur la base de ces observations, on va considérer que les espèces présentes pendant le dépôt sont

celles à l’issue du pompage, auxquelles s’ajoutent celles provenant de la vaporisation de la source.

On suppose aussi que le gaz est un mélange de gaz parfaits, si bien que Pdépôt = Pbase +Psource. On ne

connaît pas la composition du gaz résiduel. Comme on l’a vu au chapitre 1, le gaz contient probable-

ment majoritairement de l’eau, du dioxygène, du dihydrogène et des hydrocarbures. On considèrera

que c’est un gaz parfait de particules de masse molaire Mbase = 20 g·mol−1. Pour les particules issues
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de la source, on ne connaît ni la forme chimique sous laquelle elles sont vaporisées ni la forme sous

laquelle elles sont présentes dans l’enceinte (décomposition, adsorption de certaines espèces sur le

piège froid ou sur les parois de l’enceinte,...). Dans la suite, on supposera que les espèces issues de

la source (de SiO2 ici ou de SiO dans la section suivante) qui contribuent à la pression totale sont les

mêmes que celles qui forment le gaz à l’équilibre avec la phase condensée de la source. Ainsi pour la

silice, on supposera que deux tiers sont des SiO et un tiers des O2 ; pour le monoxyde de silicium, on

considérera que toutes sont des SiO.

Pour finir, lorsque du gaz est ajouté dans l’enceinte, il est introduit selon un débit asservi sur la mesure

de pression totale. On considèrera alors que Pdépôt = Pbase +Psource +Pajouté.

5.1.3. Identification de deux paramètres de contrôle

En nous appuyant sur les hypothèses que nous venons de formuler sur le gaz résiduel dans l’enceinte,

nous pouvons construire deux paramètres de contrôle pour interpréter les effets du gaz résiduel pen-

dant une expérience de dépôt. Avant de faire cela, commençons par noter que la donnée de la pression

du gaz résiduel est insuffisante. En effet, augmenter la pression d’oxygène par exemple peut à la fois

ralentir les particules issues du creuset, et favoriser la condensation de molécules de dioxygène sur le

film. Il est donc nécessaire d’introduire des paramètres permettent de caractériser l’importance de ces

deux effets indépendamment.

Flux relatif de gaz résiduel

Pour évaluer l’importance du flux de particules de gaz résiduel incidentes sur le film, on va construire

la quantité

φX =
flux de particules d’espèce X issues du gaz résiduel
flux d’atomes de Si qui se condensent sur le substrat

(5.3)

que l’on appelera flux relatif de X. φX prend de petites valeurs aux vides les plus poussés, où l’effet

du gaz est négligeable.

Tous les atomes de Si qui se condensent sur le film viennent de la source, cependant, en général il

n’est pas possible de calculer le flux d’atomes de Si sur le film à partir du flux de Si vaporisés par la

source, d’une part parce qu’on ne connaît ce dernier que pour l’évaporation en cellule de Knudsen,

d’autre part parce que les collisions avec le gaz peuvent dévier les atomes de Si vaporisés et qu’alors la

relation entre ces deux flux devient compliquée. On peut cependant calculer le flux des Si condensés

à partir de la composition (SiOs) et de la densité ρ du film, ainsi que de sa vitesse de croissance v :

JSi =
Naρv

MSi + s ·MO
(5.4)

où MX désigne la masse molaire de l’espèce X (Si ou O).

Pour estimer le flux sur le substrat du gaz d’espèce X (H2O, O2 par exemple) présent dans l’enceinte,
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on utilise la théorie cinétique des gaz [voir éq. (C.5)]. Au bilan, on a donc :

φX =

(

Naρv

MSi + s ·MO

)−1

× NaPX√
2πMXRT

(5.5)

où MX, PX et T sont respectivement la masse molaire de l’espèce X, sa pression partielle dans le gaz

résiduel et la température du gaz résiduel.

En pratique, pour calculer φ exactement, il est nécessaire de connaître la densité et la stœchiométrie

du film déposé. C’est un problème car dans de nombreux travaux, seuls les taux de croissance sont

reportés. Cependant on note que : (i) la densité des films obtenus varie très faiblement, de sorte qu’il

est raisonnable de travailler avec ρ = 2 gcm−3 lorsqu’elle n’est pas connue ; (ii) les stœchiométries

sont très proches de x = 2 pour les dépôts à partir de SiO2 ; elles varient entre x = 1 et x = 2 pour les

dépôts à partir de SiO (ce qui implique, en prenant x = 1 pour référence, que la variation relative du

facteur (MSi + xMO)
−1 est d’au plus 25 %).

Nombre moyen de collisions

Les vitesses des particules issues de la source peuvent être modifiées par des collisions avec les parti-

cules du gaz résiduel. Pour qualifier la probabilité qu’une particule issue de la source entre en collision

avec une particule du gaz présent dans la chambre, on introduit le nombre moyen de collisions nc :

nc =
distance creuset-substrat

libre parcours ls−g

(5.6)

nc donne une estimation du nombre moyen de collisions d’une particule émise par la source pendant

son trajet vers le film. Le libre parcours moyen ls−g (d’une particule de la source traversant le gaz) est

obtenu en supposant que la vitesse des particules de la source est beaucoup plus grande que celle des

particules du gaz (qui est à ∼ 300 K). Sous cette hypothèse, on a :

ls−g =
kBT

πd2P
(5.7)

Dans cette formule, d est la section efficace de collision (grossièrement de l’ordre de la somme du

rayon des particules du gaz et de la source), on la prendra égale à 5 Å dans toute la suite. Notons que

cette estimation du libre parcours est différente de celle obtenue pour les particules de gaz (lg−g), qui

fait intervenir un facteur
√

2 : lg−g = lg−g/
√

2.

Interprétation des quantités introduites

L’intérêt des deux paramètres φ et nc, est qu’on peut les estimer à partir des conditions expérimentales

(pression de gaz résiduel, vitesse de croissance, distance source-substrat) et de propriétés simples des

films (densité, stœchiométrie). Par ailleurs, ils permettent de distinguer différents régimes de dépôt :

— quand nc . 1, le plus souvent les particules issues de la source ne vivent aucune collision

avec les particules du gaz. Dans ces conditions, il ne peut donc pas y avoir d’oxydation des

particules vaporisées pendant le trajet jusqu’au film, ni aucun ralentissement.
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— quand nc . 1 et en plus φ . 1, les particules qui se condensent sur le film sont essentiellement

celles de la source.

Pour ces deux raisons, un film qui croît sous vide poussé n’est formé que des seules particules issues

de la source, sans qu’intervienne aucun phénomène de ralentissement ou d’oxydation du film par

condensation de l’oxygène ou de l’eau du gaz résiduel.
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5.2. Dépôt de films de silice sous vide poussé

On a vu au chapitre précédent qu’il était possible de simuler numériquement la croissance de films de

silice sous vide parfait, mais qu’il était difficile de prendre en compte la présence de gaz résiduel. On

va donc essayer de se rapprocher expérimentalement des conditions des simulations, en déposant des

films de silice dans une enceinte où le niveau de vide est le plus poussé possible.

5.2.1. Description des conditions de dépôt

Les films sont déposés à partir de la vaporisation par canon à électrons de granulats (Ø ≃ 1−5 mm)

de silice. Trois expériences ont été réalisées, toutes en asservissant l’intensité du faisceau d’électrons

sur la même consigne de flux de masse. Les vitesses de croissance ont été mesurées ex situ (voir

explication ci-dessus) et sont égales à 1.4±0.2 nm·s−1. Dans toutes les expériences, la température

dans l’enceinte varie autour de 300 K. Au final, la seule différence entre ces expériences concerne le

gaz résiduel dans l’enceinte :

Exp. SiO2-a : Établissement d’un vide poussé (Pbase ≃ 3·10−7 mbar).

Exp. SiO2-b : Pression de base établie à 1.5·10−5 mbar.

Exp. SiO2-c : Pression de base établie à 2·10−5 mbar et ajout d’oxygène selon un débit asservi

à la pression Pdépôt = 2·10−4 mbar.

On résume les conditions explorées dans le tableau 5.1.

SiO2-a SiO2-b SiO2-c

Pdépôt(mbar ) 7·10−6 3·10−5 2·10−4

nc 0.093 0.4 2.7

Pbase(mbar ) 3·10−7 1.5·10−5 2·10−5

φbase 0.036 1.8 2.8

PSiO(mbar ) (2/3)×6.7· 10−6 (2/3)×1.5· 10−5 (2/3)×1.5·10−5

φSiO 0.36 0.82 0.93

PO2(mbar ) (1/3)×6.7· 10−6 (1/3)×1.5· 10−5 2·10−4

φO2 0.21 0.48 22

TABLE 5.1. Paramètres adimensionels nc et φ pour les différents dépôts de silice. Ces paramètres ont été
calculés en suivant les hypothèses détaillées dans la sous-section 5.1.2. Les valeurs de densité et stœchiométrie

des films utilisées dans les calculs sont celles reportées sur la figure 5.4. On a utilisé T = 300 K. On rappelle

que la distance source-substrat vaut 70 cm.

5.2.2. Propriétés des films

Dans ces conditions les films croissent sous contrainte (contraintes résiduelles dans le plan perpendi-

culaire à l’axe de croissance). Les contraintes qui apparaissent pendant la croissance sont appelées les
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contraintes intrinsèques. Comme on le montre dans l’annexe B, elles courbent le substrat. En mesu-

rant (par méthode optique) la déflection de ce dernier 1 au cours du dépôt, il est possible de déterminer

la contrainte intégrée s le long de l’épaisseur e du film :

s(e) =

∫ e

0
σh(z)dz (5.8)

où z est la direction de croissance et σh = (σxx +σyy)/2.

La dérivée de s(e) donne le niveau de contrainte en fonction de l’épaisseur e, tandis que s(e)/e est

la contrainte moyenne dans le film d’épaisseur e. Rappelons que l’épaisseur est une fonction linéaire

du temps puisque la vitesse de croissance est constante. Sur la figure 5.3, on représente la quantité

s(e(t))/e f (avec e f l’épaisseur du film, mesurée hors de l’enceinte) en fonction du temps au cours

d’une expérience de type SiO2 – a (ces données sont issues du même dépôt que celui décrit sur la

figure 5.2).

Au début du dépôt, la déflection du substrat est nulle. Lorsque le canon à ions est mis en route (étape

3), le substrat se courbe très légèrement, ce qui se traduit par une faible diminution de s(e)/e f : la

région près de la surface libre du substrat est probablement comprimée par le bombardement. Ensuite,

le canon à électrons est allumé, avec le cache au dessus de la source (étape 4), et le cache est pivoté

(étape 5) : le dépôt commence. Le graphe de l’encadré représente l’évolution de la contrainte intégrée

s(e), du début à la fin du dépôt. On observe que s(e) diminue quasi linéairement du début à la fin du

dépôt, ce qui signifie que la contrainte est constante dans l’épaisseur du film. La contrainte moyenne
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FIGURE 5.3. Évolution de la quantité s(e)/e f (e f = 109.1 nm) pendant le dépôt et à l’ouverture de l’enceinte.

Cette courbe et celles de la figure 5.2 ont été obtenues lors de la même expérience. On rappelle les différentes

étapes du dépôt notées sur la figure. 3 : Activation canon à ions. 4 : Allumage canon à électrons (le canon
à ions a été éteint 10 s avant. 5 : Ouverture du cache. 6 : Arrêt du canon à électrons et fermeture du cache.

7 : Préparation de l’ouverture (mise à température ambiante du piège froid). 8 : Ouverture de l’enceinte. Dans
l’insert, on représente la contrainte intégrée s(e) pendant le dépôt.

1. Les substrats utilisés pour la mesure de contrainte sont des lamelles en quartz de 60×5 mm, d’épaisseur ≃ 0.14 mm.
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dans le film est donnée par la valeur de s(e)/e f à la fin du dépôt (étape 6) ; elle est égale à −415 MPa.

Pendant que le film est maintenu dans l’enceinte, la contrainte reste presque constante : elle vaut

−421 MPa juste avant l’ouverture de l’enceinte (étape 8). À la mise à l’air, la contrainte moyenne

dans le film chute abruptement vers un minimum à −826 MPa. Finalement, une fois le film en contact

avec l’air ambiant, la contrainte évolue de plus en plus lentement vers un état moins compressif.

Dans la suite, on présentera des mesures de contrainte in situ (σin situ = s(e f )/e f : c’est la mesure

in situ de la contrainte intrinsèque) et ex situ (minimum de la courbe s(e)/e f après la mise à l’air).

Ces mesures seront complétées par celles de la densité des films (ρ) et de leur stœchiométrie (SO/Si).

Les mesures de stœchiométrie ont été réalisées par spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford,

au Centre Etudes Nucléaires de Bordeaux Gradignan. Les densités ont été obtenues en combinant

les mesures de masse déposée par unité de surface (sonde à quartz 1) et d’épaisseur (spectroscopie

ellipsométrique) de films déposés sur des substrats de silicium disposés sur le carousel. Pour les

statistiques, de 1 à 7 dépôts ont été réalisés selon le type d’expériences.

Sur la figure 5.4, on présente l’ensemble des données disponibles en fonction du nombre moyen de

collisions nc. Pour l’expérience sous vide poussé (de type SiO2-a), on ne dispose pas de la stœchio-

métrie. Pour les deux autres expériences, elle est égale à 2.06 sans ajout de gaz et 2.14 lorsque du

dioxygène est ajouté, ce qui montre de façon attendue que le film qui a crû sous atmosphère de O2 est

le plus oxydé, même si cet effet reste modéré.

Pour interpréter le reste des données, rappelons que notre problème est de comprendre pourquoi

les films déposés sous vide par vaporisation de silice au canon à électrons présentent en général

des contraintes compressives et d’identifier les facteurs qui contrôlent cette mise en compression.

En particulier, on a identifié 2 facteurs potentiellement importants (voir conclusion du chapitre 4) :

l’énergie d’impact des particules et la possible oxydation du film par le gaz présent dans l’enceinte

(H2O, O2, H2,...).

Les expériences que l’on vient de présenter vont nous permettre de discriminer l’importance de ces

deux mécanismes. En effet, dans l’expérience SiO2-a, le paramètre φbase est petit (égal à 0.036),

ce qui implique que l’oxydation par des espèces du gaz résiduel est négligeable. Un possible effet

des produits de la vaporisation de SiO2 reste marginal puisqu’on s’attend à ce que φSiO = 0.36 et

φO2 = 0.21. Enfin, nc < 0.1, de sorte que la probabilité de ralentissement d’une particule vaporisée

par collision est totalement négligeable. L’expérience SiO2-a approche donc les conditions "idéales"

du vide parfait qu’on a étudiées en simulation numérique.

Dans l’expérience SiO2-b, le paramètre nc reste suffisamment faible (nc = 0.4) pour que les collisions

soient négligeables. Si des collisions avec le gaz interviennent, leur effet sur le ralentissement doit

rester modéré. En revanche, la valeur de φbase = 1.8 indique que pour chaque condensation d’un atome

de Si, il y a 2 à 3 impacts de molécules du gaz résiduel, provenants des adsorbats sur les parois, qui

sont probablement majoritairement constitués d’eau (voir chapitre 1).

1. La sonde à quartz utilisée pour mesurer la densité est positionnée sur le carousel, à côté du substrat. Ce n’est pas la

même que celle qui contrôle la vitesse de croissance. Cette dernière se trouve sur l’axe du carousel.
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FIGURE 5.4. Contraintes résiduelles intrinsèques mesurées in situ et densité des films, en fonction du nombre
moyen de collisions nc.

Dans l’expérience SiO2-c, le niveau φbase est proche de celui de l’expérience SiO2-b. Par contre, le

flux relatif de O2, φO2 , a une valeur très élevée (φO2 = 22), ce qui implique que le film est soumis à un

flux important d’oxygène. Cela devrait augmenter les phénomènes d’oxydation. Une différence tout

à fait notable est que nc = 2.7, de sorte que chaque particule évaporée subie en moyenne presque 3

collisions, ce qui implique maintenant un ralentissement significatif.

On résume schématiquement la pertinence des effets d’oxydation et de ralentissement collisionnel

pour ces 3 expériences dans le tableau 5.2.

SiO2-a SiO2-b SiO2-c

oxydation par H2O Ø X X

oxydation par O2 Ø Ø X

ralentissement Ø Ø X

TABLE 5.2. Évaluation de la possible importance de mécanismes physiques (oxydation et ralentissement) pour
les dépôts à partir de silice.

Revenons maintenant aux mesures de σin situ de la figure 5.4. De l’expérience SiO2-a à l’expérience

SiO2-b, c’est-à-dire avec l’intervention des effets d’oxydation, on voit une forte mise en compression

du film. C’est une observation qui n’a jamais été faite auparavant pour la silice, et qui montre que

l’oxydation a tendance à accroître la compression du film. Comme le gaz résiduel contient probable-

ment une forte proportion d’eau, ce phénomène est à rapprocher de l’observation, lors de la mise à
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l’air, d’une forte mise en compression, qui est attribuée à l’adsorption d’eau dans les pores [83].

Quand on passe de l’expérience SiO2-b à l’expérience SiO2-c, on voit une forte chute de la contrainte

compressive. La difficulté est que de SiO2-b à SiO2-c, l’introduction d’une forte quantité de O2 rend

plausibles deux effets : l’oxydation du film par le dioxygène et l’effet de ralentissement collision-

nel des particules issues de la source. Il faut rappeler à ce sujet les mesures de Scherer et. al. [41]

et Leplan et. al. [38] qui ont étudié l’effet sur les contraintes de la présence de gaz résiduel, dans

des gammes de pression allant de 1.5· 10−5 mbar à 4·10−4 mbar. Ils observent que la valeur de la

contrainte intrinsèque est la même, que le gaz résiduel soit composé d’argon ou de dioxygène. Cela

plaide contre l’idée que l’oxydation par O2 ait un rôle significatif sur les contraintes, même si on me-

sure une légère différence de stœchiométrie des films, et nous conduit donc à penser que la différence

de contrainte entre les expériences SiO2-b et SiO2-c doit être attribuée à l’effet de ralentissement des

particules. Cette interprétation est cohérente avec les résultats du chapitre précédent, où l’on a vu que

des vitesses d’impact plus faibles conduisaient à des films moins denses et moins compressifs. Pour

appuyer notre point de vue, il est instructif de reporter les valeurs expérimentales de contrainte en

fonction de la densité des films et de les comparer aux mesures faites dans le chapitre précédent avec

le potentiel de BKS. C’est ce que l’on fait sur la figure 5.5.
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FIGURE 5.5. Contraintes résiduelles intrinsèques mesurées in situ en fonction de la densité des films.

L’expérience SiO2-a est la seule qui soit dans les conditions voisines de celles, idéalisées, de la

simulation numérique. Il est frappant de constater que le point expérimental obtenu est raisonnable-

ment proche de la courbe σ(ρ) numérique. Le point de l’expérience SiO2-b s’éloigne de la courbe

σBKS(ρ), ce qui est cohérent avec le fait qu’interviennent dans cette expérience des phénomènes qui

ne sont absolument pas pris en compte dans la simulation. Mais surtout, entre les expériences a et
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b, et l’expérience c, on retrouve la même tendance que dans les simulations, c’est-à-dire des dimi-

nutions simultanées de la compression et de la densité, qui dans la simulation ne sont dues qu’à la

baisse de l’énergie d’impact des particules sur le film. Cela apporte un sérieux appui à l’idée que le

ralentissement collisionnel dans l’expérience c explique les changements de densité et de contrainte.

Il serait utile de compléter les mesures expérimentales par l’étude de la croissance dans des conditions

où un niveau de pression de base Pbase ≃ 10−7 mbar a été atteint, avant d’introduire un gaz neutre afin

de se mettre dans des conditions où la présence d’eau est négligeable et où le gaz n’intervient qu’à

travers des effets de ralentissement collisionnel, mais cela n’a pas pu être réalisé.

Reste que les niveaux de contrainte et de densité de l’expérience SiO2-a sont obtenus en simulation

pour des énergies d’impact dans la gamme 1−5 eV. Ce sont des valeurs qui peuvent sembler élevées,

dans la mesure où l’on a vu aucun article traitant de dépôt par canon à électrons où cette valeur a été

proposée pour interpréter les propriétés des films [38, 42].
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5.3. Évaluation expérimentale du rôle de la source

On vient de voir que l’on peut retrouver numériquement des valeurs de contrainte et densité proches de

celles mesurées expérimentalement, mais avec des particules incidentes qui ont une énergie cinétique

dans la gamme de 1 à 5 eV. On a vu au chapitre 2 que cette gamme d’énergie est réaliste au vu

des mesures existantes de l’énergie cinétique de particules vaporisées d’une surface bombardée par

un faisceau d’électrons. En fait, cette énergie dépend sensiblement du matériau bombardé et des

propriétés du faisceau, si bien que pour confirmer notre interprétation, il faudrait réaliser une mesure

expérimentale, dans les conditions d’un dépôt, de la vitesse et de la composition des espèces émises

par la silice. En l’absence de telles mesures, on se propose dans cette section de mettre en évidence

expérimentalement cet effet, en comparant deux sources : une source évaporée dans un creuset à effet

Joule, et l’autre vaporisée par canon à électrons. La difficulté pour effectuer cette comparaison est

qu’on ne peut pas former des films de silice à partir d’une source de silice évaporée par effet Joule

(voir chapitre 1), pour des raisons peu claires. La comparaison entre ces deux sources devient par

contre possible quand on vaporise du monoxyde de silicium, un procédé pour lequel il existe une

étude détaillée (due à Hill et Hoffman [54]) sur laquelle nous allons pouvoir nous appuyer.

5.3.1. Dépôt de SiO : description des expériences et résultats

Les expériences suivent le même protocole que celui décrit ci-dessus pour le dépôt de silice. Par

contre, l’étape de nettoyage par canon à ions des substrats n’a pas été réalisée. Une autre différence,

est que les sources ne sont pas constituées de granulats, mais de pastilles (figure 5.6). Elles ont été

choisies pour que la surface évaporée (≃ 5.3 cm2) soit la même, ce qui aide à comparer les résultats

obtenus pour ces 2 types de source.

FIGURE 5.6. Pastilles de monoxyde de silicium utilisées pour les dépôts. La tablette de gauche est celle utilisée

pour l’évaporation libre : elle a un diamètre de 13 mm et une épaisseur de 3 mm. La tablette de droite a été
utilisée pour les dépôts par canon à électrons. La surface balayée par le canon est représentée par le cercle

rouge. Le diamètre de la tablette est de 18 mm et son épaisseur vaut 7 mm.

Les différentes conditions de dépôt se résument de la manière suivante :

Exp. SiO-a : Établissement d’un vide poussé (Pbase ≃ 10−7 mbar). Vaporisation d’une pastille

de SiO par par canon à électrons, pour une vitesse de croissance de 1 nm·s−1.
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Exp. SiO-b : Identique à SiO-a (vide poussé, canon à électrons, v = 1 nm·s−1), mais ajout de

O2 gazeux selon un débit asservi à une pression de 10−5 mbar.

Exp. SiO-c : Identique à SiO-a, excepté que les pastilles sont évaporées en évaporation libre,

dans un creuset à effet Joule. Vitesse de croissance de 1 nm·s−1.

Exp. SiO-d : Identique à SiO-c, mais croissance à 0.5 nm·s−1.

Sur la figure 5.7, on représente la pression dans l’enceinte et s(e)/e f (où s(e) est la contrainte intégrée

et e f l’épaisseur finale) dans un film au cours d’un dépôt réalisé en suivant le protocole SiO-a. Les

deux propriétés représentées évoluent de la même manière que pour les dépôts à partir de silice. Par

contre, il est plus difficile de définir ici une valeur de la pression pendant le dépôt, puisque cette

dernière n’atteint une valeur constante que vers la fin du dépôt. Pour choisir la valeur de Pdépôt, il est

important de noter que la dérivée de s(e)/e f reste constante pendant que la pression diminue, sauf au

tout début du dépôt. Pour cette raison, on va prendre pour Pdépôt la valeur de la pression aux 3/4 du

dépôt (voir figure 5.7).

Pour le calcul des paramètres nc et φ , on suit la même démarche que pour les dépôts à partir de silice.

Concernant les produits de la vaporisation de SiO, on va considérer que ce sont des molécules de

SiO. Ainsi, si du O2 est présent, il doit en principe provenir du gaz résiduel avant le début du dépôt.

Comme on ne dispose pas d’analyse de la composition chimique du gaz résiduel, on ne sait donc pas
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FIGURE 5.7. Évolution temporelle de la pression dans l’enceinte et des contraintes dans un film déposé selon

le protocole de l’expérience SiO-a. Les numéros reportés correspondent à ceux utilisés pour décrire un dépôt
au début de ce chapitre. L’étoile rouge sur la courbe de pression indique la valeur Pdépôt utilisée. Le film a

une épaisseur de e f = 105.7 nm. Température dans l’enceinte pendant le dépôt : ∼ 21 ◦C. Température dans

l’enceinte juste avant l’ouverture : ∼ 27 ◦C. Courant du faisceau d’électrons : 23 mA.
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évaluer le flux relatif de O2 résiduel, φO2 . Dans leur étude, Hill et Hoffman [54] calculent son inverse

en supposant que PO2 = Pdépôt. Pour comparer nos résultats avec les leurs, on va calculer ce paramètre

de la même façon (à partir de la pression totale et de la masse molaire du O2) mais on le note φ⋆ : de

cette façon φ⋆ ≥ φO2 . Les paramètres des différentes expériences sont résumés dans le tableau 5.3.

SiO-a SiO-b SiO-c SiO-d

Pdépôt(mbar ) 3.1·10−7 1·10−5 2.8·10−7 2·10−7

nc 0.0041 0.13 0.0037 0.0027

PSiO(mbar ) 1.1·10−7 1·10−7 0.8·10−7 0

φSiO 0.0087 0.0091 0.0064 0

φ⋆ 0.029 1.1 0.026 0.037

Pbase(mbar ) ∼ 2·10−7 ∼ 2·10−7 ∼ 2·10−7 ∼ 2·10−7

φbase 0.023 0.027 0.024 0.047

TABLE 5.3. Paramètres physiques nc et φ des différents dépôts de SiO. Ces paramètres ont été calculés à partir

des données des mesures de la pression avant mise en route de la source (Pbase) et pendant le dépôt (Pdépôt).
Pour les calculs, on a utilisé T = 300 K. On rappelle que la distance source-substrat vaut 70 cm. Pour calculer

les paramètres de SiO-c et SiO-d, pour lesquelles on a pas les données de densité et stœchiométrie, on a pris
ρ = 2.1 g ·cm−3 et SO/Si = 1 .

Les contraintes, la densité et la stœchiométrie des films sont reportées sur la figure 5.8. Commençons

par noter que nc ≪ 1 pour toutes les expériences ; il n’y a donc pas d’effet de ralentissement. Pour les

deux expériences avec canon à électrons, on voit qu’ajouter du O2 met les films en compression. Ce

n’est pas étonnant puisque le fort changement de la stœchiométrie SO/Si suggère que les films sont

sensibles à l’oxydation par O2. Remarquons que cette mise en compression a déjà été observée par

Hill et Hoffman [54], sans être expliquée. Les deux points obtenus avec le creuset à effet Joule sont en

tension. Il y a aussi un effet de la vitesse de dépôt, puisque le film déposé à 0.5 nm·s−1 est clairement

le plus en tension. Pour déposer un film avec une vitesse de croissance moins élevée, il faut moins

chauffer la source, ce qui peut conduire à éjecter des particules avec une énergie cinétique plus faible.

Selon notre interprétation du rôle de l’énergie cinétique, une telle différence pourrait expliquer que le

film déposé à 1 nm·s−1 soit moins en tension que celui déposé à 0.5 nm·s−1.

Rappelons que l’objectif des expériences est de tester le rôle de la méthode de vaporisation et que la

surface totale évaporée et la vitesse de croissance ont été prises égales pour toutes les expériences.

Ainsi, si les méthodes étaient équivalentes, le flux de particules vaporisées de la surface devrait être le

même pour tous les dépôts. En effet, en évaporation libre, pour un matériau donné le flux d’évapora-

tion ne dépend que de la température. En conséquence, si le canon à électrons ne servait qu’à chauffer

la pastille de façon homogène, les deux expériences SiO-a et SiO-c devraient correspondre à une

même température de la surface de la pastille, donc à une même vitesse des particules émises et donc

à des films de propriétés identiques. Ce n’est pas ce qui est observé. Par ailleurs, les films produits par

canon à électrons sont beaucoup plus en compression que ceux produits par effet Joule, ce qui appuie

fortement l’idée que les particules émises par bombardement électronique ont des énergies cinétiques
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FIGURE 5.8. Propriétés (contraintes in situ, densité et stœchiométrie) des films déposés à partir de SiO, en

fonction du nombre moyen de collisions nc.

beaucoup plus élevées que celles émises par évaporation libre.

On a supposé que le chauffage par canon à électrons était homogène. On aurait pu considérer que la

surface où les particules sont vaporisées est limitée à celle irradiée par le faisceau (Ø≃ 1 mm). Est-

ce qu’alors la température de la surface vaporisée serait assez élevée pour expliquer les différences

observées ? En l’absence de mesures directes de la température de la source, même en creuset à effet

Joule, on ne peut pas répondre de manière directe à cette question cruciale. On peut néanmoins estimer

cette température en s’appuyant sur la théorie de l’évaporation libre présentée au chapitre 2, qui

permet de calculer la température de la source Ts connaissant le flux de molécules JSiO de molécules

de SiO évaporées :

JSiO = γ(Ts)

√

Na

2πMSiOkBTs

Peq(Ts) (5.9)

Pour γ et Peq, on utilise les mesures de Wetzel et. al. [35] (voir figure 5.9). Pour estimer JSiO, on

mesure la différence ∆m entre la masse des pastilles avant et après dépôt (∆m ≃ 0.35 g pour tous les

dépôts). Connaissant la durée ∆t pendant laquelle la source est chauffée (∆t ≃ 140 s), on obtient :

JSiO =
∆m

Ssource mSiO∆t
(5.10)

Avec une source de surface 5.3 cm2, on obtient J = 6.5·1022 m2 · s−1, ce qui correspond à une tempé-

rature de 1640 K. Avec une source de surface 5 mm2, on obtient J = 1.1·1022 m2 · s−1, et Ts = 1930 K.

Si maintenant on suppose que l’énergie cinétique moyenne des particules émises en évaporation

libre et par canon à électrons vaut 2kBTs , les calculs précédents donnent des énergies de 0.28 eV
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FIGURE 5.9. Coefficient de collage γ (noté α dans [35]) et pression à l’équilibre Peq en fonction de la tem-
pérature, pour de l’évaporation de SiO. Ces mesures ont été effectuées en cellule de Knudsen, par Wetzel et.

al. [35].

et 0.33 eV. En s’appuyant sur nos simulations, on peut penser qu’il est assez peu probable qu’un si

faible écart soit responsable des différences de contraintes mesurées expérimentalement.

5.3.2. Retour sur les données de la littérature

On vient de voir que les propiétés des films produits par évaporation sous vide de SiO dépendent

de deux facteurs : l’oxydation par le gaz résiduel et l’énergie cinétique des particules incidentes, qui

sont éventuellement ralenties par des collisions avec le gaz présent dans l’enceinte. Pour tester cette

interprétation, on va chercher à organiser dans une représentation cohérente les données expérimen-

tales disponibles. On voudrait pouvoir représenter les contraintes dans un graphe en fonction de φO2 ,

à conditions d’évaporation constantes. On va voir comment se rapprocher d’une telle représentation

avec des données existantes.

Les données que l’on va utiliser sont celles de Hill et Hoffman [54] 1 (la méthode d’évaporation

n’est pas bien décrite), de Jouanneau [203] (évaporation libre) et celles obtenues pendant cette thèse

par Delphine Poinot (évaporation libre et canon à électrons). Avant de commencer l’analyse de ces

travaux, soulignons que :

— Jouanneau ne donne que des mesures ex situ, or nous avons discuté jusqu’à présent des

contraintes in situ uniquement. Cependant, pour les expériences présentées ici et celles de

Hill et Hoffman, le saut de contrainte à l’ouverture a systématiquement été mesuré, ce qui

permet de reconstruire les contraintes ex situ.

— Hill et Hoffman travaillent avec un taux de croissance fixé, à différentes températures de

1. Hill et Hoffman ont effectué des dépôts sous atmosphère d’O2 et de H2O. On ne considère ici que les données

obtenues sous O2.
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source (de 1200 ◦C à 1500 ◦C). Ils ne donnent pas la valeur du taux de croissance utilisé

(contrairement aux deux autres travaux) mais expliquent qu’ils le maintiennent constant en

réduisant la taille de l’ouverture de leur cellule d’évaporation aux températures plus élevées.

Cela implique probablement que le taux de croissance auquel ils travaillent est celui obtenu

pour la plus grande ouverture du creuset à la température la plus basse, soit 1200 ◦C. On

estime ainsi, à partir de leurs données, la vitesse de croissance à 0.5 nm·s−1.

— Dans le cas des expériences de Hill et Hoffman, la présence d’un orifice de taille variable

permettant de contrôler la vitesse de croissance suggère que les auteurs utilisent une cellule

d’évaporation de type Knudsen. Cependant, ils n’en font pas mention et ne donnent pas la

taille de l’orifice, si bien qu’on ne sait pas s’ils travaillent en évaporation libre, en effusion à

l’équilibre thermodynamique, ou dans une situation intermédiaire.

Pour quantifier l’effet de l’oxydation par le dioxygène, on va représenter les contraintes in situ et ex

situ en fonction du paramètre φ⋆, qu’on calcule de la façon suivante :

φ⋆ =

(

Naρv

MSi + xMO

)−1
NaPdépôt

√

2πMO2 RT
≡ 1

KO2

× Pdépôt

v
(5.11)

où T est la température du gaz dans l’enceinte, v la vitesse de croissance du film, ρ sa densité et

x sa stœchiométrie (x = SO/Si). On utilise φ⋆ parce qu’on ne connaît pas la pression exacte de O2

dans l’enceinte, mais on sait que tout le gaz dans l’enceinte n’est pas du O2, et donc que φ⋆ ≥ φO2
1.

Pour les données obtenues pendant cette thèse, on a déjà expliqué comment φ⋆ était calculé (voir

sous-section 5.3.1). Pour les autres données, on apporte quelques précisions ci-dessous. Commen-

çons par remarquer que pour calculer φ⋆, il est nécessaire de connaître la densité et la stœchiométrie

des films déposés. C’est un problème puisque pour les expériences de Jouanneau et Hill et Hoffman,

on ne connaît que le taux de croissance. Cependant on note que : (i) la densité des films obtenus varie

très faiblement, de sorte qu’il est raisonnable de travailler avec ρ = 2 g·cm−3 ; (ii) les stœchiomé-

tries varient entre x = 1 et x = 2, ce qui implique que la variation du facteur (MSi + xMO)
−1 est d’au

plus 25%. Hill et Hoffman contournent cette difficulté en écrivant φ⋆ (1/NO2 chez eux) systémati-

quement selon φ⋆ = 1/(4.6· 10−6 )×Pdépôt(mbar )/v(nm.s−1 ), mais ils n’expliquent pas comment

ils obtiennent cette formule. À partir de l’équation 5.11, avec ρ = 2 g·cm−3 et x = 1, on obtient

φ⋆ = 1/(1.0· 10−5 )× Pdépôt(mbar )/v(nm.s−1 ). On utilisera notre formule pour retranscrire leurs

données ainsi que celles de Jouanneau.

Pour quantifier l’effet du ralentissement, on a calculé le paramètre nc pour chaque dépôt. Le calcul de

ce paramètre est plus simple, puisqu’il suffit de connaître Pdépôt ainsi que la distance source-substrat

(elle est de 23 cm chez Hill et Hoffman, et de 40 cm chez Jouanneau). De manière générale, nc n’est

pas une simple fonction de φ⋆, parce que la vitesse de croissance diffère d’une expérience à l’autre et

parce que la densité et la stœchiométrie des films varient avec φ⋆. En conséquence, il est difficile de

représenter les contraintes en fonction de φ⋆ et en même temps de nc. Comme la plupart des données

ont été obtenues avec nc < 1, on a choisi d’utiliser φ⋆.

1. Notons que les expériences de Hill et Hoffman ont été réalisées à partir d’un vide de base poussé, de pression autour

de Pbase ≃ 2·10−7 mbar. Par contre, pour celles de Jouanneau, le vide de base n’est pas très poussé (Pbase ≃ 10−5 mbar) si

bien qu’il est possible que l’oxydation des films par d’autres espèces que O2, H2O par exemple, affecte la croissance.
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FIGURE 5.10. Contraintes résiduelles in situ et ex situ obtenues expérimentalement dans différentes expé-
riences de dépôt à partir de vaporisation de SiO, par effet Joule ou au canon à électrons. Le paramètre φ⋆ utilisé

pour représenter les données est une estimation du flux relatif de dioxygène résiduel.

Le graphe obtenu est représenté sur la figure 5.10. Les contraintes in situ sont en noir et les contraintes

ex situ en rouge. On a séparé les données en trois zones : dans les zones 1 et 2, on s’attend à ce que

les collisions avec les particules du gaz résiduel soient négligeables (nc < 1). Dans la zone 3 1, nc > 1

et l’effet de ralentissement devrait être présent.

Dans les expériences de Hill et Hoffman, on observe que pour φ⋆ < 0.2 (zone 1), les contraintes

intrinsèques sont constantes, ce qui signifie que dans cette gamme de φ⋆, l’effet oxydant est inopérant.

L’augmentation de la contrainte compressive avec l’augmentation de φ⋆ peut très clairement être

attribuée à un effet d’oxydation puisque Hill et Hoffman mesurent une variation concomitante de la

constante diélectrique des films, qui indique que SO/Si se rapproche de 2. Il est donc correct de dire

que l’oxydation a tendance à mettre le système en compression. Notons, cela étant, qu’il s’agit ici de

dépôt de SiO, un matériau beaucoup plus susceptible de s’oxyder que SiO2, et que la stœchiométrie

du film varie beaucoup, probablement entre x = 1 et x = 2, sur la plage de φ⋆ étudiée. De plus, dans

toutes ces expériences, le paramètre nc < 1, de sorte qu’il n’y a pas de collision entre particules issues

du creuset et celles présentes dans l’enceinte. Donc, les particules évaporées ne sont ni ralenties ni

oxydées en vol. Ainsi, l’oxydation dont on parle ici ne peut être due qu’à la condensation de particules

de gaz sur le film.

1. La frontière entre les zones 2 et 3 n’a pas été calculée à partir de la valeur de φ⋆, contrairement à celle entre les zones

1 et 2. La ligne marque juste une séparation entre les 3 données obtenues à 6·10−4 mbar, pour lesquelles nc > 1, et les

autres données.
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Puisque le point de Hill et Hoffman à 0.5 nm·s−1 se place juste entre les valeurs de Jouanneau à

0.3 et 0.6 nm·s−1, on doit penser que ces deux expériences sont en parfait accord. Si l’on se réfère

aux données de Hill et Hoffman, la variation de φ⋆ entre les trois mesures à 10−4 mbar de Jouanneau

devrait conduire à mettre les films plus en compression pour les vitesses de croissance les plus faibles.

Ce n’est pas ce qui est observé. Les mesures de Jouanneau mettent donc en évidence un très fort effet

de la vitesse de croissance : (i) la contrainte est d’autant plus compressive que v augmente ; (ii) cet

effet compense très largement l’effet d’oxydation attendu du fait des variations de φ⋆ entre les trois

mesures de Jouanneau.

Des données de Hill et Hoffman, on peut déduire que leur plus grand φ⋆ est obtenu à une pression

de 10−4 mbar, ce qui correspond dans leur enceinte à nc = 0.45. Donc il n’y a probablement pas

d’effet de ralentissement causé par les collisions avec le gaz dans leurs mesures. La situation est

complètement différente dans les expériences de Jouanneau à 6·10−4 mbar. En effet, à cette pression,

on peut estimer le rapport nc = 5, de sorte que les particules issues du creuset sont fortement ralenties

par le gaz pendant leur vol. Donc quand Jouanneau passe de 10−4 mbar à 6·10−4 mbar :

— Les particules sont considérablement plus ralenties,

— φ⋆ augmente, i.e. le flux de O2 sur le film augmente, ce qui nécessairement doit conduire à la

formation de films plus oxydés. Puisque l’oxydation a tendance à mettre les films en compres-

sion, l’effet d’oxydation seul devrait induire une augmentation des contraintes compressives.

Au contraire, le ralentissement des particules, explique l’affaiblissement observé. Il apparaît

donc que cet effet est suffisament important pour contrebalancer celui lié à l’oxydation. Ces

données appuient donc encore l’idée que la vitesse des particules incidentes doit fortement va-

rier avec les conditions expérimentales et affecte sensiblement les contraintes générées dans

le film.

5.4. Discussion et conclusion

Dans ce chapitre, nous avons cherché à mettre en évidence expérimentalement les effets de l’oxyda-

tion par le gaz résiduel et de l’énergie cinétique des particules incidentes sur les propriétés de films

déposés par évaporation sous vide de SiO2 et SiO.

Pour ce faire, nous avons commencé par nous approcher de conditions idéales où il est raisonnable

de penser que ces effets sont inopérants, en réalisant des dépôts sous un vide le plus poussé possible.

Dans ces conditions, les films produits par vaporisation par canon à électrons de SiO2 et de SiO pré-

sentent des contraintes intrinsèques compressives, alors que ceux déposés, toutes choses égales par

ailleurs, par évaporation libre de SiO en creuset à effet Joule présentent des contraintes tensiles. Cette

observation prouve très clairement que ces deux procédés de vaporisation ne sont pas équivalents.

Pour identifier leur différence, il est légitime de s’appuyer sur les simulations avec le potentiel de

BKS du chapitre précédent, puisqu’elles se placent précisément dans la situation idéalisée de vide

absolu et qu’elles permettent alors de retrouver les résultats expérimentaux sous vide poussé. La

correspondance simulations-expériences apparaît lorsque des particules fortement énergétiques (1 à
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5 eV) sont envoyées. On suppose donc que le canon à électrons éjecte des particules plus énergétiques

que l’évaporation libre. Il faut noter que la gamme d’énergie identifiée est cohérente avec les études

existantes des mécanismes en jeu lors de l’irradiation électronique d’isolants électriques (voir cha-

pitre 2). Ainsi, expériences et simulations suggèrent que la mise en compression des films est due à

l’impact de particules énergétiques émises par la source bombardée au canon à électrons.

Nous avons par ailleurs mis en œuvre des expériences permettant de tester l’effet d’oxydation, à

conditions d’évaporation fixées. Pour la silice, l’expérience consiste à déposer des films sous un vide

assez poussé pour que l’effet de ralentissement soit négligeable mais néanmoins assez grossier pour

qu’une proportion significative de molécules du gaz résiduel (d’eau notamment) se condensent à la

surface du film. Dans ces conditions, une mise en compression de l’ordre de −130 MPa par rapport

au dépôt sous vide poussé a été observée, sans changement de la densité par ailleurs. Cet effet de

l’oxydation par le gaz résiduel n’avait jamais été mis en évidence expérimentalement pour la silice.

Pour le monoxyde de silicium, en ajoutant du dioxygène dans l’enceinte mise sous vide poussé, on a

pu reproduire la mise en compression par oxydation déjà observée par Hill et Hoffman [54].

Enfin, nous avons pu tester l’effet de ralentissement collisionnel en introduisant, dans l’expérience

de dépôt à partir de SiO2 sous vide grossier, assez de gaz dans l’enceinte pour que le libre parcours

moyen des particules issues de la source soit plus petit que la distance source-substrat. Clairement,

la contrainte intrinsèque dans les films est moins compressive dans ces conditions que sous vide

grossier (≃−225 MPa contre ≃−530 MPa, respectivement), et que sous vide poussé (≃−390 MPa),

alors même que l’effet d’oxydation devrait générer de la compression. De plus, la densité aussi est

affectée, puisqu’elle passe de 2 g·cm−3 (sans O2) à 1.8 g· cm−3 (avec O2). Ces observations sont

tout à fait cohérentes avec l’interprétation déduite de nos simulations moléculaires : à mesure que

l’énergie cinétique des particules incidentes augmente, les films deviennent plus denses et sont plus

en compression.

Pour conclure, les expériences présentées dans ce chapitre ont mis en évidence le rôle clé joué par

l’énergie cinétique des particules incidentes. Cette énergie dépend de manière attendue de la présence

de gaz résiduel, qui peut ralentir les particules par collisions ; et nous avons réuni un faisceau d’élé-

ments qui indiquent qu’elle est également largement contrôlée par le processus de vaporisation de

la source. Les études existantes de l’irradiation électronique et nos simulations numériques du dépôt

suggèrent qu’elle se situe dans la gamme de 1 à 5 eV pour les sources de silice vaporisées au ca-

non à électrons. Des mesures directes au spectromètre de masse sont indispensables pour tester cette

prédiction.
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Dans cette thèse, nous avons étudié le dépôt de films d’oxyde de silicium par vaporisation sous vide

de SiO ou de SiO2, une question motivée par l’utilisation de ces films dans la fabrication des verres

ophtalmiques. Les traitements antireflet, en effet, se présentent sous la forme d’empilements de films

d’oxydes métalliques (silice, zircone, oxyde d’hafnium,...) de quelques dizaines de nanomètres, qui

sont déposés sur le verre, à température ambiante, par vaporisation sous vide. Les propriétés de ces

films dépendent sensiblement des conditions de dépôt, mais les mécanismes physiques qui sont en

jeu restent encore mal identifiés. Cela limite notre capacité actuelle à anticiper comment des modifi-

cations du procédé de dépôt affectent les propriétés des films en vue de fabriquer des traitements plus

performants.

En particulier, les films d’oxyde de silicium présentent des contraintes résiduelles qui jouent un rôle

important dans la stabilité des traitements antireflet, par exemple leur tenue mécanique pendant le

découpage des verres, et leur résistance à la rayure. Ces contraintes résultent d’un ensemble de phé-

nomènes. Des contraintes dites "intrinsèques" apparaissent dès le début de la croissance du film, dans

l’enceinte de dépôt. Puis les contraintes internes aux films évoluent au cours des différentes étapes de

la fabrication : éventuels changements de température, mise à l’air des films, vieillissement.

Nous nous sommes tout particulièrement intéressés à comprendre l’origine physique des contraintes

intrinsèques dans les films déposés par vaporisation sous vide de SiO ou SiO2, un sujet qui a fait

l’objet de nombreuses études mais qui reste encore très largement ouvert.

Un obstacle majeur dans toute étude des traitements antireflet est que les films sont déposés à tem-

pérature ambiante, dans des états fortement hors équilibre : ils sont amorphes, précontraints et leurs

propriétés continuent d’évoluer après le dépôt. Ce caractère hors équilibre implique une forte sensibi-

lité des propriétés des films aux conditions du dépôt (pression de gaz dans l’enceinte, température du

substrat pendant le dépôt,...). Or bien souvent, dans la littérature, les conditions de dépôt sont décrites

de façon incomplète : certains paramètres process sont donnés, mais rarement tous (par exemple,

la densité de courant des faisceaux d’électrons n’est jamais indiquée). Ainsi, certains auteurs rap-

portent des valeurs ou des tendances différentes, alors qu’ils étudient des conditions expérimentales

qui semblent identiques à première vue. Comme faire varier un paramètre process peut agir sur la

croissance par plusieurs leviers à la fois, il est très difficile de tirer de la littérature des règles géné-

rales sur les mécanismes physiques à l’œuvre.

Les simulations atomistiques constituent un outil précieux pour attaquer ce type de problème. En se

plaçant dans une situation modèle, où tout est parfaitement contrôlé, elles fournissent en effet un point
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de référence à partir duquel on peut initier l’interprétation de résultats expérimentaux. Ce travail de

thèse se construit à travers un échange entre simulations et expériences. Les simulations permettent

d’accéder aux contraintes dans une situation idéalisée – le vide parfait – qui correspond à une limite

des conditions expérimentales. À partir de la comparaison entre simulation et expérience sous vide

assez poussé pour que la présence de gaz résiduel n’ait pas d’effet, on peut commencer à identifier le

rôle de différents paramètres sur la croissance.

Le dépôt par vaporisation sous vide fait intervenir trois processus : la production d’un flux de par-

ticules par vaporisation d’une source, le déplacement des particules de la source vers le film et la

croissance du film par condensation d’atomes à sa surface. La simulation se place du point de vue de

la surface du film, où le dépôt procède par une série d’impacts de particules, qui peuvent provenir de

la source en train d’être vaporisée, ou du gaz résiduel. Les deux autres processus ne sont pas simu-

lés. Pour faire le lien entre simulation et expérience, il faut comprendre comment ils se traduisent en

conditions de dépôts au niveau du film : quelles sont les particules incidentes, quelle est leur vitesse

d’impact, avec quel flux arrivent-elles sur le film ? En général, on ne peut pas répondre complètement

à ces questions parce que des informations manquent. Par exemple, on ne connaît pas la composition

chimique du gaz résiduel dans les enceintes, et donc on ne peut pas dire quelles particules du gaz

arrivent sur le film. Il n’y a pas de théorie physique ou de mesures expérimentales qui permettent de

définir quelles particules sont vaporisées et avec quelle énergie cinétique, en dehors du cas particulier

de la cellule de Knudsen.

À l’opposé des expériences, les simulations permettent d’accéder à des situations modèles dans les-

quelles tous les paramètres sont parfaitement contrôlés, mais au prix de limitations importantes dans la

taille des systèmes étudiés et des temps accessibles. Ainsi, les systèmes simulés font au plus quelques

dizaines de nanomètres : cette limite de taille pose peu de problèmes parce que les structures formées

par les oxydes déposés ne semblent pas comporter d’hétérogénéités de grande échelle (colonnes, par

exemple). La limite de temps oblige à représenter le dépôt par une série d’impacts de particules qui se

stabilisent dans le films au bout de quelques picosecondes : faire croître un film d’épaisseur 10 nm sur

10×10 nm2 de substrat nécessite alors quelques centaines de nanosecondes, ce qui reste accessible.

Cette réduction du dépôt à une série d’impact, cependant, néglige inévitablement tout ce qui passe

entre impacts (diffusion de surface, en volume, relaxation structurelle). Cette hypothèse est appuyée

par les évaluations des échelles d’énergies d’activation dans les oxydes de silicium. On peut donc la

penser raisonnable quand la croissance se déroule sous vide poussé. Elle devient par contre discutable

si de l’eau se condense. Pour cette raison, on s’est limité dans toutes nos simulations à la situation

idéalisée de vide absolu, avec éventuellement du gaz résiduel de dioxygène.

Nous avons mené deux séries de simulations, l’une avec le potentiel de Tersoff et l’autre avec le

potentiel de BKS. Elles nous ont permis de comprendre que les propriétés des films deviennent très

vite indépendantes du substrat et atteignent des valeurs stationaires quelques nanomètres au-dessus

du substrat. À partir de là, nous avons réalisé des dépôts en faisant varier un ensemble des paramètres

physiques, notamment, la composition chimique des particules arrivant sur le film, la distribution et

la valeur moyenne de leur énergie cinétique. Les résultats obtenus montrent très nettement que l’éner-

gie cinétique moyenne des particules incidentes est le paramètre qui affecte le plus sensiblement aussi
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bien les contraintes intrinsèques que la densité des films. Ainsi aux plus faibles énergies cinétiques, les

films croissent à faible densité et en tension ; ils se densifient et développent des contraintes compres-

sives à mesure que l’énergie cinétique augmente, un effet qui résulte essentiellement de la capacité

de pénétration de particules énergétiques à l’intérieur du film.

Rappelons que les simulations modélisent une situation limite de vide absolu. Or aucune donnée

expérimentale n’est disponible dans la littérature à un niveau de vide suffisament poussé pour offrir un

point de comparaison. Comme on sait par ailleurs qu’un vide partiel peut contenir une forte proportion

d’eau, et que celle-ci (à l’ouverture des enceintes) met les films en compression, il est raisonnable de

se demander si les contraintes intrinsèques compressives couramment reportées dans la littérature

ne résultent pas principalement de la présence d’eau, par exemple. Cela a motivé la mise en œuvre

d’expériences de dépôt à différents niveaux de vide afin d’en caractériser l’effet.

Au vide le plus poussé, on peut considérer que le gaz résiduel ne joue aucun rôle dans le dépôt, de sorte

que les mesures fournissent un point de référence pour les simulations. Ce qui est particulièrement

remarquable c’est que les films sont alors très en compression, en l’occurrence à une contrainte de

−390 MPa. L’effet oxydant du gaz résiduel se manifeste par une augmentation modérée du niveau

de compression avec la pression de base (de Pbase = 3·10−7 mbar à Pbase = 1.5·10−5 mbar), c’est-

à-dire en présence d’eau. C’est un effet qui n’avait jamais été mis en évidence pour la silice, parce

qu’il faut se placer à des niveaux de pression très faibles pour l’observer. Ces résultats expérimentaux

ont aussi mis en évidence une forte diminution du niveau de compression quand un gaz est introduit

dans l’enceinte à des niveaux de pression où il ralentit par collisions les particules vaporisées. Ces

expériences appuient donc l’idée que l’énergie cinétique d’impact des particules incidentes sur le film

détermine largement son état de contrainte.

Les simulations effectuées avec le potentiel de BKS reproduisent des valeurs de densité, contraintes et

stœchiométrie proches des valeurs expérimentales mesurées dans les films de silice déposés au canon

à électrons sous vide très poussé. Mais ces valeurs sont obtenues dans la simulation pour une valeur

de l’énergie cinétique des particules de l’ordre de 4 eV, ce qui est complètement inattendu au regard

de la littérature. En effet, toutes les études existantes sur le dépôt par canon à électrons ont jusqu’à

présent supposé que les particules étaient évaporées par simple échauffement thermique, avec une

énergie au plus de 0.3 eV. Peut-on alors croire la simulation ?

Les études expérimentales de la vaporisation par irradiation électronique d’isolants électriques ap-

puient ce que suggère la simulation, puisque les particules sont éjectées avec des énergies typique-

ment de l’ordre de quelques eV. Cependant, aucune étude de cette sorte n’a été menée pour la silice,

et aucune mesure des énergies des particules vaporisées n’est actuellement possible dans les enceintes

utilisées chez Essilor. Nous ne pouvons pas répondre directement à cette question.

Dans ce contexte, nous avons cherché à tester la plausibilité de l’idée, suggérée par les simulations,

que les particules éjectées au canon à électron seraient beaucoup plus énergétiques que celles évapo-

rées par effet Joule. Cela nous a conduit à étudier des dépôts par évaporation de SiO, un matériau qui

contrairement à la silice se prête aux deux méthodes de vaporisation. Notons qu’aucune mesure de

contrainte n’avait précédemment été obtenue en vaporisation de SiO au canon à électron. Ces travaux,
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menés sous des niveaux de vide très poussés, ont clairement mis en évidence une forte disparité entre

les contraintes mesurées dans les films déposés avec ces deux procédés. En l’occurrence, les films

déposés par effet Joule sont tensiles, ce qui est cohérent avec les contraintes obtenues en simulation à

des niveaux d’énergies cinétiques correspondant à des énergies < 1 eV. Les films obtenus par vapori-

sation de SiO au canon à électron présentent des contraintes compressives, ce qui soutient l’idée que

les particules sont alors éjectées à des vitesses beaucoup plus importantes qu’en évaporation par effet

Joule.

A l’issue de ce travail, nous sommes donc capables de construire une simulation numérique de dépôt

qui reproduit raisonnablement les conditions de dépôt et produit des films dont les caractéristiques –

densité, contrainte, stœchiométrie – sont pertinentes. Comme nous l’avons vu, la calibration de notre

modèle numérique n’a été possible qu’au bout d’une étude détaillée des processus physiques en jeu,

toute la question étant de comprendre comment les paramètres de l’expérience (pression du gaz, type

de source) se traduisent en conditions de croissance au niveau du film (flux et vitesse des particules

incidentes). Ce faisant, nous avons progressé dans l’identification des principaux mécanismes qui

gouvernent l’établissement des contraintes intrinsèques. Nous arrivons à la conclusion que, dans les

conditions de croissance des traitements antireflet, les contraintes compressives observées dans les

films de silice sont essentiellement dues à la forte énergie cinétique des particules émises par vapo-

risation. Enfin, de notre point de vue, le gaz présent dans l’enceinte intervient dans la croissance par

deux leviers : un effet oxydant qui affecte modéremment les contraintes, et le ralentissement colli-

sionnel qui peut conduire à des variations de contrainte très significatives.

Nous attribuons les valeurs élevées de l’énergie cinétique des particules éjectées de la silice irradiée

par le faisceau d’électrons à sa propriété d’isolant électrique. Notre interprétation est tout à fait cohé-

rente avec le fait que les films déposés au canon à électrons à partir de ZrO2 croissent en tension. En

effet, comme ZrO2 devient conducteur au delà de 1000 ◦C, c’est-à-dire à des températures aisément

atteintes sous un canon à électrons, de notre point de vue, la zircone bombardée au canon à électrons

est évaporée par simple échauffement et les particules arrivent sur le film à des énergies cinétiques

beaucoup plus faibles que celles des particules issues de la silice.

Bien sûr notre argumentation repose sur un certain nombre d’hypothèses qu’il faudrait mieux quali-

fier. La plus importante concerne la vitesse des particules éjectées par vaporisation électronique de la

silice. Aussi, nous avons à plusieurs reprises dû faire des hypothèses sur la composition du gaz dans

les enceintes de dépôt sous vide. Ces deux questions ne pourront être tranchées qu’en équipant une

enceinte de spectromètres de masse.

Du point de vue des simulations aussi, un certain nombres de développements sont à espérer. Par

exemple, nous ne sommes pas encore capables de simuler le dépôt à partir de SiO : cela peut en

principe être fait en utilisant le potentiel de Watanabe-Samela, mais sa mise en place est encore en

cours. Évidemment, l’implémentation de méthodes accélérées, comme la technique d’activation et

de relaxation [204] (ART) ou la méthode de simulation "accélérée en température" [205] (TAD), est

un passage obligé pour accéder à des échelles de temps plus longues et aborder les conditions de

croissance en présence de gaz réactif.
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Quelques rappels sur la silice

A.0.1. La silice : un matériau vitreux

La silice est un oxyde métallique, de formule chimique SiO2. Elle est présente dans la nature et peut

aussi être synthétisée à partir de l’hydrolyse du tétrachlorure de silicium SiCl4 [206, 142].

Une des propriétés fondamentales de la silice est d’être facilement vitrifiée, c’est-à-dire transformée

en un solide amorphe par refroidissement rapide depuis la phase liquide. Pour mieux comprendre ce

qu’est la vitrification, considérons un échantillon de silice équilibré à pression atmosphérique et à une

température supérieure à sa température de fusion Tm = 1980 K ; il est liquide. Si cet échantillon est

refroidi assez lentement pour rester à chaque instant équilibré, il va crystalliser à la température de

fusion pour former le crystal de crystobalite β . Cette crystallisation est clairement identifiable car elle

s’accompagne de variations abruptes avec la température de certaines propriétés de l’échantillon, par

exemple de son volume. Si la température continue d’être diminuée, l’échantillon va subir d’autres

changements de phase pour finalement atteindre sa forme stable à température ambiante : le cristal de

quartz-α (voir figure A.1).

Si par contre la trempe n’est pas lente (par exemple ∼ 0.1 Ks−1 pour la silice [167]), l’échantillon

peut rester liquide en dessous de Tm = 1980 K. On parle alors de liquide surfondu. Il est courant alors

de définir la température de transition vitreuse Tg : c’est la température à laquelle la viscosité η du

liquide surfondu atteint 1012,3 Pas [207]. Pour la silice, Tg ≃ 1450 K. Une telle définition peut sembler

arbitraire, elle donne cependant une idée du seuil de température en-dessous duquel un liquide sur-

fondu ne peut plus crystalliser dans des temps raisonnables, c’est-à-dire que même en refroidissant

très lentement le liquide surfondu en dessous de Tg il ne va pas cristalliser. Ensuite, à partir d’une

certaine température, l’échantillon devient solide et reste piégé dans un état hors équilibre.
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FIGURE A.1. Diagramme de phase de la silice (voir [207] par exemple). Dans toutes les phases, exceptée

la stishovite, les atomes de silicium sont entourés de 4 atomes d’oxygène. Cet arrangement donne lieu à des
réseaux de tétrahèdres. Pour la stishovite, le silicium est entouré de 6 atomes d’oxygène. À pression ambiante,

le quartz-α a une densité de 2.65 g/cm3.

Du fait de cet état hors équilibre, les propriétés de la silice vitreuse dépendent de sa température mais

aussi de la manière avec laquelle elle a été préparée, notamment de la cinétique de la trempe. En

théorie, lorsqu’on liste les propriétés d’un verre de silice sous condition ambiante, il faut en même

temps spécifier les conditions de sa préparation. En pratique, sur la gamme de vitesse de trempe

accessible expérimentalement les variations des propriétés ne sont pas très grandes [90, 91, 208] et

les conditions de préparation sont souvent absentes lorsque les propiétés de la silice vitreuse sont

décrites.

Propriétés de la silice

A l’échelle macroscopique, la silice se comporte à température ambiante comme un solide homogène

isotrope. Le tableau A.1 ci-dessous liste quelques-unes de ses propriétés.

A l’échelle microscopique, la silice amorphe est formée d’un réseau de tétrahèdres de SiO4, reliés

entre eux par les atomes d’oxygène. La structure résultante est souvent caractérisée par la distribution

des angles Si–O–Si ou bien par exemple par la taille des anneaux formés par les tétrahèdres. Quelques

propriétés microscopiques sont données dans le tableau A.2.
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Masse volumique ρ ( g ·cm−3) 2.21

Température de transition vitreuse Tg ( K) 1450

Température de cristallisation Tm ( K) 2000

Température d’ébullition Tv ( K) 3200

Vitesse du son longitudinal cL à 293 K ( km·s−1) 5953

Vitesse du son transverse cT à 293 K ( km·s−1) 3743

Indice de réfraction n à 587.6 nm 1.4585

TABLE A.1. Quelques propriétés macroscopiques de la silice amorphe. Les trois premières données sont issues

de [207], où l’auteur se réfère à [209]. Les vitesses du son ont été mesurées dans [210].

Distance Si–O ( Å) 1.6

Distance O–O ( Å) 2.6

Distance Si–Si ( Å) 3.2

Angle Si–O–Si (◦) 145 ± 12

Angle O–Si–O (◦) 110 ± 5

TABLE A.2. Quelques propriétés microscopiques de la silice amorphe. Le tableau est en partie extrait de [207],
où l’auteur se réfère à [209].
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B
Relation entre les contraintes résiduelles

dans le film et la courbure du substrat

Dans cette annexe, on détaille le calcul permettant de relier les contraintes résiduelles dans un film

attaché à un substrat la déformation du substrat.

B.1. Description du problème et hypothèses

Le système étudié est composé d’un film d’épaisseur e f reposant sur un substrat d’épaisseur es. Tous

les deux ont les mêmes dimensions latérales (voir figure B.1). Ce système est chargé dans son état

initial par des précontraintes σ
0

dans le film. Elles sont planes, biaxiales, uniformes et isotropes :

σ
0
= σ0 (exex + eyey). Pour estimer la réponse de la structure, on va commencer par supposer que :

1. Le film et le substrat sont des solides élastiques, homogènes et isotropes.

2. Les modules élastiques du film et du substrat sont proches, par contre e f ≪ es.

3. L’adhérence entre le film et le substrat est parfaite.

4. L’ensemble de la structure forme une plaque. On peut en effet identifier une surface moyenne

plane (parallèle au plan Oxy).

Pour comprendre l’effet du chargement, considérons qu’à un instant donné, les feuillets du film

sont en compression ou en tension, tandis que le substrat se trouve dans son état naturel, libre de

contraintes. Si le film était détaché du substrat, alors il se contracterait ou se dilaterait pour atteindre

lui aussi son état naturel. Mais la condition de non glissement l’en empêche. À la place, l’ensemble

- 123 -



Chapitre B - Relation entre les contraintes résiduelles dans le film et la courbure du substrat

x
y

z

FIGURE B.1. Plaque encastrée sur un de ses côtés. On définit la surface moyenne de la plaque comme le lieu

des barycentres des segments matériels parallèles à l’axe Oz. Le repère est positionné de sorte que le système

est compris entre z =−es et z = e f . Figure adaptée de [211].

de la structure va se déformer vers la configuration qui minimise son énergie élastique. Cette configu-

ration ne correspond ni à l’état naturel du film, ni à celui du substrat, mais elle se rapproche le plus de

l’état naturel de celui des deux solides qui stocke le plus d’énergie lorsqu’il est déformé, c’est-à-dire

le substrat étant donné les hypothèses ci-dessus.

En résumer, il est très difficile pour le film de relaxer son énergie élastique car cela provoque en même

temps une augmentation très rapide de celle du substrat. C’est pourquoi il est raisonnable de formuler

une autre hypothèse :

5. Les contraintes résiduelles dans le film induisent des petites déformations de l’ensemble de la

structure, et on peut se placer dans la limite des petites perturbations.

Les hypothèses (1) et (5) permettent d’écrire une loi de comportement linéaire pour chacun des ma-

tériaux, par exemple la loi de Hooke :

σ s, f =
Es, f

1+νs, f

(

εs, f +
νs, f

1−2νs, f
tr
(

εs, f
)

)

avec Es, f et νs, f les modules d’Young et de Poisson du substrat (s) ou du film ( f ).

On peut maintenant formuler d’autres hypothèses, classiques en théorie des plaques [212] :

6. Les points situés sur la surface moyenne y restent au cours de la déformation.
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7. L’épaisseur de la plaque est négligeable devant ses dimensions latérales, notamment sa lon-

gueur L, et devant le rayon de courbure associé à sa déformation. Cette hypothèse légitime les

deux suivantes.

8. Les contraintes vérifient σzz = 0. Par contre, les contraintes de cisaillement σxz et σyz ne sont

pas négligeables, ce sont celles qui assurent la condition de non glissement entre les feuillets

de la plaque.

9. Les segments matériels situés sur la normale à la surface moyenne sont indéformables et

restent normaux à la surface moyenne au cours de la transformation (hypothèse de Kirchoff).

En conséquence, εzα = 0 pour tout α ∈ {x,y,z}.

Les hypothèses (8) sur les contraintes et (9) sur les déformations sont contradictoires (σzz = 0 ⇒ εzz 6=
0) mais efficaces expérimentalement. Elles rendent compte du fait que pour les petites perturbations

des plaques minces, les variations d’énergie élastique sont dues principalement à l’extension ou au

raccourcissement des feuillets de la plaque.

D’après l’hypothèse (8) sur les contraintes et la loi de Hooke,

εzz =− ν

1−ν
(εxx + εyy)

ce qui implique, en éliminant εzz de la loi de Hooke :



























σxx =
E

1−ν2 (εxx +νεyy)

σyy =
E

1−ν2 (εyy +νεxx)

σxy =
E

1+ν
εxy

(B.1)

Pour finir, on va supposer que :

10. Le champ de déformation est donné par ε s, f = ε0 − κ z(exex + eyey), où la courbure κ rend

compte de la flexion la structure et ε0 de sa dilatation ou de sa compression.

Cette dernière hypothèse ne rend pas bien compte de la déformation près de l’encastrement de la

plaque. De plus, une telle déformation ne permet pas de vérifier les conditions aux limites aux surfaces

libres, dans les dimensions latérales. En effet, d’après B.1, les contraintes σxx et σyy y sont non nulles.

L’idée est que ce champ décrit bien la déformation de la structure loin de ces bords dans les directions

latérales [213, 39].

Notons que la définition des modules du film est délicate. Sont-ils définis à partir de l’état naturel

du film, ou bien à partir de son état précontraint ? Prenons l’exemple d’une forte contrainte, de sorte

que détacher le film pourrait conduire à des relaxations plastiques en plus de la relaxation élastique...

La contrainte peut être tellement grande qu’on ne peut plus la voir comme une petite perturbation

du film, mais en même temps assez petite pour être vue comme une petite perturbation vis à vis de

l’ensemble de la structure.
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B.2. Calcul de la précontrainte en fonction de la courbure de la

structure

On a maintenant tous les éléments pour écrire un bilan des forces et des moments sur les facettes de la

plaque. Plus précisément, on considère une facette parallèle au plan Oxz et on projette les équations

de bilan le long de l’axe Oy :















∫ 0

−es

E⋆,s (ε0 −κ z) dz+

∫ e f

0
σ0 dz+

∫ e f

0
E⋆, f (ε0 −κ z) dz = 0

∫ 0

−es

E⋆,s (ε0 −κ z)z dz+
∫ e f

0
σ0z dz+

∫ e f

0
E⋆, f (ε0 −κ z) z dz = 0

(B.2)

où E⋆ = E
1−ν . On trouve alors















ε0 =
1

E⋆, f e f +E⋆,ses

[

−σ0e f +
κ

2

(

E⋆, f e f
2 −E⋆,ses

2)
]

σ0
e f

2

2
=

ε0

2

(

E⋆,ses
2 −E⋆, f e f

2)+
κ

3

(

E⋆, f e f
3 +E⋆,ses

3)
(B.3)

puis

σ0 =
E⋆,ses

2

6e f

κ × 1+4xE⋆ xe +6xE⋆ xe
2 +4xE⋆ xe

3 + xE⋆
2 xe

4

1+ xe

(B.4)

où xe = e f /es et xE⋆ = E⋆, f/E⋆,s. Comme la flèche à l’extrémité libre de la plaque vaut δ = 1
2κL2, on

retrouve bien la formule de Stoney [214], si on néglige les termes d’ordre 1 en xe :

σ0 =
E⋆,ses

2

3L2e f

δ (B.5)

Cette formule donne de bons résultats tant que xe 6 1 [215].
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C
Éléments de théorie cinétique des gaz

parfaits

C.1. Distribution des vitesses des particules du gaz

C.1.1. Loi de Maxwell

On considère un gaz parfait de particules (atomes ou molécules) de masse m, alors les vitesses des

centres de masses de ces particules sont distribuées selon la loi de Maxwell, comme suit :

p(vx,vy,vz) =

(

m

2πkBT

)
3
2

exp

(

− mv2

2kBT

)

(C.1)

p(vx,vy,vz)dvx dvy dvz est la probabilité que la vitesse d’une particule choisie aléatoirement dans le

gaz ait une vitesse entre v et v+ dv. En passant en coordonnées sphériques, on obtient que la norme

des vitesses est distribuée selon :

p(v) = 4πv2
(

m

2πkBT

)
3
2

exp
(

− mv2

2kBT

)

(C.2)

On peut introduire 3 vitesses caractéristiques :

— vitesse la plus probable : argmax(p) =
√

2kBT
m

.

— vitesse moyenne : 〈v〉=
√

8kBT
πm

.

— vitesse quadratique moyenne :
√

〈v2〉=
√

3kBT
m

.
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Sachant que l’énergie cinétique ec (associée aux translations) d’une particule est donnée par ec =
1
2mv2 et que p(v)dv = p(ec)dec, on obtient pour la distribution suivante pour les énergies cinétiques :

p(ec) =
2√
π

√
ec

(

1
kBT

)
3
2

exp
(

− ec

kBT

)

(C.3)

Avec cette distribution, l’énergie cinétique moyenne est de 〈ec〉= 3
2 kBT .

C.1.2. Ordres de grandeur

Il est intéressant de calculer quelques ordres de grandeur. Pour ce faire, on commence par rappeler

les valeurs de certaines constantes physiques :

— Constante de Bolzmann : kB = 1.38·10−23 m2 · kg · s−2 ·K−1.

— Nombre d’avogadro : Na = 6.02· 1023 mol−1.

— Constante des gaz parfaits : R = Na kB = 8.31 J ·mol−1 ·K−1.

— Électron-volt : 1 eV = 1.6·10−19 J.

La distribution des énergies cinétiques est indépendante de la masse des particules : à T = 300K, on

a 〈ec〉= 0.039 eV (kBT = 0.026 eV ≃ 1
40 eV).

Contrairement à l’énergie cinétique moyenne, les distributions des vitesses des particules dépendent

de leur masse. À 300 K par exemple, on a :

M ( g·mol−1) m ( kg)
√

〈v2〉 ( m·s−1)

H 1 1.7·10−27 2700

O 16 2.7·10−26 680

Si 28 4.7·10−26 520

H2O 18 3·10−26 650

O2 32 5.3·10−26 480

SiO2 60 1·10−25 350

SiO 44 7.3·10−26 410

TABLE C.1. Vitesses de différentes particules dans un gaz supposé parfait, à 300 K.

C.2. Flux de particules dans le gaz

C.2.1. Flux total

Soit un élément de surface dS dans le gaz, on se place dans le système de coordonnées de la figure C.1.

Le nombre de particules N(v) de vitesse comprise entre v et v+ dv traversant la surface pendant dt

vaut : N(v) = ρN

∣

∣v ·ez

∣

∣dt dS× p(v)dv, où ρN est la densité particulaire et v = (v,θ ,φ). Le flux de

- 128 -



Chapitre C - Éléments de théorie cinétique des gaz parfaits

FIGURE C.1. Systèmes de coordonnées (cartésiennes et sphériques) utilisés pour le calcul du flux à travers un
élément de surface dans le gaz.

particules J(v,θ ,φ) de vitesse comprise dans le volume élémentaire v, v+dv s’écrit donc :

J(v,θ ,φ) = j(v,θ ,φ)v2dv sinθdθdφ = ρN

(

m

2πkBT

)
3
2

exp
(

− mv2

2kBT

)

vcos θ v2dv sin θdθdφ

(C.4)

Ce qui correspond à un flux total J dans le sens v ·ez > 0 égal à :

J =

∫ +∞

v=0

∫ π/2

θ=0

∫ 2π

φ=0
j(v,θ ,φ)v2dv sinθdθ dφ = ρN

〈v〉
4

=
P√

2πmkBT
=

Na√
2πMRT

P (C.5)

C.2.2. Distribution des vitesses dans le flux

Soit un élément de surface donné. Supposons qu’on enregistre les vitesses de toutes les particules

qui traversent cette surface élémentaire (dans un seul donné), pendant une durée arbitraire ∆t. On

tire ensuite au hasard une des vitesses enregistrées. La densité de probabilité pJ de la loi décrivant le

résultat de cette expérience vérifie :

pJ(v,θ ,φ)v2dv sinθdθdφ =
J(v,θ ,φ)

J
(C.6)

ce qui donne une distribution angulaire :

p
ang
J (ω)dω =

∫ +∞

v=0

j(v,θ ,φ)

J
v2dv× sinθdθdφ =

2cos θ

2π
dω = 2cos θ sinθdθ

1
2π

dφ (C.7)

avec ω l’angle solide défini par θ et φ . L’expérience revient donc, pour les angles, à tirer φ avec la

loi de densité 1
2π et θ avec la loi de densité sin(2θ), soit 1 :

φ = 2π ×U1 (C.8)

1. Méthode d’inversion de la fonction de répartition
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Chapitre C - Éléments de théorie cinétique des gaz parfaits

θ =
1
2

arccos(1−2×U2) (C.9)

où U1 et U2 sont uniformément tirées sur [0,1].

Les normes des vitesses sont quant à elles distribuées selon pv
J :

pv
J(v)dv =

∫ π/2

θ=0

∫ 2π

φ=0

j(v,θ ,φ)

J
sinθdθdφ × v2dv =

1
2

(

m

kBT

)2

exp
(

− mv2

2kBT

)

v3dv (C.10)

ce qui donne pour les énergies cinétiques :

p
ec

J (ec) =
1

(kBT )2 ec exp
(

− ec

kBT

)

(C.11)

Cette dernière densité est celle de la loi Gamma :

pΓ(x) =
1

Γ(α)β α
xα−1 exp

(

− x

β

)

, x ≥ 0 (C.12)

avec Γ la fonction Gamma d’Euler, β = kBT et α = 2. Son espérance vaut αβ = 2kBT .

C.2.3. En coordonnées cartésiennes

On peut reprendre les calculs en coordonnées cartésiennes (voir figure C.1). On obtient alors :

J(v) = ρN |vz|× p(vx,vy,vz)dvx dvy dvz (C.13)

et les distributions des composantes des vitesses des particules qui traversent dS pendant dt sont

données par :

pα
J (vα) =

(

m

2πkBT

)
1
2

exp

(

− mv2
α

2kBT

)

(C.14)

pour α ∈ {x,y} et

pz
J(vz) =

{

(

m
kBT

)

vz exp
(

− mvz
2

2kBT

)

if vz ≥ 0

0 if vz < 0
(C.15)

C.2.4. Ordres de grandeur

Ordres de grandeur :

— Densité particulaire dans un gaz parfait : ρN = P
kBT

donc ρN(1 Pa,300 K) = 2.4·1020 m−3.

— Flux de particules de SiO2 sur une paroi d’une enceinte à 300 K et 1 Pa. On a d’abord :

〈v〉= 325 m·s−1 donc J = ρN
〈v〉
4 = 1.95·1022 m−2 · s−1.
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C.3. Libre parcours moyen

C.3.1. Particule rapide dans un gaz

Considérons une particule (de diamètre d et section efficace πd2) se déplaçant dans un gaz, à une

vitesse v bien plus grande que la vitesse des particules du gaz, alors si le mouvement se fait selon une

direction inchangée, le nombre moyen de collisions pendant ∆t vaut NC = ρNv∆t πd2 et la distance

moyenne que parcourt la particule rapide entre deux collisions, appelée libre parcours moyen l, est

égale à l = v∆t/NC, c’est-à-dire :

l =
1

ρNπd2 (C.16)

C.3.2. Particule de gaz dans un gaz

Cette longueur est différente du libre parcours moyen pour une particule du gaz, qui vaut

lg =
1√

2ρNπd2
=

kBT√
2Pπd2

(C.17)

En effet, si les vitesses du gaz sont distribuées selon la loi de Maxwell, la vitesse relative quadratique

moyenne entre deux particules
〈

v2
rel

〉

s’exprime comme :

〈

v2
rel

〉

=
〈

(v− v′)2〉= 2
〈

v2〉=
6kBT

mg

(C.18)

et comme dans ce cas, NC = ρN

√

〈

v2
rel

〉

∆t πd2 et lg =
√

〈

v2
g

〉

∆t/N on obtient bien lg.
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D
Dérivation des forces pour le potentiel de

Watanabe-Samela

Dans le potentiel de Watanabe-Samela, l’énergie totale U s’écrit comme suit :

U (r1,r2, . . . ,rN) = U ({r}) = U2 ({r})+U3 ({r}) (D.1)

où U2 et U3 sont abusivement appelées partie à deux corps et partie à trois corps, respectivement.

U2 ({r}) = 1
2 ∑

i
∑

j

Vi j(zi,z j,ri,r j) (D.2)

avec V 2
i j 6= 0 seulement si i et j sont voisins.

U3 ({r}) = ∑
i

∑
jv.i
j 6=i

∑
kv.i
k> j

V 3
i jk(zi,ri,r j,rk) (D.3)

Dans ces expressions, z j est une mesure de la coordination de l’atome j :

z j = ∑
m

m 6= j

fc, jm(r jm) (D.4)

où r jm = ‖r jm‖ et r jm = ‖rm − r j‖.

La dépendance des fonctions d’interaction V2 et V3 avec cette coordination doit être prise en compte

lors du calcul des forces sur les atomes. On détaille ce calcul ci-dessous.
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Chapitre D - Dérivation des forces pour le potentiel de Watanabe-Samela

D.1. Partie à deux corps

On va calculer ici l’expression de la force de la partie à deux corps sur un atome i, on la note F2,i. Par

définition, on a :

F2,i =−∂U2

∂ ri

=−1
2 ∑

j,k
k 6= j

dV2(z j,zk,r j,rk)

dri

=−1
2 ∑

j,k
k 6= j

[

∂V2(z j,zk,r j,rk)

∂ z j

∂ z j

∂ ri

+
∂V2(z j,zk,r j,rk)

∂ zk

∂ zk

∂ ri

+
∂V2(z j,zk,r j,rk)

∂ r j

∂ r j

∂ ri

+
∂V2(z j,zk,r j,rk)

∂ rk

∂ rk

∂ ri

]

=−∑
j,k

k 6= j

∂V2(z j,zk,r j,rk)

∂ z j

∂ z j

∂ ri

−∑
j

j 6=i

∂V2(zi,z j,ri,r j)

∂ ri

(D.5)

Comme V2(zi,z j,ri,r j) =V2(zi,z j,ri j), on a :

−∑
j

j 6=i

∂V2(zi,z j,ri,r j)

∂ ri

= ∑
j

j 6=i

∂V2(zi,z j,ri j)

∂ ri j

ri j

ri j

(D.6)

On reconnaît l’expression classique de la force sur un atome pour un potentiel à deux corps.

Concernant la partie due à la coordination, on va la décomposer suivant que i est égal ou non à j. En

effet, on a :

∂ z j

∂ ri

=







∑ m
m 6=i

− f ′c,im(rim)
rim

rim
si i = j

f ′c, ji(r ji)
r ji

r ji
si i 6= j

(D.7)

et donc :

−∑
j,k

k 6= j

∂V2(z j,zk,r j,rk)

∂ z j

∂ z j

∂ ri

=−∑
k

k 6=i

∂V2(zi,zk,ri,rk)

∂ zi
∑
m

m 6=i

− f ′c,im(rim)
rim

rim

−∑
j

j 6=i

∑
k

k 6= j

∂V2(z j,zk,r j,rk)

∂ z j

f ′c, ji(r ji)
r ji

r ji

= ∑
m

m 6=i

f ′c,im(rim)
rim

rim

αi − ∑
m

m 6=i

f ′c,mi(rmi)
rmi

rmi

αm

(D.8)

où

αi = ∑
k

k 6=i

∂V2(zi,zk,ri,rk)

∂ zi

(D.9)

Au final, en utilisant le fait que fc,im = fc,mi, on obtient :

F2,i = ∑
mv.i
m 6=i

[

∂V2(zi,zm,rim)

∂ rim

+ f ′c,im(rim)(αi +αm)

]

rim

rim

(D.10)
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D.2. Partie à trois corps

Comme ci-dessus, on dérive la force de la partie à trois corps sur un atome l, qu’on note F3,l . Par

définition, on a :

F3,l =−∂U3

∂ rl

=
1
2 ∑

i
∑

j
j 6=i

∑
k

k 6=i
k 6= j

−
∂V3(zi,ri,r j,rk)

∂ rl

=
1
2 ∑

i
∑

j
j 6=i

∑
k

k 6=i
k 6= j

−
∂V3(zi,ri,r j,rk)

∂ zi

∂ zi

∂ rl

+
1
2 ∑

j
j 6=l

∑
k

k 6= j
k 6=l

−
∂V3(zl ,rl,r j,rk)

∂ rl

+
1
2 ∑

i
i6=l

∑
k

k 6=i
k 6=l

−∂V3(zi,ri,rl,rk)

∂ rl

+
1
2 ∑

i
i6=l

∑
j

j 6=i
j 6=l

−
∂V3(zi,ri,r j,rl)

∂ rl

(D.11)

On note maintenant :

F3z,l =
1
2 ∑

i
∑

j
j 6=i

∑
k

k 6=i
k 6= j

−
∂V3(zi,ri,r j,rk)

∂ zi

∂ zi

∂ rl

(D.12)

et F33,l = F3,l −F3z,l . On peut remarquer que F33,l correspond à la force calculée pour un potentiel

à 3 corps usuel, c’est-à-dire pour lequel l’énergie d’un triplet ne dépend pas de la coordination des

atomes qui le composent. Comme V3(zi,ri,r j,rk) =V3(zi,ri,rk,r j) =V3(zi,ri j,rik,θ jik), on a :

F33,l = ∑
j

j 6=l

∑
k

k> j
k 6=l

−∂V3(zl ,rl j,rlk,θ jlk)

∂ rl

+∑
i

i6=l

∑
k

k 6=i
k 6=l

−∂V3(zi,ril ,rik,θlik)

∂ rl

(D.13)

Concernant la partie due à la coordination, F3z,l , on suit la procédure utilisée ci-dessus :

F3z,l =
1
2 ∑

j
j 6=l

∑
k

k 6=l
k 6= j

−
∂V3(zl,rl,r j,rk)

∂ zl
∑
m

m 6=l

− f ′c,lm(rlm)
rlm

rlm

+
1
2 ∑

i
i6=l

∑
j

j 6=i

∑
k

k 6=i
k 6= j

−
∂V3(zi,ri,r j,rk)

∂ zi

f ′c,il(ril)
ril

ril

=
1
2 ∑

m
m 6=l

f ′c,lm(rlm)
rlm

rlm

(βl +βi)

(D.14)

avec

βl = ∑
j

j 6=l

∑
k

k 6=l
k 6= j

∂V3(zl,rl,r j,rk)

∂ zl

(D.15)
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