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Introduction Générale  

L'industrie pharmaceutique est un secteur d'activité très important qui englobe la recherche, le 

développement, la fabrication et la commercialisation de médicaments et de produits de santé. Cette 

industrie, avec des dépenses colossales en matière de recherche et développement, est en train 

d’évoluer à une vitesse très rapide offrant ainsi des nouveaux traitements et des solutions innovantes 

pour les patients. D’après Statista, un portail en ligne allemand offrant des statistiques issues de 

données d’instituts, d'études de marché et d'opinion ainsi que de données provenant du secteur 

économique, les dépenses mondiales totales en recherches et développements pharmaceutiques vont 

atteindre 302 milliards de dollars américains d’ici 2028 [1], comme le montre la figure 1, ce qui va se 

traduire certainement par de nouveaux progrès en termes de nouvelles molécules à effet curatif, des 

excipients avancés etc….  

 

Figure 1 : Dépenses mondiales totales en recherches et développements pharmaceutiques de 2014 à 

2028 (en milliards de dollars américains) [1] 

Le packaging pharmaceutique est une composante essentielle de l'industrie pharmaceutique, jouant 

un rôle crucial dans la protection, la sécurité, et l’assurance de l’intégrité du produit pharmaceutique 

jusqu’à sa consommation. Ce secteur doit donc suivre la même tendance en terme d’évolution afin de 

s’adapter avec les nouveaux produits. En conséquence, cette montée en puissance de l’industrie 
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pharmaceutique devrait à son tour propulser la croissance du marché de l’emballage des produits 

pharmaceutiques. 

Parmi les matériaux utilisés dans l’emballage primaire des produits pharmaceutiques, on trouve le 

verre, en particulier le verre dit type I, qui couvre une large partie de ces applications car il répond le 

plus souvent aux exigences en matière de stockage des médicaments, et de transport. La résistance 

chimique, les propriétés barrières, la tolérance à la stérilisation, la durabilité et la transparence sont 

des paramètres clés qui mettent le verre sur le podium des matériaux utilisés dans ce domaine assez 

sensible.  L’emballage en verre pharmaceutique couvre une large gamme de produits à savoir les 

ampoules, les bouteilles, les flacons, et seringues… destinés à l’application par voie orale, nasale ou le 

plus souvent parentérale par injection [2]. The business research company estime que la taille du 

marché des emballages en verre pharmaceutique va croitre à un taux de croissance annuel composé 

(TCAC) de 10,2% pour atteindre 22,16 milliards de dollars en 2033 [3].  

Bien que ce matériau soit largement utilisé en pharmacie en raison de son inertie chimique, il présente 

des limitations lorsqu'il est en contact avec des solutions très acides ou très basiques, ce qui restreint 

son utilisation. De plus, une exposition prolongée du verre à une solution même de pH modéré peut 

mener à la libération de ses constituants dans la solution, obligeant les industries pharmaceutiques à 

réduire la durée de stockage et à maintenir des conditions de conservation rigoureuses pour éviter de 

telles interactions entre le verre et la solution médicamenteuse. En effet, malgré les normes exigeantes 

et rigoureuses en matière de contrôle qualité et de sécurité des matériaux d’emballage en verre, des 

rapports et des rappels liés à des problèmes de qualité, tels que des cassures, des flocons et des 

particules de verre observées dans les produits commercialisés, ont été signalés. En 2010, par exemple, 

le géant américain de biotechnologies « Amgen », a retiré volontairement du marché, des lots de 

flacons « EPOGEN », des injections pour traiter l’anémie sévère, en raison d’une possible 

contamination par des flocons de verre extrêmement fins (lamelles) résultant de l'interaction de la 

formulation avec les flacons en verre pendant la durée de conservation du produit [4]. En 2016, sept 

lots de sulfate d’Amikacine injectable, produits par la société « Teva Pharmaceuticals » ont été 

rappelés en raison de la présence de particules visibles de flocons de verre [5]. Enfin, récemment, en 

décembre 2023, « Hospira », une société Pfizer, a rappelé volontairement un lot de Bléomycine pour 

injection suite à un rapport confirmé d'un client concernant la présence de particules de verre dans un 

flacon [6]. Ces accidents peuvent engendrer des problèmes de santé graves chez les patients et 

d’importantes pertes financières pour le fabricant, en plus des litiges judiciaires, de dommages à la 

réputation de la marque et pertes de confiance du patient. 
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Pour surmonter ces limitations et assurer dans les prochaines années la compatibilité du verre avec 

les nouveaux produits biopharmaceutiques qui seront de plus en plus sensibles, exigeant des 

matériaux de stockage très avancés, il est essentiel que les chercheurs en sciences des matériaux et 

les acteurs de l'industrie de l'emballage en verre pharmaceutique travaillent de concert. Cette 

collaboration doit viser le développement des solutions innovantes permettant de surmonter ces défis 

et de maintenir ce matériau en phase avec les avancées médicamenteuses. Conscients de cette 

problématique, les chercheurs sont constamment à la quête de solutions, soit par l'amélioration de la 

qualité de verre, c’est le cas des flacons « EVERIC ® pure » commercialisés par SCHOTT [7] par exemple 

où une amélioration du processus de fabrication du verre a permis d’obtenir une surface interne plus 

homogène du flacon tout en réduisant le risque de délamination.   

Une autre option très novatrice qui commence à être de plus en plus normalisée dans le secteur de 

l’emballage primaire en verre pharmaceutique consiste à l’application de revêtements susceptibles 

d'améliorer la résistance des verres conventionnels. A titre d’exemple, SCHOTT, a utilisé le dépôt 

chimique en phase vapeur par impulsion plasma (PICVD) pour déposer une couche de silice d'une 

épaisseur de 100 à 200 nanomètres sur les surfaces internes des flacons en verre de type I. Selon 

l’entreprise, les flacons TYPE I plus® possèdent des propriétés barrières excellentes réduisant d’une 

façon notable l’extraction des ions du verre par rapport un flacon pharmaceutique conventionnel. 

Récemment leur nouveau produit « EVERIC® care » a été dévoilé où ils combinent à la fois 

l’amélioration du processus de fabrication et l’application d’une couche de revêtement hydrophobe 

de type Si-O-C-H pour atteindre des propriétés barrières très avancées.      

Dans ce contexte, cette thèse a pour objectif l’étude des performances de couches minces à base 

d’oxycarbonitrure de silicium : SiOxNyCz, déposées sur la surface interne des flacons pharmaceutiques. 

Un procédé de dépôt chimique en phase vapeur (CVD) sous pression atmosphérique et à basse 

température (450-650°C) a été mis en œuvre dans le cadre du projet ANR Healthyglass antérieur à ce 

travail. Ce projet ANR est le fruit d’une collaboration principalement entre trois laboratoires de 

recherche, chacun contribuant avec ses compétences et son savoir-faire distinct pour atteindre un 

objectif commun. Le LGC de Toulouse, spécialisé dans le génie des procédés, a apporté son expertise 

en matière de conception de réacteurs CVD, de développements de modèles cinétiques chimiques et 

de revêtements innovants. Le CEMHTI d’Orléans, spécialisé dans les sciences des matériaux, a fourni 

son savoir-faire dans la caractérisation structurale et chimique des matériaux, adapté ici aux couches 

minces. Enfin, le CIRIMAT de Toulouse a mis à contribution ses compétences en matière de 

caractérisation des propriétés mécaniques des couches minces.  En outre, et parce que la 

confrontation entre les intérêts industriels et la curiosité scientifique représente un puissant moteur 

de la recherche, une collaboration avec le leader mondial dans la fabrication de verre moulé et 
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tubulaire pour l’industrie pharmaceutique, SGD pharma a été établie. Des échantillons de flacons en 

verre de pharmacie ont été mis à notre disposition pour mener ce travail, en plus d’une connaissance 

approfondie des réglementations et des exigences de l'industrie d’emballage en verre 

pharmaceutique, ce qui nous a permis d’évaluer correctement l’efficacité de nos revêtements.  

Mon travail de thèse vient étudier la résistance chimique et mécanique d’une large variété de 

couches minces SiOxNyCz quand elles sont exposées à des solutions aqueuses sous des conditions 

extrêmes de pH et de températures, afin de contrôler leur capacité à franchir les limitations 

rencontrées avec les flacons usuels. L’investigation repose sur une vaste batterie de tests d’altération 

et d’analyses physico-chimiques complémentaires déployant des protocoles adaptés à l’analyse des 

surfaces pour examiner les changements de la composition chimique élémentaire, de la structure et 

de la morphologie, ainsi que les propriétés mécaniques des films altérés. Les résultats reposent 

notamment sur les mesures issues des techniques IBA d’analyse par faisceaux d’ions, la spectroscopie 

IRTF infrarouge à transformée de Fourier et les observations MEB de Microscopie Electronique à 

Balayage et MET de Microscopie Electronique en Transmission, réalisées au laboratoire, ainsi que sur 

de nombreuses techniques mises en œuvre en collaboration avec des laboratoires ou centres 

d’analyses extérieurs comme le CIRIMAT, l’institut Pascal à Clermont-Ferrand et l’Institut Lumière et 

Matière (ILM) de Lyon (nanoindentation, spectroscopie XPS, Raman, ToF-SIMS, ICP-AES). Ce travail 

apporte les premières données quantitatives sur la durabilité chimique de films SiOxNyCz dans une 

large plage de composition.  

Ce manuscrit est structuré en cinq chapitres :  

Dans le premier chapitre nous commencerons par une présentation générale des verres silicatés. Nous 

détaillerons par la suite les différents modèles et mécanismes d’altération de ces verres proposés dans 

la littérature, ainsi que les cinétiques associées.  Une partie sera consacrée à l’altération des verres 

d’emballage pharmaceutiques. Ensuite nous présenterons une synthèse de la littérature sur les verres 

oxycarbonés et oxynitrurés en terme de structure et de propriétés. La dernière partie de ce chapitre 

sera dédiée aux couches minces. Les techniques de dépôt seront détaillées avant de rentrer dans les 

détails des couches minces d’oxycarbonitrure de silicium. Une place majeure sera réservée à la 

présentation des résultats du projet ANR HEALTHYGLASS qui s’est déroulé sur 3 ans entre 2018 et 2021 

et qui a porté sur l’étude des couches minces d’oxycarbonitrure de silicium déposées par CVD 

atmosphérique à basses températures. 

Le deuxième chapitre recensera la méthodologie de suivi d’altération adoptée dans cette thèse en 

présentant en détail toutes les techniques de caractérisation mises en œuvre pour mener cette thèse. 
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Un intérêt particulier sera porté aux techniques d’analyse par faisceaux d’ions (IBA) qui représentent 

la technique principale de suivi d’altération.  

Le troisième chapitre présentera les résultats d'altération sur 279 jours en milieu acide, pour le 

système chimique le plus simple, à savoir la silice. Le comportement de trois couches de différentes 

qualités structurales de silice amorphe, produites à partir du précurseur TEOS (l'orthosilicate de 

tétraéthyle) sous atmosphère oxydante d’O2 et O3 sera discuté et les propriétés structurales seront 

corrélées à la résistance des films vis-à-vis du processus de dépolymérisation et dissolution. 

Le chapitre quatre abordera l’impact de l’introduction simultanée (d’une même source) de l’azote et 

du carbone sur les performances chimiques et mécaniques des films, suite à des expériences 

d’altération de plus courte durée mais dans des conditions extrêmement agressives. Deux familles de 

films seront étudiées issues de deux précurseurs différents : TDMSA (tris(dimethylsilyl)amine) et 

BMDSD (N,N-bis(1-methylethyl)-N′,N′-disilyl-silanediamine). Des tests normalisés du chapitre <1660> 

de l’USP seront réalisés sur des flacons revêtus et non revêtus pour conclure sur le rôle de ces dépôts 

dans l’amélioration de la résistance chimique des flacons pharmaceutiques et dans la réduction du 

phénomène de délamination.  

Dans le dernier chapitre, des films SiOxNyCzH avec des concentrations d’azote et de carbone 

contrôlables, déposés par pulvérisation réactive assistée par plasma ECR à excitation microonde, 

seront étudiés dans le but de clarifier précisément les fonctions de chaque élément dans l’optimisation 

des performances chimiques et mécaniques.  

Enfin, des conclusions et des perspectives viendront clôturer ce manuscrit.    
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I.1 Généralités sur les verres  

I.1.1. Définition générale d’un verre 

L’apparition des premiers objets en verre fabriqués par l’homme remonte à plus de 1500 ans avant 

Jésus-Christ. C’est l’un des matériaux qui a amplement contribué au développement de la civilisation 

humaine. Aujourd’hui le verre est impliqué dans nos usages domestiques quotidiens ainsi que dans de 

nombreuses applications technologiques très avancées. Plusieurs définitions du verre ont été 

proposées durant ces deux derniers siècles dont l’évolution a été gouvernée par les avancements et 

les progrès de la recherche [8]. La définition la plus récente a été proposée en 2017 par Edgar D. 

Zanotto et John C. Mauro et s’énonce comme suit : "Le verre est un état de la matière condensée non 

équilibrée, non cristallin et qui présente une transition vitreuse. La structure des verres est similaire à 

celle de leurs liquides surfondus (SCL de super cooled liquid), et ils se relaxent spontanément vers l'état 

de SCL. Leur destin ultime est de se solidifier, c'est-à-dire de se cristalliser."[9] 

L’état vitreux peut concerner différentes variétés d'espèces chimiques comme les oxydes (comme la 

silice, les phosphates, les borates, les silicates…), les chalcogénures (tels que les systèmes As-S, Ge-S, 

Se-S…), les halogénures (y compris les verres fluorés, le ZnCl2...), les sels fondus (comme le système 

K2CO3-MgCO3), les polymères thermoplastiques (PE) ou les alliages métalliques (tels que Cu-Zn, Ni-

Nb...) cependant dans cette revue bibliographique, on abordera uniquement les verres d’oxydes et 

plus particulièrement les silicates, et on se focalisera sur les notions d’altération et de durabilité 

chimique. Puis la revue s’orientera vers les films minces et leurs techniques de dépôt et adressera un 

panorama sur la silice substituée à l’azote et au carbone dans le contexte de l’amélioration des 

performances chimiques et mécaniques.   

I.1.2 Verres d’oxydes : les silicates 

I.1.2.1 structure  

Les verres d’oxydes sont formés de plusieurs oxydes impliquant des ions de métalloïdes, des ions 

alcalins, des alcalino-terreux et même des ions métalliques, qui peuvent être associés dans une grande 

complexité chimique et structurale. L’oxyde de base est l’oxyde de silicium ou la silice SiO2. Chaque 

oxyde et donc chaque cation de cet oxyde, joue un rôle crucial dans les caractéristiques de la structure 

et les propriétés du verre final à savoir sa couleur, sa transparence, sa température de transition 

vitreuse ainsi que ses propriétés chimiques et mécaniques.  

En 1932, Zachariasen, dans son article sur l’arrangement atomique dans les verres, a présenté ses 

quatre règles pour qu’un oxyde AOn puisse former un verre [10]: 

• Le nombre de coordination de l’atome A central doit être petit 
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• Un atome d’oxygène ne doit pas être lié à plus de 2 atomes A 

• Les polyèdres de l’oxygène ne peuvent partager que des sommets, pas de partage d’arêtes ou 

de faces 

• Au moins trois sommets de chaque polyèdre doivent être partagés par d’autres polyèdres.   

Ces conditions ne sont remplies que par quelques oxydes parmi lesquels figurent : SiO2, BO3, P2O5… 

C’est ce qu’on appelle les oxydes de cations formateurs de réseau, primordiaux pour former un verre. 

Dans le cas où le verre n’est constitué que d’unités de cations formateurs, le réseau vitreux est 

complétement polymérisé et tous les oxygènes sont pontant (BO pour bridging oxygen) c’est à dire 

impliqués dans deux liaisons avec deux cations principaux.  

L’exemple le plus connu est la silice. C’est la forme la plus simple des verres silicatés. Elle est définie 

comme étant un arrangement d’atomes de silicium et d’oxygène disposés dans des tétraèdres dont 

les quatre sommets sont occupés par quatre atomes d’oxygènes tandis qu’un atome de silicium se loge 

au centre du polyèdre avec une distance Si-O proche de 1,62 Å et un angle O-Si-O autour de 109,5°. 

Cette unité structurale se répète d’une façon aléatoire dans l’espace, chaque oxygène étant lié à deux 

atomes de silicium pour générer un réseau de silice ayant un ordre à courte et à moyenne distance 

non conservé à longue distance, au-delà de quelques tétraèdres. Selon Mozzi et Warren, L'angle de 

liaison Si-O-Si montre une distribution large s'étendant de 120° à 180°, avec un maximum aux alentours 

de 144°. Cette large distribution de l’angle est une distinction importante entre les formes vitreuses et 

cristallines de la silice [11], [12]. Les longueurs de liaisons montrent également une distribution, mais 

dans une moindre mesure (figure I.1). De même, une distribution de la taille des anneaux de tétraèdres 

est mise en évidence autour de la valeur 6 associée à la taille de ces anneaux dans le réseau cristallin. 

Des analyses récentes par microscopie électronique en transmission sur des couches ultra-minces de 

silice ont révélé la présence d'anneaux de diverses tailles. La proportion de cycles comportant au moins 

quatre tétraèdres (n ≥ 4) est illustrée par la figure I.2. Aucun anneau à trois tétraèdres n’a toutefois 

été identifié dans ces films 2D, suggérant que les proportions calculées pour ces échantillons ne 

reflètent probablement pas celles de la silice 3D en masse où des études par dynamique moléculaire 

ont révélées la présence d’anneaux composés de trois tétraèdres, même si leur proportion est faible 

[13], [14], [15], [16]. Contrairement aux structures cristallines, qui se caractérisent par la répétition 

périodique d’un seul type d’anneau (de six tétraèdres), la silice amorphe présente une distribution 

variée d'anneaux centrée autour de 6.   
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Figure I. 1 : (a) Représentation schématique en deux dimensions de la structure de la silice cristalline (quartz). (b) 
Représentation schématique en deux dimensions de la structure du verre de silice [17]. (c) Schéma tridimensionnel d'un 

fragment pur de la structure régulière de la silice. La structure est définie par plusieurs paramètres : la longueur de la liaison 

Si-O (d), l'angle tétraédrique (φ), l'angle de liaison inter-tétraédrique (α) et les angles de torsion de liaison (δ1, δ2) [18]. 

 

Figure I. 2 : Proportions des anneaux de 3 à 9 tétraèdres obtenues par microscopie électronique en transmission sur une 
couche ultra mince de silice [19] 
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Ce réseau silicium-oxygène est donc la composante structurale fondamentale de tous les verres 

silicates qu’on identifie pour tout matériau vitreux dont SiO2 est l’oxyde le plus abondant. De 

nombreuses propriétés de la silice peuvent donc guider la compréhension des verres silicates plus 

complexes. 

Quand d’autres oxydes, non formateurs, de métaux alcalins ou alcalino-terreux s’ajoutent à la silice 

(on parle alors de verre silicate), la structure et les propriétés chimiques, mécaniques et optiques 

seront fortement modifiées en convertissant les oxygènes pontant (BO) en oxygènes non pontants 

(NBO). On parle donc de dépolymérisation du réseau et c’est là où la notion de cations modificateurs 

apparait. En dépolymérisant le réseau, de nombreuses propriétés du verre vont changer. Les 

températures de fusion et transition vitreuse par exemple vont généralement diminuer.   

La figure I.3 illustre l’introduction d’oxyde de cations modificateurs Na2O à un réseau polymérisé de 

silice en rompant des liaisons Si-O-Si pour générer des NBO :    

 

Figure I. 3 : (a) Représentation schématique en deux dimensions de la structure du verre de silice pure. (b) effet du cation 
modificateur sur la structure du verre de silice [20]         

Une troisième famille d’oxyde peut intervenir dans un verre, il s’agit des oxydes de cations 

intermédiaires. Comme le nom l’indique, ces cations jouent un rôle intermédiaire c’est à dire qu’ils 

peuvent être formateur, modificateur ou les deux à la fois. Le plus souvent ce sont les oxydes des 

métaux de transition qui occupent cette position, le plus connu étant l’alumine Al2O3.   

I.1.2.2 Altération des verres silicates.  

Les termes "altération" ou "corrosion" désignent la transformation du verre en produits d'altération 

solides et en espèces aqueuses lorsqu’il est soumis à une transformation chimique après mise en 

contact avec un milieu donné (solution, atmosphère). 
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I.1.2.2.1 Mécanismes 

Dans la perception commune, le verre présente une durabilité chimique supérieure au reste des 

matériaux. Néanmoins quand il est exposé à une atmosphère humide ou carrément mis en contact 

avec une solution aqueuse, le verre n’est jamais complétement inerte et il va s’altérer, plus ou moins 

lentement en fonction notamment de sa composition [21]. Ce phénomène fait l’objet d’études et de 

discussions depuis longtemps, et a toujours été source de débats et controverses vue sa complexité. 

En effet, il dépend de plusieurs facteurs à savoir la composition du verre, les traitements thermiques 

subis, la voie de synthèse et les conditions d’altérations (pH, température, rapport surface de verre sur 

volume de solution S/V).  

Depuis que la communauté des chercheurs a commencé à s’intéresser à ce phénomène, plusieurs 

modèles ont été proposés pour tenter d’expliquer les mécanismes en jeu.  

Dran et al [22] ont synthétisé les deux premiers modèles qui ont caractérisé l'état des connaissances 

concernant la dissolution aqueuse des verres silicates jusqu'au milieu des années 1980. Le premier 

modèle, applicable aux verres complexes ou naturels, est défini par un processus de dissolution 

congruente, caractérisé par la libération stœchiométrique des éléments constitutifs du réseau et des 

modificateurs. Au cours de la dissolution, les concentrations en silice et d'autres éléments augmentent 

dans la solution, atteignant ainsi la saturation et provoquant la précipitation d’une ou plusieurs phases 

cristallines secondaires (généralement des silicates) à la surface du verre (figure I.4-a). Le deuxième 

modèle est plutôt adapté aux verres simples fabriqués en laboratoire. Il repose sur la libération 

préférentielle in situ des cations modificateurs (tels que Na+, Li+, K+) dans la solution (figure I.4-b). Pour 

maintenir l'électro neutralité de la structure du verre lixivié, les cations libérés sont remplacés par des 

ions H+ (probablement H3O+) de la solution. Ce processus peut également entraîner l'entrée d'eau 

moléculaire dans la couche lixiviée. Par la suite, le bord extérieur de la couche lixiviée riche en silice 

libère Si et O dans la solution via des réactions d'hydrolyse chimique. [23] 

 

Figure I. 4 : Diagrammes en coupe des premiers modèles relatifs au verre altérée. (a) Dissolution congruente du verre, suivie 
d'une précipitation de phases cristallines secondaires sur la surface du verre à partir d'une solution saturée. (b) 
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Transformation in situ de la structure du verre via élimination sélective par inter diffusion, caractérisée par des profils en 
profondeur des ions H+ et des cations issus du verre, anti-corrélés. [23] 

 

Les années 90 ont été marquées par l’apparition d’un nouveau modèle, communément appelé le 

modèle de la couche lixiviée, qui demeure le modèle prédominant dans la littérature jusqu’à 

aujourd’hui. Ce modèle est caractérisé par trois réactions différentes qui peuvent avoir lieu entre le 

verre et la solution aqueuse et dont les cinétiques sont étroitement liées[23], [24].   

➢ L’hydratation : 

 Durant cette phase, des molécules d’eau rentrent dans le verre comme solvant intact pour se 

loger dans les vides. Le taux de diffusion de cette eau moléculaire est directement lié à 

l’encombrement stérique dans la structure du verre, imposé par la taille des vides dans le 

réseau qu’on peut directement corréler à la taille des anneaux formés par les tétraèdres SiO4
 

pour une silice pure. Si le verre présente des anneaux de taille supérieure à la taille d’une 

molécule d’eau (c’est à dire > 0,28 nm) l’eau va pouvoir directement rentrer dans le verre. 

Dans le cas contraire c’est à dire quand il n’y a pas de vides suffisamment larges pour laisser 

passer une molécule entière, à ce moment-là l’eau va casser les anneaux via une réaction 

d’hydrolyse qui est la deuxième réaction pouvant se produire.  

 

➢ L’hydrolyse  

Cette réaction est donc la deuxième voie de pénétration d’eau dans la structure du verre. 

Durant cette réaction, l’eau va réagir avec les liaisons métal – oxygène du verre pour former 

des groupements hydroxyles selon la réaction (I.1) qui sera suivie d’une condensation selon la 

réaction (I.2). Cette réaction de condensation n’est jamais compléte ce qui fait que le verre 

finira par contenir à la fois des silanols et de l’eau moléculaire. 

 

Si – O – Si  + H2O → 2 Si-OH  (I.1) 

Si-OH + HO-Si → Si-O-Si + H2O (I.2) 

 

Pour des verres plus complexes contenant des cations intermédiaires, la réaction (I.1) reste 

valable, le cation intermédiaire remplaçant le Si. 

 

➢ L’échange ionique ou l’interdiffusion  
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Au cours de cette réaction (I.3), les cations modificateurs du réseau seront remplacés par des 

protons H+. Cette réaction ne concerne donc pas la silice.  

Si - O – Ca + H2O →  Si-OH + Ca-OH (I.3) 

 

Dans cette approche, la couche altérée ou lixiviée est composée de trois régions séparées. Une 

première zone adjacente au verre sain qui constitue une zone d’inter-diffusion caractérisée par la 

libération préférentielle des cations dans la solution. Quand la lixiviation progresse significativement 

une couche de gel composée de silice hydratée commence à se former par les réactions d’hydrolyse 

et de condensation. Cette couche consomme une partie de la zone de diffusion qui à son tour avance 

par interdiffusion dans le verre sain. Dans certains cas particuliers des phases cristallines secondaires 

peuvent précipiter au-dessus du gel formant une troisième couche.  

 

 

Figure I. 5 : Représentation de la coupe transversale d'un morceau de verre altéré. La couche d'altération est généralement 
constituée d'une couche hydratée (appelée aussi couche « d'inter diffusion » ou « lixivée »), d’une couche de gel (matériau 

riche en Si polymérisé hydraté amorphe) qui peut être constituée de plusieurs sous-couches selon son mode de formation, et 
phases secondaires (précipités) [25] 

Le dernier modèle développé dans la littérature est relativement nouveau et il est basé sur le CIDR de 

Coupled Interfacial dissolution - reprecipitation. Les mécanismes proposés ici, initialement développés 

en minéralogie et en géochimie, ont été assez controversés mais ont néanmoins attiré l'attention de 

la communauté du verre [26], [27], [28]. Selon le mécanisme CIDR, la couche altérée en surface est 

essentiellement un précipité de silice amorphe hydratée. En effet, la corrosion du verre est initiée par 

un déséquilibre chimique local entre la surface du verre vierge et un film fluide interfacial composé de 

deux à trois couches de molécules d’eau ordonnées d’une épaisseur inférieure à 1,3 nm. Ceci entraîne 

des réactions d'hydrolyse et la création d'un front de dissolution pointu. Ce front de dissolution est 
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caractérisé par la libération stœchiométrique des constituants du verre dans le film fluide. Ce 

processus conduit finalement à une sursaturation interfaciale dans le film fluide, provoquant la 

précipitation de phases insolubles. Le précipité est souvent une silice amorphe hydratée. [23], [28], 

[29] 

 

Figure I. 6 : altération des verres par le modèle CIDR : stade avancé : verre intact, film fluide mince, couche de re-
précipitation principalement composée de silice amorphe hydratée, phases cristallines secondaires superficielles et solution 

globale. Les cations solubles (Bore, alcalins et éléments alcalino-terreux) diffusent librement dans la solution globale à 
travers la couche altérée poreuse. [23] 

 

I.1.2.2.2. Cinétiques 

Comme il a été montré ci-dessus, l’altération des verres est la conséquence de plusieurs mécanismes 

pouvant se produire successivement ou simultanément, complexifiés par leur dépendance aux 

caractéristiques du verre lui-même mais aussi aux conditions d’altération. De ce fait, prévoir des 

vitesses d’altération est encore plus compliqué. Cependant, les chercheurs ont réussi à identifier trois 

régimes cinétiques d’altération observés généralement chez tous les types de verres silicates, le régime 

de vitesse initiale (stage I), le régime de vitesse d'altération résiduelle (stage II) et pour certains verres 

une accélération potentielle soudaine de l’altération (stage III), comme le montre la figure I.7. Les 

vitesses et les durées exactes de chaque régime seront uniques pour chaque expérience.  
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Figure I. 7 : Étapes successives de la corrosion du verre nucléaire et mécanismes potentiels limitants associés. La durée de 
chaque étape dépend de la composition du verre et des conditions de lixiviation (température, pH, composition, taux de 

renouvellement de la solution, etc) [30] 

 

1. Régime de vitesse initiale dite r0: 

Ce régime est caractérisé par une vitesse de dissolution ou de libération des éléments du verre 

très rapide et congruente et se produisant sur une courte durée qui sera propre à chaque 

expérience d’altération. Durant ce régime, la composition de la surface du verre et de la 

solution évoluent. Ce régime est gouverné par les trois mécanismes d’altération cités 

précédemment qui sont : l’hydratation, l’hydrolyse et l’échange ionique. Il est à noter que 

durant ce régime, la solution altérante est toujours insaturée et qu’aucune phase secondaire 

n’est capable de se former.  

2. Régime de vitesse résiduelle : 

Durant ce stade, la vitesse d’altération se réduit significativement comparée à r0. La solution 

devient de plus en plus concentrée en constituants du verre pour évoluer vers un état de 

saturation. A ce moment-là, deux effets combinés semblent être responsables de ce 

ralentissement de l’altération [25] 

➢ Un effet thermodynamique : où l’affinité du réseau silicaté pour l’hydrolyse diminue 

➢ Un effet de transport limité : dû à la formation du gel qui peut agir comme une barrière de 

diffusion des espèces aqueuses. 

3. Régime d’accélération ou encore de reprise d’altération : 
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La reprise d’une altération rapide après le régime résiduel n’est pas toujours observée et 

dépend de la nature du verre et du milieu d’altération. Les températures élevées et les 

solutions très basiques peuvent déclencher ce nouveau processus l’altération en favorisant la 

précipitation. [30], [31], [32] 

En générale, la cinétique de l’altération aqueuse des verres est régie par la cinétique de l’interdiffusion 

et par la cinétique de l’hydrolyse. La première forme englobe la vitesse d’échange ionique et la vitesse 

de diffusion qui obéissent à la loi de Fick présentée par l’équation (Eq I.1) faisant intervenir le 

coefficient de diffusion D. 

𝑑[𝑖]

𝑑𝑡
= 𝐷.

𝑑2[𝑖]

𝑑𝑥²
 

où :  

• [𝑖] est la concentration de l'espèce diffusante  

• 𝑡 est le temps, 

• 𝐷 est le coefficient de diffusion 

• 𝑥 est l'épaisseur de la couche d'altération à travers laquelle les ions doivent diffuser 

Le coefficient de diffusion 𝐷 peut être décrit par une loi d’Arrhenius et s’écrit selon l’équation (Eq I.2) 

prouvant sa dépendance avec la température. 

𝐷 = 𝐴. exp(−
𝐸𝑎

𝑅𝑇
) 

où : 𝐴 est le facteur pré-exponentiel, 𝐸𝑎  est l'énergie d'activation nécessaire pour que la diffusion se 

produise, 𝑅 est la constante des gaz parfaits et 𝑇 est la température (en Kelvin). 

En ce qui concerne la cinétique de l’hydrolyse, celle-ci correspond à la vitesse de dissolution du verre 

qui elle aussi suit une loi d’Arrhenius selon l’équation (Eq I.3) : 

 

𝑟0 = 𝐾0. [𝐻
+]𝑛. exp(−

𝐸𝑎

𝑅𝑇
) 

Avec : 𝑟0 𝑙a vitesse initiale de dissolution du verre, 𝐾0 la constante de vitesse initiale, 𝑛 le coefficient 

de dépendance au pH, 𝐸𝑎 l'énergie d'activation,  𝑅 la constante des gaz parfaits et 𝑇 la température. 

Les plus récentes résultats de vitesses d’altération mesurées jusqu’à aujourd’hui correspondent aux 

verres nucléaires avec des valeurs de vitesse initiale r0 comprises entre 0,3−8,2 g/m²/j tandis que ceux 

de la vitesse résiduelle restent dans la plage de 0,1−2 mg/m²/j sous pH 9 et à 90°C. [25] 

Eq I.1 

Eq I.2 

Eq I.3 
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I.1.2.3 Emballage en verre pour la pharmacie  

I.1.2.3.1 Les différents types de verre  

Le verre est l’un des matériaux les plus utilisés en industrie d’emballage pharmaceutique et le premier 

choix des industriels pour le stockage des médicaments parentérales (c’est-à-dire pour injections sous-

cutanées ou intraveineuses). L'utilisation du verre pour les préparations pharmaceutiques est régie par 

les autorités de la pharmacopée. Les pharmacopées européenne et américaine reconnaissent deux 

compositions de verre, à savoir le verre borosilicaté et le verre sodocalcique, et trois types différents 

de récipients en verre selon une classification bien établie basée sur leur résistance hydrolytique.  

• Les contenants en verre de type I  

Sont fabriqués à partir de verre borosilicaté, qui présente une résistance hydrolytique naturellement 

élevée. Ces récipients peuvent donc être utilisés pour toutes sortes d'applications. 

• Les contenants en verre de type II  

Sont généralement fabriqués à partir de verre sodocalcique. Étant susceptibles de subir une altération 

au contact de solutions aqueuses, ils peuvent être traités intérieurement sur une épaisseur d'environ 

0,5 μm pour obtenir une résistance hydrolytique proche de celle des contenants en verre de type I. Un 

processus d'usinage appliqué à la surface interne du verre réduit l'échange d'ions, ce qui rend cette 

catégorie adaptée aux solutions administrées par voie intraveineuse. Ces récipients conviennent donc 

aux préparations aqueuses acides et neutres administrées par voie parentérale. 

• Les contenants en verre de type III  

Sont fabriqués à partir de verre sodocalcique non traité. En raison de leur résistance chimique 

modérée, ils conviennent à une utilisation parentérale uniquement pour des préparations non 

aqueuses. Le tableau I.1 présente les compositions approximatives des 3 types de verre énumérés ci-

dessus.   
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Tableau I.  1 : composition des verres type I et type III (le type III et le type II ont la même composition) [33] 

 

I.1.2.3.2 Altération du verre en milieu pharmaceutique 

Le terme délamination des verres est un terme spécifique au contexte pharmaceutique pour désigner 

la libération de paillettes de verre dans une solution médicamenteuse. En d’autres termes c’est la 

désignation de la corrosion des verres décrite dans la section précédente, utilisés dans le contexte de 

l’emballage pharmaceutique primaire. Malgré les strictes exigences de la pharmacopée et les 

rigoureux contrôles des industriels, ce phénomène s'est produit à de nombreuses reprises dans des 

flacons de médicaments vendus en pharmacie, soulignant ainsi la nécessité de trouver une alternative 

au flacon de verre ou une solution au problème de délamination passant par la compréhension fine 

des mécanismes en jeu. Ceci est d'autant plus crucial alors que les formulations des médicaments 

évoluent et exigent des matériaux de plus en plus résistants. 

 

Figure I. 8 : Image MEB de paillettes : fines couches de verre détachées de la surface interne de la paroi du flacon [34] 

Historiquement les recherches et les analyses sur la délamination dans le milieu pharmaceutique ont 

toujours été focalisées sur le médicament lui-même comme les changements de pH, la dégradation du 

principe actif, l’altération de sa pureté… mais depuis un certain temps, un lien est établi avec les 
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sciences des matériaux et un intérêt majeur a été porté au verre. Ainsi, plusieurs facteurs semblent 

avoir une contribution directe sur l’occurrence de ce phénomène.   

I.1.2.3.3 Durabilité de la surface intérieure du verre pharmaceutique : principaux facteurs 

 

• Processus de conversion :  

Il existe deux type de procédés de conversion du verre pour obtenir la forme finale souhaitée du 

contenant. 

 Le verre moulé :  

Fabriqué suivant un seul procédé continu, subissant ainsi un seul traitement thermique, il cumule 

trois étapes successives. La fusion, qui consiste à fondre le verre à haute température. La coulèe, 

qui consiste à déposer la préparation de verre fondu dans le moule, et enfin le pressage, pour 

obtenir la forme finale du récipient [35]. Les récipients en verre moulé possèdent une composition 

à faible teneur en silicium et à haute teneur en éléments alcalino-terreux.  

Le verre étiré :  

Le verre fondu est étiré sous forme d’un tube qui, après refroidissement, est découpé en cannes 

d’un mètre cinquante de long. Dans une deuxième étape, les cannes sont transformées en produits 

finis: ampoules, flacons, cartouches et seringues. Ce type de verre doit donc subir deux traitements 

à haute température pour obtenir la forme finale requise du récipient [36]. Ce traitement 

thermique requis lors de la fabrication peut entrainer l’évaporation des alcalins et des borates dans 

les zones les plus exposées à la chaleur notamment la base et l’épaule des contenants les rendant 

ainsi plus fragiles à l’altération.  

Aujourd’hui, de nombreux fournisseurs développent désormais leurs propres procédés exclusifs 

de fabrication de flacons de verre à usage pharmaceutique, qui intègrent une exposition 

thermique plus faible et des temps de fabrication plus longs pour produire des flacons qui sont 

censés être plus résistants à la délamination. Le coût des flacons produits via ces procédés est 

environ 15 % plus élevé que ceux des flacons habituellement traités, car une exposition thermique 

plus faible nécessite un temps de fabrication plus long [37].  

• Les processus pharmaceutiques de stérilisation 

Avant de remplir le flacon en verre avec la solution médicamenteuse à commercialiser, un 

processus de stérilisation terminale est mis en œuvre. Cela consiste à exposer le flacon à 122-125°C 

pendant 15 minutes dans un autoclave. Des recherches sur les différents facteurs affectant la 
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délamination des flacons pharmaceutiques ont confirmé que ces étapes inévitables en pharmacie 

augmentent les chances de libération des différents éléments du verre dans la solution, participant 

ainsi directement à l’augmentation du risque de délamination de la surface interne du flacon après 

exposition au médicament [38].  

• La composition chimique de la solution 

Il a été démontré que plusieurs systèmes tampons (par exemple, les tampons phosphate ou 

citrate) facilitent le délamination [39], [40], [41]. Les mécanismes sont encore mal compris et les 

connaissances actuelles se limitent à la description de certains principes généraux de la corrosion 

du verre sans préciser le rôle de ces ions. La délamination est également observée avec les 

solutions à faible force ionique (un des principaux facteurs influençant l'activité des ions en 

solution aqueuse) [42] et une généralisation ou une prédiction est difficile à faire car la cause 

profonde n'est pas encore claire. En général, les formulations à pH élevé sont considérées comme 

présentant un risque plus élevé de délamination. Les ions OH− attaquent le squelette du réseau 

vitreux, entraînant la dissolution de la surface. Les ions H+ à de faibles valeurs de pH entraînent 

généralement un échange d'ions ne nuisant pas à l’intégrité du verre [42].  

• Le rapport Surface du verre sur volume de solution 

Le rapport S/V (surface sur volume) représente la proportion de la surface exposée d'un matériau 

en verre par rapport au volume de la solution environnante, et constitue un paramètre clé pour 

évaluer l'interaction entre le verre et son environnement lors de son altération.  

Dans le contexte de la pharmacie et des études sur flacons, la surface interne n’est pas une surface 

au comportement homogène, du fait que les parois internes d’un flacon pharmaceutique les plus 

proches de sa base représentent une certaine vulnérabilité due à leur exposition excessive à la 

chaleur lors du procédé d’élaboration. Quand ces flacons sont remplis avec de faibles volumes de 

solution, la concentration des éléments libérés par le verre sera plus importante et donc la 

délamination se produira plus rapidement.   

I.1.3 Les verres SiON et SiOC 

Les verres oxynitrure et oxycarbure de silicium sont des types particuliers de verre silicate où 

respectivement, les atomes d’azote et de carbone se substituent à l’oxygène dans le réseau vitreux.  

I.1.3.1 Verre SiOC  

Gary M. Renlund et Svante Prochazka [43] ont réussi à synthétiser des verres d'oxycarbure de silicium 

via la pyrolyse de certaines résines silicones à 1400°C. De point de vue structural, ils ont montré que 
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les verres obtenus sont constitués d'un réseau aléatoire de tétraèdres SiO4
4- et contiennent également 

des atomes silicium liés à un ou deux atomes de carbone, qui à leur tour sont liés de manière 

tétraédrique à d'autres atomes de silicium qui sont représentés dans la figure I.9. Le réseau aléatoire 

peut être considéré comme une variante de la structure du réseau de la silice vitreuse dans laquelle 

certains tétraèdres CSi4 sont substitués par des tétraèdres SiO4. La structure résultante a probablement 

des angles de liaison différents de ceux du réseau de la silice vitreuse. Des environnements où le 

silicium est lié à 3 atomes de carbone et un atome d’oxygène n’ont pas été détectés. Ils observent aussi 

de très petites régions riches en liaisons carbone-carbone obtenues avec certaines résines et qui 

confèrent au verre une coloration noire 

 

Figure I. 9 : représentation schématique des deux environnements [SiCO3]4- et  [SiC2O2]4-  dans un verre SiOC synthétisé par 
pyrolyse de résine à 1400°C [43] 

Les propriétés de ces verres d'oxycarbure de silicium sont représentées dans la tableau I.2. Elles sont 

différentes de celles de la silice vitreuse. La densité, le coefficient de dilatation thermique, la dureté, 

le module élastique, l'indice de réfraction et la viscosité des verres d'oxycarbure de silicium sont tous 

plus élevés que pour la silice vitreuse, probablement en raison de l'ajout de liaisons silicium-carbone 

dans la structure du verre. Ces liaisons conduisent à une structure plus réticulée et plus compacte. Leur 

densité par exemple est égale à 2,35 g/cm3, comparée à 2,2 g/cm3 pour la silica vitreuse. La dureté et 

le module de Young valent respectivement 8,38 et 97,9 GPa pour ces verres d’oxycarbure de silicium, 

ils sont de l’ordre de 5,8 à 6,8 GPa et 70 GPa respectivement pour la silice. La structure assez compacte 

de ces matériaux inhibe la diffusion de l’eau et de l’oxygène. Il en résulte une grande stabilité même 

au-dessus de 1600°C.   
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Tableau I.  2 : Propriétés des verres d’oxycarbure de silicium synthétisés par pyrolyse de résine [43] 

 

Soraru et al. [44] ont étudié la durabilité chimique des verres oxycarbonitrure de silicium. Leurs 

résultats suites aux tests de durabilité chimique dans une solution basique et dans du HF montrent 

que les verres SiOC sont plus durables que le verre de silice fondue et le verre sodocalcique, pour les 

deux solutions. En solutions alcalines, les ions OH- sont capables de briser les liaisons Si-O-Si fortement 

polarisées du réseau de silice, par une attaque nucléophile sur le cation Si4+. Un mécanisme similaire 

de dépolymérisation de la silice se produit également lorsque le verre est attaqué par les ions F-. La 

présence de carbone dans le réseau de silice entraîne la formation de liaisons Si-C qui, par rapport aux 

liaisons Si-O, ont un caractère moins ionique. Ainsi, les atomes de Si engagés dans les liaisons Si-C 

auront une charge partielle positive plus faible et devraient être plus stables face aux attaques 

nucléophiles par les ions OH- ou F-. En effet, le carbure de silicium SiC n'est attaqué ni par les solutions 

alcalines ni par les solutions HF.  

I.1.3.2 Verre SiON 

La synthèse de verres d’oxynitrure de silicium pur nécessite des températures extrêmement élevées 

ce qui fait que la majorité des publications concernent plutôt des systèmes de verres silicates nitrurés 

avec inclusion de modificateurs.  

Dans la même logique que les verres SiOC, un verre oxynitruré est obtenu par la substitution d’une 

part des atomes d’oxygène dans le verre oxyde par des atomes d’azote. Ayant une coordinence plus 

élevée que l’oxygène, cette substitution résulte en une densification du réseau comme le montre la 

figure I.10 [45].  
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Figure I. 10 : substitution de O par N dans un réseau silicaté et évolution de la densité du verre avec le taux de N [45] 

La figure I.11-a montre à quel point l'incorporation d'azote dans les verres de silicate et de phosphate 

entraîne des propriétés mécaniques améliorées. La substitution d'atomes d'azote trivalents par de 

l'oxygène bivalent dans les verres silicates ou aluminosilicates entraîne une réticulation 

supplémentaire dans la structure et améliore la dureté des matériaux. Cependant des études basées 

sur la RMN de l’azote 15N [46] et par dynamique moléculaire [47], ont montré que des atomes d’azote 

liés à seulement deux atomes de silicium voire un seul atome peuvent coexister avec ceux 

complétement coordonnés.  Il est à noter que, dans d'autres études, notamment celle de Holmes, 

Leathman et El-Korchi [48] sur des verres d’oxynitrures, la densité a diminué avec une augmentation 

du taux d'azote, bien que les propriétés du matériau se soient améliorées. 

 

 

Figure I. 11 : (a) évolution de la dureté de différentes compostions de verres oxydes avec l’incorporation d’azote en 
substitution de l’oxygène [48]. (b) évolution de la durabilité chimique des verres Na-Si-O-N [49] 
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Sakka et al. [49] ont beaucoup étudié les systèmes vitreux d’oxynitrure de silicium et en particulier leur 

durabilité chimique et ils ont vérifié l’effet bénéfique de l’azote sur la résistance chimique des Na-Si-

O-N surtout en milieu basique comme le montre la figure I.11. Sakka et al. supposent que cette 

augmentation de la durabilité en milieu acide est le résultat de la réduction du taux d'échange ionique 

grâce à la densification de la structure du verre. La corrosion des verres testés dans une solution 

alcaline est décrite par l'attaque de l'ion hydroxyle (OH-) sur le silicium.  Dans le même résonnement 

que Soraru pour les verres oxycarbure décrits ci-dessus, Unuma et Sakka [50] expliquent l'amélioration 

de la durabilité chimique en solution alcaline par la formation de liaisons covalentes Si-N  qui réduisent 

le taux d'attaque du réseau de verre par les anions OH-. 

I.2 Les couches minces 

Une couche de matériau allant de quelques nanomètres à plusieurs micromètres d'épaisseur est 

appelée couche mince. Lorsqu'une couche mince est déposée sur la surface d'un matériau, elle 

entraîne une modification de ses propriétés, résultant généralement en des caractéristiques 

physiques, chimiques ou fonctionnelles différentes. La technologie des couches minces est donc une 

branche importante de la technologie liée aux modifications des surfaces. Aujourd’hui, un intérêt 

majeur est dirigé vers cette alternative dans divers domaines de la science et de la technologie en 

raison des propriétés uniques qu’elles peuvent offrir et de leurs applications variées. Les couches 

minces peuvent être utilisées comme revêtements pour améliorer les propriétés de surface des 

matériaux. Par exemple, elles peuvent être utilisées pour améliorer la résistance à l'usure [51], la 

résistance à la corrosion [52], la conductivité électrique ou thermique [53], [54], ou pour ajouter des 

propriétés telles que l'hydrophobicité ou la biocompatibilité [55], [56]. Ces matériaux ont trouvé leur 

place dans une multitude de secteurs tels que l’industrie électronique et des semi-conducteurs [57], 

dans l’industrie automobile, en optique [58], dans le secteur de l’énergie solaire où les revêtements 

de couches minces sont utilisés dans les cellules solaires pour maximiser l'absorption de la lumière et 

améliorer l'efficacité de conversion photovoltaïque [59], ou encore dans l’industrie médicale où  on 

trouve des couches minces présentes dans les dispositifs médicaux pour améliorer la biocompatibilité, 

réduire les frottements et améliorer les propriétés antimicrobiennes [60]. Cependant, leur adoption 

demeure limitée dans l’industrie d’emballage en verre pharmaceutique mais pas totalement absente. 

Par exemple, le géant allemand SCHOTT AG commercialise plusieurs modèles de flacons 

pharmaceutiques avec des couches fonctionnelles déposées sur les surfaces internes. Notamment, 

une couche de dioxyde de silicium pour des propriétés barrière améliorées : c’est le produit Type I plus 

® [61], les produits TopLyo®  [62] et EVERIC® care [7] sont dotés d’une couche interne hydrophobe de 



Chapitre I : Contexte et état de l’art 

27 
 

type Si-O-C-H destinée à résoudre les problèmes liés à la lyophilisation comme par exemple la 

formation de buée à la surface interne du flacon en verre.  

La première utilisation documentée de couches minces remonte à plus de 5000 ans (AC). C’est en 

Egypte antique, où on déposait des films d'or sur les bijoux, les statues et les objets religieux. 

Cependant, il a fallu attendre jusqu’aux années 1600 où le développement de la technologie du vide a 

fait son apparition dans les travaux d'Evangelista Torricelli (1608-1647) puis de Otto von Guericke [63] 

ce qui a joué un rôle crucial dans l'évolution de la technologie des couches minces. En effet, en 1852 

le premier dépôt de couche mince sous vide poussé a été réalisé par Grove [64] qui a réussi à déposer 

une couche d’oxyde de fer sur de l’argent en se servant de la technologie du vide de Guericke. 

Néanmoins, le développement des applications de cette méthode a été retardé en raison du niveau 

peu avancé des technologies du vide à l'époque. Ce n'est qu'à partir des années 1930 qu'une avancée 

significative a été réalisée, marquant une progression notable de cette technologie. Par conséquent, 

le dépôt sous vide est devenu rapidement une technologie pratique. Et depuis, les développements 

dans le domaine du dépôt sous vide ont conduit à l'émergence de divers sous-procédés, tous 

regroupés sous l'appellation de PVD (de Physical Vapor Deposition en anglais).  

I.2.1 Dépôt physique en phase vapeur (PVD) 

PVD est un terme générique utilisé pour faire référence à tout procédé de dépôt qui se base sur la 

condensation d’une matière solide vaporisée à la surface d’un substrat solide, se produisant sous vide 

partiel. La technique implique l'atomisation ou la vaporisation d'un matériau provenant d'une source 

solide, généralement appelée cible [65]. Ainsi, le dépôt se développe atome par atome sur le substrat 

pour former des couches d'épaisseur aussi fine que quelques couches atomiques jusqu’à des films de 

plusieurs microns. On distingue deux grandes familles de dépôt physique en phase vapeur :  

 

Figure I. 12 : principales familles du dépôt physique en phase vapeur (PVD) 

L’évaporation :  

Durant ce processus, les atomes de la cible sont éjectés par effet thermique et sous l’action du vide. 

Trois étapes majeures caractérisent ce procédé [66] :  
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✓ La vapeur est créée en soumettant le matériau cible à une température très élevée par 

sublimation ou ébullition, 

✓ La vapeur éjectée du matériau cible est transportée vers le substrat par le vide, 

✓ La condensation de la vapeur a lieu pour former un film mince solide sur la surface du substrat, 

et une répétabilité accrue des cycles de dépôt entraîne la croissance et la nucléation d'un film 

mince. 

La pulvérisation cathodique : 

Les atomes de la cible sont éjectés sous l’action des ions d’un gaz inerte, comme l’argon par exemple, 

hautement énergétiques. Ces ions sont généralement produits par un plasma qui se crée entre les 

deux électrodes constituées par la cible (cathode) et le substrat (anode) [67] . On distingue plusieurs 

sources de plasma, la plus populaire c’est la pulvérisation magnétron RF radiofréquence dans laquelle 

une alimentation radiofréquence est utilisée pour générer un plasma dans un environnement gazeux 

à basse pression. Le plasma est créé à proximité d'un matériau cible qui doit être pulvérisé. Cette cible 

est généralement constituée d'un matériau métallique ou céramique. Un champ magnétique produit 

par l'ensemble magnétique contribue à augmenter la vitesse de pulvérisation et à assurer un dépôt 

plus uniforme du matériau pulvérisé sur le substrat [68].   

Jusqu'à ce stade, le matériau déposé demeurera toujours de la même nature que la cible, ce n’est que 

les dimensions qui changent. Cependant, il est possible de déposer un matériau différent de la cible 

utilisée en injectant dans le plasma des gaz réactifs qui vont s’ioniser et réagir avec les atomes 

pulvérisés de la cible à la surface du substrat : on parle alors de la pulvérisation réactive qui, en plus 

du processus de pulvérisation, fait intervenir des réactions chimiques pour obtenir une couche d’une 

composition donnée [69]. Par exemple, pour une cible de silicium pur, on peut injecter du dioxygène 

pour déposer l’oxyde de silicium SiO2, du méthane pour faire un carbure SiC ou de l’azote pour obtenir 

une couche de nitrure Si3N4. Il est possible aussi d’injecter plusieurs gaz en même temps pour faire des 

couches de compositions plus complexes. Dans certains systèmes, on pourra aussi disposer de 

plusieurs cibles permettant de déposer des matériaux complexes. 

I.2.2 Dépôt chimique en phase vapeur (CVD) 

Toutes les molécules des précurseurs évoqués dans ce paragraphe sont présentées dans l’annexe 1. 

Les procédés CVD réellement utilisés à des fins industrielles remontent aux années 1880. Deux de ces 

procédés sont le dépôt de carbone pyrolytique et de métaux pour recouvrir les filaments de lampes 

en carbone et le procédé Mond pour l'obtention de nickel de haute pureté par transport chimique de 

nickel tétracarbonyle [70]. Dans les années 1960, deux innovations importantes dans la technologie 
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électronique ont permis de faire du CVD l'une des principales techniques industrielles de couches 

minces. Premièrement, le silicium a remplacé le germanium comme matériau semi-conducteur de 

base. Deuxièmement, la technologie planaire a été inventée pour la fabrication de circuits intégrés 

[71].  

Contrairement au PVD, Le mécanisme de dépôt chimique en phase vapeur, comme son nom l’indique, 

ne se base que sur des réactions chimiques pour produire la couche. Les précurseurs et les réactifs 

sont généralement des gaz ou des liquides très volatiles qui s’évaporent une fois injectés dans le 

réacteur [72]. Plusieurs réactions peuvent avoir lieu dans ce cas, les plus fréquentes sont : la pyrolyse, 

l'oxydation, la réduction, la dismutation… tout dépend de la nature des réactifs, des intermédiaires de 

réaction formés et des conditions de dépôt (pression, température…). Le CVD est donc un processus 

thermodynamiquement très complexe qui est gouverné par tout un ensemble de paramètres.  

Il existe de nombreuses variantes du CVD. Cette technique peut se faire dans des réacteurs à parois 

chaudes ou froides, sous pression ou à pression atmosphérique, avec ou sans gaz vecteurs et à des 

températures relativement faibles (200°C) ou élevées (1600°C). Il existe également une variété de CVD 

améliorés qui impliquent l’utilisation de plasmas, d’ions, de photons, de lasers, de filaments chauds ou 

des réactions de combustion pour augmenter les vitesses de dépôt par exemple ou pour abaisser les 

températures de dépôt.   

Quelle que soit la forme que prend un procédé CVD, les mêmes exigences en matière de précurseurs 

s’appliquent généralement. Les propriétés d’un précurseur CVD idéal peuvent être résumées comme 

suit : [73] 

• Une haute pureté 

• Une volatilité adéquate pour atteindre des taux de croissance acceptables à des 

températures d’évaporation modérées 

• Une certaine stabilité afin qu’une décomposition ne se produise pas lors de l’évaporation 

• Un intervalle de température suffisamment large ente l’évaporation et la décomposition 

• Une décomposition propre sans incorporation d’impuretés résiduelles  

• Une insensibilité à l’air et à l’humidité 

• Une bonne compatibilité avec les autres gaz réactifs 

I.3 Couches minces d’oxycarbonitrure de silicium SiOxNyCz 

Les matériaux de type SiOCN : H en couche mince suscitent un intérêt croissant en raison de leur 

capacité à combiner les caractéristiques de trois systèmes largement étudiés : l’oxyde de silicium 

(SiO₂), le carbure de silicium (SiC) et le nitrure de silicium (SiN). Ces composés jouent déjà des rôles 
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cruciaux dans de nombreuses applications technologiques, et leur intégration dans un seul matériau 

offre des perspectives prometteuses. Le nitrure de silicium (SiN) présente un indice de réfraction 

relativement élevé autour de 2,0 [74] avec une large fenêtre de transparence des longueurs d'onde du 

visible à l'infrarouge moyen, s'étendant de 400 nm à 6,7 μm (25000-1492 cm−1) [75]. Par conséquent, 

le SiN est largement utilisé pour de nombreux composants et applications optiques, tels que les 

revêtements antireflets par exemple [76]. Une large gamme de valeurs de dureté des films minces de 

nitrure de silicium a été rapportée. Par exemple, pour les échantillons préparés par CVD assisté par 

plasma, les valeurs de dureté sont de l'ordre de 14 à 19 GPa alors que les échantillons obtenus par CVD 

à basse pression présentent une dureté de 21 GPa tandis que des valeurs de 23 GPa ont été rapportées 

pour les films minces de nitrure de silicium stœchiométrique préparé par CVD à haute température 

[77]. Leur module d’Young peut atteindre 370 GPa pour des films déposés par LPCVD (Low Pressure 

CVD) par exemple [78]. Les couches minces de nitrure de silicium ont également fait l'objet d'une 

attention considérable pour les applications dans les structures de dispositifs semi-conducteurs en 

raison de leur stabilité chimique et de leur résistance à la diffusion des impuretés, malgré le fait que la 

liaison Si-N soit chimiquement réactive et susceptible de s'oxyder lorsqu'elle est exposée à l'air ou à 

l’humidité [79]. Pour les films minces de carbure de silicium SiC, ceux-ci peuvent atteindre des valeurs 

de module d'élasticité et une dureté de l’ordre de 422 GPa et 32,69 GPa respectivement [80], faisant 

d’eux l’un des matériaux les plus durs. De plus, les films minces de SiC sont utilisés comme matériau 

structurel dans la conception de dispositifs de conversion d'énergie à haute température [81] et de 

capteurs qui fonctionnent dans des environnements à température extrême, chimiquement corrosifs 

et à risque de chocs élevés [82], [83] en raison de leur résistance thermique et leur inertie chimique 

[84]. Par exemple, il a été démontré que les transistors électroniques à base de SiC peuvent 

fonctionner à 500 °C pendant plus de 7 000 h [85], [86]. Toutes ces propriétés ont une forte 

dépendance au procédé de dépôt utilisé et aux paramètres de dépôt employés pour un même procédé 

(les précurseurs, les températures etc…) qui ont une influence directe sur l’organisation et la 

disposition structurelle du matériau déposé (cristallin ou amorphe), sa composition (film hydrogéné 

ou non), sa densité etc…  

Les films minces d’oxycarbonitrure de silicium sont des matériaux de type inorganique incluant des 

liaisons covalentes fortes entre le Si et le C, moins covalentes entre le Si et le N et très polarisées 

notamment entre le Si et l'O. Dans la plupart des cas, ces films sont obtenus par des procédés PECVD 

(Plasma Enhanced CVD) où le Si, N et C proviennent d'un précurseur organosilicié et l’oxygène est 

incorporé en utilisant un gaz oxydant directement introduit dans la chambre de réaction [87]. Jaritz et 

al [88] ont montré que l'introduction d'un excès important d'oxygène dans le mélange gazeux binaire 

d’hexaméthyldisilazane/O2 a conduit à la formation de films de SiO2 avec une teneur en carbone 
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inférieure à 5 at.%, tandis que les atomes d'azote n'ont pas été détectés. Fainer et al. [89] ont proposé 

une méthode plus douce pour l'incorporation de l'oxygène. Des mélanges de O2/xN2 avec différentes 

valeurs de x ont été ajoutées au tétraméthyldisilazane. L'analyse a révélé que l'augmentation du flux 

d'azote entraîne un enrichissement des films en Si et N, tandis que la teneur en C et O diminue 

considérablement. Il a été également déterminé par les méthodes de spectroscopie FTIR et XPS que 

les films à haute température (973 K) contiennent principalement des liaisons Si-N, Si-C-N et Si-O avec 

une prédominance de liaisons Si-N ; c'est-à-dire que les films obtenus à haute température ont des 

compositions plus proches d’un oxynitrure de silicium. La figure I.13 illustre à quel point les paramètres 

de dépôt (composition de la phase gazeuse et température) affectent la structure et l’état de liaison 

dans le film. 

 

Figure I. 13 : Dépendance des spectres IR des films SiCxNyOz:H développés par dépôt chimique assisté par plasma, aux 
changements dans la composition chimique des mélanges gazeux initiaux et les températures de synthèse. Conditions de 

synthèse (mélange gazeux et température Т, K) : TMDS + O2 +N2, 773 K (a); TMDS + O2 + 3N2, 773 K (b); TMDS + O2 + 4N2, 
773 K (c); TMDS + O2 + 4N2, 373 K (d); TMDS + O2 + 4N2, 973 K (e). [89] 

Sur ces mêmes films Fainer et al. [90] ont caractérisé les propriétés mécaniques à savoir la dureté et 

le module élastique. Des films de référence exempts d’oxygène de type SiCN présentent les meilleures 

valeurs de dureté qui étaient de 28 et 36 GPa pour un traitement à 373 et 973 K respectivement. Pour 

les SiOxNyCz, la température semble avoir toujours un effet bénéfique sur la dureté et le module 

d’Young. L’augmentation de la concentration en azote dans les mélanges gazeux initiaux répertoriés 

et donc dans le film, s’accompagne d’une augmentation de la teneur en hydrogène et d’une diminution 
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de la teneur en carbone dans les films formés. Ces changements dans la composition chimique 

s'accompagnent d'une diminution de la concentration des phases les plus dures dans les films et donc 

d'une diminution de leur dureté globale. Les valeurs mesurées étaient de l’ordre de 20,4 ± 1,4 à 16,7 

± 1,7 GPa. Le module élastique suivait la même tendance avec des valeurs entre 199,4 ± 14,6 et 171,7 

± 10,9 GPa. Hamm et al [91] ont choisi le N2O comme source unique d'azote et d'oxygène, et le SiH4/CH4 

ou le Si(CH3)4 (TMS) comme origine du silicium et du carbone. Il a été constaté que le N2O est un réactif 

efficace pour la formation de liaisons Si-O mais une concentration d'azote inférieure à 8 at.% a été 

atteinte. Il a également été démontré que l'utilisation du précurseur Si(CH3)4 permettait d'obtenir une 

concentration de carbone plus élevée dans les films contrairement au mélange SiH4/CH4 en raison de 

la plus faible énergie de dissociation des liaisons Si-C dans le tétraméthylsilane. Une intensification de 

la bande IR Si-C à 800 cm-1 avec la température de dépôt a été repérée avec les deux chimies étudiées 

comme le montre la figure I.14.  

 

Figure I. 14 : Spectres FTIR de (a) films de SiOCN à base de silane et (b) de films à base de TMS synthétisés à différentes 
températures de dépôt. [91] 

Ces concentrations élevées de Si-C ont entraîné une amélioration des propriétés mécaniques mesurées 

pour les films déposés à 400°C, comparativement à une simple silice. À des températures de dépôt 

plus basses, les propriétés sont faibles voire inférieures à celles d'une silice fondue, comme indiqué 

dans le tableau I.3. 
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Tableau I.  3 : Dureté et module d’Young E des films SiOCN déposés par PECVD à partir du silane ou de TMS à la température 
de dépôt de 100 ou 400°C [91] 

 

La rugosité des films de silane est passée de 0,58 ± 0,01 nm à 0,53 ± 0,01 nm, et celle des films de TMS 

est passée de 0,32 ± 0,01 nm à 0,15 ± 0,01 nm lorsque la température de dépôt est passée de 100 °C 

à 400 °C, respectivement. Cette diminution est due au fait qu’à basse température la concentration 

des groupes terminaux hydrogénés comme des -CH3 des -OH ou des N-H augmente, ce qui favorise 

une croissance discontinue et la formation de vides. Par conséquent, la rugosité sera plus élevée pour 

des températures de dépôt plus basses. 

Mandracci et al. [92] ont ajouté du NH3 au N2O comme source supplémentaire d'azote. Les films 

déposés à partir du mélange gazeux SiH4/C3H8/N2O/NH3 contenaient des liaisons Si-N, Si-C, Si-O, N-H 

et C-H. Cheng et al. [93] ont utilisé du CO2 comme gaz oxydant et un mélange de triméthylsilane et 

d'ammoniac comme source pour les autres éléments. L'analyse FTIR a confirmé que les films 

contenaient des liaisons Si-O et Si-N tandis que les liaisons Si-CH3 étaient négligeables.  

D’autres approches consistant à utiliser des précurseurs qui sont source d’oxygène ont aussi été 

explorées. Les précurseurs mentionnés dans la littérature ne contenaient pas d'azote, et un gaz 

supplémentaire devait donc être introduit comme source de cet élément. La majorité des travaux 

publiés utilisent l'hexaméthyldisiloxane (HMDSO) (molécule présentée en annexe 1) comme 

précurseur. Maurau et al. [94]  ont obtenu des films de SiCON en utilisant un mélange gazeux initial de 

HMDSO et N2. Les films étaient riches en oxygène et en carbone, tandis que la concentration en azote 

n'excédait pas 10 at.%. Récemment, Ermakova et al [87] ont réussi à synthétiser des films SiOCN en 

utilisant le précurseur triméthylsilylmorpholine O(CH2CH2)2NSi(CH3)3 (TMSM) comme source unique de 

Si, O, N et C. Du CO et du CN ont été trouvés dans la phase gazeuse, ce qui a contribué à réduire la 

concentration de carbone dans les films, par rapport à d'autres précurseurs organosiliciés, et a 

empêché également la formation d'inclusions désordonnées de carbone sp2. La base des films de 

SiCNO s'est avérée être un réseau de carbure Si-C avec des fragments de liaisons Si-O-C et Si-N.   
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Berger et al. [95]  ont aussi utilisé la PECVD pour produire des SiOCN :H à faible constante diélectrique. 

Le silane, utilisé comme précurseur, a été combiné avec divers débits de N2O et de CH4 pour produire 

une gamme de films allant de la silice amorphe pure jusqu'à des carbures et nitrures de silicium. En 

modulant les proportions de N2O et de CH4, des films de SiOCN : H aux compositions variées ont été 

obtenus. Ces ajustements permettent de passer progressivement de la silice amorphe (a-SiOx) à des 

compositions intermédiaires comme les oxycarbonitrures de silicium (a-SiOxCyNz), jusqu'à des 

carbures (a-SiCx) et des nitrures de silicium (a-SiNx) comme le montre les spectres FTIR de la figure 

I.15. 

 

 

 

Figure I. 15 : évolution des spectres FT-IR de la référence a-SiO2 :H en passant par a-SiOCN : H jusqu'à a-SiC : H avec un débit 
de CH4 croissant [95] 

Les films SiOCN : H obtenus ne contiennent pas de pores et leur structure est homogène même à 

l'échelle nanométrique, cependant ils présentent des concentrations en hydrogène assez élevées qui 

sont incorporées en tant qu’OH, NHx ou sous forme de méthyls CH3. Les films présentent des densités 

assez faibles de l’ordre de 1,67 g/cm3 ainsi qu’une élasticité réduite aux alentours de 55 GPa, alors que 

le film de silice avait une élasticité de 78 GPa.  

Bien que les films de SiOCN soient bien étudiés en termes de propriétés optiques et électroniques, il 

existe très peu de données sur leurs performances chimiques et mécaniques. Cette lacune dans les 

connaissances empêche d'explorer pleinement leur potentiel pour des applications en tant que 

barrières contre la corrosion. Une compréhension approfondie de leurs capacités dans ces domaines 

peut ouvrir de nouvelles voies pour leur utilisation dans des environnements exigeants où la résistance 

chimique et mécanique est cruciale. 
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I.4 Projet ANR HEALTHYGLASS 

I.4.1. Introduction du projet 

Le projet ANR (Agence Nationale de la Recherche) HEALTHYGLASS a rassemblé des laboratoires de 

recherche académique, à savoir le Laboratoire de Génie Chimique de Toulouse (LGC), le Centre 

Interuniversitaire de Recherche et d'Ingénierie des Matériaux de Toulouse (CIRIMAT et CIRIMAT UPS) 

et le laboratoire Conditions Extrêmes et Matériaux : Haute Température et Irradiation (CEMHTI) à 

Orléans, ainsi que des partenaires industriels, notamment SGD Pharma et Air Liquide. Ce projet, qui 

s'est déroulé sur quatre ans, de 2018 à 2021, avait pour objectif de mettre au point des voies de dépôt 

innovantes par CVD atmosphérique à basses températures afin de développer des revêtements 

d’oxydes de silicium (SiO2) et oxynitrures de silicium (SiOxNy) pour les surfaces internes des flacons 

pharmaceutiques. Ces revêtements visent à offrir des propriétés barrières efficaces, limitant ainsi 

l'interaction entre le médicament et le flacon en verre ce qui permettra de commercialiser de nouvelles 

molécules pharmaceutiques avancées, en particulier en oncologie, où les excipients nécessaires à la 

protection des principes actifs, s’avèrent sensibles ou agressifs vis-à-vis du verre [96].  

I.4.2. Réacteurs CVD 

Un travail de génie des procédés considérable avait déjà été réalisé antérieurement à l’ANR 

Healthyglass pour concevoir deux réacteurs de dépôt chimique en phase vapeur (CVD) fonctionnant à 

pression atmosphérique. Ces réacteurs seront détaillés dans les sections suivantes. 

I.4.2.1 Réacteur CVD horizontal 

Ce réacteur CVD, schématisé sur la figure I.16, a été conçu au CIRIMAT, pour produire des dépôts 

planaires sur des substrats plats et uniformes. Il s’agit d’un réacteur horizontal fonctionnant à pression 

atmosphérique. La chambre de réaction est composée d'un tube de quartz horizontal avec un diamètre 

interne et externe respectivement de 46 et 50 mm, et une longueur de 700 mm. Il est chauffé par un 

four semi-transparent (Trans Temp, Thermcraft Inc.), avec deux thermocouples installés sur les parois 

extérieures pour réguler la température. L'évolution exacte du profil de température dans le réacteur 

est mesurée manuellement à l'aide d'un thermocouple externe de type K. Les mesures sont prises tous 

les 20 mm le long du tube sous un débit de gaz N2 de 4036 centimètres cubes standard par minute 

(sccm). La température de dépôt est définie comme la température mesurée à 360 mm de l'entrée. 

Après cela, c'est-à-dire en se déplaçant vers la sortie du réacteur, une région isotherme de 140 mm de 

long est établie. 
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Figure I. 16 : Représentation schématique du réacteur CVD horizontal [97] 

L’entrée du réacteur est connectée à trois lignes permettant d’introduire les gaz réactifs et l’azote (N2). 

Deux lignes supplémentaires font passer du gaz N2 à travers des systèmes de barbotage contenant les 

précurseurs liquides toutes munies de débitmètres MFC.   

I.4.2.2 Réacteur CVD vertical  

Ce réacteur, schématisé par la figure I.17, a été conçu pour pouvoir revêtir les surfaces internes des 

flacons pharmaceutiques.   

 

Figure I. 17 : Représentation schématique du réacteur CVD vertical. [97] 
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Il s’agit d’un tube en quartz vertical. Un cylindre en acier inoxydable chauffé par induction est 

positionné à l'extérieur du ce tube en quartz, couvrant une partie de la chambre de réaction 

permettant l’établissement d’une zone isotherme. Un support en acier inoxydable, centré le long de 

l'axe du tube en quartz, a été utilisé pour maintenir le flacon en verre verticalement dans la chambre 

de réaction, au même niveau de hauteur que le cylindre chauffant. Le précurseur et le gaz réactif (s’il 

y’en a) sont dirigés vers le flacon à travers une buse en acier inoxydable située juste au-dessus. 

I.4.3 Résultats issus du projet ANR HEALTHYGLASS 

Une étude préliminaire au projet ANR concerne le premier système qui a été abordé dans le cadre de 

ce projet avec le système chimique dioxyde de silicium. En 2019, Ponton [98] a étudié des films SiO2 

déposés à des températures entre 400 et 550°C à partir de l'orthosilicate de tétraéthyle 

communément appelé TEOS dont la structure est présentée par la figure I.18, comme précurseur sous 

flux d’O2.  

 

Figure I. 18 : Structure de la molécule TEOS 

Ponton a développé dans ce travail une nouvelle méthodologie proposant un scénario détaillé du 

mécanisme de densification des films de SiO2. Ce processus a été étudié en combinant diverses 

techniques de caractérisation afin de mieux comprendre les étapes impliquées dans la densification 

des films. 

 La déshydratation du film avec l’augmentation de la température de dépôt a été identifiée comme 

une étape clé du processus de densification. Cette déshydratation a été repérée par la diminution des 

bandes vibrationnelles de l'eau et de silanol (Si-OH), révélée par FTIR. La réduction de ces bandes 

indique que les molécules d'eau et les groupes silanol sont partiellement éliminés du film, ce qui 

contribue à sa densification. Les analyses par faisceaux d’ions ont permis d’estimer la teneur en 

hydrogène des films. Pour les films traités à des températures inférieures à 525 °C, la teneur en 

hydrogène était significative, variant entre 5 ± 0,3% at. et 7,0 ± 0,3% at. Cependant, pour les films 

traités à 550 °C, aucun hydrogène n'a été détecté, et ces films présentaient une structure légèrement 

sous-stœchiométrique. Il s’avère que ce résultat n’est pas compatible avec les résultats FTIR (bande 

de l’eau). Cette mesure du taux d’hydrogène a été améliorée au cours des travaux menés au CEMHTI-

site Pelletron, pendant l’ANR. Ponton suggère que des températures plus élevées favorisent la 



Chapitre I : Contexte et état de l’art 

38 
 

formation d'une structure plus dense et moins hydratée.  Ces observations sont illustrées par la figure 

I.19, ci-dessous. 

 

Figure I. 19 : Evolution de l'intensité d'absorbance des pics H2O et Si-OH en fonction de la température de dépôt Td. (b) 
Evolution du rapport atomique O/Si (carrés pleins) et du pourcentage d'atomes d'hydrogène (triangles ouverts) en fonction 

de Td, sondé par analyse par faisceau d'ions. [98] 

La porosité des films a été évaluée par porosimètrie ellipsométrique. Les résultats ont montré que, si 

les films contenaient de la porosité, les diamètres de ces pores sont inférieurs à la limite de détection 

de cette technique. Cela indique que les films sont très denses, avec des pores extrêmement petits. 

Ponton s’est reposé sur le test que Pliskin a proposé en 1964 pour évaluer la résistance à la corrosion 

des verres et des systèmes oxydes sous forme de films [99], [100]. La solution utilisée pour ce test 

consiste en 3 parts d'acide fluorhydrique (HF, 49 % m.), 2 parts d'acide nitrique (HNO3, 70 % m.) et 60 

parts d'eau distillée. Les tests de corrosion sont effectués par immersion des échantillons revêtus, à 

25°C pendant 15 à 60 secondes et la perte d’épaisseur est mesurée par éllipsomètrie. Les résultats 

obtenus ont montré une amélioration de la résistance à la corrosion avec l'augmentation de la 

température de dépôt (Td).  La vitesse de corrosion est passé de 18 Å/s à 10 Å/s quand Td augmentait 

de 400°C à 550°C, ce qui est associé à la densification du réseau de silice (Si-O-Si). Enfin, un recuit à 

800 °C pendant 30 minutes a permis d'améliorer encore davantage la résistance à la corrosion, la 

vitesse de corrosion passant à 2 Å/s. Ce traitement thermique supplémentaire favorise une 

densification et une stabilité accrues du film de SiO2, améliorant ainsi ses capacités à se protéger contre 

la corrosion.  

L’introduction de l’ozone dans le gaz réactif a été exploitée comme nouvelle voie chimique pour le 

dépôt de films de silice. Bien que cette chimie soit déjà utilisée auparavant et que des modélisations 

de la cinétique de dépôt avaient déjà été faites [101], les informations sur la qualité des films déposés 

n’étaient pas concluantes et les anciens modèles ne tenaient pas compte de plusieurs réactions qui se 

produisent en phase gazeuse lors du dépôt. Topka et al ont développé un nouveau modèle cinétique 

pour la CVD de SiO2 à pression atmosphérique à partir de mélanges de TEOS, O2 et O3, avec une plus 
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large plage de validité en termes de température du substrat et de temps de séjour. Cette chimie de 

dépôt mieux adaptée aux géométries des réacteurs CVD et aux paramètres de dépôt, est capable de 

traiter des substrats de grande taille et/ou de forme complexe [102]. Les auteurs ont appliqué une 

méthodologie combinant des études expérimentales et une analyse de processus par simulation CFD 

(Computational Fluid Dynamics) développée sur Fluent, afin d'apporter de nouvelles informations sur 

les phénomènes chimiques et cinétiques régissant le dépôt. Des expériences avec des flux de gaz et du 

précurseur inchangés (débit de TEOS = 2 sccm) mais à des températures de dépôt (Td) variables entre 

400 et 550°C ont été réalisées dans le but de comprendre les mécanismes liés au comportement 

thermique tout le long du réacteur. Des expériences à une Td fixée à 400°C mais avec variation du 

débit de TEOS ont également été réalisées.   

Le modèle de Nieto [101] était le point de départ pour les auteurs puis ils ont apporté des modifications 

pour le rendre plus fidèle avec les résultats expérimentaux. Le nouveau modèle prend en compte 7 

réactions qui se produisent soit dans la phase gazeuse soit à la surface du substrat. Ces réactions sont 

présentées dans le tableau I.4.  

Tableau I.  4 : Ensemble des réactions chimiques du modèle de Nieto avant et après les modifications 

….. Modèle de Nieto [101] Modèle modifié [102] 

R1 𝑂3 + 𝑀 → 𝑂2 +𝑂 + 𝑀 𝑂3 + 𝑀 → 𝑂2 +𝑂 + 𝑀 

R2 𝑂3 + 𝑂 → 2𝑂2 𝑂3 + 𝑂 → 2𝑂2 

R3 2𝑂 + 𝑀 → 𝑂2 + 𝑂 + 𝑀 2𝑂 + 𝑀 → 𝑂2 + 𝑂 + 𝑀 

R4 𝑂3 + 𝑇𝐸𝑂𝑆 + 𝑀 → 𝐼𝑁𝑇 + 𝑅 + 𝑀 𝑂3 + 𝑇𝐸𝑂𝑆 + 𝑀 → 𝐼𝑁𝑇 + 𝑅 + 𝑀 

R5 𝐼𝑁𝑇 → 𝑏𝑦 −𝑝𝑟𝑜𝑑𝑢𝑐𝑡 ……………………………………………. 

R6 𝑇𝐸𝑂𝑆 + 6𝑂3 → 𝑆𝑖𝑂2 + 𝑂2 + 𝑏𝑦 −𝑝𝑟𝑜𝑑𝑢𝑐𝑡 𝑇𝐸𝑂𝑆 + 6𝑂3 → 𝑆𝑖𝑂2 + 𝑂2 + 𝑏𝑦 −𝑝𝑟𝑜𝑑𝑢𝑐𝑡 

R7 𝐼𝑁𝑇 → 𝑆𝑖𝑂2 + 𝑏𝑦 − 𝑝𝑟𝑜𝑑𝑢𝑐𝑡 𝐼𝑁𝑇 +𝑂2 → 𝑆𝑖𝑂2 + 𝑏𝑦 − 𝑝𝑟𝑜𝑑𝑢𝑐𝑡 

R8  …………………………. 𝐼𝑁𝑇 +𝑂3 → 𝑆𝑖𝑂2 + 𝑏𝑦 −𝑝𝑟𝑜𝑑𝑢𝑐𝑡 

  

Les réactions R1, 2 et 3 qui traduisent la décomposition de l’ozone en oxygène atomique et moléculaire 

ont été conservées. De même pour R4 qui traduit la décomposition homogène du TEOS en présence 

de l’ozone pour donner une molécule intermédiaire fictive noté INT. R5 présente la consommation de 

INT ce qui maintient sa concentration à un niveau faible et provoque une sous-estimation du dépôt 

gouverné par cette molécule entre 7 cm et la sortie du réacteur, c’est pour cela que R5 a été 

supprimée. R6 qui présente la synthèse de silice directement à partir de TEOS a été conservée et R7 a 

été modifiée pour impliquer l’oxygène dans la réaction de dépôt deSiO2 à partir de INT. Enfin une 
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réaction R8 a été ajoutée pour combler les sous-estimations de dépôt dans la zone proche de l’entrée 

du réacteur. Les modifications apportées au modèle de Nieto ont permis de reproduire fidèlement la 

vitesse de dépôt expérimentale (figure I.20) ou encore l’épaisseur du film selon la disposition dans le 

réacteur (figure I.21).   

 

Figure I. 20 : Comparaison des vitesses de dépôt expérimentales moyennes (carrés noirs) et des vitesses de dépôt totales 
moyennes simulées (ligne pointillés rouges) pour différentes températures de dépôt. Les contributions au dépôt calculées 

pour TEOS (par la réaction R6) et INT (via les réactions R7 et R8) sont représentés respectivement par des lignes pointillées 
bleues et vertes. Un profil thermique expérimental (losanges orange) est inclus pour chaque analyse [102]. 

 

Figure I. 21 : Comparaison de l'épaisseur locale calculée (ligne noire pointillée) à partir des simulations et de l'épaisseur 
locale expérimentale (carrés bleus) mesurée par ellipsomètrie [102] 
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Pour la même chimie TEOS-O2/O3, Diallo et al. [103] ont fourni une description complète et détaillée 

des films de silice déposés dans la plage de température [400-550°C]. Les dépôts synthétisés sont 

amorphes, homogènes, non texturés et non poreux dans toute la plage de température de dépôt avec 

une interface nette et étroite avec le substrat de silicium d’environ 25mm.   

 

Figure I. 22 : a) Image STEM-HAADF d'un échantillon déposé à 500 °C montrant de haut en bas : les couches de protection 
FIB (Pt et C), le film de SiO2 déposé avec l'estimation de l'épaisseur, et le substrat de silicium. b) Image en champ sombre 

annulaire et spectre correspondant de l'oxygène obtenu par spectroscopie EELS. c) Image STEM-HAADF haute résolution de 
l'échantillon, incluant la FFT du film de SiO2 amorphe déposé et du substrat de silicium cristallin orienté selon la direction 

[110]. d) Profils de concentration de Si, O, C déterminés par XPS et le rapport atomique O/Si correspondant. e) Profils de O-, 
SiO2- et SiO3- déterminés par ToF-SIMS. [103] 

Les profiles XPS donnant la distribution des concentrations atomiques des différents éléments tout le 

long de l’épaisseur prouvent une légère contamination au carbone sur les premiers 10 nm de l’extrême 

surface. Dépassant cette bande, une distribution homogène de l’oxygène et du silicium est repérée sur 

toute l’épaisseur du film donnant une stœchiométrie O/Si de 2,2 ± 0,1.  Les caractérisations en FTIR 

montrent la présence d’espèces hydratées sous la forme d’eau moléculaire physisorbée sur le réseau 

de silice ainsi que des silanols.  

L’évolution des spectres FTIR (figure I.23) des films déposés avec la température de dépôt, prouve la 

dépendance thermique du réseau de silice obtenu. En effet une intensification des bandes 

vibrationnelles correspondant au réseau de silice, à savoir les bandes TO3, LO3 et TO2 qui apparaissent 
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dans la région entre 700 et 1300 cm-1 a été repérée avec l’augmentation de la température de dépôt, 

accompagnée d’une réduction de l’intensité des bandes de vibration des espèces hydratés entre 2800 

et 3700 cm-1. La bande TO2 notamment témoigne d’une augmentation de la polymérisation.  

 

Figure I. 23 : évolution des spectres FTIR des films SiO2 issus de la chimie TEOS-O2/O3 avec la température de dépôt. [103] 

Diallo et al. ont expliqué cette évolution par deux phénomènes couplés de déshydratation et 

condensation impliquant la réaction (I.4), se produisant à des températures de dépôt plus élevées 

résultant en un film moins hydraté avec un réseau de silice plus polymérisé.  

-Si-OH (surface) + -Si-OH (phase gazeuse intermédiaire) → Si-O-Si(s) + H2O (I.4) 

Cette déshydratation provoque une diminution de la teneur en hydrogène dans les films, révélée par 

ERDA (figure I.24), elle est aussi à l’origine d’une légère sur-stœchiométrie dans les films élaborés à 

500 et 550 °C. les films produits à 400 et 450°C sont par contre sous-stœchiométriques à cause de la 

présence de liaisons faibles Si-H. 
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Figure I. 24 : Evolution de la stœchiométrie et du %at H en fonction de la température de dépôt. [103] 

Les tests mécaniques de nanoindentation indiquent une stabilité dans le module d’Young et la dureté 

aux alentours de 64,2 ± 1,7 et 7,4 ± 0,3 GPa respectivement, quelle que soit la température de dépôt. 

Selon Diallo et al, cette stabilité est due à la faible teneur de silanol présente dans les films. Par contre, 

la charge critique de délamination mesurée par nanoscratch augmente avec la température traduisant 

ainsi une meilleure adhérence des films déposés au-dessus de 450°C. Le test de mouillabilité montre 

qu’avec l’augmentation de la température de dépôt, l’hydrophilie des surfaces diminue suite à la 

diminution de la teneur en espèces hydratées.  

Dans cette même étude la résistance à la corrosion des films a été testée dans du HF selon le test 

proposé par Pliskin. La vitesse de corrosion était de 19 Å/s pour le film déposé à 400°C et a chuté pour 

atteindre 9 Å/s pour celui déposé à 550°C, mettant en évidence la réticulation du réseau aux plus 

hautes températures de dépôt. Cependant ces valeurs mesurées ne correspondaient pas à celles 

prévues par l’équation du modèle cinétique proposée par Mitra et Rimstidt [104] et issue de l’étude 

de monolithes de silice, de valeur 4 Å/s.  

r (mol/m0
2S)=100.48 e(−34243/RT) aHF

1.50 aH+
−0.46 

où 10−2.37<aHF<101.61 ,  

aHF (activité chimique de HF), 

 −0.32 < pH < 4.76 et 296 < T < 343 K. 

Un recuit de 2h à 550°C a été suffisant pour reproduire ces valeurs indépendamment de la température 

de dépôt. Les auteurs ont expliqué ceci par le fait que le recuit ultérieur à 550 °C permet d'achever les 

réactions de condensation et l'élimination en grande partie des espèces hydratées internes et de 

surface. Il en résulte des films de meilleure qualité structurale et donc plus résistants à la corrosion. 

Eq I.4 
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Figure I. 25 : Evolution des propriétés mécaniques (a)  et chimiques (vitesse de corrosion et angle de goutte) des films en 
fonction de la température de dépôt [103] 

Enfin l’effet bénéfique de l’introduction de l’ozone dans le gaz réactif a été prouvé en comparant les 

films déposés à ceux obtenus uniquement sous flux d’oxygène. La comparaison des spectres FTIR 

correspondant montre que la teneur en H2O est significativement plus faible pour les films déposés à 

partir de TEOS/O2/O3 où, pour ces films, la surface relative de la bande de 2800 à 4000 cm-1 est réduite 

par un facteur de 1,5 à 400 °C et de 10 à 550 °C comparés à ceux déposés à partir de TEOS/O2 comme 

le montre la figure I.26. En parallèle, l’augmentation de la bande TO2 à 820 cm-1 illustre la 

polymérisation du réseau associée au processus de condensation.  

 

Figure I. 26 : Comparaison des spectres FTIR des films déposés avec TEOS-O2 et TEOS-O2-O3 pour Td de, a : 550 °C et b : 400 
°C. [103] 

Ces observations prouvent que la participation de O3 dans le gaz réactif (réactions R4, 5 et 6 du tableau 

I.4) améliore fortement les mécanismes de déshydratation et de condensation par la formation de 

liaisons siloxane dans le réseau Si-O-Si. La chimie TEOS/O2/O3 pourrait bénéficier également de 

multiples réactions chimiques homogènes, avec la contribution simultanée de O2, O3 ou O. à 

l'oxydation des espèces intermédiaires générées par la décomposition du TEOS. 

a 
b 
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Un autre procédé CVD innovant assisté par O2/O3 pour le dépôt de films à base d’oxyde de 

silicium et basé sur une chimie à double précurseurs à basse température, a été testé par Topka et son 

équipe [105] en utilisant le TEOS et le HMDS (hexaméthyldisilazane).  Comme les études précédentes, 

une plage de température de dépôt entre 400 et 550°C a été investiguée. La vitesse de dépôt a été 

étudiée en premier lieu pour chaque précurseur seul, puis en combinant les deux. Des comportements 

similaires ont été repérés avec des vitesses de dépôts élevées de l’ordre de 12 à 19 nm/min sur les 

premiers 80 mm du réacteur. Une chute est ensuite enregistrée entre 80 et 200 mm de l’entrée du 

réacteur pour atteindre 3, 2 et 4 nm/min respectivement pour les chimie HMDS, TEOS et HMDS + TEOS 

(figure I.27-a et c). Les auteurs ont expliqué cette chute qui se produit malgré l’augmentation de la 

température (figure I.27-a, b, c et d) par la consommation rapide du O3 . Entre 360 et 500 mm la vitesse 

de dépôt reste stable pour la chimie TEOS mais reprend l’augmentation pour les deux autres voies 

chimiques grâce à la participation des espèces intermédiaires formées dans la phase gazeuse lors des 

réactions de déposition du film.   

 

Figure I. 27 : Variation de la vitesse de dépôt en fonction de la distance par rapport à l’entrée du réacteur pour des dépôts à 
partir de réactifs TEOS/O2/O3 et HMDS/O2/O3 (a) : à Td=500°C et (b) : à Td = 550°C), de TEOS/HMDS/O2/O3 (c). (d) variation 

de la vitesse de dépôt à double précurseurs TEOS/HMDS/O2/O3 en fonction de la température. [105] 

La courbe I.27-d montre la variation de la vitesse de dépôt à partir de la chimie à double précurseur en 

fonction de la température. Une baisse importante de la vitesse de dépôt à 450°C a été enregistrée 

qu’on a attribué à une transition globale du mécanisme de dépôt d’un mécanisme gouverné par les 

précurseurs à un mécanisme gouverné par les espèces intermédiaires formées à l’intérieur du 

réacteur.  

Les caractérisations structurales par infrarouge des films déposés dans la zone isotherme du réacteur, 

montrent en plus des bandes d’absorptions de la liaison Si-O-Si, des bandes qui correspondent aux 
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différents modes de vibrations du méthyl notamment à 1278 cm-1 (figure I.28): ces bandes 

disparaissent à partir de la température de dépôt de 500°C ce qui assure que les films déposés au-

dessus de cette température ne contiennent pas de carbone car les liaisons Si-CH3 sont rompues en 

plus de l’absence de carbone substitué à l’oxygène. Des bandes relatives aux molécules d’eau et de 

silanol ont aussi été repérées et leur intensité diminue en augmentant la température de dépôt 

donnant ainsi des films moins hydratés et plus denses, comme attendu. Toujours par infrarouge, la 

diminution de l’intensité du pic TO4 associé aux groupements Si-O-Si impactés par la présence 

d’impuretés, des porosités et des défauts structuraux, met en évidence le mécanisme de densification 

qui prend lieu avec l’augmentation de la température. Toutes ces observations sont illustrées sur la 

figure I.28. 

 

Figure I. 28 : spectre infrarouge d’un film déposé avec les précurseur HMDS-TEOS complété par les courbes donnant les 
variations des intensités des pics associés aux différentes espèces chimiques rencontrées en fonction de la température de 

dépôt [105] 

Les analyses par IBA confirment les résultats obtenus par infrarouge en mettant en évidence le dépôt 

de deux types de matériaux suivant la température de dépôt : des films carbonatés en-dessous de 

500°C et des films avec 0% de carbone au-dessus. Les films exempts de carbone présentent une faible 

rugosité, contrairement à ceux qui en contiennent (figure I.29).  Par contre une augmentation de la 

rugosité à 450 °C a été observée par AFM (Microscope à Force Atomique), que les auteurs ont expliqué 

par la transition du mécanisme de dépôt se produisant à cette même température (évoqué plus haut) 

ce qui résulte en une forte teneur en CH3 incorporée dans le film.  
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Figure I. 29 : Topographie de surface par AFM et rugosité des films HMDS-TEOS à différentes températures de dépôt. Surface 
de 1 μm² à 360°C (a), 400°C (b), 450°C (c), 500°C (d) et 550°C (e). [105] 

Le module d’Young et la dureté des films déposés à partir de la chimie HMDS-TEOS ont été caractérisés. 

Le module élastique augmente légèrement avec la température, passant de 25,9 ± 1,3 à 360°C, à 32,6 

± 1,0 GPa à 500°C, un changement principalement lié à la transition de la nature du matériau de 

SiOxCyHz à SiOx, et à l'augmentation des liaisons Si–O–Si dans le film. La dureté, de 2,9 ± 0,19 GPa à 

360°C augmente légèrement à 3,1 ± 0,15 GPa à 500°C. Malgré la transition du type de matériau de 

SiOxCy à SiOx, les films présentent une dureté presque constante d'environ 3,0 ± 0,17 GPa, 

indépendamment de la température de dépôt du procédé. Un comportement similaire a également 

été rapporté par Merenkov et al. [106], qui ont réalisé une CVD assistée par laser en utilisant 

l'hexaméthyldisilane, un précurseur similaire au HMDS, et ont mesuré une valeur de dureté de 9 ± 2 

GPa, qui est restée constante avec la température. Leur valeur est cependant bien plus élevée que 

celle mesurée dans le travail de Topka et al, certainement en raison de la gamme de température 

beaucoup plus élevée qu'ils ont étudiée (1210–1510 °C). Il est possible que pour des plages thermiques 

réduites, les valeurs de dureté varient peu, et soient probablement plus liées au procédé lui-même ou 

à la chimie du précurseur. 

La nanoindentation est une méthode largement utilisée pour évaluer les propriétés mécaniques des 

matériaux massifs ainsi que des films. Cependant, l'application de la nanoindentation aux films minces 

est complexe, car les propriétés mesurées sont influencées par les caractéristiques combinées du film 

et du substrat, et varient en fonction de la profondeur d’indentation.  Puyo et al. [107] se sont focalisés 

sur la caractérisation des propriétés mécaniques des films issus des deux chimies TEOS ou HMDS + 

TEOS assistées par O2/O3 , en particulier les modules élastiques associés à la dureté (H) et le module 

d’Young (E). Le travail avait pour objectif de remonter aux valeurs intrinsèques des propriétés 

mécaniques des couches déposées en éliminant complétement la contribution du substrat, ce qui est 

un enjeu important dans le domaine de films mines. Pour cela, des expériences d'indentation statique 

et dynamique et des modèles analytiques et empiriques ont été associés pour calculer des valeurs plus 

précises du module de Young et de la dureté pour des échantillons ayant des épaisseurs variables allant 

de 60 à 700 nm. Au total 9 modèles de la littérature ont été testés mais seuls les modèles de Bec [108], 

[109] et de Song-Pharr [110], [111] ont été retenus pour la détermination des valeurs intrinsèques des 
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modules d’Young des films, noté Ef et le modèle de Korsunsky [112], [113], [114] pour le calcul de la 

dureté intrinsèque de la couche notée Hf, comme le montre la figure I.30. 

 

Figure I. 30 : Comparaison de (a) E expérimental avec Ef calculé à partir du modèle, et (b) H expérimental avec Hf calculé à 
partir du modèle pour des films épais et minces obtenus à partir de la chimie HMDS en fonction de Td (pour plus de clarté, 
les données calculées avec le modèle de Song-Pharr ont été décalées de -5 °C et les données calculées avec les modèles de 

Bec et Korsunsky ont été décalées de +5 °C)[107] 

La comparaison entre E mesuré et Ef, valeur intrinsèque du film calculé, a souligné la sensibilité du 

module d’Young à la contribution du substrat, comme généralement attendu, même pour les films les 

plus épais. Pour les films les plus minces (avec une épaisseur typique inférieure à 120 nm), la prise en 

compte de Ef calculé au lieu de E est essentielle, étant donné que des valeurs extrêmement élevées et 

irréalistes de E ont été trouvées pour les films les plus minces, jusqu'à 98 ± 3 GPa pour un film TEOS 

déposé à 550°C ayant une épaisseur de 95 nm, et 95 ± 2 GPa pour un HMDS déposé à 550°C ayant une 

épaisseur de 103 nm. H et Hf présentaient des différences plus petites, signe de l'influence limitée du 

substrat sur la dureté.  

L'utilisation de Ef et Hf au lieu de E et H a aussi permis de faciliter la corrélation avec la composition 

chimique précédemment caractérisée dans le cadre de ce projet ANR et l'organisation structurelle des 

échantillons de TEOS et de HMDS : une telle corrélation est beaucoup plus compliquée à observer en 

ne considérant que l'indentation statique, car l'influence plus importante du substrat a un effet 

d'aplatissement sur les données obtenues. La cohérence des valeurs trouvées pour des films de 

différentes épaisseurs et obtenus à partir de divers précurseurs avec les valeurs basées sur la 

littérature prouve la fiabilité de la méthode. 

Le dépôt de films minces d’oxynitrure de silicium à des températures relativement basses était 

l’un des objectifs majeurs de ce projet ANR.  Les chimies CVD souvent utilisées pour former des films 

minces de SiOxNy impliquent classiquement des précurseurs de silane ou de chlorosilane (annexe 1), 

souvent mélangés à du NH3 et N2O. Ces procédés fonctionnent à des températures de dépôt 

supérieures à 700°C, ce qui limite fortement leur application sur des substrats sensibles à la chaleur 

comme le verre par exemple. Une voie chimique innovante pour le dépôt de SiOxNy à des 
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températures basses aux alentours de 600-650°C a été étudiée durant ce projet ANR. Elle consiste à 

utiliser un mélange d’O2 et de tris(dimethylsilyl)amine de formule (N(SiHMe2)3 communément appelé 

TDMSA dont la molécule est schématisée Figure I. 31.   

 

Figure I. 32 : molécule de Tris(dimethylsilyl)amine (TDMSA) 

En 2022, Topka et al. [115] ont mis au point un nouveau modèle cinétique qui permet une 

compréhension approfondie du processus de dépôt. Pour cela, des caractérisations chimiques des 

films déposés à diverses températures pour différents débits d'O2 ont été réalisées en plus des analyses 

de la composition de la phase gazeuse à la sortie du réacteur. Ces données ont été combinées à des 

modélisations numériques par CFD afin d'atteindre le modèle cinétique. Cette approche intégrée a 

permis d'obtenir des informations précieuses sur les mécanismes sous-jacents du dépôt.  

Les résultats expérimentaux ont montré que, comme pour la chimie TEOS-O2/O3, une zone isotherme 

où la température de dépôt est atteinte, s’établit entre 360 et 500 mm de l’entrée du réacteur. Des 

expériences à des températures de dépôt variables ont montré la forte dépendance du procédé à la 

température, la vitesse de dépôt passant de 0,39 nm/min à 625°C à 0,64 nm/min à 650°C.  L’influence 

de l’oxygène a aussi été investiguée en réalisant des expériences à 650°C avec différents flux d’O2 allant 

de 0,3 sccm à 1,2 sccm. Ce dernier semble être un facteur clé pour augmenter la vitesse de dépôt avec 

une vitesse maximale de 0,83 nm/min enregistrée pour un débit d’O2 de 1,2 sccm comme le montre la 

figure I.33-a. Indépendamment du débit utilisé, une fois que la vitesse de dépôt maximale est atteinte, 

celle-ci diminue ensuite en raison d'un effet d'épuisement de l'O2 ou des espèces contenant de 

l'oxygène qui participent à la formation du film. Ainsi, tous les profils de vitesse de dépôt présentent 

une forme en cloche.  
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Figure I. 33 : Synthèse de films minces SiOxNy par la chimie TDMSA : influence du débit d'O2 sur la vitesse de dépôt moyen 
(a), la teneur en oxygène du film (b), la teneur en azote (c) et la teneur en carbone (d) pour les expériences réalisées à une 

température de dépôt de 650°C. [115] 

Du point de vue de la composition chimique, les caractérisations par les techniques IBA des films 

déposés ont montré que les teneurs maximales en azote sont observées en extrémité du réacteur là 

où l’oxygène commence à s’épuiser. Cela peut révéler un comportement compétitif entre 

l'incorporation de l'oxygène et de l'azote, avec des valeurs élevées allant jusqu'à 20,3 at.% d'azote pour 

0,3 sccm d'O2, diminuant progressivement à un maximum de 7,5 at.% et 4,5 at.% pour 0,6 et 1,2 sccm 

d'O2, respectivement. L'évolution de la teneur en carbone, illustrée figure I.33-(d), montre des 

tendances similaires à celles de l'azote. Une teneur maximale en carbone de 48,0 at.% est constatée 

pour 0,3 sccm d'O2, diminuant à 12,0 at.% lorsque 1,2 sccm d'O2 est utilisé. Alors que les auteurs 

décrivent de films d’oxynitrure de silicium, il apparait que de telles quantités de carbone ne peuvent 

pas être occultées. Nous retiendrons ici une description très discriminante pour l’élément carbone qui 

est présent parfois en quantités plus importantes que celles de l’oxygène et de l’azote.   

L’analyse de la composition du gaz en sortie de réacteur par une combinaison chromatographie en 

phase gazeuse couplée à la spectrométrie de masse (GC-MS), résonance magnétique nucléaire (RMN) 

et résonance paramagnétique électronique (RPE) a révélé la présence d'une espèce radicalaire 

associée au silicium qui est produite indépendamment du débit d'O2 appliqué, ou de la température 

de dépôt.  Ce composé a été identifié comme étant Me2HSi°, noté Si_INT et qui provient de la 

dissociation homolytique* du TDMSA au niveau d'une liaison Si-N, une dissociation qui produit Si_INT 

et un radical associé à l'azote, (Me2HSi)2N° noté N_INT. Cette dissociation a été adoptée par Topka et 

al comme la première réaction du modèle. Les produits de cette réaction sont considérés comme les 

*la rupture d'une liaison covalente en deux fragments, chacun retenant l'un des deux électrons du doublet d'électrons 

liants, pour former deux radicaux. 
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principaux réactifs qui participent aux réactions ultérieures du modèle proposé. En tout 8 réactions 

ont été proposées, 5 se produisant en phase gazeuse et 3 à la surface du substrat participant 

directement au dépôt du film. Elles sont toutes énumérées dans le tableau I.5 

Tableau I.  5 : Modèle cinétique :  réactions menant au dépôt de films SiOxNy via la chimie TDMSA ainsi que les constantes 
cinétiques [115] (bp fait référence aux sous-produits de réactions et INT pour espèce intermédiaire) 

 

 Où V1 représente la décomposition du TDMSA, V2 et V3 représentent la consommation des 

intermédiaires Si_INT et N_INT par réaction avec O2, ainsi que la formation d’un deuxième sous-produit 

radicalaire à base d’azote. Ce dernier est consommé selon la réaction V5. Le modèle de processus de 

dépôt a été défini comme une formation simultanée de SiO2, Si3N4 et Si3N4C12, supposément distribués 

de manière homogène vers la formation d'un matériau global carboné SiOxNy, suivant les trois 

réactions de surface S1, S2 et S3. Le modèle développé est valable pour de faibles débits d'O2 (jusqu'à 

1,2 sccm) et il est non seulement capable de prédire les vitesses de dépôt locales, mais il fournit 

également des estimations générales des profils de composition des films en Si, O, N et C pour un 

matériau SiOxNyCz avec des teneurs non négligeables en carbone comme le montre la figure I.34.  
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Figure I. 34 : Comparaison des vitesses de dépôt locales simulées ‘sim’ (lignes pointillées) et expérimentales ‘SE’ (symboles 
pleins) déduites de mesures par ellipsomètrie de SiO2 et de Si3N4 total pour 0,3 (a), 0,6 (b) et 1,2 sccm d'O2 (c), ainsi que la 

contribution des réactions de surface S2 et S3 à la vitesse de dépôt totale de Si3N4. Comparaison de la composition locale en 
C et N entre les simulations et les valeurs expérimentales pour 0,3 (d), 0,6 (e) et 1,2 sccm d'O2 (f). Les points jaunes montrent 

la composition en C et N mesurée par des analyses par faisceaux d'ions IBA sur l'échantillon de même position de chaque 
série. [115] 

Les films produits sont hydratés, avec de l'hydrogène impliqué dans les groupes Si−OH, mais aussi CH3, 

CHx, et N−H, comme révélé par FT-IR [116]. Les films sont amorphes, globalement décrits comme un 

réseau de SiOxNy, parfois enrichi localement en C et N. Selon Topka et al, le caractère organique du 

carbone incorporé est dominant car un faible pourcentage de configurations Si−C a été révélé par XPS, 

négligeant ainsi le rôle du carbone dans toute amélioration de la qualité des films qu’elle soit 

mécanique ou chimique. La configuration électronique a révélé un changement dans l'état de liaison 

des atomes en fonction des conditions du procédé. Principalement, un passage de Si−N−H2 et Si−O−N-

Si2 vers N−Si3 a été mis en évidence avec la diminution du débit d'O2, indiquant une évolution vers un 

modèle de mélange aléatoire (Random Mixture Model: RMM), configuration caractérisée par des 

phases oxyde et nitrure associées de manière aléatoire et homogène. L'évolution de diverses 

propriétés des films rend compte de cette transition dans la structure du réseau. Une augmentation 

de la teneur en azote a entraîné une région de transition facilement observable dans la plage de 3 à 

5,5 at.% N, dans laquelle les propriétés des matériaux suivent des tendances non linéaires. La dureté 

et l’élasticité sont de l’ordre de 4,8 et 53 GPa respectivement, la vitesse de corrosion a atteint les 74,6 
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Å/s selon le test particulièrement corrosif BOE (de Buffered Oxyde Etchant pratiqué à l’aide d’une 

solution consistant en 6 parts de NH4F (40 % en masse) et 1 part de HF (49 % en masse) pour une 

immersion de 30 à 60s). Au-delà de 5,5 à 7 at % N, la dureté du film et le module d’Young adoptent 

des comportements linéaires et semblent converger vers des valeurs constantes de 7 et 70 GPa 

respectivement. D'autres propriétés, en revanche, telles que l'adhérence du film, établie par la charge 

critique du test de nanoscratch, présentent une augmentation spectaculaire au-delà de 7 at %N. Les 

films de SiOxNy produits ont montré une excellente résistance à la corrosion selon le même test de 

BOE, avec des vitesses de corrosion très faibles de l’ordre de 0,1 Å/s notés pour des films contenant 

plus de 7 at. % N. Dans leur étude, les auteurs suggèrent que le carbone incorporé se trouve 

principalement dans des environnements organiques, tels que les groupes méthyle (-CH3). Comme on 

l’a déjà souligné, cela exclue donc ce carbone de la structure amorphe du matériau et minimise voire 

supprime son impact potentiel sur les propriétés mécaniques et la résistance chimique. Cependant, 

cette interprétation devra être ré-examinée de manière critique. En effet, une analyse comparative 

[cette thèse] des spectres FTIR des films TDMSA avec ceux de films de carbure de silicium (PVD A) 

légèrement oxydés et d’oxycarbonitrure de silicium (PVD B) déposés par pulvérisation magnétron 

assistée par plasma, illustrée dans la figure I.35, révèle une très faible teneur en groupes méthyle dans 

le film TDMSA (TD11). Ce constat indique qu'une fraction significative du carbone est intégrée dans le 

réseau amorphe, contribuant ainsi à la formation de films d'oxycarbonitrure de silicium. Cette 

participation du carbone à la structure du réseau suggère une influence potentielle sur les propriétés 

fonctionnelles du matériau, telles que l'amélioration de sa résistance mécanique et chimique. 

 

Figure I. 35 : comparaison des spectres FTIR d’un film TDMSA (TD11), carbure de silicium (PVD A) légèrement oxydé et 
oxycarbonitrure de silicium (PVD B) déposés par pulvérisation magnétron assistée par plasma [thèse F. Inoubli] 

Des essais de dépôt de films SiOxNy avec injection d’ammoniac dans le gaz réactif ont 

également été réalisés dans le cadre du projet Healthyglass. Il s’avère que NH3 n’a aucune influence, 

CH3 
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ni sur l’incorporation d’azote ni sur la vitesse de dépôt qui restent inchangés avec et sans ammoniac. 

Cependant, il semble qu'un effet inhibiteur existe vis-à-vis de l'incorporation du carbone, car le 

pourcentage atomique de C a été réduit de quatre fois approximativement en passant de 0 à 40 sccm 

de NH3. La figure I.36 illustre ces résultats.  

 

Figure I. 36 : évolution de la vitesse de dépôt (DR) et des concentrations atomiques des différents éléments du film  selon le 

débit de NH3 [116] 

Ces films déposés à partir du précurseur TDMSA présentent des caractéristiques globalement très 

satisfaisantes et un excellent comportement aux tests courts de corrosion BOE. Cependant leur 

potentielle application sur des flacons de verre de pharmacie reste contraignante compte-tenu de la 

température de dépôt (650°C) encore relativement haute. Il y a donc une forte attente pour une voie 

chimique innovante fonctionnant en-dessous de 580 °C, température de transition vitreuse des flacons 

de type I, pour garantir l'intégrité dimensionnelle du récipient en verre. Pour cela une nouvelle 

molécule [117] développée par Air Liquide a été exploitée comme précurseur pour déposer des films 

SiOxNy à des températures plus basses. Il s’agit du N,N-bis(1-methylethyl)-N′,N′-disilyl-silanediamine 

(BMDSD) dont la structure chimique est illustrée par la figure I.37.   
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Figure I. 37 : structure chimique du précurseur BMDSD, les atomes d’hydrogène sont schématisés en gris [117] 

Cette molécule se distingue de celle de TDMSA par le remplacement des ligands méthyle sur les atomes 

de silicium par des substituants hydrogène et amine. Cela limite, d’une part les quantités de carbone 

incorporées dans les films, d’autre part, le nombre de substituants amine stabilisants, et confère par 

la suite une réactivité plus élevée de la molécule comparée aux chimies de type aminosilane 

SiHx(NR2)4−x avec de faibles valeurs de x. Cette réactivité accrue est due à la plus grande réactivité de 

la liaison Si−N lorsque la molécule n'est pas stériquement encombrée par les multiples chaînes 

alkylamine (−CnH2n+1, −N-H2). En outre, la force de liaison Si−H plus faible par rapport aux liaisons Si−N 

et Si−C favorise également cette réactivité. En conséquence, cette réactivité pourra donc se manifester 

à des températures plus basses permettant le dépôt de SiOxNy sur des substrats thermiquement 

sensibles. Les expériences préliminaires de dépôt de films planaires à quatre températures différentes 

de 550, 580, 625 et 650°C ont révélé la dépendance thermique de la vitesse de dépôt et de 

l’incorporation de l’azote dans les films, qui augmentent simultanément avec la température. Des 

vitesses maximales de 10,3 - 8,8 - 6,1 et 3,2 nm/min ont été observées respectivement à 650, 625, 580 

et 550°C (figure I.38-A, B). Une tendance similaire a été observée pour l’incorporation d’azote, passant 

d’environ 15% à 650°C à 6,4% à 550°C. Un chevauchement est observé entre la plupart des valeurs 

pour 580 et 550 °C, bien que des différences nettes dans leur vitesse de dépôt respective (illustrées 

dans la Figure I.38) indiquent qu'à ces deux températures, le dépôt et l'incorporation du Si−N se 

produisent à travers les mêmes espèces intermédiaires. Au-dessus de 580 °C, et surtout à 650 °C, le 

mécanisme de dépôt semble changer en raison de la décomposition du BMDSD, et l’intervention de 

multiples espèces intermédiaires présentant des rapports atomiques N/Si plus élevés. Il est à noter 

qu’à toutes les températures étudiées, le processus de dépôt débute à partir de 510°C et 

l'incorporation de l'azote commence à partir de 520°C ce qui est compatible au dépôt sur verre.   

L'impact du débit d'oxygène a également été étudié à une température de dépôt fixe de 550 °C, avec 

un débit de BMDSD de 2 sccm et des débits d'O2 variant de 0 à 0,6 sccm  (figure I.38-C, D). En l'absence 

d'O2, une vitesse de dépôt maximale de 2,0 nm/min est observée. Cette valeur augmente à 2,7 et 3,1 
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nm/min pour des débits de O2 de 0,3 et 0,6 sccm respectivement, illustrant l'action favorable de 

l'oxygène. La formation de SiOxNy est observée même en l'absence d'apport d'O2 (débit de 0 sccm), 

indiquant que le précurseur BMDSD peut se dissocier et conduire au dépôt sous la seule action de la 

température. L'effet du débit O2 sur l'incorporation de l'azote est présenté Figure I.38-D. On peut noter 

que l'azote est incorporé quelles que soient les conditions expérimentales. Comme dans la première 

analyse paramétrique, la teneur maximale en N est observée sur le dernier échantillon de chaque série 

(l’extrémité de la zone isotherme), avec 6,1 at.% N pour un débit O2 de 0,6 sccm. Cette valeur 

augmente à 7,9 at.% N et 21,9 at.% N pour des débits O2 de 0,3 et 0 sccm, respectivement. Ces résultats 

illustrent clairement le comportement compétitif, déjà observé avec la chimie TDMSA, de 

l'incorporation de l'oxygène et de l’azote, avec une nitruration du film favorisée pour des apports 

d'oxygène plus faibles.   

 

Figure I. 38 : Analyse paramétrique du dépôt de films SiOxNy par le précurseur BMDSD. (A) Vitesse de dépôt et (B) 
concentration atomique en azote dans les films SiOxNy produits à différentes Td, avec un débit O2 de 0,6. Les profils de 

température dans le réacteur sont indiqués en gris, du plus clair au plus foncé correspondant aux Td les plus basses 
jusqu'aux plus élevées. (C) vitesse de dépôt et (D) concentration atomique en azote pour les films SiOxNy produits avec des 
débits d’O2 variables, à Td = 550 °C. Le profil de température à Td = 550 °C est représenté en gris. Les quatre diagrammes 

sont présentés en fonction de la distance depuis l'entrée du réacteur. [117] 

Comme il a été évoqué plus haut, des films déposés à basse température (550°C) exempt d’azote, 

obtenus à partir des voies CVD TEOS et HMDS présentent des vitesses de corrosion élevées par l'acide 

fluorhydrique (BOE) de l'ordre de 6 à 9 nm/s. Pour les films SiOxNy à 4,5 at. % N, Topka et al. ont 

remarqué qu’une augmentation de la température de dépôt de 580 à 625 °C entraîne une diminution 

de la vitesse d'attaque par l'acide fluorhydrique, passant de 5,7 à 1,4 nm/s. L’augmentation de la 

teneur en azote à une Td fixe de 550 °C entraîne une diminution significative de la vitesse d'attaque 
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par l'acide fluorhydrique, devenant presque nulle pour une teneur en azote de 23,5 % atomique. Et 

enfin pour une concentration atomique modérée en azote, une augmentation de 4 à 8 % dans le réseau 

silicaté entraîne une baisse marquée de la vitesse d'attaque par l'acide fluorhydrique, passant de 6 à 

0,5 nm/s. Il est crucial de noter ici que pour les mêmes concentrations atomiques en azote inférieures 

à 10 at.%, des films produits par la chimie TDMSA, présentent toujours des valeurs de vitesse de 

corrosion bien meilleures que celles obtenues pour des films déposés à partir de BMDSD. A des 

concentrations plus élevées d’azote, les vitesses convergent vers des valeurs très proches. Ceci peut 

être dû à la différence de température de dépôt (650°C pour TDMSA contre 550°C pour BMDSD) mais 

l’impact de la composition élémentaire et de la structure des films ne doit pas être négligé. C’est un 

sujet qui sera largement développé dans ce manuscrit. Le module d’Young et la dureté des films 

BMDSD ont été caractérisés, mettant en évidence une évolution en fonction de la teneur en azote. En 

effet, deux régimes distincts ont été observés en-dessous et au-dessus de 12 at % N. Dans le premier 

régime, les valeurs sont relativement basses : le module d’Young est d'environ 48,0 ± 2,1 GPa et la 

dureté est d'environ 4,0 ± 0,1 GPa. En revanche, dans le second régime, les valeurs augmentent 

significativement : le module d’Young atteint environ 93,6 ± 5,1 GPa et la dureté 11,6 ± 0,2 GPa.   

En se basant sur l’étude des films par IR et XPS en fonction du taux d’azote, Topka et al, constatent que 

pour des concentrations élevées en azote, les contributions Si−Nx, Si−Ox−Cx et O−N−Si2 coexistent 

avec des liaisons Si−O et Si−N. Cependant, pour des teneurs plus faibles, la contribution mixte 

O−N−Si−O semble être préférée. Selon Behrens et al. [118] deux modèles structuraux de SiOxNy sont 

envisageables. Le modèle de mélange aléatoire (RMM) qui est caractérisé par un mélange de phases 

SiO2 et Si3N4 distribuées de manière aléatoire, conduisant macroscopiquement à un matériau amorphe 

SiOxNy. Cette distribution a été attribuée par Topka et al aux films ayant des taux d’azote élevés. En 

revanche, pour des teneurs en azote plus faibles, c’est plutôt le modèle de liaison aléatoire (Random 

Binding Model: RBM) qui a été retenu  avec cinq configurations tétraédriques différentes Si−O4−x−Nx, 

avec x variant de 0 à 4 aboutissant à un réseau homogène O−Si−N [118], [119]. 

 La structure des films BMDSD a été étudiée par dynamique moléculaire (MD) et calcul DFT pour 

permettre d’accéder à des informations difficiles à obtenir par des expériences, telles que la 

coordinence, la taille des anneaux et leur composition atomique. Quatre modèles ont été analysés 

allant d’une silice pure à un réseau avec 12 at.% d’azote en substitution avec l’oxygène. Les résultats 

montrent que la majorité des atomes sont coordonnés de manière respectivement binaire (2), ternaire 

(3), et quaternaire (4) pour les atomes d'oxygène, d'azote et de silicium, et aucune unité SiO0N4 n'a été 

observée quelle que soit la teneur d’azote. La présence de SiO3N1 augmente avec l'incorporation 

d'azote et devient la configuration prédominante à 12 % atomique de N. La longueur de la liaison Si−O 
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diminue un peu avec l’augmentation de la teneur en azote tandis que la liaison Si−N est peu affectée, 

ce qui indique que l'augmentation des contraintes structurales avec une incorporation accrue d'azote 

dans le réseau n'entraîne pas de modification significative dans la distribution des longueurs de liaison 

entre le silicium et les ligands (N ou O). L’ajout d'azote dans la structure se traduit par la diminution de 

la taille des anneaux et par l'augmentation de la concentration en azote dans les anneaux les plus 

petits. Il a également été montré que le modèle prédit une taille d'anneaux prédominante entre 8 et 

10 atomes (anneau à quatre ou cinq chaînons) dans un réseau sans azote, soit un écart à la valeur 

attendue expérimentale de 12 atomes compte-tenu de la taille réduite de la boite utilisée ici de 16 Å, 

pour des raisons de temps de calcul DFT.  L’angle Si−N−Si est modérément impacté par l’augmentation 

de la teneur en azote avec seulement une faible variation de 118,1 ± 11,9° pour 2 at.% N à 117,0 ± 

18,1° pour 12 at.% N, cependant, l'impact sur l'angle Si−O−Si est plus prononcé, et sa valeur est réduite 

de 147,0 ± 14,0° dans un réseau sans azote à 132,6 ± 19,5° pour 12 at.% N. Ces comportements distincts 

entre Si−O−Si et Si−N−Si ont été attribués à la différence de coordination entre l'oxygène et l'azote 

contraignant beaucoup plus l’angle Si−N−Si autour de 120°. La substitution de l'oxygène par l'azote 

entraîne rapidement une diminution des angles inter-tétraédriques moyens Si−O−Si et de leur 

déviation. Le résultat majeur de cette étude par dynamique moléculaire réside dans le fait que 

l’introduction de l’azote dans le réseau silicate en substitution de l’oxygène, a pour conséquence une 

augmentation du nombre d’anneaux de plus petites tailles ayant des diamètres de l’ordre de 3,2 à 3,6 

Å contre 4,2 Å pour un oxyde pur comme le montre la figure I.39 ci-dessous.  

 

Figure I. 39 : réduction de la taille des anneaux avec l’incorporation de l’azote dans le réseau de silice, révélée par DM [117] 

La connectivité est donc plus prononcée et le réseau devient plus compact. En extrapolant cette 

propriété structurale à la question de l’altération des films, il apparait que cette contrainte stérique 

rend la diffusion des ions et des espèces hydratées dans le film plus difficile et donc réduit énormément 

les vitesses d’altération, ce qui explique la diminution spectaculaire de la vitesse de corrosion avec 

l’augmentation du taux d’azote, comme révélée par les tests courts de BOE.   
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La surface interne des flacons de verre pharmaceutique de type I a été revêtue par un film de SiOxNy 

en utilisant la voie chimique BMDSD sans flux d’oxygène à 550°C. Une durée de dépôt de 20 min a 

abouti à un revêtement d’épaisseur comprise entre 138 et 160 nm. Les tests normalisés pour 

l’évaluation de la durabilité chimique du contenant en verre décrits dans le chapitre <1660> des 

pharmacopées européennes et des Etats Unis ont été réalisés sur ces flacons revêtus. Les résultats 

d’analyses des concentrations des différents éléments du verre libéré dans la solution d’essai ont été 

comparés à ceux obtenus à partir de flacons de verre nus. Les valeurs de relâchement en Si avec 

l’application du revêtement SiOxNy sont comparables à celles des flacons non revêtus mais 

relativement inférieures. Cependant, les concentrations de petits cations tels que le bore sont 

significativement inférieures, soit 5 ± 2 μg/L par rapport à 272 ± 81 μg/L pour les flacons sans 

revêtement. Des flacons revêtus d'une couche de SiO2 par la CVD TEOS-O2/O3 à 550°C ont été testés 

dans les mêmes conditions. Les résultats montrent que la performance en tant que barrière chimique 

du revêtement de SiOxNy est nettement supérieure à celle de SiO2. Il est à noter que des 

concentrations de silicium plus élevées ont été trouvées pour les flacons revêtus de SiO2 comparées 

au verre nu, ce qui suggère que cela provient du revêtement lui-même. Cela explique également la 

haute concentration de silicium pour les flacons revêtus de SiOxNy, bien qu'elle soit inférieure à celle 

du verre nu. Des tests effectués sur des flacons nus ayant subi un traitement thermique de 20 minutes 

à 550°C ont été menés pour vérifier que l'amélioration est réellement due au dépôt de SiOxNy, et non 

au traitement thermique que le verre subit lors du dépôt. Ces tests ont prouvé que c'est bien le 

revêtement qui joue un rôle crucial dans cette amélioration de la résistance à la corrosion du verre.  

 

Figure I. 40 : comparaison des concentrations des éléments du verre libérés dans la solution de glycine dans le cadre d’un 

test de durabilité chimique normalisé (chapitre <1660> des pharmacopées européennes et des Etats Unis)  [117] 

Enfin un facteur d’amélioration IF (improvement factor) a été calculé selon la formule I.4 pour fournir 

des résultats quantitatifs pour les deux types de revêtement appliqués (SiOxNy ou SiO2). Ce facteur 

correspond au rapport relatif de la somme des concentrations de tous les éléments du verre libérés 

dans la solution pour le verre nu par rapport à la somme obtenue pour le verre revêtu (hors silicium).     
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𝐼𝑚𝑝𝑟𝑜𝑣𝑒𝑚𝑒𝑛𝑡 𝐹𝑎𝑐𝑡𝑜𝑟 (𝐹𝐼) =
[∑conc]uncoated - [∑conc] coated x 100 

[∑conc]uncoated
 

Un FI positif et élevé pour les deux types de revêtement, allant de 66 à 95% pour le SiO2 et de 93 à 98% 

pour le SiOxNy a été obtenu, selon le test normalisé réalisé en présence de glycine (pH 10), KCl (pH 8) 

ou acide citrique (pH 8).  

A titre de comparaison, les vitesses initiales r0 reportées pour les verres nucléaires borosilicatés sont 

comprises entre 0,3 et 8,2 g·m−2·j−1 (à 90 °C and pH 9) suivant la composition du verre tandis que la 

vitesse résiduelle est de l’ordre de 0,1 à 2 mg·m−2·j−1, selon le protocole expérimental [25]. Même si 

ces conditions restent éloignées des protocoles des tests USP <1660>, on observe que l’ordre de 

grandeur de la vitesse de relâchement en bore pour les flacons revêtus d’un film SiOxNy, s’apparente 

à celui des vitesses résiduelles des verres nucléaires. Pour le flacon nu, l’ordre de grandeur est celui de 

la vitesse initiale retenue pour les verres nucléaires, comme attendu pour un verre de type I 

borosilicaté. 

Ces résultats prouvent que l’application d’un revêtement de type SiOxNy contribue très efficacement 

à limiter l’interaction entre la matrice vitreuse et les solutions aqueuses auxquelles il sera exposé, et à 

bloquer d’autre part la diffusion des éléments du verre vers la solution.  

Conclusion  

Dans ce chapitre, nous avons exploré les verres silicates du point de vue de leur structure et de leur 

durabilité chimique en présence de solutions aqueuses, en rappelant les mécanismes décrivant les 

phénomènes d’altération. Nous avons concentré notre propos sur le verre appliqué au milieu 

pharmaceutique, en examinant le processus de délamination en lien avec le procédé de fabrication et 

le médicament.  Nous avons également examiné les publications sur les verres SiON et SiOC, puis sur 

les procédés de dépôt de couches minces PVD et CVD, en mettant en lumière la dépendance des 

propriétés du film avec la technique de dépôt utilisée, tout en soulignant le manque de données sur 

les performances chimiques et mécaniques de ces films. Enfin, nous avons présenté une revue critique 

du projet ANR HEALTHYGLASS qui étudie l’application de couches de SiO2 et SiOxCyNz comme 

revêtement anticorrosion sur les faces internes des flacons en verre à application pharmaceutique.  

Nous avons en particulier décrit les modèles cinétiques élaborés en fonction des précurseurs testés 

avec l’attention portée à la limitation de la température de dépôt à 650°C, afin de garantir la 

transposabilité de cette technique aux matériaux les plus sensibles à la température.  La caractérisation 

des films produits a été détaillée, notamment en termes de : vitesse de dépôt, composition chimique, 

modules élastiques et résistance chimique, celle-ci se limitant à des tests courts (inférieurs à la minute) 

Eq I.5
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en milieu agressif de type Pilskin (pour les films de silice) ou BOE (pour les films SiOxNyCz), sans étude 

associée du matériau altéré. Cette application innovante et ces premiers résultats font entrevoir le 

potentiel des films SiOCN pour améliorer la durabilité et la résistance chimique des matériaux en verre, 

ouvrant ainsi de nouvelles perspectives pour des solutions de protection avancées.  

L’analyse globale met en évidence la nécessité d’approfondir les recherches sur ces familles de films 

pour exploiter pleinement leurs propriétés uniques et leurs comportements faces aux agressions 

chimiques en examinant attentivement les relations entre composition-structure et mécanismes 

d’altération. La présence du carbone dans les films, négligée vis-à-vis de celle de l’azote dans les 

recherches précédentes, constituera notamment un fil conducteur au cours de ce travail. Dans le 

contexte de ma thèse qui s’articule sur la question de la durabilité chimique, des analyses structurales 

approfondies ont été mises en œuvre avant, pendant et à la fin des expériences d’altération, suivant 

des protocoles qui seront décrits dans le chapitre II. Les résultats de ces études feront l’objet du 

chapitre III concernant les films de silice et du chapitre IV concernant les films substitués SiOxNyCz. Les 

échantillons étudiés jusqu’au chapitre IV ont été produits par CVD au cours du projet de l’ANR 

Healthyglass. Le chapitre V sera consacré à l’étude de films faiblement oxydés SiOxNyCz :H, synthétisés 

par PVD à l’Institut Pascal de Clermont-Ferrand en dehors du cadre de l’ANR Healthyglass. 
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Introduction  

Ce chapitre présente en détail les matériels et méthodes employés pour caractériser les échantillons 

étudiés et analyser leur comportement face à l'altération. Une attention particulière est portée aux 

différentes techniques de caractérisation mises en œuvre pour explorer la structure, l'état de liaison, 

la composition chimique, ainsi que la morphologie de surface et les propriétés mécaniques des films. 

Ces méthodes permettent de sonder et de comprendre en profondeur les mécanismes d'altération 

auxquels les films sont exposés. 

Dans ce contexte, une présentation exhaustive de chaque technique de caractérisation est fournie, 

incluant les principes de fonctionnement, les paramètres expérimentaux adoptés dans cette thèse, 

ainsi que les justifications du choix de ces méthodes dans le cadre de l’étude. Les approches utilisées 

pour le traitement des données collectées sont également décrites de manière précise. Les méthodes 

de caractérisation comprennent notamment les techniques d’analyse par faisceau d’ions, la 

spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (FTIR), la spectroscopie de photoélectrons induits 

par rayons X (XPS), la nanoindentation…, chacune étant utilisée pour cibler des propriétés spécifiques 

des échantillons. Enfin, ce chapitre détaille comment l'utilisation croisée de ces techniques de 

caractérisation et des méthodes de traitement des données permet de tirer des conclusions fiables sur 

le comportement des films dans des environnements d'altération spécifiques, contribuant ainsi à une 

meilleure compréhension des processus sous-jacents. 

Il est important de noter que tous les échantillons exploités dans cette thèse ont été fournis par le LGC 

de Toulouse où ils ont été élaborés durant le projet ANR HEALTHYGLASS entre 2018 et 2021. Nous 

avons reçu un nombre précis d’échantillons issus des différentes voies chimiques décrites dans le 

chapitre I, « section Projet ANR HEALTHYGLASS », sans possibilité de mettre en œuvre de nouvelles 

synthèses. Des échantillons fournis par l’Institut Pascal à Clermont-Ferrand, ont également fait l’objet 

d’une étude dans le cadre de cette thèse, qui sera présentée dans le chapitre V.  
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II.1. Les techniques de caractérisation par faisceaux d’ions  

II.1.1 Introduction  

Les techniques d'Analyse par Faisceau d'Ions (Ion Beam Analysis, IBA) regroupent différentes 

méthodes permettant d'analyser la composition élémentaire des matériaux à l'aide d'un faisceau 

d'ions généralement légers (protons (p), deutons (d), particules α (⁴He⁺) …). Ces techniques reposent 

sur l'interaction d'ions accélérés avec les atomes, et plus précisément avec les électrons et les noyaux 

des éléments présents dans le matériau analysé. Les faisceaux d'ions, dont l'énergie est de l’ordre de 

quelques MeV, permettent de sonder des matériaux jusqu'à des profondeurs de plusieurs microns. 

Les techniques de caractérisation IBA consistent à détecter des particules issues de collisions élastiques 

avec les noyaux de la cible, des rayonnements électromagnétiques (rayons X) résultant de l'ionisation 

des atomes impactés, ou encore des particules légères ou rayons électromagnétiques (rayons gamma) 

provenant de réactions nucléaires (collisions inélastiques). L'analyse de l'énergie des particules 

détectées permet d’identifier l’élément ayant participé à une ou plusieurs des collisions précitées et 

de déterminer la profondeur à laquelle s'est produite cette réaction nucléaire, dans le cas des analyses 

IBA employés dans cette thèse. Un des points forts des techniques IBA réside dans leur capacité à 

mesurer les profils de concentration de chaque élément de la cible en fonction de la profondeur dans 

le matériau, permettant, dans le cadre de mon étude, d'analyser l'impact de l'altération dans les 

couches les plus profondes de nos films, jusqu’à l'interface entre le film et le substrat. 

Dans ce travail, trois techniques d’analyse par faisceau d’ions ont été mises en œuvre pour suivre 

l’évolution de la composition chimique élémentaire de nos films SiOxNyCz:H au cours des processus 

d’altération auxquels ils étaient soumis. La technique RBS (Rutherford Backscattering Spectrometry), 

est une technique particulièrement intéressante car elle permet de suivre les éventuelles pertes 

d’épaisseurs par dissolution que nos échantillons auraient subies lors de l’altération en plus de la 

quantification des éléments lourds de nos matériaux d’intérêt. La technique NRA (Nuclear Reaction 

Analysis) est quant à elle une technique pertinente pour doser des éléments légers tels que l’oxygène, 

l’azote et le carbone. Enfin, la technique ERDA (Elastic Recoil Detection Analysis) est spécifique pour la 

quantification d’éléments ultra légers comme l’hydrogène. Dans notre cas, ces trois techniques, 

d’analyse combinées, permettent de déterminer avec une bonne précision les concentrations 

atomiques du silicium, de l’oxygène, de l'azote, du carbone et de l'hydrogène tout au long des 

expériences d’altération.  

Dans cette première partie du chapitre II, nous présenterons les principes fondamentaux des 

mécanismes d’interaction rayonnement-matière liés aux techniques IBA, en développant tout 

particulièrement la notion de pouvoir d’arrêt, avant d'examiner en détail les principes de chacune des 
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trois techniques utilisées. Pour chaque technique, nous commencerons par une présentation du 

principe de base, puis nous aborderons les notions de coefficients cinématiques, et de sections 

efficaces de réaction. Ensuite, nous nous focaliserons sur l’aspect simulation numérique des spectres 

collectés par ces trois types de mesure.   

II.1.2 fondamentaux des techniques IBA 

II.1.2.1 Interaction ion-matière  

Comme évoqué dans la section introduction, la physique qui encadre les techniques d’analyse par 

faisceau d’ions est basée sur l’interaction entre des ions accélérés et les atomes d’un matériau, 

généralement appelé cible. Lors de cette interaction, différents mécanismes se produisent et 

engendrent l’émission et/ou la diffusion de particules nucléaires ou encore l’émission de 

rayonnements électromagnétiques. Ces rayonnements ou particules nucléaires légères émis peuvent 

alors être détectés et fournir des informations sur la composition chimique élémentaire du matériau. 

Les mécanismes qui prennent place lors de l’interaction ion-matière et qui nous intéressent dans le 

cadre de notre étude peuvent être classés en deux grandes familles [120]:  

➢ Des collisions inélastiques avec le nuage électronique ou le noyau des atomes de la cible :  Ces 

interactions se produisent lorsqu’un ion incident transfère une partie de son énergie cinétique 

aux électrons du matériau cible, causant l‘excitation ou l’ionisation des atomes (Technique 

PIXE ou Particle Induced X-ray Emission). Un ion incident peut également induire une réaction 

nucléaire avec les noyaux de la cible dans certaines conditions, c’est le principe de base de la 

technique NRA.  

➢ Des collisions élastiques : il s’agit de collisions coulombiennes de type noyau – noyau qui 

constituent la base des techniques RBS et ERDA utilisées dans ce travail. 

II.1.2.2 La notion de cinématique 

Lorsqu'un ion avec une énergie de l’ordre du MeV se déplace dans la matière, il interagit à la fois avec 

le nuage d'électrons et les noyaux atomiques du matériau cible. Les collisions avec les noyaux cibles 

fournissent la base pour l'identification d'atomes cibles en fonction de leur masse. Ceci est réalisé en 

traitant l'interaction comme une collision élastique binaire entre les deux particules, incidente et cible. 

Dans le cas idéal, les effets du sous-système électronique et des noyaux voisins sont ignorés, ce qui 

simplifie la description du potentiel d’interaction. Les cinématiques de réaction pour chacune des 

techniques utilisées pour la caractérisation de nos matériaux, seront développées par la suite.   
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II.1.2.3 Notion de section efficace   

La section efficace est la probabilité qu’un processus bien spécifique se produise lors d’une collision 

entre un ion accéléré et les atomes de la cible. La section efficace est généralement notée 𝜎 et est 

exprimée en unité de surface le plus couramment en barn (10-24 cm2), et plus précisément en barn/sr 

car la probabilité d’émission peut être dépendante de l’angle d’émission .  

La section efficace d’une réaction élastique ou inélastique dépend de la nature et l’énergie de l’ion 

incident, de la nature des atomes de la cible et de l’angle de détection . Dans les techniques IBA, la 

section efficace est un paramètre fondamental qui assure la quantitativité des analyses. Dans le cas de 

la RBS et de l’ERDA, cette section efficace peut être estimée de façon analytique avec une expression 

mathématique relativement simple comme nous le verrons par la suite. Toutefois en NRA, liée à la 

complexité des phénomènes de réactions nucléaires directes nucléon-nucléon ou par formation d’un 

noyau composé, les sections efficaces utilisées sont expérimentales et généralement issues de la 

littérature. Spécifiquement pour la technique NRA, le choix des conditions expérimentales (nature et 

énergie de la particule incidente et angle de détection) est dicté par l’existence dans la littérature d’une 

courbe de section efficace. Il est essentiel de vérifier sa véracité en analysant des étalons ou standards, 

car pour des réactions nucléaires peu utilisées, la disparité de valeur de section efficace peut être 

importante en fonction des auteurs. 

II.1.2.4 Notion de pouvoir d’arrêt 

Dans les analyses par faisceau d'ions telles que la RBS, l’ERDA et la NRA, la compréhension des 

interactions entre les ions incidents et la matière est essentielle pour interpréter correctement les 

spectres en énergie des particules détectées. La notion de perte d’énergie est un paramètre clé pour 

atteindre cette fin. En effet, deux processus principaux sont à l'origine des pertes d'énergie subies par 

un ion traversant la matière : le pouvoir d'arrêt électronique et le pouvoir d'arrêt nucléaire. Ces deux 

termes sont d'une importance cruciale pour déterminer la profondeur de pénétration des ions et pour 

générer les spectres théoriques correspondant à ceux obtenus à partir de ces techniques analytiques, 

autrement dit, les spectres simulés. 

Le pouvoir d'arrêt (ou stopping power en anglais) est la capacité d’un matériau à freiner (par transfert 

d’énergie) les ions qui le pénètrent. C’est une notion clé dans la physique des techniques d’analyse par 

faisceau d’ions basée sur le phénomène de perte d'énergie que les ions accélérés vont subir quand ils 

vont traverser un matériau donné. Plus précisément, il repose sur la quantité d'énergie que la particule 

perd par unité de distance parcourue dans le matériau cible. Le pouvoir d'arrêt, noté généralement 𝑆  

est représenté par la formule suivante : 
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𝑆 = − 
𝑑𝐸

𝑑𝑥
   

Où : 𝑑𝐸 est la diminution de l'énergie de la particule incidente, 𝑑𝑥 est la distance parcourue par l’ion 

dans le matériau. 

Il existe deux mécanismes principaux contribuant à cette perte d'énergie : 

• Le pouvoir d'arrêt électronique, lié aux interactions entre l'ion et les électrons des atomes de 

la cible. 

• Le pouvoir d'arrêt nucléaire, qui résulte des collisions élastiques entre l'ion incident et les 

noyaux des atomes de la cible. 

Ainsi, le pouvoir d’arrêt d’un matériau donné représente sa capacité à ralentir des ions incidents 

lorsqu’ils le traversent via ces deux mécanismes, nucléaire et électronique. Le pouvoir d’arrêt total  

𝑆(𝐸) sera donc présenté par la formule :  

𝑆 (𝐸) = 𝑆𝑒(𝐸) + 𝑆𝑛(𝐸) = − [(
𝑑𝐸

𝑑𝑥
)
𝑒
+ (

𝑑𝐸

𝑑𝑥
)
𝑛
]  

Où 𝑒 et 𝑛 font référence au processus électronique et nucléaire respectivement.  

Le pouvoir d'arrêt électronique 𝑆𝑒(𝐸), comme déjà mentionné, décrit la perte d'énergie de l'ion due à 

l'excitation et l'ionisation des électrons de la cible. Le calcul du pouvoir d'arrêt électronique peut être 

modélisé par plusieurs approches théoriques. Le modèle de Bethe-Bloch est sans doute le plus 

populaire pour calculer le pouvoir d'arrêt électronique des ions de haute énergie [121]. Il est 

particulièrement utile pour prédire et comprendre comment les ions de haute énergie perdent leur 

énergie en traversant la matière. Pour des énergies plus basses (régime keV à MeV), des ajustements 

empiriques ou des simulations numériques basées sur des bases de données expérimentales telles que 

SRIM (Stopping and Range of Ions in Matter) [122] sont souvent utilisés. 

Le pouvoir d'arrêt nucléaire  𝑆𝑛(𝐸), est associé aux collisions directes entre l'ion incident et les noyaux 

des atomes de la cible. L'ion perd de l'énergie via des collisions élastiques. Le pouvoir d'arrêt nucléaire 

est plus important pour des ions lourds et à basse énergie. Le calcul de 𝑆𝑛  repose sur la théorie des 

collisions binaires, et dépend de l'énergie cinétique de l'ion incident ainsi que des propriétés des 

noyaux de la cible. Le modèle de Lindhard, Scharff et Schiøtt (LSS) [123], [124] permet de décrire ce 

phénomène dans le cas des énergies modérées.  

La justesse des modèles permettant de calculer ces pouvoirs d'arrêt est essentielle pour la précision 

des simulations et des interprétations des données obtenues à partir des analyses par faisceau d'ions. 

Dans notre étude c’est d’autant plus important qu’on se sert des IBA pour estimer le taux de dissolution 

Eq II.1.1 

Eq II.1.2 
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des films traités chimiquement, qui est un paramètre clé donnant des informations sur leur 

performance chimique. Les modèles permettant de calculer les pouvoirs d’arrêt sont implémentés 

dans le logiciel SIMNRA que l’on utilise pour simuler nos spectres (section II.1.7). 

Dans le cadre de cette étude, nous avons utilisé le modèle plus performant de Ziegler-Biersack + KKK. 

En effet comme l'ont montré Konac et al. [125], [126], les valeurs de pouvoir d'arrêt de Ziegler-Biersack 

équivalent à SRIM 97 sont imprécises pour estimer le pouvoir d’arrêt des ions dans le carbone et le 

silicium. En comparant les écarts obtenus lors de simulation de standards SiO2 en appliquant les 

modèle SRIM 97 et Ziegler-Biersack + KKK, nous estimons que le rapport 𝑓 du pouvoir d’arrêt Ziegler-

Biersack + KKK sur le pouvoir d’arrêt SRIM 97 pour le silicium vaut : 

𝑓 = 0.98 ± 0.02 

Hoshino et al. ont mesuré ce même rapport 𝑓 (pouvoir d’arrêt expérimental sur le pouvoir d’arrêt SRIM 

97) de l’hélium dans Si et SiO2 (figure II. 1).   

 

Figure II. 1 : Coefficients de correction des pouvoirs d'arrêt Ziegler-Biersack de Si (a) et SiO2 (b) 

 

Dans les conditions de nos analyses RBS, à savoir 2 MeV pour les ions alpha, les rapports mesurés par 

Hoshino sont  de 0.96 ± 0.02 pour Si (cohérent avec Ziegler-Biersack + KKK ) et de 1.01 ± 0.02 pour 

SiO2.  

Ainsi le choix du modèle Ziegler-Biersack + KKK pour notre simulation est justifié car en choisissant 

Ziegler-Biersack + KKK dans SIMNRA, le facteur correctif est appliqué pour le carbone et le silicium dans 

nos films SiNOCH, nous assurant ainsi une meilleure simulation de nos données expérimentales et une 

meilleure estimation de l’épaisseur. 

Le pouvoir d’arrêt nucléaire d’un matériau multi-élémentaire est calculé en appliquant la loi 

d’additivité des pouvoirs d’arrêt de Bragg. La loi de Bragg est une simple règle d'additivité linéaire des 
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contributions des pouvoirs d'arrêt des différents éléments du composé, en supposant que l'interaction 

d'un ion incident avec un atome cible est indépendante des atomes cibles environnants. Ainsi, Pour un 

composé constitué de différents éléments 𝑖 avec des concentrations atomiques 𝐶𝑖 , le pouvoir d’arrêt 

total du composé est donné par :  

𝑆 =  ∑𝐶𝑖𝑆𝑖 

Où 𝑆𝑖 est le pouvoir d’arrêt de l’élément 𝑖. 

 La formule de Bragg suppose que l’interaction entre l’ion et l’atome est indépendante de 

l’environnement. Néanmoins, il est observé que l’état chimique et physique du milieu a un effet sur la 

perte d’énergie. Les écarts par rapport aux prédictions de la règle de Bragg sont plus prononcés autour 

du maximum du pouvoir d’arrêt ou encore pic de Bragg et pour les composés solides tels que les 

oxydes, les nitrures et les hydrocarbures. Les écarts par rapport aux prédictions de la loi de Bragg 

peuvent être de l’ordre de 10 à 20 % dans certain cas. Des modèles prenant en compte les effets des 

liaisons sur le calcul du pouvoir d’arrêt existent, tel que le modèle de CAB « cores and bonds » 

développé par Ziegler et Manoyan [127], cependant il n’est pas implémenté dans SIMNRA.  

Pour conclure sur cette section, les pouvoirs d'arrêt jouent un rôle crucial dans les analyses par faisceau 

d'ions telles que la RBS, l'ERDA et la NRA. La connaissance précise des pouvoirs d'arrêt électronique et 

nucléaire permet de déterminer la profondeur de pénétration des ions incidents, les gradients de 

concentration, les épaisseurs de couches minces. Pour chacune de ces techniques, une mauvaise 

estimation des pouvoirs d'arrêt entraîne des erreurs non négligeables dans l'interprétation des 

spectres. 

Maintenant que nous avons décrit les fondamentaux physiques des IBA, nous allons détailler plus en 

détail chacune des différentes techniques dans les sections suivantes.  

II.1.3 La technique RBS (Rutherford Backscattering Spectrometry)  

II.1.3.1 Principe 

L'analyse par rétrodiffusion élastique ou rétrodiffusion Rutherford (RBS) fournit des données 

quantitatives précises sur la composition chimique des échantillons dans une région qui va de la 

surface à quelques microns de profondeur.  La technique, hormis les déplacements atomiques en fin 

de parcours, est non destructive et les résultats sont obtenus rapidement (quelques minutes) et, dans 

leurs grandes lignes, sont facilement interprétables. Ils concernent tous les éléments chimiques, 

exceptés les plus légers (à partir du carbone dans des conditions d'utilisation usuelles).  La profondeur 

sondée ainsi que la résolution en profondeur rendent la spectroscopie RBS particulièrement adaptée 

Eq II.1.3 
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à la caractérisation de couches minces, des profils d'implantation ou de diffusion. La technique RBS est 

une méthode d’analyse absolue car elle ne nécessite pas l’utilisation de standards de calibration, 

contrairement à d'autres techniques (Secondary Ion Mass Spectrometry ou SIMS), 

La RBS est basée sur la diffusion élastique de particules chargées incidentes (Z1, M1), généralement 

légères avec une énergie de l’ordre de quelques MeV, suite à une interaction coulombienne avec un 

noyau cible (Z2, M2). L’angle de diffusion dépend de la distance d’impact entre les deux collisionneurs, 

plus la distance d’impact est faible plus l’angle de diffusion est grand. Dans ce travail, un faisceau d’ions 

4He+ d’énergie 2 MeV est utilisé pour mener les expériences de RBS. L’ion incident d’énergie initiale 

𝐸0 = 2 MeV rétrodiffuse, après une collision élastique avec un noyau cible à un angle de détection  𝜃, 

à une énergie 𝐸1 proportionnelle à 𝐸0.  

 

 

  

Figure II. 2 : Principe de la RBS pour une particule alpha incidente de 2 MeV 

 

Cette énergie 𝐸1  est définie par l’expression mathématique suivante :  

𝐸₁ = 𝐾. E₀  

Où                                                               𝐾 = 
𝐸₁

E₀
= [

M₁ cos𝜃+ √M₂²  − M₁² 𝑠𝑖𝑛2𝜃  

M₁+M₂
]

2

  

 

Eq II.1.4

 Eq II.1.5
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Le terme 𝐾 est appelé le coefficient cinématique. Il est issu de la conservation avant et après choc de 

l’énergie cinétique et de la quantité de mouvement dans les directions parallèle et perpendiculaire à 

la direction de l’ion incident. Il dépend des masses de la particule incidente et du noyau cible et de 

l’angle de détection 𝜃. Ce coefficient cinématique peut donc être calculé pour tout type d’ions et 

noyaux cibles. Ainsi, en mesurant les énergies E1 des particules rétrodiffusées et connaissant l’énergie 

incidente 𝐸0, nous pouvons identifier via le coefficient 𝐾 les différents éléments en surface de 

l’échantillon. Pour rappel, ce mode d’identification peut être utilisé uniquement pour les éléments en 

surface de l’échantillon car pour des noyaux en profondeur les particules incidentes ont perdu de 

l’énergie et ont donc des énergies inférieures à 𝐸0.  

 

 

Figure II. 3 : Evolution du coefficient cinématique K en fonction de M2 et  pour M1 = 4 uma 

• Si on regarde l’évolution de 𝐾 en fonction de M2 et 𝜃 (figure II.3), nous constatons que K 

augmente avec M2, ce qui veut dire que l’énergie des signaux RBS augmente avec la masse M2 

des noyaux impactés. Ainsi, sur un spectre RBS d'un matériau homogène d’épaisseur de 

quelques monocouches, les pics des éléments du plus léger au plus lourd se déclinent de 

gauche à droite sur le spectre en énergie croissante des particules rétrodiffusées, comme 

illustré sur la figure II.4.  Le pic du silicium (Si, M2= 28.085 uma) apparait à plus basse énergie, 

puis le pic du titane (Ti, M2= 47.867 uma) et enfin le pic de tantale (Ta, M2= 180.947 uma) à 

plus haute énergie. 
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Figure II. 4 : Spectre RBS d'une couche d’alliage de Si, Ti et Ta : les pics sont positionnés dans des canaux en énergie (keV) 
d’autant plus élevés que la masse de l’atome cible est élevée. 

• La résolution en masse augmente avec 𝜃. Il est donc préférable de travailler avec un angle de 

détection le plus élevé possible. Cependant, pour un même 𝜃, cette résolution diminue avec 

l’augmentation de M2. En effet, le coefficient K est proche de 1 lorsque l'atome de la cible est 

très lourd. Par conséquent, la résolution en masse est meilleure pour les noyaux légers et se 

détériore pour des noyaux plus lourds. Le spectre RBS ci-dessous (figure II.5) illustre ce 

phénomène : nous observons clairement que les pics du tantale (Ta) et du tungstène (W) 

interfèrent, tandis que ceux de l'aluminium (Al) et du silicium (Si) sont déconvolués. A noter 

que la technique RBS est isotopiquement sélective puisque le coefficient K dépend de la masse 

M2 du noyau diffuseur. Il est possible de séparer les signaux RBS 16O et 18O dans le cas de 

couches oxydées ultramince déposée sur un substrat léger par exemple en carbone. 
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Figure II. 5 : Spectre RBS d'une couche d’alliage de W, Ta, Si et Al : illustration de la résolution en masse de la technique RBS 

 

II.1.3.2 Spectre RBS et interprétation  

Un spectre RBS représente la distribution en nombre et en énergie des particules incidentes 

rétrodiffusées sur les noyaux de la cible bombardée par un faisceau d'ions.  L'axe des abscisses 

représente l'énergie des particules détectées, souvent exprimée en keV. L'axe des ordonnées indique 

le nombre de particules détectées à une certaine énergie, comprise entre 0 et une énergie inférieure 

à 𝐸0.  

Lors de nos expériences RBS, un détecteur silicium PIPS (Passivated Implanted Planar Silicon) est placé 

dans l'enceinte d’analyse à un angle 𝜃. Une chaine d’électronique nucléaire en amont du détecteur 

PIPS met en forme le signal recueilli pour au final afficher le spectre en énergie des particules détectées 

sur un analyseur multicanaux. Un ion contribue au spectre s'il entre en collision avec un noyau cible et 

est rétrodiffusé sous l'angle 𝜃. Lors de son parcours dans l'échantillon, l’ion est ralenti principalement 

par collisions électrons-ions (𝑆𝑒(𝐸)) au sein de la cible, parfois il subit aussi une collision noyau-noyau 

et il sera détecté s’il a une énergie suffisant pour s’extraire de la cible.  Son énergie de sortie est 

d'autant plus faible que la collision s'est produite à une plus grande profondeur. L'énergie d'un ion 

rétrodiffusé lorsqu'il atteint le détecteur vaut alors :  

𝐸𝑓 = 𝐾. 𝐸𝑖 − 𝛥𝐸𝑟𝑒𝑡𝑜𝑢𝑟 

Avec                    𝐸𝑖 = 𝐸0 − 𝛥𝐸𝑎𝑙𝑙𝑒𝑟 

Eq II.1.6

 Eq II.1.7
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𝛥𝐸𝑎𝑙𝑙𝑒𝑟 𝑒𝑡 𝛥𝐸𝑟𝑒𝑡𝑜𝑢𝑟 représentent les pertes d'énergie le long des trajets aller et retour dans 

l'échantillon comme illustré sur la figure II.6, c’est-à-dire pour un angle d’incidence  du faisceau par 

rapport à la normale de l’échantillon et un angle de sortie ou d’émergence  𝛽. 

. 

 

Figure II. 6 : Schéma de pertes d'énergie le long des trajets aller et retour dans l'échantillon 

Pour une cible donnée, les pertes d’énergie  𝛥𝐸𝑎𝑙𝑙𝑒𝑟 𝑒𝑡 𝛥𝐸𝑟𝑒𝑡𝑜𝑢𝑟  pour une profondeur de pénétration 

𝑥 sont calculées à partir du pouvoir d’arrêt total (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
)  : 

 

𝛥𝐸𝑎𝑙𝑙𝑒𝑟 = ∫(
𝑑𝐸

𝑑𝑥
)
𝑎𝑙𝑙𝑒𝑟

. 𝑑𝑥

𝑥

0

 

𝛥𝐸𝑟𝑒𝑡𝑜𝑢𝑟 = ∫ (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
)
𝑟𝑒𝑡𝑜𝑢𝑟

. 𝑑𝑥

𝑥
𝑐𝑜𝑠𝛽

0

 

Si l'échantillon est un matériau polyatomique AmBn, nous appliquons la loi d’additivité des pouvoirs 

d’arrêt :  

𝑆𝐴𝑚𝐵𝑛
(𝐸) = 𝑐𝐴. 𝑆𝐴(𝐸) +  𝑐𝐵. 𝑆𝐵(𝐸)      avec 𝑐𝐴+ 𝑐𝐵 = 1 

 

𝑐𝐴 : fraction atomique de l’élément A dans AmBn 

𝑐𝐵 : fraction atomique de l’élément B dans AmBn 

Pour déterminer la profondeur de pénétration associée à un canal 𝑛 ou énergie 𝐸𝑛du spectre, il faut 

connaitre le pouvoir d’arrêt  𝑆(𝐸) ce qui implique de connaître la composition de l'échantillon. Une 

erreur sur la densité 𝜌 (g/cm3) du matériau analysé peut s'ajouter à l'imprécision des valeurs de pouvoir 

d’arrêt, ainsi pour se soustraire de la densité du matériau, on définit le pouvoir d’arrêt ou perte 

Eq II.1.8

 

Eq II.1.9

 

Eq II.1.10
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d’énergie par unité de longueur, donné en (eV /(1015 at/cm2)). Plus précisément, nous exprimons les 

longueurs ou profondeurs non pas en cm mais en 1015 at/cm2 avec la relation suivante : 

𝜏 = 𝑁𝐴𝑚𝐵𝑛 . 𝑥       avec     𝑁𝐴𝑚𝐵𝑛 =
𝒩.𝜌

𝑀𝐴𝑚𝐴𝐵𝑛

  (at/cm3) 

𝑀𝐴𝑚𝐵𝑛
= 𝑐𝐴. 𝑀𝐴 + 𝑐𝐵.𝑀𝐵      avec 𝑐𝐴+ 𝑐𝐵 = 1  

 : profondeur en at/cm2 

𝑥 : profondeur en cm 

𝑚 et 𝑛 : coefficients stoechiométriques des éléments A et B de masses MA et MB  

𝑁𝐴𝑚𝐵𝑛  : nombre d’atomes par cm3 dans le matériau 𝐴𝑚𝐵𝑛 

Le nombre d’atomes A par cm3 dans le composé 𝐴𝑚𝐵𝑛 est défini par L’équation II.1.11 

𝑁𝐴
𝐴𝑚𝐵𝑛 = 𝑐𝐴. 𝑁𝐴𝑚𝐵𝑛  

Les épaisseurs mesurées par la technique RBS sont données en at/cm2 avec la nécessité de connaitre 

la densité volumique du matériau pour transformer les épaisseurs dans le système métrique. 

Sur un spectre RBS, un évènement sera comptabilisé au canal 𝑛 d'énergie 𝐸𝑛 si son énergie de sortie 

𝐸𝑓 vérifie :  

𝐸𝑛 − 𝛿 ≤ 𝐸𝑓 ≤ 𝐸𝑛 

Nous associons à un canal 𝑛 une tranche de l'échantillon d'épaisseur 𝑥𝑛 située à la profondeur 𝑥𝑛 

telle que les ions rétrodiffusés entre 𝑥𝑛  et 𝑥𝑛 + 𝑥𝑛 ressortent respectivement avec une énergie 𝐸𝑛 et 

𝐸𝑛  −  𝛿  (largeur énergétique d'un canal ). Le nombre de coups 𝐴𝐴,𝑛 ou particules rétrodiffusées sur 

l’élément A, enregistré dans le canal 𝑛 s'exprime par : 

𝐴𝐴,𝑛 =
𝜎𝐴(𝐸𝑖). 𝑄. 𝛺. 𝑁𝐴

𝐴𝑚𝐵𝑛 . ∆𝑥𝑛

𝑐𝑜𝑠𝛼
 

𝑄.𝛺 : produit du nombre de particules incidentes et de l'angle solide du détecteur (part.sr) 

𝜎𝐴(𝐸𝑖) : section efficace de l'élément A à l'énergie 𝐸𝑖  de la particule incidente après avoir atteint la 

profondeur 𝑥𝑛  (cm2/sr) 

𝑁𝐴
𝐴𝑚𝐵𝑛 . ∆𝑥𝑛 : nombre d'atomes A présents dans la tranche qui contribue au canal 𝑛 (at/cm2) 

Eq II.1.12

 

Eq II.1.11 
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Sur les spectres RBS, nous observons un front à une énergie 𝐾A.𝐸0 au-delà de laquelle aucun ion n'est 

détecté. Ce front correspond aux ions rétrodiffusés sur l’élément chimique A présent à la surface de 

l'échantillon. Sa position est caractéristique de la nature du noyau cible A.  

En deçà du front sont détectées les particules ayant rétrodiffusé plus en profondeur dans l'échantillon. 

L'énergie est d'autant plus faible que ces collisions sont produites profondément.  

A une énergie 𝐸𝑛 est associée une profondeur de pénétration 𝑥𝑛 et l'intensité du spectre à cette 

énergie est proportionnelle à la densité atomique à cette profondeur soit à la fraction atomique 𝑐𝐴 et 

à la section efficace de collision élastique. Le spectre d'un échantillon polyatomique résulte de la 

collision des particules incidentes avec les noyaux des différents éléments et montre ainsi plusieurs 

fronts. Lorsque l'échantillon est constitué de plusieurs couches successives, les discontinuités des 

concentrations font apparaître de nouveaux fronts. Un profil de concentration donne lieu à une 

variation progressive de l'intensité.  

Dans le cas général d’une couche mince AmBn avec un gradient de concentration 𝑐𝐴(𝑥) de l’élément A 

dans la couche mince d’épaisseur 𝑋0, suffisamment important pour tenir compte de la variabilité de la 

section efficace 𝜎𝐴(𝑥) en fonction de la profondeur 𝑥, le calcul de l’aire totale associée aux collisions 

avec l’élément A est décrit par la formule suivante en intégrant le produit des deux fonctions, section 

efficace et concentration en atomes A, de la variable x sur l’épaisseur totale 𝑋0 de la couche mince.  

𝐴𝐴 =
𝑄.𝛺. ∫ f.𝑁𝐴

𝐴𝑚𝐵𝑛(𝑥). 𝜎𝐴(𝑥) 𝑑𝑥
𝑋𝑜

𝑜

𝑐𝑜𝑠𝛼
 

𝑁𝐴
𝐴𝑚𝐵𝑛(𝑥) : concentration en at/cm3 de l’élément A à la profondeur x 

f : abondance de l’isotope collisionneur de l’élément A 

A partir des aires des pics de rétrodiffusion des éléments A et B présents dans la couche mince AmBn, 

nous pouvons quantifier le nombre total d’atomes 𝑁𝐴
𝐴𝑚𝐵𝑛  et 𝑁𝐵

𝐴𝑚𝐵𝑛   ainsi que les concentrations 𝑐𝐴(𝑥) 

et 𝑐𝐵(𝑥) dans la couche mince d’épaisseur X0 puisque  

𝑁𝐴
𝐴𝑚𝐵𝑛(𝑥) = 𝑐𝐴(𝑥). 𝑁𝐴𝑚𝐵𝑛(𝑥) 

Ainsi, pour estimer le nombre d’atomes cibles présents dans le matériau, il est important de connaître 

la section efficace de la réaction nucléaire qui rentre en jeu comme nous le verrons dans la section 

suivante.     

Eq II.1.13

 

Eq II.1.14
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II.1.3.3 Sensibilité de détection   

La sensibilité de détection de la technique RBS est dictée par sa section efficace. La section efficace est 

la probabilité pour qu'un ion incident d'énergie 𝐸 soit rétrodiffusé à l'angle 𝜃 au cours d'une collision 

élastique sur un noyau.  Plus précisément, nous parlons de section efficace différentielle car elle est 

variable en fonction de l’angle 𝜃. En règle générale, l'interaction n’est pas purement coulombienne car 

il faut rajouter un potentiel dû à l’écrantage du potentiel coulombien par le nuage électronique. La 

section efficace de Rutherford 𝜎(𝐸,𝜃)  ne prend en compte que le potentiel coulombien et est donnée 

dans le repère du laboratoire. Pour tenir compte de l’anisotropie d’émission dans le système du 

laboratoire, nous parlons de section efficace différentielle de Rutherford exprimée en barn/sr (barn 

par stéradian) qui est donnée par :  

𝑑𝜎

𝑑𝛺
= (

𝑍₁𝑍₂  𝑒2

4𝐸₀
)

2

.
4

𝑠𝑖𝑛4𝜃
.

[
 
 
 
 
 
𝑐𝑜𝑠Ɵ + √1 − [

𝑀₁ 𝑠𝑖𝑛Ɵ
𝑀₂ ]

2

√1 − [
𝑀₁ 𝑠𝑖𝑛Ɵ

𝑀₂ ]
2

]
 
 
 
 
 

 

 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶ 

𝐸0 : l’énergie initiale de la particule incidente 

𝑍1, 𝑍2 : les numéros atomiques de l’ion incident et de l’atome cible respectivement 

D’après cette expression, la section efficace différentielle de Rutherford est proportionnelle au carré 

du numéro atomique  𝑍₂ de l'atome cible. Cela implique que les éléments plus lourds sont détectés 

avec une plus grande sensibilité que les éléments plus légers. Sur la figure II.7, nous montrons un 

spectre RBS de simulation d’une couche composée de 50 % de tantale (Ta) et de 50 % de silicium (Si). 

Malgré l'égalité des concentrations, nous observons clairement que le pic du silicium est beaucoup 

moins intense que celui du tantale.  

Eq II.1.15
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Figure II. 7 : Spectre RBS d'une couche Ta0.5 Si0.5 : illustration de la sensibilité de détection de la technique RBS liée au numéro 
atomique 

 

La section efficace 𝜎(𝐸, 𝜃) est inversement proportionnelle au carré de E0, ce qui implique une 

augmentation de la hauteur du plateau de saturation d’une cible mono élémentaire vers les basses 

énergies. 

Comme mentionné précédemment, en pénétrant le matériau les particules incidentes vont perdre de 

l’énergie et vont être rétrodiffusées en profondeur à plus faible énergie. Le résultat est qu'au lieu 

d’obtenir un pic de rétrodiffusion très étroit pour une couche ultramince, le pic va s’élargir 

progressivement vers les basses énergies pour une couche mince plus épaisse. La largeur du pic est 

d’autant plus importante que l’épaisseur de la couche mince est grande et que les angles  d’entrée 

et  de sortie sont importants.  

En pratique, une épaisseur de couche mince et comme dit précédemment, un profil en profondeur de 

concentration atomique, peuvent alors être déterminés à partir des largeurs, hauteurs et aires des pics 

d'un spectre RBS. Mais la présence d’interférences spectrales et de la dépendance du pouvoir d’arrêt 

à la stœchiométrie de la couche mince, rend difficile l’interprétation du spectre RBS et nécessite 

l’utilisation d’outils de simulation.  La figure II.8 illustre ce phénomène, montrant clairement l'évolution 

de la largeur du pic du signal du silicium d’une couche de silice déposée sur un substrat de silicium en 

fonction de l'épaisseur, avec une énergie 𝐸0  de 2000 keV (4He+) et un angle de détection θ de 166°. La 

première couche présente une épaisseur 800.1015 at/cm² (a). Pour cette couche, les ions rétrodiffusés 

sur un noyau de silicium situé en surface et à l’interface silice substrat de silicium ont des énergies 
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respectives de 1155 keV et de 1065 keV environ. Pour le deuxième échantillon, qui est plus épais 

(2000.1015 at/cm²), l'ion subit une perte d'énergie plus importante pour atteindre l’interface, et une 

fois rétrodiffusé, son énergie est d’autant plus faible comparée à (a), autour de 960 keV. Cependant, 

le front à haute énergie du signal apparaît à la même énergie (1133,629 keV) car le coefficient 

cinématique est le même pour tous les atomes de silicium en surface. 

 

Figure II. 8 : illustration de la perte d'énergie et du pouvoir d'arrêt en RBS 

La capacité de la technique RBS est d'une importance significative pour ce travail, car elle nous 

permettra de suivre l'évolution des compositions chimiques et de l’épaisseur des revêtements (couche 

mince) lors du processus d'altération, ce qui constitue un outil performant pour évaluer leur résistance 

chimique. 
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II.1.4 La technique ERDA (Elastic Recoil Detection Analysis)  

II.1.4.1 Principe 

Lors de l’interaction d’un ion incident avec la matière, il transfère une partie de son énergie aux noyaux 

cibles et un noyau cible peut être éjecté par effet de recul élastique (figure II.9). La méthode ERDA se 

base sur la détection de ce noyau de recul ayant une énergie suffisante pour s’extraire de l’échantillon. 

Pour cela, il est nécessaire que la masse de l’ion incident soit plus importante que celle de l’atome 

cible. Cette méthode est particulièrement efficace pour la détection des éléments légers comme 

l’hydrogène. 

 

Figure II. 9 : Principe de l'ERDA 

 

En RBS, la rétrodiffusion n'est possible que sur des noyaux plus lourds que l'ion incident, ce qui rend 

l'hydrogène indétectable par cette méthode. En ERDA, la masse de l’ion incident doit être supérieure 

à la masse du noyau cible. Pour l’analyse de l’hydrogène par ERDA, le faisceau incident est 4He+. La 

cinématique de la collision élastique 1H(4He ,1H)4He  prédit que plus l’angle de détection est faible, plus 

le noyau hydrogène aura une énergie importante. Dans cette logique, le faisceau 4He+ d’énergie 2,8 

MeV irradie l’échantillon en condition d’incidence rasante pour un angle α = 70,5° par rapport à la 

normale de l’échantillon, et un angle de détection faible φ = 30° est utilisé. Dans cette géométrie, la 

condition de recul est vérifiée et il sera donc possible de détecter, quantifier et établir des profils de 

concentration d’hydrogène. Il est crucial de souligner que lorsque nous travaillons dans des conditions 

de faible angle de détection, la diffusion des particules incidentes sur les atomes du matériau persiste 

et masque la détection des noyaux d’hydrogène de recul. L’extraction du signal des protons parmi les 

signaux de diffusion, est solutionnée en utilisant un filtre de Mylar de 13 µm d'épaisseur devant le 
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détecteur PIPS. Cette épaisseur est suffisante pour stopper les particules 4He diffusées, tout en 

transmettant les noyaux d'hydrogène ou protons de recul [128]. 

Les fondamentaux des techniques RBS et ERDA sont semblables. En effet, le spectre ERDA représente 

comme pour RBS la distribution en nombre et en énergie des noyaux de recul vers l’avant. La technique 

ERDA se base aussi sur le processus de collision élastique entre deux corps mais la collision n’est pas 

purement coulombienne, car les forces nucléaires rentrent en jeu.  

En se basant sur les équations de conservation d’énergie et de la quantité de mouvement, le coefficient 

cinématique de recul 𝐾′ à un angle de recul  est donné par l’expression suivante :  

𝐾′ =  
𝐸₂

E₀
= [

4M₁M₂  

(M₁ + M₂)²
] 𝑐𝑜𝑠²𝜑 

Où 𝐸₂ représente l’énergie de recul 

De ce fait, connaissant l’angle de détection  et les masses de l’ion incident M1 et de l’ion de recul M2, 

l’énergie de recul E2 peut être calculée. 

II.2.4.2 Sensibilité de détection   
  

En ERDA la section efficace différentielle de Rutherford est donnée par la formule suivante :  

𝑑𝜎

𝑑𝛺
= (

𝑍₁𝑍₂  𝑒2

2𝐸₀
)

2

.
1

cos3 𝜑
. (1 +

𝑀₁

𝑀₂
) 

D’après cette expression 

➢ 
𝑑𝜎

𝑑𝛺
 présente une valeur minimale quand = 0° 

➢ La probabilité de recul augmente quand l’énergie de l’ion incident diminue 

➢ Plus Z₁ est important, plus 
𝑑𝜎

𝑑𝛺
 est importante 

A l’énergie 2.8 MeV, la section efficace de la réaction 1H(4He ,1H)4He n’est plus à l’image d’une collision 

purement colombienne et nous avons opté pour une section efficace extraite de la littérature [129]. 

Pour la technique ERDA en particulier, nous allons introduire la notion de résolution en profondeur, 

car la mesure des profils d’hydrogène dans nos matériaux est très importante pour comprendre les 

mécanismes d’altération. Le terme résolution en profondeur fait référence à la profondeur minimale 

δx pour laquelle une différence d'énergie minimale δE (KeV) est détectable.  

𝛿𝑥 = (𝛿𝐸)/[𝜀]  

Eq II.1.17

 

Eq II.1.18

 

Eq II.1.16
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𝛿E : différence d'énergie minimale détectable (keV) 

[𝜀] : facteur de section efficace d'arrêt (keV / (1015 at/cm2) 

Considérons deux couches successives Li+ et Li- d’un film, ayant des épaisseurs égales xi, et qui ont la 

même concentration de l’élément sondé (ici on parle de l’hydrogène) et soit  𝑆𝐿𝑖+
(𝑇) et  𝑆𝐿𝑖−

(𝑇)  les 

signaux des particules détectées produits à partir de la réaction nucléaire 1H(4He ,1H)4He avec l'élément 

hydrogène dans les couches Li+ et  Li-. Nous définissons  𝑝𝑖 , la probabilité que la position de l'élément 

analysé soit dans la plage [xi - 
xi

2
 , xi + 

xi

2
]  

𝑝𝑖 = 1 −
 𝑆𝐿𝑖+

(𝐸) ∩  𝑆𝐿𝑖−
(𝐸)  

𝑎𝑣𝑒𝑟𝑎𝑔𝑒( 𝑆𝐿𝑖+
 , 𝑆𝐿𝑖−

)
 

Avec 

•  SLi+
(E) ∩  SLi−

(E) est la surface commune entre les deux signaux  SLi+
(E) and  SLi−

(E)  

•  SLi+
 et  SLi−

   sont les integrales de  SLi+
(E) et  SLi−

(E)  

 

 

Figure II. 10 : Simulation de deux couches, selon la méthode proposée par Martin et al. [130] 

Selon Martin et al., la résolution 𝛿𝑥 est déterminée pour 𝑝𝑖= 68,3 %. A partir de cette procédure, la 

résolution en profondeur sera calculée et permettra ainsi de considérer le film analysé comme une 

superposition de plusieurs sous couches d’épaisseur minimale 𝛿𝑥, comme illustré sur la figure II.11.  

Eq II.1.19
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Figure II. 11 : Principe de détermination d’un gradient de concentration d’hydrogène en profondeur dans un film analysé par 
ERDA 

La technique ERDA est utilisée dans ce travail pour suivre les variations de la concentration 

d’hydrogène dans toute la profondeur sondée, environ 1µm, c’est-à-dire au sein du revêtement 

couche mince mais aussi à l’interface couche/substrat. La quantification de H est un indicateur 

primordial dans la compréhension des processus d’altération. 

II.1.5 La technique NRA (Nuclear Reaction Analysis)  

II.1.5.1 Principe 

L’analyse par réaction nucléaire (NRA) est une technique de caractérisation basée sur les interactions 

entre un faisceau d’ions et le matériau cible à partir de réactions nucléaires directes nucléon-nucléon 

ou noyau composé. La NRA est particulièrement utile pour la détection et la quantification des 

éléments légers (par exemple C, N, O) dans une cible, souvent dans des couches minces. L’un des 

avantages de cette méthode est sa capacité à fournir des informations sur la composition élémentaire, 

même en profondeur, à partir de l’énergie des particules nucléaires légères émises lors de réactions 

nucléaires avec le faisceau d'ions incident. 
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Cette méthode repose sur la détection de particules émises par réactions nucléaires de transmutation 

entre un ion et un noyau cible. Elle est principalement employée à faible énergie afin de réduire le 

nombre de voies de réaction possibles, préservant ainsi la simplicité de l’analyse. Dans le cadre de 

cette thèse un faisceau de deuton de 0.9 MeV est utilisé. Cette approche (de faible énergie) ne permet 

de quantifier que les éléments légers ayant un Z < 15, en effet, avec des noyaux plus lourds, la répulsion 

électrostatique devient trop intense, empêchant l’ion incident de s’approcher suffisamment du noyau 

cible pour initier une réaction nucléaire. Contrairement à la RBS et l’ERDA, les mécanismes physiques 

lors d’une expérience NRA sont basés sur des chocs inélastiques, il n’y a donc pas de conservation de 

l’énergie cinétique avant et après choc.  

 

Figure II. 12 : Principe de la NRA 

 

Une réaction nucléaire s’écrit sous la forme :  

 X + a → b + Y 

Une notation abrégée courante de cette réaction se présente aussi de la façon suivante X(a,bn)Y, où a 

désigne la particule incidente de masse M1 et d’énergie E0 comme représentée sur la figure 3 (boule 

rouge), X le noyau de la cible (boule bleu) de masse M2 , b  de masse M3 ayant une énergie E3 et Y de 

masse M4 les produits léger et lourd de la réaction (jaune et vert respectivement) , et n l'état 
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d'excitation de Y. La particule légère b possède une énergie suffisante pour s’extraire de l'échantillon 

et être détectée. Quant au produit lourd Y de la réaction, il demeure au sein de la matrice. 

Une réaction nucléaire obéit à la loi de conservation d’énergie. Ceci fait qu’une réaction nucléaire 

s’écrit idéalement de la manière suivante :  

a + X → b+ Y + Q 

Q est le bilan énergétique. Si une énergie est libérée lors de la réaction, la valeur de Q sera positive, on 

parle de réaction nucléaire exoénergétique. Si Q est négative, de l’énergie doit être fournit et il y’aura 

un seuil d’énergie défini en dessous duquel cette réaction endoénergétique ne se produit pas. Q peut 

être aussi nul dans ce cas-là, la réaction est élastique.  

La valeur de Q est définie comme la différence entre l’énergie de masse initiale et l’énergie de masse 

finale.  

𝑄 = (𝑀1 + 𝑀2) − (𝑀4
∗ + 𝑀3) 

Avec M1 la masse de l’élément A. Si la particule Y est émise à un état excité, alors M∗Y = MY + E∗Y 

avec E∗Y est l’énergie d’excitation de Y. 

Dans le cadre de de travail, nous avons travaillé avec des réactions exoénergétiques pour quantifier 

les éléments légers (O, C et N) : les réactions nucléaires 16O(d,α0)14N, 12C(d,p0)13C, 14N(d,p5)15N ou 

14N(d,α1)12C. L’avantage de ces réactions est que les particules nucléaires légères émises ont des 

énergies bien plus importantes que celles des ions incidents. De ce fait, les signaux collectés pour 

chaque élément se retrouvent totalement décorrélés de la partie rétrodiffusée facilitant ainsi la 

quantification et augmentant la sensibilité de détection.  

Contrairement à la technique RBS, il est difficile pour la NRA de prédire la section efficace avec une 

expression analytique et ceci est lié à la complexité du potentiel d’interaction. Cependant il existe dans 

la littérature ou dans des bases de données des sections efficaces de réactions nucléaires mesurées 

expérimentalement. La disponibilité des sections efficaces mesurées dans des conditions 

expérimentales bien précises justifie les géométries et les paramètres fixés dans ce travail pour mener 

les analyses NRA.  

S. Pellegrino [131], a fourni beaucoup de données expérimentales sur les sections efficaces de 

réactions nucléaires de deutons avec l’azote (14N) dans une gamme d’énergie de l’ordre du MeV et 

particulièrement à un angle de détection de 150°. La véracité des sections efficaces a été vérifiée en 

mesurant l’azote dans des couches de Si3N4, et les valeurs de section efficace fournies permettent de 

simuler parfaitement les pics 14N(d,p5)15N et 14N(d,α1)12C du spectre NRA. Les sections efficaces de 

Eq II.1.20
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Pellegrino ont donc été adoptées pour quantifier l’azote dans nos films. Pour le dosage du 12C, la 

section efficace mesurée par Jose et al. [132] à un angle de détection de 165° a été utilisée et vérifiée 

avec la simulation  d’un spectre NRA d’un substrat de carbone vitreux. La base de données de sections 

efficaces pour l’oxygène 16 est très vaste et couvre une large variété de géométries et de conditions 

opératoires. Pour la réaction 16O(d,α0)14N, nous avons opté pour la section efficace Sigmacalc à 166° et 

150°. La véracité de la section efficace est vérifiée en analysant une couche SiO2 de 213 nm d’épaisseur 

déposée sur substrat de silicium. En pratique, nous travaillons avec deux détecteurs PIPS, un placé à 

166° pour les mesures de O et de C et un autre à 150° pour la mesure de N. La quantification des 

différents éléments légers O, C et N se fait avec la simulation des deux spectres avec une cible unique. 

La définition de solution unique de la cible simulée est discutée dans la prochaine section.    

   II.1.6 Simulation numérique des spectres IBA expérimentaux : la quantitativité des 

techniques IBA  

Le logiciel SIMNRA [133] permet de calculer théoriquement des spectres RBS, ERDA et NRA, et ainsi de 

simuler des spectres expérimentaux. Il servira donc à fournir des données quantitatives sur l’épaisseur 

et la composition élémentaire de nos matériaux étudiés.  

La première étape de l'analyse, après le chargement du spectre expérimental, consiste à définir les 

conditions adoptées lors de l’acquisition du spectre.  Ainsi la nature de l’ion incident, son énergie et 

les angles d’incidence, de sortie et de détection sont implémentés dans le logiciel.  

Deuxièmement, la cible qui définit notre échantillon analysé est découpée virtuellement en couches 

successives Li d’épaisseurs égales à la résolution en profondeur comme définie précédemment. Les 

faibles épaisseurs de nos couches minces nous permettent de négliger la dégradation de la résolution 

en profondeur avec l’épaisseur croissante des films. 

SIMNRA offre la possibilité d'utiliser différentes sources de données de pouvoirs d'arrêt ou perte 

d’énergie linéique. Le pouvoir d’arrêt de Ziegler-Biersack + KKK [125], [126]  a été conventionnellement 

choisi car il offre les meilleures simulations sur nos échantillons standards. SIMNRA permet de calculer 

la section efficace de Rutherford et dispose aussi d’une base de données de sections efficaces issues 

de « Ion Beam Analysis Nuclear Data Library » (IBANDL). Cette base de données est régulièrement mise 

à jour. En RBS, la section efficace est celle de Rutherford avec une fonction d’écrantage. Pour ERDA et 

NRA, comme abordées en haut, des sections efficaces mesurées expérimentalement ont été 

sélectionnées pour chaque élément et permettent de calculer le spectre théorique.  

Les concentrations Ci,j des j éléments présents dans les i couches successives Li  sont modulées 

manuellement. Une première simulation est générée et comparée aux 4 spectres expérimentaux RBS-

166°, RBS-150°, NRA-150° et ERDA-30°. Ensuite nous procédons de manière itérative à un affinement 
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des paramètres Ci,j  jusqu'à obtenir des écarts minimales entre spectres expérimentaux et simulés. 

Quand le meilleur ajustement du spectre expérimental est atteint, nous obtenons les concentrations 

des éléments Si, N, O, C et H en fonction de la profondeur, et ceci avec une résolution en profondeur 

de l’ordre de 20 nm dans SiO2.  

 

Figure II. 13 : (a) Les différentes étapes à réaliser sur SIMNRA : définir les paramètres expérimentaux, la composition et les 
sections efficaces. (b) comparaison d'un spectre RBS expérimental (rouge) et simulé (bleu) d'une couche SiOCN déposée sur 

substrat de silicium 

Comme pour toutes mesures, nous déterminons des incertitudes sur les valeurs obtenues. Pour les 

estimer, nous adoptons la méthodologie développée au sein de l’équipe lors des précédentes études 
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menées sur des couches minces de getter ou encore des couches minces de SiO2. Pour ce faire, nous 

estimons l’incertitude sur la charge, sur la section efficace et sur la statistique en se basant sur 

l’expression du nombre NA d'atomes cibles A dans une couche AmBn d’épaisseur x, par unité de surface 

(at.cm-2). 

𝑁𝐴 = 𝑁𝐴
𝐴𝑚𝐵𝑛 . 𝑥 =  

cos 𝛼 . 𝐴𝐴

𝑄.𝛺. 𝜎𝐴
 

Nous rappelons que       𝑁𝐴
𝐴𝑚𝐵𝑛(𝑥) = 𝑐𝐴(𝑥).𝑁𝐴𝑚𝐵𝑛(𝑥) 

Une loi de propagation d’incertitude est alors établie afin d’estimer l’incertitude sur les valeurs de 

concentration 𝑐𝐴(𝑥) de l’élément A et plus généralement des i éléments 𝑐𝑖(𝑥). L’expression utilisée 

pour calculer l’incertitude sur les valeurs de concentration obtenues est alors donnée par :  

∆𝐶𝐴
= √(∆𝑄.𝛺)

2
+ (∆𝜎𝐴

)
2
+ (∆𝐴𝐴

)
2

 

Avec 

∆𝑄.𝛺 représente l’erreur sur la mesure de la charge d’analyse et l’angle solide de détection et elle est 

estimée à  3%  

∆𝜎 est l’erreur sur la section efficace, estimée à 0% pour Si(α, α),  2% pour 16O(d,α0)14N,  5% pour 

1H(4He,1H)4He  et  6% pour 14N(d,p5)15N ou 14N(d,α1)12C. 

∆𝐴𝐴
 est l’erreur statistique pour chaque élément donnée par 

√𝐴𝐴 

𝐴𝐴
 avec 𝐴𝐴 le nombre de coups 

détectés pour l’élément A sur son pic de référence utilisé pour la quantification 

II.2. Spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier 

La spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier « FTIR » est une technique de caractérisation 

non destructive, très simple de mise en œuvre, qui permet de déterminer la nature des liaisons 

chimiques dans un matériau. La technique consiste à mesurer l’absorption d’un rayonnement 

infrarouge ayant traversé l’échantillon en fonction du nombre d’onde du signal incident. 

Eq II.1.21

 

Eq II.1.22
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Figure II. 14 : Géométrie de la spectroscopie FTIR. Détails du porte échantillon ‘fait maison’ pour analyser des couches 
minces en incidence normale et en incidence rasante (principalement à 60°) 

 En traversant l’échantillon, le champ électrique infrarouge interagit avec le moment dipolaire d’un 

groupement moléculaire et provoque la vibration de certaines liaisons dites actives. La fréquence de 

vibration dépend de la force de la liaison et de la masse des atomes. D'un point de vue général, les 

différents modes sont classés en fonction de deux paramètres : 

➢ Un mode de vibration qui modifie les longueurs des liaisons est dit d'étirement ou 

d’élongation, sinon, c'est une vibration de déformation angulaire dans le plan ou hors plan, 

pouvant avoir lieu en cisaillement ou en balancement. 

➢ Un mode de vibration qui conserve la symétrie moléculaire est dit symétrique (indice s), il est 

asymétrique (notée as) s'il conduit à la perte d'un ou plusieurs éléments de symétrie de la 

molécule. 

L’appareillage utilisé dans cette étude est un spectromètre Thermo Scientific « Nicolet is 10 », ayant 

une résolution de 4 cm-1. La plage des fréquences couvre le domaine du moyen infrarouge s’étendant 

entre 400 et 4000 cm-1. L’acquisition des spectres infrarouges est réalisée en mode transmittance. La 

transmittance T est le rapport des intensités incidente et transmise.   

𝑇 = 
 𝑆 

𝑆0
 

Où S0 et S représentent les intensités du faisceau IR incident et transmis respectivement. 

Eq II.2.1
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Le signal obtenu au cours d’une acquisition présente la somme des signaux collectés de la couche 

déposée et du substrat de silicium. Une élimination de la contribution du substrat est donc essentielle. 

Pour cela, on se sert du spectre FTIR d’un substrat de silicium nu enregistré dans les mêmes conditions 

que l’échantillon à traiter, qui sera soustrait du signal total, comme le montre la figure II.15. D’autres 

étapes de traitement du signal s’ajoutent, à savoir la réduction du bruit, obtenue par la fonction FFT 

filter sur Origin, et pour finir par une correction de la ligne de base.    

 

Figure II. 15 : Les différentes étapes de traitement du signal FTIR : soustraction du signal du substrat, application de la 
fonction FFT filter pour l’amélioration du rapport signal/bruit et correction de la ligne de base 

Les couches minces de silice ont été amplement investiguée par FTIR donnant lieu à une littérature 

très riche. Ainsi le spectre infrarouge de la silice se caractérise par trois bandes d’absorption principales 

attribuées aux différents modes vibrationnels des liaisons Si–O–Si. On trouve donc [134], [135] :  

• Le mode TO1 qui apparait à la fréquence la plus basse (460 cm-1) et qui est associé aux 

mouvements de basculement optique transverse (TO), perpendiculaires au plan Si–O–Si, des 

oxygènes reliant deux atomes de Si adjacents.  

• Le mode TO2 qui est une bande de faible intensité absorbant vers 800 cm-1, qui est dû à 

l'élongation symétrique optique transverse de l'atome O le long d'une bissectrice de l'angle 

Si–O–Si avec un mouvement simultané des cations Si. 

• Le mode TO3 ayant la fréquence la plus élevée (1080 cm-1) implique un mouvement de va-et-

vient de l'atome d'oxygène le long d'une ligne parallèle à l'axe Si-Si. Le mouvement entraîne 
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une distorsion opposée de deux liaisons Si – O voisines et est donc indiqué comme une 

élongation antisymétrique optique transverse. Cette bande est toujours accompagnée d’un 

épaulement à plus haute fréquence (1200 cm-1) dont l’origine sera discutée après. 

A côté des bandes caractéristiques de la liaison siloxane, des bandes correspondant au noyau 

hydroxyle (O-H) peuvent apparaitre sur le spectre FTIR de la silice, où on trouve principalement une 

bande d’intensité moyenne vers 920 à 960 cm-1 due aux mouvements d’élongation symétrique du 

silanol Si-OH souvent attribuée à un tétraèdre Q3 c’est-à-dire à un atome de silicium lié à trois oxygènes 

pontants et un non pontant sous forme de Si-O-H. Cette bande est indicatrice du degré de 

polymérisation du réseau de silice et est proportionnelle au nombre d’oxygènes non-pontant présents 

dans la structure. Son absence atteste d’un réseau totalement densifié. L’eau moléculaire adsorbée 

montre une bande d'absorption intense entre 3300 et 3500 cm-1 due à l'élongation O–H dans l'eau 

liée, impliquée dans des liaisons hydrogène. Enfin de 3600 à 3650 cm-1 figure une bande de vibration 

des silanols terminaux. [134], [135], [136] 

Les modes optiques longitudinaux (LO) ne peuvent pas être observés dans les spectres d'absorption 

FTIR enregistrés en incidence normale, car ils n'interagissent pas directement avec la lumière 

incidente. Cependant, pour les films minces, ils peuvent être détectés en incidence oblique, en raison 

de l'effet Berreman [137]. Dans les films minces, les phonons à grande longueur d'onde ont un vecteur 

d'onde, k, perpendiculaire à la surface du film et le rayonnement à incidence normale n'interagit 

qu'avec les vibrations optiques transverses, qui sont parallèles à la surface du film [138], [139]. La 

composante polarisée du rayonnement d'incidence oblique a des sous-composantes parallèles et 

perpendiculaires à la surface du film, qui peuvent exciter respectivement les phonons TO et LO comme 

le montre la figure II.16-a [139]. Les figures II.16-b et c présentent les spectres FTIR d’un même 

échantillon de silice amorphe en couche mince enregistrés à 0° et 60° respectivement. Cet exemple 

illustre bien le phénomène de « Splitting » discuté plus haut. 
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Figure II. 16 : (a) Représentation schématique des oscillations TO et LO et de la géométrie associée à la mesure d'un film 
mince supporté sur un substrat, avec le vecteur d'onde k pointant perpendiculairement à la surface. Spectres FTIR du même 

film de silice faiblement concentré en hydrogène analysé en incidence normale (b) et à 60° de la normale (c) 

Selon Pliskin et al [140], Il existe quatre intérêts de la spectroscopie infrarouge pour l'évaluation des 

caractéristiques des oxydes de silicium : 

• Les demi-largeurs et les positions des bandes d'élongation de Si-O-Si ; TO2 et TO3 qui sont 

fortement influencées par la nature de la liaison, la stœchiométrie, la densité et la porosité 

des films 

• L’intensité des bandes d'absorption vers 3650 cm -1 et 3400 cm -1 dues aux groupes hydroxyle 

engagés dans des liaisons hydrogènes, et à l'eau adsorbée. Les bandes indiquent la quantité 

de groupes hydroxyle de surface et la porosité des oxydes  

• Les impuretés autres que les groupes hydroxyle ou l'eau peuvent être détectées par leurs 

bandes d'absorption caractéristiques  

• Les épaisseurs de film approximatives peuvent être déterminées par les franges d'interférence 

dans le spectre 

L’explication de l’origine de l’épaulement vers 1200 cm-1 qui accompagne la bande TO3 en incidence 

normale a lui aussi été source de controverse.  Almeida et al [141] ont attribué cet épaulement à la 

composante longitudinale optique de la vibration LO3 correspondant à la paire transverse optique de  

TO3. Ils expliquent que les modes TO et LO purs ne peuvent peut-être pas exister dans les matériaux 

vitreux en raison des effets de désordre structural à longue portée sur le champ électrique 
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macroscopique produit par les interactions coulombiennes responsables des Splitting TO-LO. Donc 

selon eux la présence de cet épaulement est dû au caractère LO et TO imparfaitement défini dans les 

verres et les amorphes en général, ce qui conduit à l’apparition d’un mélange LO-TO avec dominance 

du mode TO même si on travaille en incidence normale. Almeida et al ajoutent que ce mode LO3 est 

encore renforcé en présence de porosités, expliquant ceci par le fait que les échantillons poreux vont 

disperser la lumière IR dans une certaine mesure et transmettre ainsi cette lumière dans toutes les 

directions. Par conséquent, une partie de la lumière absorbée sera en incidente oblique ce qui va 

rendre cet épaulement plus intense.   

 Dans une approche alternative, Gaskell et Johnson [142] Lucovsky et al [143], [144] et Kirk [145] ont 

proposé que le mouvement d’élongation asymétrique qu’ils notent AS donne lieu à un mode en phase 

noté AS1 et à un mode hors phase noté AS2. L'AS1 est optiquement actif, tandis que l'AS2 est inactif, 

mais devient activé par le couplage induit par le désordre avec le mode AS1 intense. Un résultat 

important du travail de Kirk est que la force globale de ces modes couplés est constante et que toute 

augmentation de l’intensité du mode de l'AS2 se fait au détriment du mode AS1. La paire de fréquences 

LO-TO pour le mode AS1 a été mesurée à 1256-1076 cm-1, tandis que la séparation LO-TO pour le mode 

AS2 a été trouvée inversée à 1160-1200 cm-1. A partir de ce point de vue, l’augmentation de l’intensité 

de cet épaulement traduit plutôt une intensification du degré de désordre interne dans le film. 

La position du mode AS1, qui peut être assimilée à celle de TO3, peut donner des informations sur 

l’état du réseau du matériau en termes de densité. En effet, Le modèle de réseau à forces centrales 

développé par Sen et Thorpe [146] et Galeener [138] a été utilisé par Innocenzi [134] pour décrire la 

structure interne de SiO2. Le modèle suppose qu'il y a un ordre local de sorte que la structure interne 

de SiO2 puisse être décrite en termes d'une unité de base formée de deux tétraèdres de silice voisins 

qui partagent un oxygène. En supposant que toutes les liaisons ont la même longueur et le même angle 

de liaison, il est possible d'exprimer la fréquence de vibration de l'élongation Si-O-Si (ω) en fonction 

de la force de liaison (k) et de l'angle de liaison (θ) :  

ω2 = k (1 - cosθ) /mO + 4k/ 3mSi            

Où mO et mSi sont les masses atomiques de l'oxygène et du silicium, respectivement. 

 Donc en supposant qu'il n'y a pas de changement dans la longueur de liaison Si-O, les modifications 

de la fréquence de vibration et donc de la position du signal peuvent être associés à des changements 

de l'angle de liaison θ : plus précisément, la diminution de la fréquence de vibration (et donc la position 

de TO3) est associée à une diminution de l’angle θ qui est signe de densification du réseau. 

Eq II.2.2
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D’autre part, Martinet et Devine [147] ont plutôt utilisé une relation empirique entre la position de TO 

et la densité du film SiO2 donnée par l’équation (Eq II.2.3)  

dω /dρ = − 93 cm² g-1      

Dans les deux cas, un shift vers des nombres d’ondes inférieurs se traduit par une densification du 

réseau.  

Selon Pliskin [140] c’est l’inverse qui est plutôt observé : les positions des bandes d’étirement Si-O-Si 

(TO2 et TO3) dans les spectres des films d'oxyde de silicium dépendent de la porosité et de la 

contrainte. Les films avec une plus grande porosité et une contrainte de liaison plus élevée montrent 

des déplacements importants des modes vers des nombres d’ondes inférieurs allant de 1092 cm-1 pour 

un oxyde densifié pour arriver à 1085-1085 cm-1 dans le cas du mode TO3,  la fréquence continuant à 

diminuer avec la détérioration de l’état du réseau. Il évoque aussi la netteté de la bande TO3 exprimée 

par sa largeur à mi-hauteur qui s’affine avec la densité. 

Topka et al [97] ayant travaillé sur les mêmes dépôts que les nôtres, ont trouvé des tendances plutôt 

inverses à celles de Pliskin, où la position de la bande TO3 diminue quand la température de dépôt 

augmente, paramètre qui améliore la densité du film. La largeur à mi-hauteur quant à elle augmente 

avec la température de dépôt Td. L’intensité de l’épaulement vers 1200 cm-1 (qu’elle note TO4) est 

cependant en accord avec les hypothèses qui la corrèle à la porosité du film.  

L’incorporation d’autres éléments dans la structure de l’oxyde de silicium, à savoir l’azote et le carbone 

donne naissance à de nouvelles bandes vibrationnelles, dont les plus importantes sont : les liaisons 

nitrure Si-N et carbure Si-C principalement en mode d’élongation qui apparaissent respectivement vers 

940  cm-1 et 800 cm-1. Tout comme pour l’oxygène, ces deux atomes peuvent être non pontants, c’est 

à dire liés à de l’hydrogène par exemple, notamment sous forme de méthyle -CH3, CH ou -CH2- pour le 

carbone, ou sous forme de N-H ou NH2 pour l’azote. Le tableau en annexe 3 résume l’ensemble des 

vibrations qu’il est possible d’obtenir dans un film d’oxyde de silicium ou d’oxycarbonitrure de silicium.  

   

 

 

 

 

Eq II.2.3
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II.3. Spectrométrie de photoélectrons X 

La spectrométrie de photoélectrons X ou spectrométrie des photoélectrons induits par rayons X (XPS) 

est une technique d’analyse de surface qui permet de déterminer la composition chimique du matériau 

étudié. Cette technique donne également des informations sur l’état d’oxydation de certains éléments 

et sur la nature des liaisons. Elle nous a ainsi permis de suivre les modifications chimiques de la surface 

de nos films induites par l’altération. 

Lors d’une expérience XPS, l’échantillon à analyser est bombardé par des photons X. Dans la plupart 

des cas, l’énergie des photons X utilisée est de 1253.6 eV correspondant à la raie Kα d'une anode Mg 

et de 1486.6 eV pour celle de l’Al. L’interaction entre les photons et les atomes de la cible entraîne 

l’éjection d’électrons de cœur (appelés aussi photoélectrons). Si l’énergie fournie par les photons est 

suffisante, les électrons quittent la surface et sont collectés par un analyseur qui en mesure l’énergie 

cinétique Ec. Les électrons sont classés et comptés en fonction de leur énergie de liaison El ou de leur 

énergie cinétique Ec. Le bilan énergétique liant ces deux énergies est le suivant :  

ℎ𝜈 = 𝐸𝑙 + 𝐸𝑐 

Avec :  

hν représente l’énergie du photon incident (h : constante de Planck , 𝜈 : fréquence de la radiation)  

El énergie de liaison de l’électron éjecté de l’atome 

Ec énergie cinétique dans le vide de l’électron éjecté de la surface de la cible 

L’énergie de liaison d’un électron est caractéristique de l’atome émetteur. De ce fait, il est possible à 

partir d’un spectre XPS, d’identifier les éléments chimiques présents à la surface, de déterminer 

l’environnement chimique de ces éléments, puisque l’énergie de liaison d’un électron est modifiée 

selon son environnement. En effet, l’électron de cœur est soumis à une force d’interaction électrique 

(force Coulombienne) exercée par les charges des atomes du voisinage. Si ces derniers sont remplacés 

par d’autres atomes, la force coulombienne va changer en entraînant une redistribution spatiale des 

charges électroniques de valence et un nouveau potentiel du point de vue de l’électron considéré. 

Ainsi, son énergie de liaison sera modifiée. D’une façon pratique, un changement d’environnement 

chimique des électrons de cœur est traduit par un déplacement (shift) du pic dans le spectre 

enregistré. Enfin, il est aussi possible de quantifier les éléments détectés en surface vu que l’intensité 

du pic de photoélectrons enregistré, correspondant à un élément donné, est indirectement 

proportionnelle à la concentration de cet élément. Ainsi, à partir d’un spectre XPS, on peut tirer des 

informations chimiques quantitatives et qualitatives de la nature chimique de la surface de 

Eq II.3.1
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l’échantillon sur une profondeur de 10 nm à peu près. Cette technique détecte et identifie tous les 

éléments du matériau analysé, exceptés l’hydrogène et l’hélium.  

D’un point de vue instrumentation, un appareil XPS Shimadzu Kratos Axis Nova a été utilisé. Le système 

dispose d’une source Al Kα offrant une résolution en énergie de 0,47 eV pour l'énergie de passage la 

plus basse (10 eV). Les spectres ont été acquis en détection normale pour une profondeur d'analyse 

proche de 10 nm. Les qualifications élémentaires et chimiques ont été réalisées après un traitement 

des spectres par soustraction d'un bruit de fond linéaire et prise en compte du facteur de sensibilité 

relatif de chaque élément. L'échelle d'énergie a été calibrée sur la base de la liaison C-C/C=C/C-H fixée 

à 285,0 eV.   

 

 

Figure II. 17 : exemple de spectre XPS d'un film SiOCN 

La figure II.17 présente un spectre XPS typique d'une couche de SiOCN, mettant en évidence les pics 

des éléments constitutifs : silicium (Si 2p), oxygène (O 1s), azote (N 1s) et carbone (C 1s). Une attention 

particulière est portée sur le pic Si 2p, afin d'analyser en détail l'évolution de l'environnement chimique 

du silicium, qui joue un rôle central dans la compréhension de la structure du matériau et le suivi des 

changements induits par l’altération. En effet, l'incorporation d'azote et de carbone affecte 

directement le silicium, car ces éléments forment principalement des liaisons avec lui. De plus, 

l'évolution de l'environnement chimique du silicium au cours des processus d'altération nous 

permettra d'interpréter les modifications structurelles subies par le matériau au fil du temps. 
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II.4 Microscopie électronique à balayage  

Un microscope électronique à balayage (MEB) utilise un faisceau d'électrons pour acquérir des images 

des échantillons avec une résolution allant jusqu'à l'échelle nanométrique. Les électrons sont émis à 

partir d’un canon à effet de champ et permettent de constituer le faisceau d’électrons mis en forme à 

l’aide de diaphragmes et lentilles électromagnétiques. Le faisceau est ensuite focalisé sur la surface de 

l'échantillon par un ensemble de lentilles dans la colonne d'électrons. La résolution de l’appareil 

dépend du diamètre du faisceau envoyé vers la surface de l’échantillon. Suite à cette interaction entre 

le matériau et le faisceau électronique, plusieurs signaux peuvent être détectés, comme le montre la 

figure II.18, à savoir ; des électrons secondaires, des électrons rétrodiffusés et des photons X. Chacun 

de ces différents types de signaux apporte des informations utiles pour caractériser l'échantillon.  

 

Figure II. 18 : Microscopie électronique à balayage (MEB) : signaux issus de l’interaction faisceau d’électrons-matière sur 
lesquels sont basés la fabrication des images et l’analyse chimique EDS 

 

➢ Les électrons rétrodiffusés (BSE) : sont réfléchis après des interactions élastiques entre le 

faisceau et l'échantillon. Ce sont des électrons hautement énergétique, diffusés hors de 

l'échantillon et ne perdant qu'une petite quantité d'énergie. Ils peuvent provenir d’une zone 

assez étendue en profondeur de l'échantillon (jusqu’à quelques centaines de nanomètres sous 

la surface). Ils fournissent des informations sur la composition car l’interaction élastique est 

sensible au numéro atomique. Les images formées en mode BSE ont cependant une faible 

résolution (de l’ordre de 100 nm).  
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➢ Les électrons secondaires (SE) :  ils proviennent des atomes de l'échantillon et sont le résultat 

d'interactions inélastiques entre le faisceau d'électrons et l'échantillon. Ils proviennent d’une 

région de quelques nanomètres de profondeur à la surface de l'échantillon (résolution spatiale 

de l’ordre de 10 nm), avec une énergie inférieure à celle des électrons rétrodiffusés. Ils sont 

très sensibles à la microstructure de la surface et fournissent des informations 

topographiques.  

➢ Les rayons X : ils sont produits suite à l’émission d’un électron secondaire qui donne lieu à un 

réarrangement électronique au sein de l’atome accompagné de l’émission de photons X. Ils 

donnent des informations sur la composition élémentaire de l'échantillon. Ces derniers sont 

retranscrits sous forme de spectre, appelé spectre de dispersion d’énergie (EDS) où 

apparaissent des pics d’intensité variable caractérisant les éléments présents (sauf les 

éléments légers). Il est aussi possible d’exploiter ce rayonnement pour construire des images 

de cartographie élémentaire.  

La qualité de l’image obtenue dépend de l’optimisation par l’opérateur des paramètres utilisés durant 

l’analyse mais aussi de l’échantillon analysé. En effet, ce dernier doit être propre et suffisamment plat. 

Si l’échantillon est isolant ou semi-conducteur, les électrons envoyés par la source vont s’accumuler à 

la surface du matériau. L’image obtenue sera entièrement brillante et claire et ne représentera pas 

vraiment la surface du matériau analysé. Pour pouvoir évacuer ces électrons primaires, on procède 

préalablement à une métallisation de la surface du matériau, en appliquant une couche fine de 

carbone.   

Le MEB utilisé durant cette thèse est un JEOL JSM-IT800 équipé d’un canon à effet de champ 

Schottky In-Lens et d’un spectromètre à rayons X à dispersion d’énergie (EDS). La tension utilisée lors 

des analyses a été adaptée à chaque échantillon (couches minces sur substrat de silicium ou verre 

revêtu) et à la nature de l’information qu’on souhaite obtenir.  

Le MEB a aussi été employé pour mesurer l’épaisseur de nos couches. En prenant des images en coupe 

transversale, le contraste chimique permet de différencier la couche de son substrat, ainsi, une 

estimation de l’épaisseur du dépôt sera possible. Les bords du substrat de silicium étant mal revêtus 

(comme le montre l’image MEB sur la figure II.19-a), on procède donc à une découpe de notre 

échantillon au milieu, là où le dépôt est très homogène. Les images en coupe transversale sont donc 

prises sur les bords préalablement découpés (figure II.19-b).  
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Figure II. 19 : Image MEB en coupe transversale avant (rouge) et après (vert) la découpe de l'échantillon : estimation de 
l'épaisseur de la couche 

 

II.5 Microscopie à force atomique  

La Microscopie à Force atomique (AFM) est une technique qui permet d’observer la morphologie d’une 

surface à l’échelle du nanomètre. Elle nous a ainsi permis d’observer les modifications morphologiques 

de surface induites par l’altération aqueuse.  

L’AFM fournit une image tridimensionnelle d’une surface avec une résolution latérale comprise entre 

le nanomètre et la dizaine de nanomètres suivant le rayon de courbure de la pointe utilisée, et une 

résolution verticale de l’ordre de l’Angström [148]. Cette méthode repose sur la détection des forces 

interatomiques, telles que la tension de surface, les forces de Van der Waals et les forces de répulsion 

coulombiennes. Ces forces agissent entre les atomes d'une pointe extrêmement fine, attachée à un 

levier de raideur connue, et les atomes présents à la surface du matériau étudié. Un faisceau laser est 

dirigé vers le levier réfléchissant, qui le renvoie ensuite vers un capteur équipé de quatre photodiodes. 

L'interaction entre la pointe et la surface provoque une déflexion du levier, entraînant une déviation 

verticale du faisceau par rapport à sa position de référence au centre du cadran. Les photodiodes 

mesurent ce déplacement en détectant les différences de tension. Un système d'asservissement ajuste 

a b 
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ensuite la position de l'échantillon afin de ramener le faisceau laser à sa position de référence. Ce 

mouvement de correction est ensuite utilisé pour générer l'image. 

 

Figure II. 20 : Principe de l'AFM 

Un microscope à force atomique peut être utilisé selon deux modes : le mode contact et le mode 

tapping. Comme les matériaux étudiés dans le cadre de cette thèse sont relativement fragiles, nous 

avons opté pour le mode tapping, car il réduit les risques de détérioration de la surface. Dans ce mode, 

le levier est soumis à une oscillation forcée à une fréquence proche de sa fréquence de résonance. À 

chaque oscillation, la pointe tape légèrement et brièvement sur la surface de l’échantillon. Lorsque la 

pointe s'approche de la surface, les caractéristiques de l’oscillation (telles que l'amplitude, la fréquence 

de résonance et la phase) varient en raison de l'interaction entre la pointe et l’échantillon. Pour 

maintenir une amplitude constante, la position verticale de l’échantillon est ajustée à l’aide d’un 

dispositif piézo-céramique. Le déplacement ainsi mesuré permet de créer une image de hauteur qui 

reflète la topographie de l’échantillon. Une image d’amplitude est également générée pour chaque 

position X, Y, indiquant la variation d'amplitude du microlevier entre deux cycles d'asservissement. 

Cette cartographie de la variation d'amplitude permet de mettre en relief les changements de pente 

de la surface.  

Un microscope AFM Dimension Icon piloté par un Nanoscope V Bruker a été utilisé durant ce travail 

de thèse sur des zones de surface de 10X10 µm² et 1X1 µm². Nanoscope étant le logiciel de traitement 

des images, il permet de calculer les rugosités moyennes de surface notées Sa. Il s'agit de l'écart moyen 

de tous les points de la surface par rapport au plan centré. Le plan centré est un plan parallèle au plan 

de rugosité moyenne et pour lequel les volumes délimités de part et d'autres sont égaux. La rugosité 

moyenne est calculée par:  
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𝑆𝑎 =
1

𝐿𝑥𝐿𝑦
∫ ∫|𝑍(𝑥, 𝑦)|

 

𝐿𝑦

 

𝐿𝑥

𝑑𝑥𝑑𝑦 

Où Lx et Ly sont les dimensions de la surface analysée et Z(x,y) est la valeur de la hauteur (par rapport 

au plan centré) au point de coordonnées (x,y).  

La rugosité moyenne quadratique noté RMS (Root Mean Square) exprime l’écart-type de la distribution 

des valeurs de Z(x,y) sur la surface analysée par rapport au plan centré. Elle est calculée par :  

𝑅𝑀𝑆 = √
1

𝐿𝑥𝐿𝑦
∫ ∫𝑍²(𝑥,  𝑦)

 

𝐿𝑦

 

𝐿𝑥

𝑑𝑥𝑑𝑦 

La RMS donne plus de poids aux grandes variations de Z (pics/creux). En effet, à une Ra équivalente, 

une surface avec des grands pics/creux sur une base lisse, aura une RMS plus élevée. Ce sont les valeurs 

de RMS qui seront discutées dans cette thèse.  

II.6. La Spectrométrie de Masse d’Ions Secondaires à Temps de Vol 

La technique de caractérisation des matériaux par spectrométrie de masse d’ions secondaires 

(Secondary Ion Mass Spectrometry) « SIMS » repose sur les informations apportées par les ions 

secondaires atomiques ou moléculaires éjectés de n'importe quelle surface sous un bombardement 

d'ions primaires. Avec la Spectrométrie de Masse d’Ions Secondaires à Temps de Vol « ToF-SIMS » 

(Time Of Flight - Secondary Ion Mass Spectrometry) en particulier, il est possible d'obtenir un profil en 

profondeur avec une bonne résolution en profondeur (de l’ordre du nanomètre) couplée à la 

possibilité de détecter des traces de dopants et des impuretés avec une grande sensibilité (ppm voir 

ppb). De plus, cette technique présente un potentiel élevé pour obtenir des informations sur les 

constituants moléculaires, élémentaires et isotopiques des surfaces.  

Un ion primaire (Ga+, Au+, Ar+, Cs+, He+, etc…) est accéléré vers la surface de l'échantillon et l'impact 

génère un grand nombre de particules éjectées. L'énergie des ions primaires est transférée aux atomes 

cibles par le biais de collisions atomiques, générant ainsi une cascade de collisions. Une partie de 

l'énergie est transportée vers la surface, permettant aux atomes de surface et aux composés 

moléculaires de surmonter le travail de sortie. L'interaction de la cascade de collisions avec les 

molécules de surface permet à des molécules, même grandes et non volatiles, de masse allant jusqu'à 

12 000 u de s'échapper sans, ou avec peu, de fragmentation.  Ces particules chargées de différentes 

tailles sont ensuite accélérées par un potentiel appliqué entre la surface de l'échantillon et l'analyseur. 

Ensuite, l'analyseur à temps de vol (TOF) collecte les ions et les sépare en fonction de leur temps de 

Eq II.5.1

 

Eq II.5.2
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vol dans le spectromètre. Étant donné que tous les ions possèdent la même énergie cinétique, leur 

vitesse et, par conséquent, leur temps de vol varie en fonction du rapport masse/charge. Ainsi les 

informations collectées sont une représentation de la chimie de surface de l'échantillon. Le TOF- SIMS 

est une technique de caractérisation de l’extrême surface des matériaux (<1nm), car les particules 

émises proviennent d’une ou des deux premières monocouches. 

Pour sonder des épaisseurs plus profondes, le TOF-SIMS peut générer des profils en profondeur, en 

utilisant le mode double faisceaux (Dual Beam). Cela consiste à utiliser deux faisceaux : un faisceau de 

pulvérisation (ou d’abrasion) et un faisceau d'analyse, qui sont activés alternativement. Tandis que le 

premier faisceau pulvérise un cratère, le second faisceau analyse progressivement le fond du cratère. 

Ceci permet d'obtenir une série de spectres acquis à différentes profondeurs suivant des séquences 

alternées d’analyse et d’abrasion. Les pics de masse sont sélectionnés et leur intensité est tracée en 

fonction du temps de pulvérisation, formant ainsi le profil en profondeur.  

 

Figure II. 21 : Principe du TOF-SIMS en mode double faisceaux (Dual Beam) 

Dans ce travail, deux types de configuration de TOF-SIMS ont été utilisés à partir du même instrument 

IONTOF TOF5 : des analyses à température ambiante qui seront présentées dans le chapitre III, et des 

analyses en mode cryogénie (chapitre IV). Un faisceau d'ions Ar+ de 20 keV et 12 nA a été utilisé pour 

l'abrasion de surface (500 x 500 µm²). L'analyse a ensuite été effectuée par un faisceau de pulvérisation 

d'ions Bi3+ (25 keV, 0,2 pA pour une surface de 100 x 100 µm²) suivi d'une investigation TOF des ions 

secondaires extraits des échantillons. En raison de la nature isolante des échantillons, une 

neutralisation de la surface à l'aide d'un flux pulsé d'électrons de faible énergie (< 20 eV) a été réalisée 
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pendant les analyses. La profondeur du cratère final a été mesurée à l'aide d'un profilomètre 1D, 

permettant l'étalonnage en profondeur des profils élémentaires. Les profils des espèces suivantes ont 

été sélectionnés pour les analyses des couches minces de silice qui seront présentées dans le chapitre 

III : Si+, SiO+, SiHO+, H+ et K+. Pour l’analyse des surfaces internes du verre (revêtu ou non) (chapitre IV), 

les analyses ont été réalisées sous ultra vide entre 10-9 mbar et 5x10-9 mbar pour un fonctionnement 

optimal du tube à temps de vol. Les ions secondaires positifs ont été analysés de 0 à 400 m/z (z=1) 

avec un temps de cycle de 70 µs. L’EDR (Extended Dynamic Range) a été utilisé pour éviter la saturation 

de l’ion Si+. Les analyses ont été réalisées à basse température (~ -130°C) afin d'éviter la migration des 

éléments les plus mobiles du verre. Pour ce faire, les échantillons sont mis sous vide à 10-7 mbar dans 

la chambre d'introduction, puis un doigt froid rempli d'azote liquide est mis en contact avec le porte 

échantillon pour le refroidir à -140°C. Les analyses sont ensuite effectuées dans la chambre d'analyse 

entre -140 et -120°C. Ici l’abrasion est réalisée à partir d’ions O2
+ de 1 keV sur une surface de 300 x 300 

µm² et l’analyse est réalisée sur une zone de 100 x 100 µm² à partir des ions Bi3
+ de 25 keV, pour un 

courant de 0,6 pA pour 128 points d’analyse frame.   

Les profils ont ensuite été normalisés par rapport à celui de Si+ pour éviter les effets de matrice, en 

tenant compte de la faible mobilité et de l'abondance du silicium. La formule suivante a été utilisée à 

cet effet :  

𝐽𝑛𝑖
𝑎 =

𝐽𝑖
𝑎

𝐽𝑖
𝑆𝑖+⁄  

 Avec 𝐽𝑛𝑖
𝑎 est l'intensité normalisée d'un élément a, et 𝐽𝑖

𝑎et 𝐽𝑖
𝑆𝑖+sont les intensités mesurées au point i 

du profil respectivement pour les éléments a et Si+.  

II.7. La nanoindentation 

La nanoindentation (appelée aussi indentation instrumentée) est une technique dédiée à la 

caractérisation mécanique fine et locale des matériaux, à une échelle nanométrique. Le test consiste 

à appliquer une force P (dite charge) sur une pointe dure et rigide de géométrie connue, et à mesurer 

en continu la profondeur de pénétration h de cette pointe dans l'échantillon (Figure II.22-a). On peut 

ainsi obtenir des courbes d’évolution force-pénétration de la charge en fonction de la profondeur lors 

de la pénétration de la pointe dans l'échantillon, appelées "courbe de charge", ou lors du retrait de la 

pointe, appelées "courbe de décharge" (figure II.22-b). Une autre grandeur est couramment mesurée 

en nanoindentation, c’est la raideur de contact S, qui correspond à la dérivée de la courbe P = f(h) au 

début de la phase de décharge comme le montre la figure II.22-c. cette raideur n’est autre que la pente 

initiale de la courbe de décharge. [149] 

Eq II.6.1
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Figure II. 22 : Principe de la mesure par nanoindentation, a : schéma de l’application de la force P par l’indenteur et des 3 
phases de l’expérience charge – pause et décharge, b : illustration des courbes de charge et de décharge, avec hr la 

profondeur résiduelle après décharge et hc la profondeur de contact réelle, c : raideur de contact. 

 

La dureté H du matériau analysé est définie par l’équation (Eq II.7.1) où A représente l’aire de la surface 

de contact entre l’indenteur et le matériau, projetée sur la surface de l’échantillon ; A peut alors être 

calculée à partir de la courbe force-pénétration et de la fonction d’aire, supposée connue, de 

l’indenteur [150] .  

𝐻 =
𝑃𝑚𝑎𝑥

𝐴
  avec     𝐴 =

𝜋

4
𝐷2                 

Avec D est le diamètre de l’empreinte résiduelle. 

La réalisation d’un cycle complet de charge et de décharge permet également d’extraire des courbes 

force-pénétration les propriétés élastiques de l’échantillon et d’affiner l’estimation de l’aire A. La 

courbe de décharge est supposée purement élastique et sa pente initiale, qui représente sa raideur de 

Eq II.7.1
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contact S comme mentionné plus haut, peut être reliée au module d’Young E de l’échantillon à partir 

de la formule de Sneddon [151] :  

𝑆 = 2a 
E

1 − 𝜈2
 

Avec 𝜈 le coefficient de Poisson du matériau indenté. C’est une constante élastique adimensionnelle 

caractérisant la déformation d'un matériau solide perpendiculairement à la direction de l'effort 

appliqué. Le paramètre ‘a’ désigne le rayon de contact entre l’indenteur et le matériau, calculé à P = 

Pmax c’est dire  𝑎 =  √
𝐴

𝜋
 

L'élément fondamental de l'analyse mécanique permettant de mesurer la dureté H et le module 

d’Young E repose sur l'aire de contact A entre l'indenteur et le matériau. L'indenteur de type Berkovich 

(indenteur pyramidal à base triangulaire) est le plus couramment employé en nanoindentation. Ce 

type d'indenteur, à trois faces, présente l'avantage d'une précision de fabrication supérieure à celles 

des autres indenteurs. L'aire projetée d'un indenteur Berkovich parfait, c'est-à-dire la surface à une 

distance d de la pointe, est décrite par la formule suivante :  

𝐴(𝑑) = 24,56𝑑2 

Modèle de Oliver & Pharr :  

Le modèle d'Oliver et Pharr (O&P), élaboré en 1992 [152] puis affiné en 2004 [153], constitue la base 

de l'interprétation moderne des essais de nanoindentation. Il améliore l'analyse des courbes force-

pénétration en prenant mieux en compte les paramètres géométriques du contact entre l'indenteur 

et le matériau. Les données obtenues directement de l'essai de nanoindentation sont le déplacement 

de l'indenteur h en fonction de la force appliquée P et la profondeur résiduelle après décharge hr 

(figure II.22-b). Initialement, pour calculer l’aire de contact, on utilisait Pmax et hr, mais selon Oliver 

et Pharr ces valeurs ne reflètent pas toujours la hauteur de contact réelle qu’on va noter hc. En raison 

de la déformation élastique de certains matériaux, hc est généralement inférieure à h et peut être 

exprimée comme: hc=h−hs  

où hs représente le déplacement élastique de la surface. La difficulté réside alors dans le calcul de hs 

[154]. Oliver et Pharr ont proposé une relation permettant de calculer cette grandeur à partir de Pmax 

et de la raideur de contact, la relation est la suivante :  

ℎ𝑠 =  𝜀
𝑃

𝑆
 

Eq II.7.2

 

Eq II.7.3

 

Eq II.7.4
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où 𝜀 est un facteur correctif qui donne les meilleures approximations pour une valeur de 0,75. 

Pour tenir compte de tout cela, la dureté conserve son expression en considérant la profondeur de 

contact réelle hc  dans l’expression précédente (Eq II.7.1) : 

                                                               𝐻 =
𝑃𝑚𝑎𝑥

𝐴(ℎ𝑐)
 

Le calcul du module élastique doit prendre en considération la déformation, même légère, de la pointe 

en diamant lors de l'indentation. Ainsi, on définit un module apparent Er, de la manière suivante :  

𝐸𝑟 =  
1− 𝜈²

𝐸
 + 

1− 𝜈𝑖
2

𝐸𝑖
 

Cette expression intègre le module d’Young Ei et le coefficient de Poisson 𝜈i de l’indenteur, tandis que 

E et 𝜈 se rapportent aux valeurs du matériau testé. Le module Er est calculé à l’aide de la relation de 

Sneddon.  

𝐸𝑟 =  
𝑆√𝜋

2𝛽√(𝐴(ℎ𝑐))
 

Où β est un facteur de correction proposé par O&P et estimé à 1,034 pour un indenteur Berkovich. 

Les essais de nanoindentation ont été réalisés dans le cadre de cette thèse au CIRIMAT-UPS de 

Toulouse sous la supervision de madame Viviane Turq et monsieur Raphael Laloo. Un appareil 

UltraNanoIndenter de CSM Instrument (Anton Paar), équipé d’un indenteur en diamant Berkovich, est 

utilisé dans ce travail. Avant tout essai, l’échantillon doit être bien fixé sur une table élévatrice à l’aide 

de lamelles en aluminium afin de le maintenir en position. La difficulté ici réside dans la taille parfois 

limitée de nos films qui peut rendre leur fixation extrêmement délicate (figure II.22).  

Eq II.7.5

 

Eq II.7.6

 

Eq II.7.7
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Figure II. 23 : (a) nanoindenteur CSM instrument, (b) fixation de l'échantillon pour les essais de nanoindentation 

Une fois que l’échantillon est bien maintenu, la charge est appliquée et augmente progressivement 

jusqu'à atteindre une valeur maximale. Cette valeur est de 0,5 mN pour les essais du chapitre III et de 

0,7 mN pour les résultats présentés dans les chapitres IV et V de cette thèse. La charge maximale sera 

maintenue pendant 30 secondes. La vitesse de charge et de décharge est fixée à 1 mN/min pour les 

essais du chapitre III et à 1,4 mN/min pour les deux autres chapitres. Chaque échantillon est analysé à 

quatre emplacements différents espacés de 20 µm. Les valeurs moyennes du module élastique et de 

la dureté sont calculées à partir des courbes force-pénétration selon la méthode de Oliver et Pharr 

décrite plus haut. 

II.8 la spectrométrie d’émission atomique par plasma à couplage 

inductif ICP-AES 
 

L’ICP-AES de Inductively Coupled Plasma-Atomic Emission Spectrometry en anglais, est une technique 

analytique permettant de quantifier tous les éléments chimiques. La technique repose sur l’utilisation 

d’un plasma à couplage inductif pour ioniser des atomes et des ions présents dans une solution liquide. 

Suite à cette excitation, des rayonnements électromagnétiques seront émis dont la longueur d’onde 

est caractéristique de l’élément émetteur. Il s’agit d’une technique d’analyse quantitative très sensible 

avec une limite de détection pouvant atteindre des dizaines de ppb (µg/L). Cette technique nous a 

permis de doser les concentrations de silicium dans les solutions d’altération de nos couches minces 
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ainsi que les espèces chimiques issues du verre, libérées dans des lixiviats contenus dans des flacons 

en verre pharmaceutique avec et sans revêtement interne.  

Conclusion  

Dans ce chapitre, nous avons rassemblé les principales techniques d’analyse utilisées au cours de ce 

travail. La technique IBA avec ses analyses couplées RBS, NRA et ERDA, mise en œuvre à l’accélérateur 

Pelletron du CEMHTI a été développée en détail. Elle s’avère indispensable au suivi de l’altération des 

films en permettant leur analyse chimique et l’exploration de profils. Elle nous permettra notamment 

de mesurer des pertes d’épaisseur par dissolution. La technique IRTF est également une mesure 

importante pour cette étude car elle n’entraine aucun dommage à l’échantillon et permet le suivi 

structural des phases présentes. Elle permet par ailleurs de quantifier les espèces hydratées. 

L’acquisition est réalisée en transmission et à un angle de 60° pour bénéficier du splitting LO-TO. Les 

modèles de la littérature proposent des interprétations des signaux, relatifs à la densification et à la 

porosité des couches que nous discuterons dans les chapitres suivants. L’annexe 3 rassemble les 

principales bandes de vibration identifiées dans la littérature pour la caractérisation IR de la silice 

oxycarbonitrurée. La technique XPS mise en œuvre également dans ce travail, sera essentielle pour 

compléter l’analyse IR concernant la nature des liaisons chimiques formées ou éliminées, dans les films 

analysés avant et après leur altération. Côté imagerie, l’AFM est mise en œuvre pour caractériser la 

rugosité des films, et le MEB-EDS pour identifier des inhomogénéités chimiques et faire des mesures 

d’épaisseur de dépôt. Nous avons réalisé des acquisitions par ToF-SIMS afin de mesurer des profils 

chimiques d’altération pour des couches déposées sur substrat silicium et flacon de verre. Ces mesures 

seront confrontées à la fois aux mesures IBA et ICP-AES concernant les lixiviats. Une information plus 

macroscopique est obtenue à partir des mesures de modules élastiques par nanoindentation qui 

permettent de corréler les performances chimiques et mécaniques de nos films au cours de 

l’altération.  

 

 

 

 

 

 

 



Chapitre III : Étude de la durabilité chimique et mécanique des couches minces de silice amorphe 

111 
 

 

 

 

 

 

Chapitre III : Étude de la durabilité 
chimique et mécanique des couches 

minces de silice amorphe 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



Chapitre III : Étude de la durabilité chimique et mécanique des couches minces de silice amorphe 

112 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



Chapitre III : Étude de la durabilité chimique et mécanique des couches minces de silice amorphe 

113 
 

Introduction  

Ce chapitre rassemble les premiers travaux effectués au cours de cette thèse, où nous avons pris la 

décision de débuter par l’étude des systèmes les plus simples que sont les couches de silice, parmi les 

films disponibles d’oxycarbonitrure de silicium étudiés dans le cadre de cette thèse. En adoptant une 

méthodologie d'altération peu agressive mais s'étendant sur une durée prolongée, nous visons à 

étudier l’altération de ces dépôts de manière approfondie à travers un suivi dans le temps de leur 

dégradation supposée lente. Cette approche nous permet non seulement de comprendre les 

mécanismes d'altération dans des conditions d’attaque chimique modérée, mais également de pallier 

l'absence (ou quasi absence) d'informations préalables sur la durabilité des films. Ces premiers tests 

sont cruciaux pour établir une base de données fiable et orienter les recherches futures de cette thèse. 

Ce travail donne lieu à la soumission d’un manuscrit pour la revue « Materials Degradation ». 

Les objectifs de ce premier chapitre sont, dans un premier temps, d'évaluer les performances 

chimiques et mécaniques à court et moyen termes de trois films produits par CVD via la voie chimique 

TEOS/O2/O3, considérée à trois températures de dépôt différentes (450, 500 et 550°C). Il s’agira aussi 

de fournir des données quantitatives sur les évolutions de composition chimique et d’épaisseur puis 

de discuter des performances au regard des données concernant la qualité initiale du réseau structural 

et chimique. Cette méthodologie permet d’approfondir les propriétés de ces revêtements lorsqu'ils 

sont soumis à des cycles d'altération dans une solution aqueuse faiblement acide (pH=4) à haute 

température (90°C). À l’aide des techniques d’analyses par faisceau d’ions (IBA) mises en œuvre au 

cours de l’altération, nous examinons méticuleusement l’étendue de l’altération en relevant les 

changements de nature chimique. Ces techniques sont utilisées avant, pendant et après le processus 

d'altération pour suivre avec précision les variations de la composition élémentaire, y compris celle de 

l'hydrogène, ainsi que l'épaisseur du film. Des informations supplémentaires sur la composition sont 

fournies par TOF-SIMS. La spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (FTIR) est utilisée pour 

détecter les changements structuraux, offrant un aperçu direct des structures moléculaires, ainsi que 

des données précieuses sur la nature des espèces hydratées présentes dans les films [144], [155], 

[156], [157], [158]. En complément, la RMN 1H (détaillée en annexe 4) aide à distinguer les différentes 

formes d’espèces d’hydratation et à fournir une information sur leurs proportions relatives. Les 

surfaces des films sont scrutées par AFM et MEB. Enfin, des tests de nanoindentation sont menés pour 

identifier l’évolution éventuelle des propriétés mécaniques et établir des corrélations avec l'état du 

réseau, renforçant ainsi le caractère exhaustif de notre étude. 
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III.1 Echantillons de l’étude 

Les films de silice ont été produits dans le réacteur CVD horizontal tubulaire à paroi chaude détaillé 

dans le chapitre I : état de l’art. Les expériences ont été réalisées à trois températures de dépôt 

différentes, à savoir 450°C (échantillon A), 500°C (échantillon B) et 550°C (échantillon C), 

correspondant à la température mesurée dans la seconde moitié du réacteur (côté sortie des gaz) où 

le régime isotherme est établi. Les valeurs des débits de TEOS et d’O2/O3 étaient respectivement de 2 

centimètres cubes standard par minute (sccm) et 1960 sccm, pour une concentration d’O3 de 60 mg/L. 

Des wafers de silicium monocristallin de 280 µm d'épaisseur, découpés en rectangles de 32 x 24 mm², 

ont été utilisés comme substrats. Ils ont été placés verticalement dans un support adapté, positionné 

dans la région isotherme. Une durée de dépôt de quelques heures (3 à 4 heures) a suffi pour produire 

des films d'une épaisseur variant entre 377 à 750 nm selon la température de dépôt (Td), sachant que 

les vitesses de dépôt varient entre 1,5 et 2 nm/min dans la région isotherme du réacteur. 

Tableau III. 1 : Température de dépôt des trois films  étudiés. 

Nom du Film A B C 

 Temperature de dépôt Td (°C) 450 500 550 

III.2 Processus d'altération 

Une solution aqueuse d'hydroxyde de potassium de concentration massique égale à 0,055 g/L a été 

utilisée pour les expériences d'altération. Le pH a été ajusté à 4 en ajoutant quelques gouttes d'acide 

sulfurique. Comme illustré dans la figure III.1, le système solide-liquide a été placé dans une boîte en 

Téflon fermée et introduit dans l’étuve du laboratoire réglée à 90°C pour accélérer le processus. Le 

rapport surface du film sur le volume de la solution S/V était égal à 2 m-1. 

 Au total, trois cycles d'altération successifs ont été réalisés. Tout d'abord, un test exploratoire de 11 

jours a été effectué pour inspecter la réponse des films à ces conditions chimiques, suivi de deux autres 

séquences plus longues qui ont duré respectivement 118 et 150 jours. La dernière expérience 

d'altération a eu lieu dans une solution renouvelée pour accélérer de nouveau le processus 

d’altération.  

Après chaque séquence d'altération, l'échantillon a été rincé à l'eau ultra pure puis laissé à l'air libre 

jusqu'à séchage complet.  

Dans ce qui suit, la notation t0 sera utilisée pour désigner les analyses sur les films vierges, tandis que 

t1, t2, et t3 représenteront les analyses après 11, 129 et 279 jours d'exposition à la solution aqueuse. 
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Figure III. 1 : Processus d'altération soumis aux films A, B, C : mise en réacteur et cycle d’altération 

 

III.3 Résultats  

III.3.1 Composition chimique et structure  

La figure III.2 présente une superposition des spectres RBS pour l'échantillon A (déposé à 450°C) 

enregistrés au cours de l’altération (temps : t0, t1, t2 et t3). On observe une évolution notable des 

spectres, marquée par la réduction de la largeur des deux plateaux correspondant aux signaux des 

éléments du film : Si (zone grise) et O (zone verte), au fil de l'altération. Ces phénomènes conjoints 

indiquent une perte progressive de l'épaisseur du film de silice. Cette évolution est constatée pour 

tous les films, à des intensités distinctes. La perte d'épaisseur a été quantifiée par des simulations 

réalisées avec le logiciel SIMNRA, révélant une perte totale plus marquée pour les films déposés à 

basse température : 157 ± 2 nm pour le film A, contre 151 ± 2 nm pour l'échantillon B et 141 ± 2 nm 

pour l'échantillon C (tableau III.2). Il est important de noter que lors de la simulation des spectres RBS, 

même une variation minime de la largeur du plateau du signal silicium, de l'ordre de ± 10,1015 at/cm², 

peut affecter la qualité de la simulation, pouvant entraîner une sous-estimation ou une surestimation 

de l’épaisseur du film. Ainsi, une marge d'erreur de 10.1015 at/cm², correspondant à environ 2 nm pour 

la silice, a été adoptée dans cette étude. Les erreurs sur les mesures d'épaisseur par RBS sont donc 

estimées à environ7 2 nm près.  

90°C 



Chapitre III : Étude de la durabilité chimique et mécanique des couches minces de silice amorphe 

116 
 

 

Figure III. 2 : (a) Spectres RBS du film A enregistrés avant altération (courbe bleue t0), après le premier cycle d'altération 
(courbe orange t1), après le deuxième cycle d'altération (courbe grise t2) et à la fin de l’expérience (courbe jaune t3). (b) 

Evolution de la perte d'épaisseur en fonction de la durée d'altération pour les échantillons A (courbe bleue), B (courbe 
orange) et C (courbe verte). Les lignes ne sont qu'un guide indicatif pour l'observation. (c) Zoom de la perte d’épaisseur sur 

les temps courts. 

 

La figure III.2-b montre les courbes de vitesse de perte d’épaisseur pour tous les films analysés. Pour 

les trois échantillons, deux régimes principaux sont identifiés : un régime initial rapide, se déroulant 

lors des premiers jours d'exposition, caractérisé par une vitesse élevée allant de 4,8 nm/jour pour A à 

2,5 nm/jour pour C, suivi, entre t1 et t3, d'une baisse significative de la vitesse, qui se stabilise pour le 

reste de l'expérience à 0,5 nm/jour pour A et B, et 0,4 nm/jour pour C. 

Les données obtenues par analyse ERDA pour chaque film entre t0 et t3 sont présentées dans la figure 

III.3, qui montre l'évolution du profil de concentration de l’hydrogène (en at.%) en profondeur. Le 
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graphique confirme la perte d'épaisseur déjà observée par RBS pour tous les échantillons, à partir du 

net décalage des courbes avec le temps, côté ‘substrat’. On constate aussi la dépendance des profils 

avec la température de dépôt. Concernant la teneur en hydrogène, la figure III.3 révèle que pour les 

films vierges (courbes bleues), plus la température de dépôt est élevée, plus la teneur en hydrogène 

est faible, avec des valeurs moyennes de 7,2% ± 0,2% ; 5,8% ± 0,2% et 4,3% ± 0,1% respectivement 

pour A, B et C (tableau III.2). Les profils pour B et C sont assez similaires, montrant une concentration 

maximale de H près de la surface, qui diminue progressivement en profondeur. Cependant, pour A, la 

concentration maximale se situe à mi-épaisseur du revêtement, avec un profil en forme de cloche à 

travers la couche. 

Lors du premier cycle d'altération, les trois films manifestent un comportement similaire en 

accumulant davantage d'atomes d'hydrogène entre t0 et t1 (courbes orange). Le sommet de la courbe 

se déplace légèrement vers une plus grande profondeur pour A et B, tandis que pour C, il n'y a pas de 

décalage notable. Dans le cas de C, le profil H se distingue par une diminution significative de la 

concentration atomique en H à travers sa profondeur, soulignant une diffusion limitée des protons. À 

t2 et t3, la perte d'épaisseur est accompagnée d'une diminution des niveaux d'hydrogène dans A, 

tandis que pour B, il n'y a pas de changement significatif à noter, sauf à l'extrême surface. Pour 

l'échantillon C, cependant, la concentration en hydrogène reste stable entre t1 et t2, puis recommence 

à augmenter entre t2 et t3. Malgré le contact prolongé avec la solution aqueuse, les films conservent 

une concentration en hydrogène relativement faible, avec des valeurs moyennes le long du profil de 

7,1 ± 0,2 %, 8,2 ± 0,3 % et 6,7± 0,2% pour les échantillons A, B et C à t3, respectivement. Les profils 

d'hydrogène indiquent également que seules de faibles quantités d’hydrogène (moins de 5 at.%) 

diffusent dans le substrat même avant altération. 
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Figure III. 3 : Profils en profondeur des pourcentages atomiques en H  avant altération (t0, courbes bleues), après le premier 
cycle d'altération (t1, courbes oranges), après le deuxième cycle d'altération (t2, courbes grises) et à la fin de l'expérience 

(t3, courbes jaunes), A : échantillon A, B : échantillon B, C : échantillon C – superposition partielle des signaux t1 (en orange) 
et t2 (en gris) côté surface. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



Chapitre III : Étude de la durabilité chimique et mécanique des couches minces de silice amorphe 

119 
 

Tableau III. 2 : évolution des épaisseurs et des compositions des films tout au long de l'altération calculées à partir des 
analyses RBS et ERDA. 

Film A (450°C) 

Temps 

d’analyse 

Epaisseur (1015 

atm/cm²) 

Epaisseur 

(nm) 

%Si %O %H 

t0 2675 377 31,1 ± 1,0 61,7 ± 1,9 7,2 ± 0,2 

t1 2350 324 30,1 ± 0,9 60,8 ± 1,9 9,1 ± 0,3 

t2 2120 294 30,0 ± 0,9 61,5 ± 1,9 8,6 ± 0,3 

t3 1570 220 30,0 ± 1,0 62,9 ± 2,1 7,1 ± 0,2 

Film B (500°C) 

Analysis 

time 

Thickness (1015 

atm/cm²) 

Thickness 

(nm) 

%Si %O %H 

t0 3810 543 31,3 ± 1,0 62,9 ± 1,9 5,8 ± 0,2 

t1 3590 504,85 31,3 ± 1,0 61,1 ± 1,9 7,7 ± 0,2 

t2 3290 460,20 31,0 ± 1,0 60,9 ± 1,9 8,1 ± 0,3 

t3 2800 391,56 31,0 ± 1,0 60,8 ± 1,9 8,2 ± 0,3 

Film C (550°C) 

Analysis 

time 

Thickness (1015 

atm/cm²) 

Thickness 

(nm) 

%Si %O %H 

t0 5230 750 30,1 ± 0,9 65,7 ± 2,0 4,3 ± 0,1 

t1 5100 722,59 30,1 ± 0,9 64,1 ± 2,0 5,8 ± 0,2 

t2 4730 670,10 30,0 ± 0,9 64,3 ± 2,0 5,8 ± 0,2 

t3 4330 608,19 29,9 ± 0,9 63,6 ± 2,0 6,7 ± 0,2 

 

 

Les profils en profondeur obtenus par TOF-SIMS des films analysés à t3, sont présentés sur la figure 

III.4. IL est important de préciser qu’on a relevé les moyennes sur la partie la plus régulière du plateau 

de chaque signal sur une zone de l’ordre de 100 nm. Ainsi, les profils démontrent la persistance d'une 

bonne qualité des films de silice, avec des signaux homogènes de Si+ et SiO+ dans l’épaisseur des 

revêtements après altération, indépendamment de la Td. La pente des signaux observée sur les figures 

III.4-b et III.4-c est attribuée à un artefact lié à l'acquisition, en raison de l'inclinaison du signal Si. Le 

tableau III.3 montre une diminution, en fonction de Td, du rapport d'intensité moyenné sur la couche 

SiOH+/SiO+, passant de 0,61 pour l'échantillon A à 0,49 pour l'échantillon C, comme attendu. Une 

pénétration de potassium en provenance de la solution dans le réseau de silice, a également été 
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détectée. Alors que les échantillons B et C présentent des profils avec des concentrations en K+ 

relativement élevées en surface, suivies d'une forte diminution jusqu'à un niveau moyen d’intensité 

d'environ 0,004 pour l'échantillon B et 0,0005 pour l'échantillon C, l'échantillon A montre une légère 

accumulation de K+ en surface, avec un maximum autour de 20 nm atteignant environ 0,01 en 

intensité, suivi d'une stabilisation à environ 0,009 tout au long de la profondeur. Comme révélé par 

ERDA, le TOF-SIMS montre des quantités d'hydrogène très similaires pour les échantillons A, B et C. 

Une corrélation entre les profils de K+ et H+ semble présente pour tous les échantillons, avec une 

diminution de H+ coïncidant avec une augmentation de la concentration de K+ à la surface (observée 

surtout dans l'échantillon A) et dans les zones les plus profondes de la couche, près de l'interface film-

substrat (observée pour tous les échantillons), soutenant l'hypothèse d'un échange ionique entre ces 

deux cations intervenant au cours du processus d’altération. L'échantillon A présente le rapport moyen 

d'intensité K+/H+ le plus élevé (2,7), suivi de l'échantillon B (0,9), tandis que l'échantillon C a le rapport 

le plus bas (0,3). Il est important de noter qu'un signal de potassium très faible a été détecté sur le 

spectre RBS du film A à t3, comme illustré par la figure III.4-d, mais la quantification n'a pas été possible 

à ce niveau de sensibilité. De même la présence de potassium n’a pas pu être mise en évidence par 

MEB-EDX, confirmant sa présence à un taux extrêmement bas (inférieur à 0,5 at.%). 

 

Figure III. 4 : Profils de profondeur TOF-SIMS des échantillons A (a), B (b) et C (c), tous enregistrés à t3. (d) spectre RBS du film 
A à t3 avec un zoom sur le signal du potassium (charge = 5 µC) 
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Tableau III. 3 : Principaux rapports d'intensités moyennes calculés pour les films à t3 

 

 

 

 

 

Les spectres FTIR (figure III.5) ont été enregistrés avant et après l'expérience d'altération (t0 et t3), et 

ont été analysés en se concentrant sur deux zones principales. La première zone, située entre 800 et 

1300 cm⁻¹, est dominée par les modes de vibration associés à la liaison chimique Si-O-Si : le mode 

d'élongation asymétrique TO3 à 1080 cm⁻¹ et son mode de vibration optique longitudinal 

correspondant LO3, visible autour de 1240 cm⁻¹ (lorsque le signal est mesuré à 60°). Le mode TO3 est 

plus intense pour l'échantillon C, car ce film est plus épais, et il est également supposé avoir un réseau 

initial plus polymérisé en raison de la température de dépôt plus élevée. Le mode d’élongation optique 

transverse TO2 apparaît entre 800 et 820 cm⁻¹, tandis que la vibration de la bande Si-OH est observée 

à 935 cm⁻¹. La seconde zone, située entre 2800 et 3700 cm⁻¹, comprend des bandes d'absorption des 

espèces d'hydratation, notamment le silanol, apparaissant à 3650 cm⁻¹, et une large bande 

correspondant à l'eau moléculaire adsorbée (H2O), avec un maximum autour de 3400 cm⁻¹. Les 

spectres FTIR montrent que, pour un même film, le réseau évolue tout au long de l'expérience 

d'altération, comme le prouvent les variations des positions et des intensités des bandes entre 

l'échantillon vierge et l'échantillon altéré [134], [159]. En effet, la figure III.5-a révèle que pour 

l'échantillon A, les intensités des bandes TO3 et TO2 diminuent de manière significative après 

l'altération, tout comme les vibrations Si-OH et celles de l'eau. Pour le film C, comme le montre la 

figure III.5-c, une diminution des intensités des bandes TO2 et TO3 est également observée, mais dans 

une moindre mesure par rapport à l'échantillon A. Le spectre de l'échantillon C après altération se 

distingue également par l'apparition de la vibration Si-OH à 935 cm⁻¹ et par l'apparition du signal LO3, 

qui n'était initialement présent qu'en tant qu'épaulement à t0 (figure III.5-d). L'intensité de la bande 

correspondant à l'eau moléculaire a également augmenté au cours de l'altération tout en restant faible 

par rapport à l’échantillon A. Le graphique 5e compare les spectres des trois échantillons altérés (à t3), 

tandis que la figure III.5-f,g,h présente, pour t3, les intensités des bandes TO2 et Si-OH, ainsi que le 

rapport de l'intensité totale de la bande de l'eau (3400 cm⁻¹) par rapport à la bande Si-O-Si (TO3) en 

fonction de la température de dépôt (Td). Le film C présente l'intensité de bande TO2 la plus élevée, 

suivi par B et A, tandis que l'intensité de Si-OH suit l’ordre inverse, avec la plus forte intensité observée 

 Film A Film B Film C 

SiOH+/SiO+ 0,61 O,55 0,49 

H+/SiOH+ 0,030 0,034 0,030 

K+/H+ 2,7 0,9 0.3 
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pour l'échantillon A. Enfin, le rapport des intensités des bandes de l'eau par rapport à Si-O-Si (TO3) 

tend à diminuer quand la température de dépôt augmente. 

 

Figure III. 5 : Spectres FTIR du film A enregistrés sous un angle de 60° (a) et 0° (b) aux temps d'altération t0 (vert) et t3 
(orange). (c) Spectres FTIR du film C enregistrés sous un angle de 60 ° à t0 et t3 avec un zoom sur la bande Si-OH (d). (e) 

comparaison des spectres FTIR pour les échantillons A (rouge), B (vert) et C (bleu) à t3, (f) évolution du rapport d’intensité 
bande de l'eau -   bande TO3, (g) évolution pour TO2 et (h) pour l’intensité de la bande associée aux silanols en fonction de la 

température de dépôt des films après altération (t3). 
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Le spectre RMN ¹H de l'échantillon A, analysé à t3 et illustré à la figure III.6, révèle un ensemble de pics 

superposés dans la plage de déplacements chimiques allant de 0 à 7 ppm. Cette région du spectre est 

particulièrement intéressante car elle correspond à deux environnements distincts du proton, révélant 

ainsi des informations cruciales sur la structure et les interactions présentes au sein du matériau.  

La première partie du spectre, située entre 0 et 2 ppm, est caractérisée par les pics les plus intenses. 

Ces pics sont attribués aux silanols isolés, c'est-à-dire aux groupes Si-OH qui ne sont pas engagés dans 

des liaisons hydrogènes avec d’autres espèces hydratées [160]. L'intensité élevée des pics dans cette 

région suggère une abondance de silanols isolés dans l'échantillon A après l'altération, ce qui pourrait 

indiquer une rupture des liaisons Si-O-Si dans le réseau de silice, favorisant ainsi la formation de ces 

groupes hydroxyles.  

La deuxième partie du spectre, située entre 3 et 7 ppm, est marquée par la présence de deux larges 

pics, moins intenses que ceux observés dans la première région. Ces pics sont susceptibles d'être 

attribués aux protons présents dans les silanols associés à des molécules d'eau ou aux molécules d'eau 

fortement liées au réseau silicaté. Les déplacements chimiques dans cette région indiquent des 

interactions plus complexes et souvent plus fortes entre les protons et leur environnement, ce qui 

suggère que ces groupes hydroxyles sont impliqués dans des liaisons hydrogène, soit avec d'autres 

silanols, soit avec des molécules d'eau adsorbées sur la surface ou piégées dans le réseau de silice 

[161].  

Un élément notable dans ce spectre est la faible intensité du signal à 5 ppm, qui est généralement 

attribué aux molécules d'eau dans les verres altérés [162]. Dans de nombreux verres, ce signal est 

prédominant, ce qui reflète une forte présence d'eau, liée à la dépolymérisation du réseau. Cependant, 

dans notre échantillon A, l'intensité réduite de ce signal suggère que, malgré l'altération, la quantité 

d'eau dans le réseau reste relativement faible, en accord avec les analyses IBA. 
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Figure III. 6 : Signal RMN MAS 1H du film A altéré à t3 à 750 MHz. 

 

 

Tableau III. 4 : Position, largeur et intensité des pics simulés du signal RMN MAS 1H du film A à t3, enregistré à 750 MHz. 

Déplacement 

chimique (ppm) 

0.12 ± 0.1 0.43 ± 0.1 0.88 ± 0.1 1.31 ± 0.1 4.23 ± 0.1 5.01 ± 0.1 

largeur (ppm) 0.13 0.09 0.31 0.31 0.71 0.64 

Intensité (%) 26 3 15 22 20 14 

 

 

III.3.2 État de surface 

Les images AFM obtenues à t3, présentées sur la figure III.7, mettent en évidence des différences entre 

les surfaces des trois films étudiés. Le film C, illustré à la figure III.7-c, présente une surface plutôt lisse 

et homogène, caractérisée par une rugosité RMS de 0,6 ± 0,1 nm. Cette faible rugosité reflète l’état 

très peu altéré de sa surface, probablement dû à une structure initiale plus stable et plus résistante au 

processus d'altération. En revanche, l'échantillon A, représenté à la figure III.7-a, affiche une surface 

nettement plus rugueuse avec de nombreuses porosités. Cette rugosité, mesurée à 2,0 ± 0,1 nm, 

indique une surface beaucoup plus altérée, avec des irrégularités significatives qui pourraient être le 
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résultat de processus d'altération plus agressifs. Le film B, montré à la figure III.7-b, présente une 

rugosité intermédiaire de 1,7 ± 0,3 nm. Cette valeur prouve que le film B a subi une altération plus 

modérée comparée à A, mais bien plus prononcée que C. 

Une analyse microstructurale du film A à t3 a été effectuée par MEB, fournissant des détails 

supplémentaires sur les caractéristiques de sa surface. L'image par électrons rétrodiffusés (BSE), 

illustrée à la figure III.7-d, révèle la présence de petites zones de contraste clair de taille nanométrique 

réparties sur toute la surface du film. Ces zones suggèrent des variations locales dans la composition 

du matériau ou des accumulations de certains éléments. Les cartographies élémentaires du silicium et 

de l'oxygène, présentées sur les figures III.7-e et III.7-f, montrent une corrélation marquée entre ces 

points clairs et un enrichissement en oxygène ce qui peut indiquer des régions d’accumulation de 

silanols ou d’eau moléculaire. Cette hétérogénéité chimique à la surface du film A peut être un facteur 

déterminant en lien avec sa plus grande rugosité. 

  

Figure III. 7 : Images AFM des films A (a), B (b) et C (c) à t3, image MEB-BSE du film A à t3 (d) et cartographies EDX 
correspondantes du silicium (e) et de l'oxygène (f) 

 

III.3.3 Propriétés mécaniques 

Après le dernier cycle d’altération au temps t3, les tests de nano-indentation ont conduit à des résultats 

non différentiables de module d'Young et de dureté, compte-tenu des valeurs des incertitudes sur ces 

mesures. Le même comportement a été observé avec les films vierges. A t3, les valeurs moyennes 

calculées sont de 55,7 ± 0,9 GPa et 4,5 ± 0,1 GPa respectivement pour le module d’Young et la dureté, 

soit des valeurs inférieures à celles obtenues sur les films sains, comme le montre la figure III.8. Ainsi, 
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les films altérés ont enregistré une forte baisse de la dureté moyenne d'environ 38%, tandis que 

l'élasticité n’a diminué que de 13% après altération. 

 

 

Figure III. 8 : Valeurs moyennes du module d'Young (E) et de la dureté (H) déduites des mesures par nanoindentation, des 
trois films avant (t0) et après (t3) altération. 

III.4 Discussion  

D'après les résultats de recherches antérieures [102], [103], les films de silice déposés par CVD en 

utilisant la chimie TEOS/O2/O3, dans une plage de température de 400 à 550°C, sont censés présenter 

des caractéristiques d'état amorphe, d'homogénéité, et une faible rugosité de surface, généralement 

comprise entre 0,4 et 0,5 nm. Ces films sont réputés pour leur excellente intégrité structurelle. 

Conformément à ces observations, des caractérisations détaillées menées dans ces travaux antérieurs 

à l'aide des techniques IBA et FTIR sur des revêtements synthétisés à 450°C, 500°C et 550°C ont montré 

une amélioration de la qualité des films avec l'augmentation de la température de dépôt (Td), 

notamment en termes de degré de polymérisation du réseau et de réduction des défauts sous forme 

d'espèces hydratées, illustrés par la figure I.22 du premier chapitre. 

Les rapports O/Si mesurés ici à t0 varient entre 1,98 ± 0,01 pour Td= 450°C et 2,18 ± 0,01 pour  550°C, 

ce qui est très proche des valeurs de 1,93 ± 0,01 à 400°C et 2,24 ± 0,01 à 550°C rapportées dans la 

littérature pour des matériaux similaires [103]. De plus, la teneur en hydrogène a été déterminée à 7,2 

± 0,2 % pour le film A (450°C) ; 5,8 ± 0,2 % pour le film B (500°C) et 4,3 ± 0,1 % pour le film C (550°C), 

valeurs également très comparables à celles trouvées dans les études précédentes, qui indiquaient 7,8 
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at.% à 400°C et 4,5 at.% à 550°C [103]. Cette réduction du taux de H avec la température de dépôt est 

toujours accompagnée par une intensification de la bande TO2 du spectre infrarouge, suggérant un 

degré croissant de polymérisation du réseau de silice favorisé par cette température.  

Malgré les différences chimiques et structurelles détectées entre les films A, B, C, il est important de 

souligner que tous possèdent initialement un réseau de haute qualité. Ainsi, comparer leur 

comportement lors de l’altération chimique est crucial pour établir des liens entre ces légères 

différences structurelles et chimiques et leurs performances chimiques et mécaniques. 

Au cours des cycles d’altérations successives qui ont duré au total 279 jours dans une solution aqueuse 

de KOH à pH ajusté à 4, les échantillons ont été caractérisés à l'aide de nombreux outils permettant 

d'obtenir des informations précises sur les changements macroscopiques et microscopiques pouvant 

survenir. L’exploitation des données IBA a permis un suivi minutieux de la perte d’épaisseur des films 

au cours de l’altération et confirme leur forte durabilité chimique malgré des différences de 

comportement entre les trois films, qui font l’intérêt de cette étude. La caractérisation par AFM à t3 a 

révélé une augmentation de la rugosité de surface pour les trois films par rapport à la rugosité initiale 

à t0, qui est égale à environ 0,32 nm pour chacun des échantillons. Comme le montrent les figures III.7-

a, b et c, l'altération a davantage affecté la surface du film A et surtout a généré des pores bien visibles 

sur les images, ayant un diamètre moyen d'environ 50 nm et une profondeur de quelques nanomètres. 

La rugosité RMS de 2,0 nm retenue lors de la mesure AFM, reflète la distribution de ces irrégularités. 

On peut en déduire que le film A a subi une attaque chimique par la solution qui a entrainé une 

dissolution locale laissant visibles ces porosités dans la microstructure de surface. La surface du film B 

a été affectée dans une moindre mesure, présentant ainsi une porosité moins dense et de taille 

inférieure, avec un diamètre moyen d'environ 10 à 20 nm pour une valeur de la RMS de 1,7 nm, 

inférieure à celle du film A. Cependant, la surface de l’échantillon C reste très lisse et homogène avec 

des pores nanoscopiques extrêmement petits qui ne peuvent pas être résolus par l’AFM. La valeur 

RMS retenue est de 0,6 nm, ce qui souligne la résistance chimique plus élevée du film C. Une 

exploration plus approfondie de la surface de l'échantillon A à t3 par SEM-EDX révèle la présence de 

zones de quelques microns de contraste clair réparties sur toute la surface du film et correspondant à 

une composition enrichie en oxygène par rapport aux régions de contraste plus sombre associées à la 

silice (figure III.7-d, e, f). La formation de ces régions sur-stœchiométriques en oxygène peut 

s'expliquer par un mécanisme d'adsorption d'eau moléculaire (hydratation) et la génération de zones 

dépolymérisées par formation de groupements silanol par hydrolyse du réseau silicaté.  

Selon les caractérisations IBA, tous les films ont subi une perte d'épaisseur notable. Cependant, le film 

A enregistre la perte la plus importante de 157 ± 2 nm comparé à B et C qui ont perdu respectivement 
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151 ± 2 nm et 141 ± 2 nm à t3. Ces pertes d'épaisseur sont le résultat de la dissolution de la silice dans 

la solution.  L'hydrolyse des liaisons Si-O-Si est l'étape principale contrôlant la dissolution du réseau de 

silice [163]. En effet, les molécules d'eau présentes à la surface du film commencent à réagir avec les 

liaisons Si-O-Si adjacentes en les brisant [164], conduisant à la formation de groupes Si-OH selon la 

réaction III.1 : 

≡ 𝑆𝑖 − 𝑂 − 𝑆𝑖 ≡  + 𝐻2𝑂 ⇌  2 ≡ Si − OH                       (III.1) 

 
 

Cette réaction se répète jusqu'à ce que toutes les liaisons Si-O-Si d'un même atome de silicium soient 

rompues, ce qui entraîne la libération de H₄SiO₄ dans la solution. Cependant, la probabilité que cette 

réaction d'hydrolyse se produise, dépend fortement de la barrière énergétique correspondante, qui 

est directement liée à la connectivité de l'atome de silicium au réseau solide. En effet, A. 

Pelmenschikov [165] a estimé les énergies de dissociation des espèces Si liées par deux, trois et quatre 

liaisons Si-O-Si à respectivement 23, 33 et 49 kcal/mol. Ainsi, plus le nombre de liaisons Si-O-Si autour 

d'un atome de silicium est élevé, plus la résistance du film à l'hydrolyse est importante. Cette 

hypothèse peut expliquer la variation des pertes d'épaisseur des films, en tenant compte de 

l'amélioration de la polymérisation du réseau avec la température de dépôt démontrée par ailleurs 

[103]. Par conséquent, les films déposés à des températures plus élevées sont plus compactes et 

composés principalement de tétraèdres Q4 (film C), ce qui les rend plus résistants à la dissolution [166]. 

Cette même hypothèse peut également expliquer les différences observées sur les vitesses initiales de 

perte d'épaisseur entre les trois films, comme l'illustre la figure III.2-b, avec des vitesses allant de 2,5 

nm/jour pour le film C à 4,8 nm/jour pour le film A. Cet écart peut être attribué à la plus grande 

résistance des films déposés à des températures plus élevées, retardant ainsi le mécanisme de 

dissociation [16]. Il convient de noter que l'élimination des unités H₄SiO₄ semble se produire 

uniformément sur toute la surface, comme l'indique la très faible dispersion des mesures d'épaisseur 

par IBA obtenues à partir de différentes positions sondées sur les films altérés, en particulier pour le 

film C. Cette uniformité suggère que tous les sites de la surface des revêtements présentent une 

réactivité similaire, favorisant une élimination homogène des unités H₄SiO₄. Les images AFM 

confirment cette observation, suggérant que la rugosité reste uniformément faible après altération 

avec un maximum de 2,0 nm. Il est à noter que, les vitesses initiales de perte d'épaisseur dans nos films 

sont relativement faibles par rapport aux rares valeurs rapportées dans la littérature pour des films de 

silice, qui varient généralement de 0,1 à 50 nm/h, selon la température et le pH appliqués [167]. 

La composition chimique des films mesurée aux temps t0, t1, t2 et t3 à l'aide des analyses IBA (Tableau 

III.2) révèle une dépendance de l'évolution des espèces hydratées avec la Td. La concentration en 
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hydrogène augmente en effet au cours des premiers jours d'altération pour tous les films, mais reste 

relativement faible; le niveau le plus élevé est observé dans le film A à t1, atteignant 9,1 ± 0,3 %. Après 

t1, comme mentionné dans la section résultats, différents comportements sont observés. Le film A en 

particulier, montre une diminution de la teneur en hydrogène pour atteindre 7,1 ± 0,2% à t3, tandis 

que pour les films B et C, la concentration en hydrogène augmente ou reste stable avec le temps 

d'altération. Il est intéressant de remarquer que la concentration mesurée dans le film C à t3 est encore 

inférieure à la concentration initiale (t0) dans l'échantillon A. 

Il est probable qu'un processus cyclique entraîne d'abord une hydratation progressive de l’extrême 

surface, suivie de la dissolution de cette couche externe fortement hydrolysée, réinitialisant ainsi le 

processus de diffusion. Comme le montrent les profils ERDA de l'échantillon C, le degré de 

polymérisation initial de la silice est un paramètre clé pour établir une barrière efficace à la diffusion 

de l'eau et à l'hydrolyse. Au-delà de nos espérances, compte tenu de la durée d’altération, les valeurs 

du rapport O/Si à t3 demeurent assez stables au cours de l'altération et sont comparables à celles de 

la silice pure, soit 2,10 : 1,96 : 2,13 respectivement pour les échantillons A, B et C. Cette observation 

corrèle la mesure RMN 1H réalisée sur le film A après altération, qui met en évidence un réseau, au 

final, très peu hydraté. La diffusion des espèces hydratées dans le film reste donc extrêmement limitée. 

La spectroscopie FTIR a été utilisée pour mettre en évidence l'évolution du réseau silicaté tout au long 

de l'altération et cette analyse est particulièrement riche pour décrire ces systèmes. Avant de discuter 

des résultats FTIR, nous devons commenter la forme de la paire LO3-TO3 afin de préciser les 

paramètres influents. Dans le cas du film vierge C, la bande LO3 apparaît comme un épaulement plutôt 

que comme une bande complète malgré le fait que le spectre soit réalisé à 60° par rapport à la normale. 

D’après la littérature, l’épaisseur de l’échantillon affecte les intensités des bandes TO3 et LO3. J.A. 

Moreno et al [168], en travaillant avec un angle d'incidence de 45° ont montré que l'intensité de la 

bande TO3 évolue linéairement avec l'épaisseur du film, alors que l'intensité de la bande LO3 suit une 

évolution de type exponentielle (LO3  suivant ‘1-exp(-épaisseur)’) ce qui signifie que pour des 

épaisseurs au-delà de 500 nm, comme le montre la figure III.9-b, l'écart entre les deux intensités 

devient important et affecte la forme du spectre dans la zone concernée. Pour adapter cette 

observation aux échantillons analysés, 3 films supplémentaires ont été consacrés à l’étude de ce 

paramètre d’épaisseur. Ces films ont été déposés exactement dans les mêmes conditions que le film 

C (Td = 550°C) à l’exception du temps de dépôt qui a conduit à des réseaux de silice similaires avec des 

épaisseurs différentes comprises entre 80 et 750 nm. Comme le montre la figure III.9-a, le rapport des 

intensités des bandes LO3 et TO3 diminue significativement avec l'épaisseur du film. Ce rapport est de 

0,5 pour le film le plus épais (750 nm), il passe à 0,8 pour une épaisseur de 126 nm et continue à 

augmenter jusqu’à 0,9 pour une épaisseur de 0,9 nm. Le rapport LO3/TO3 dépend également de l'angle 
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d'incidence comme le montre la figure III.9-c. Nos valeurs semblent très proches de celles obtenues 

par Moreno, et nous avons vérifié que le faible écart d’intensités des bandes est dû à la différence des 

angles d'incidence utilisés (45° pour Moreno contre 60° pour nos mesures).  

Pour le film A, la diminution de l'intensité de la bande TO3 observée entre t0 et t3 peut être attribuée 

à une dépolymérisation du réseau de silice, qui se produit par hydrolyse et conversion des liaisons 

siloxane (Si-O-Si) en groupes silanol (Si-OH). De même, la baisse de l'intensité de la bande TO2 pour un 

même film suggère une diminution du nombre de liaisons chimiques entre les tétraèdres SiO4, ce qui 

indique également une dépolymérisation du réseau [169]. Ici cependant, cette réduction d'intensité 

est principalement due à la dissolution du réseau, car le signal infrarouge est fortement influencé par 

le nombre d'oscillateurs présents et, par conséquent, par l'épaisseur du revêtement. Des résultats 

similaires ont été observés pour le film C, bien que la diminution des intensités des bandes TO3 et TO2 

soit moins marquée. En outre, une nouvelle bande à 950 cm-1, correspondant aux groupes Si-OH, est 

apparue, une contribution absente dans le spectre du film vierge. Cette apparition indique une 

dépolymérisation mineure du réseau, conduisant à la formation de tétraèdres Q3 ou peut-être même 

à un mélange de Q3 et de Q2 [162], [166] . Contrairement à A, l'échantillon C a enregistré une 

augmentation de la teneur en eau, manifestée par l’intensification de la bande autour de 3400 cm-1, 

en accord avec les résultats de l’analyse IBA, rappelant cependant que C atteint alors une 

concentration en H qui est toujours inférieure à celle de A à t3. De plus, la bande LO3 vers 1230 cm-1 

devient plus distincte après l'altération, probablement en raison de l'effet de diminution d'épaisseur 

mentionné précédemment. 

Pour le film A, la réduction inattendue des intensités des bandes Si-OH et de l'eau après altération peut 

être expliquée par deux facteurs principaux. Premièrement, une dissolution du réseau plus rapide et 

plus prononcée que celle des autres échantillons, entraînant une diminution automatique de la teneur 

en eau et en silanol due à la lixiviation de H4SiO4. Deuxièmement, les résultats obtenus par ToF-SIMS 

ont révélé la présence de potassium dans les trois échantillons, introduit par diffusion de ce cation 

provenant de la solution via un échange ionique avec les ions H+ du réseau, comme décrit dans 

l'équation (III.2) [170]. Les profils en profondeur obtenus par TOF-SIMS (figure III.4) confirment cette 

observation en montrant que le potassium pénètre dans le film A. Des quantités moindres de 

potassium ont également été détectées dans les films B et C, avec un ratio des intensités TOF-SIMS 

K+/H+ de 2,7 pour le film A contre seulement 0,3 pour le film C ce qui reflète un échange cationique 

plus limité. Rappelons que ce rapport nous permet de comparer les échantillons entre eux, sans qu’il 

n’ait de sens cependant pour quantifier le rapport de concentrations réel des ions K+ et H+. Cette 

variation est directement liée d’une part à une prédisposition initiale avec l’existence préalable d’ions 

H+ sous forme de groupements hydroxyles échangeables avec les ions K+ présents, et d’autre part à 
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l’existence de pores de taille suffisamment grande (comme confirmé par les images AFM) permettant 

une pénétration plus importante de ce cation volumineux qu’est le K+. En accord avec Almeida et al., 

cet accroissement de la porosité est confirmée sur le spectre FTIR à 0° du film A par l’augmentation de 

l'épaulement apparaissant à 1200 cm-1  après altération, signe direct de la présence de porosités (figure 

III.5-b) [141] . Les exploitations des spectres FTIR à 0° associés à l’évaluation de la porosité, pourraient 

être plus approfondies en les corrélant avec des mesures de porosimètrie ou des observations MET, 

qui n’ont pas pu être mises en œuvre dans le cadre de cette thèse.  

Si − OH(s)  +  K(aq)
+ ⇌   Si − OK(s) + H(aq)

+       (III.2)  

Dans le prolongement de ce mécanisme, la diminution des liaisons Si-OH due à l'échange d'ions conduit 

proportionnellement à une diminution de la quantité d'eau adsorbée par les espèces Si-OH via des 

liaisons hydrogène, ce qui explique également la baisse de l'intensité de la bande de l'eau du spectre 

du film A altéré. Ce phénomène d'échange ionique se produit dans une moindre mesure pour les films 

B et C car ils sont moins affectés par la corrosion aqueuse ce qui peut en partie justifier leur 

comportement dissemblable par rapport à A. Malgré ceci, et comme illustré par la figure III.5-h, le film 

A à t3 continue à présenter la bande Si-OH la plus intense et la bande TO2 (figure III.5-g) la plus faible 

par rapport aux autres échantillons. Il affiche également le rapport d'intensité le plus élevé entre la 

bande de l'eau et le TO3 (figure III.5-f), tandis que le film C montre le rapport le plus faible. Toutes ces 

constatations prouvent que la quantité d’espèces d’hydratation dans les films est gouvernée par une 

compétition entre l'hydrolyse (équation III.1), le mécanisme majeur ici et l'échange ionique (équation 

III.4) dans une moindre mesure. 
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Figure III. 9 : (a) Intensités des bandes TO3 et LO3 enregistrées à 60° pour des revêtements de silice d'épaisseurs différentes, 
(b) évolution des intensités LO3-TO3 à 45° de la normale en fonction de l’épaisseur du film, données issues de  Moreno et al 

[168], et (c) évolution du spectre FTIR avec l’angle d'incident pour le film d’épaisseur 126 nm. 

 

Concernant les propriétés mécaniques, les valeurs moyennes mesurées pour les trois films ont diminué 

au cours du processus d'altération. Cependant, malgré leurs différences chimiques et structurelles, les 

films altérés présentent des valeurs de dureté et de module élastique similaires. La baisse d'environ 

13 % du module d'Young suggère que les films n'ont pas développé de défauts significatifs en 

profondeur tels que des pores, des fractures ou des fissures par rapport à leur extrême surface [171], 

[172]. Ce résultat concorde avec la faible teneur en espèces d'hydratation et la dépolymérisation 
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limitée du réseau observée lors des expériences d'altération. Dans le cas du film A, la présence d'ions 

K+ contribue probablement à renforcer le revêtement par trempe chimique, compensant la qualité 

moindre du réseau par rapport au film C. Cependant, la baisse significative de 38 % de la dureté indique 

que l'extrême surface a été fortement modifiée. Ces mesures mettent en évidence le fort contraste 

entre le cœur et l’extrême surface de ces films altérés, justifiant une progression très limitée du front 

d’altération dans le matériau. Ainsi en extrême surface, La force des liaisons intermoléculaires au sein 

du réseau est affaiblie par la création d’oxygènes non pontants, ce qui affecte la résistance à la 

déformation du réseau. La dureté est connue pour être très sensible au degré de réticulation dans le 

matériau, expliquant la chute  observée de cette propriété mécanique [173], [174]. 

III.5 Conclusion 

Dans cette étude, nous avons suivi l'évolution progressive de trois films de silice amorphe soumis à 

une altération en milieu aqueux, chacun caractérisé par une qualité de réseau initiale distincte, en 

tenant compte de leurs propriétés structurelles et chimiques. Grâce à l'utilisation combinée des profils 

de profondeur ERDA établis au cours du processus d'altération et des analyses FTIR, nous avons pu 

observer avec précision la dynamique d'hydratation et d'hydrolyse au sein des films. De plus, nous 

avons quantifié les épaisseurs dissoutes de chaque film et déduit les vitesses de dissolution initiales et 

résiduelles, en analysant et en simulant les spectres RBS. Les vitesses de dissolution initiales se situent 

entre 2,8 et 4,5 nm/jour, et se stabilisent après 11 jours autour de 0,4-0,5 nm/jour. Un mécanisme 

cyclique d’hydratation suivi par l’hydrolyse et finalement la dissolution de l’extrême surface du film 

rend bien compte des analyses et observations réalisées au cours du processus d’altération. Le degré 

de polymérisation initial des films, étroitement lié à leur compacité, et exploré ici à travers ces 3 films 

réalisés à des températures de dépôt différentes, apparait comme le paramètre déterminant de la 

durabilité des couches de silice. Ainsi, à l’exception des propriétés mécaniques, tous les phénomènes 

observés à l’issue de l’expérience d’altération ont pu être directement reliés à ce paramètre : pertes 

d’épaisseur, rugosité de surface, composition chimique, espèces hydratées, vitesse d’altération.  Une 

diffusion du potassium via un échange ionique avec les protons a été identifiée et son intensité est 

également remarquablement corrélée à la qualité initiale du réseau. La quantité des espèces hydratée 

présentes dans le film dépend alors à la fois de l’hydrolyse et du taux d’échange ionique, bien que ce 

dernier phénomène soit beaucoup plus faible que le premier. De plus, nous avons approfondi d’autres 

aspects pertinents de l’étude, tels que l’impact des modifications structurales sur les performances 

mécaniques. La mesure de dureté par exemple, fortement affectée par l’altération chimique, a montré 

son lien étroit avec la connectivité du réseau de l’extrême surface. En revanche, le module d’Young a 

montré une diminution assez légère, révélatrice de la stabilité relative du réseau et de la création 

modérée de défauts, en accord avec le rapport O/Si toujours proche de 2 à l’issue de l’altération.  
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Ces résultats représentent le premier ensemble de données disponibles dans la littérature sur les 

vitesses de dissolution des films de silice déposés par CVD à pression atmosphérique. 

III.6 étude comparative sur des réseaux de silice densifiés 

III.6.1 Contexte  

Dans le cadre de l’étude de la durabilité des couches minces de silice, il est essentiel de comprendre 

comment la densification du réseau de silice influence sa résistance à la corrosion en milieu aqueux. 

En effet, comme il a été démontré dans le présent chapitre, la polymérisation accrue du réseau de 

silice, obtenue à des températures de dépôt plus élevées, est souvent perçue comme ayant le même 

effet qu’une densification de la structure. Cette densification se traduit par une augmentation du 

nombre de liaisons Si-O-Si par unité de volume, créant ainsi un réseau plus compact et donc 

probablement moins perméable à la diffusion des molécules d’eau et par conséquent moins sensible 

à l’hydrolyse. Par conséquent, nous faisons l’hypothèse que des silices plus densifiées, présenteront 

une meilleure résistance à l'hydrolyse et à la dissolution lorsqu'elles sont exposées à des milieux 

aqueux. Vérifier cette hypothèse est crucial afin de mieux comprendre les mécanismes de l’altération 

et de fournir des preuves expérimentales sur l’effet bénéfique de la densification sur la durabilité du 

matériau.  

Dans cette dernière partie du chapitre III, nous allons tenter de corréler l’impact de la polymérisation 

avancée des couches minces de silice lorsqu’elles sont déposées à des températures élevées de l’ordre 

(550°C) et l’impact de la densification du réseau silicaté, en analysant le comportement de silices ayant 

des niveaux de densification variables. Nous tenterons de vérifier que les deux processus ont un effet 

similaire sur la résistance à la corrosion.  

III.6.2 échantillons de l’étude 

Trois échantillons cylindriques de silice sont utilisés pour cette étude (tableau III.5) : une silice non 

densifiée (échantillon 1), une silice densifiée à 5 GPa et 450°C (échantillon 2), et une autre densifiée à 

5 GPa et 800°C (échantillon 3). La densification a été réalisée en utilisant la presse Belt de l’Institut 

Lumière et matière de Lyon. La presse Belt ainsi que la procédure de densification sont détaillées dans 

l’annexe 5. 

Tableau III. 5 : les paramètres de densification des échantillons de cette étude 

Echantillons Pression (GPa) Température (°C) Puissance (W) Temps de maintien (min) 

1 - - - - 

2 5 450 350 10 
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3 5 800 620 10 

 

  III.6.3 Caractérisation des échantillons de silice par Raman et RMN 

La spectroscopie Raman (annexe 6) a longtemps été utilisée pour étudier la structure de la silice et le 

spectre de la silice amorphe est très bien décrit dans la littérature. Pour une silice non densifiée (Figure 

III.10, spectre vert de l’échantillon 1), le spectre est constitué de la bande principale qui apparait à 440 

cm⁻¹ et qui résulte du mode d'élongation symétrique des oxygènes pontant entre deux atomes de 

silicium Si-O-Si [175]. Les deux bandes dites bandes de défauts D1 et D2, situées respectivement à 490 

et 602 cm⁻¹, sont attribuées aux modes de vibration de respiration des anneaux à quatre et trois 

membres [176].  

  

 

 

Figure III. 10 : spectres Raman des trois échantillons : échantillon 1 de silice non densifiée (spectre vert), échantillon 2 de 
silice densifiée à 5GPa et 450°C (spectre rouge) et échantillon 3 de silice densifiée à 5GPa et 800°C (spectre bleu). Zoom sur 

la bande principale mettant en évidence le shift vers les hautes fréquences avec la densification 

Pour notre échantillon de silice, la bande principale se situe à 441 cm-1, la D1 et la D2 sont 

respectivement à 487 et 602 cm-1. Pour les deux autres échantillons densifiés, la bande principale est 

affectée par le processus de densification, entrainant une diminution des angles inter-tétraédriques 

Si–O–Si [177] [178]. Cette bande s’est décalée à 456 cm-1 pour l’échantillon 2 (spectre rouge) et 481 

cm-1 pour l’échantillon 3 (spectre bleu).  
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D’après Martinet et al. [179], il existe une corrélation linéaire entre l’évolution de la position de la 

bande principale de silices densifiées par Belt et leur densité (figure III.11). En appliquant cette relation, 

pour une bande principale apparaissant à 456 cm-1 pour l’échantillon 2, on s’attend à une masse 

volumique macroscopique de 2,34 g/cm3 environ, c’est-à-dire à un pourcentage de densification 

d’environ 7% par rapport à la silice non densifiée (2,2 g/cm3). Pour l’échantillon 3 avec une position de 

sa bande principale à 481 cm-1 la densité attendue est de l’ordre de 2,54 ce qui revient à une 

densification autour de 15 à 16 % par rapport à une silice non densifiée.  

 

Figure III. 11 : Positions de la bande principale (MB) et de D1 en fonction de la densité, pour des échantillons densifiés par 
une presse Belt (carrés rouges) et des échantillons  densifiés en cellule à enclumes de diamant DAC (triangles noirs) [179].  

La densification a aussi affecté la largeur de la bande principale qui devient nettement plus étroite. Ces 

deux phénomènes traduisent à la fois une diminution des angles Si-O-Si et un affinement de leur 

distribution. Un léger déplacement des bandes D1 et D2 vers des nombres d’ondes plus élevés est 

également observé avec la densification. Pour la première densification (échantillon 2) les D1 et D2 

apparaissent respectivement à 491 cm-1 et 604 cm-1, alors que pour la deuxième densification 

(échantillon 3), les positions évoluent à 503 cm-1 et 606 cm-1 respectivement. Ceci peut s’expliquer par 

le fait que leurs modes de vibration  sont contraints par la réduction du volume libre généré par la 

densification [175].  

Les spectres CPMG ²⁹Si (annexe 4) des trois échantillons présentent une forme approximativement 

gaussienne (Figure III.12), comme cela a généralement été rapporté pour les verres de silice. Pour 

l’échantillon 1, le barycentre du pic RMN ²⁹Si se situe à environ -111 ppm avec une largeur à mi-hauteur 

d’environ 12,5 ppm. La première densification (échantillon 2) a provoqué un shift d’environ 4 ppm par 

rapport à la silice non densifiée, avec un pic centré à -107 ppm. De même, on relève un élargissement 
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de la raie avec une largeur à mi-hauteur qui atteint 14 ppm. Etonnamment, les spectres des deux 

échantillons 2 et 3 sont parfaitement superposables et aucune différence n’a été repérée ni sur le 

déplacement chimique ni sur la forme ou la largeur du pic.   

Un certain nombre de corrélations empiriques entre l'angle moyen Si–O–Si et le déplacement chimique 

du ²⁹Si dans la silice ont été rapportées dans la littérature. Ces corrélations prédisent généralement 

une variation d'environ 1,6° par ppm de déplacement chimique, ce qui correspond à une réduction de 

l'angle moyen Si–O–Si d'environ 6,5° pour les deux échantillons 2 et 3 par rapport à la silice non 

densifiée (échantillon 1). De plus, l'augmentation de la largeur du pic à mi-hauteur suggère un 

élargissement concomitant de la distribution des angles de liaison selon Trease et al. [180] .  

Le fait que la différence de densification entre les deux silices densifiées soit visible sur les spectres 

Raman mais pas par RMN peut suggérer que le mécanisme de densification entre 7 et 15% n'implique 

pas de modification supplémentaire de la distribution angulaire. Dans ce cas, le mécanisme 

responsable de la densification peut être lié à des facteurs tels que la densité d'énergie de liaison, 

l'organisation structurale à plus grande échelle, ou des changements locaux dans le réseau de silice qui 

n'affectent pas directement l'angle ou la longueur des liaisons Si-O-Si, mais qui influencent néanmoins 

la réponse Raman. Il s’avère par ailleurs que la densification par l’expérience à 5 GPa et 450°C n’est 

pas homogène et aboutit à la formation de plusieurs disques de degrés de densification variables, ce 

qui peut être un autre facteur très important à mentionner. Malgré le tri qu’on a effectué des différents 

disques obtenus selon la position de leur bande principale sur leur spectre Raman, une inhomogénéité 

au sein d’un même disque, peut être à l’origine de cette similitude de spectres RMN pour les deux 

échantillons 2 et 3.  



Chapitre III : Étude de la durabilité chimique et mécanique des couches minces de silice amorphe 

138 
 

 

Figure III. 12 : spectres 29Si CPMG des trois échantillons de silice enregistrée à 400 MHz 

III.6.4 Suivi de l’altération en milieu aqueux des trois cylindres de silice  

Pour étudier l'influence de la densification sur le comportement du réseau de silice face à l’altération 

aqueuse, les trois échantillons ont été soumis aux mêmes conditions d'altération que les trois films de 

silice examinés dans la première partie de ce chapitre. L'évolution de leur structure au cours de 

l'altération a ensuite été suivie par spectroscopie Raman. Cette approche permet de comparer 

directement les effets de la densification sur la résistance et la réactivité des réseaux de silice lorsqu'ils 

sont exposés à un environnement aqueux, en observant les changements structuraux au niveau 

moléculaire révélés par les spectres Raman. L'objectif est de mieux comprendre comment la 

densification modifie la réponse du réseau de silice à l'altération chimique et d'identifier les 

mécanismes sous-jacents influencés par le degré de densification.  

Au total, 50 jours d’altération ont été appliqués pour étudier l’évolution de ces trois échantillons de 

silice. Des analyses ont été réalisées aux 3ème (t1), 10ème (t2) et 50ème jour (t3), comme le montre le 

schéma de la figure III.13, t0 étant l’état de départ.  



Chapitre III : Étude de la durabilité chimique et mécanique des couches minces de silice amorphe 

139 
 

 

Figure III. 13 : Schéma du cycle d'altération des échantillons de silice 1, 2 et 3 (non densifiée et densifiée à 5 GPa, T = 450°C 
et T=800°C respectivement) 

Commençant par l’échantillon 1 (la silice non densifiée), la figure III.14, montre l’évolution de son 

spectre Raman au cours de l’altération. Entre t0 et t1, aucun shift n’a été repéré, cependant un 

affinement de la largeur de la bande principale s’est produit.  Entre t1 et t2 c’est-à-dire au bout de 10 

jour dans la solution aqueuse, un shift de -27 cm-1 de la bande principale est observé, avec un 

positionnement à 414 cm-1 à t2. La bande continue à s’affiner également. Les D1 et D2 suivent la même 

évolution et passent à 463 cm-1 (-24 cm-1 par rapport à t0 et t1) et 575 cm-1 (-27 cm-1 par rapport à t0 

et t1). Au bout de 10 jours le réseau de la silice non densifiée commence à se dégrader. A t3, des 

signaux Raman typiques du quartz avec une bande très fine et très intense apparaissant à 445 cm-1 

(figure III.14-t3-a) ont été enregistrés sur plusieurs zones de l’échantillon accompagné d’une bande 

moins fine et moins intense à 233 cm-1. Une troisième bande très intense également apparait à 606 

cm-1 dont l’origine reste inconnue. La silice amorphe est également toujours présente (figure III.14-t3-

b) avec cette fois-ci une bande principale très large centrée à 439 cm-1, les D1 et D2 sont à 487 et 602 

cm-1 respectivement.  
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Figure III. 14 : évolution du spectre Raman de la silice non densifiée avec l'altération 

    

L’évolution du spectre Raman de l’échantillon 3 de la silice densifiée à 5GPa et à 800°C et exposé à la 

solution aqueuse, est visualisée sur la figure III.15. Entre t0 et t2 le seul changement repéré est 

l’affinement de la bande principale entre t0 et t1, sans cependant enregistrer aucune variation de 

position. Ce n’est qu’à t3 qu’un shift de -13 cm-1 a été détecté sur la position de la bande principale qui 

apparait à 467 cm-1. Si on applique les résultats de la courbe de la figure III.11, on retrouve une densité 

de 2,4 g/cm3 environ, ce qui montre que malgré les premiers signes de dégradation engendrés par 
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l’altération, l’échantillon reste très dense, avec encore un degré de densification supplémentaire de 

9% par rapport à une silice non densifiée (2,2 g/cm3).  

Les bandes D1 et D2 ont subi un déplacement de -6 et -4 cm-1 par rapport à l’état initial (497 et 602 cm-

1 respectivement). Du point de vue de la largeur de pic, tout comme pour la silice non densifiée, le 

spectre à t3 est marqué par l’élargissement de la bande principale, qui reste néanmoins très faible par 

rapport à l’élargissement observé sur la silice non densifiée.  

 

Figure III. 15 : évolution du spectre Raman de la silice densifiée à 5GPa et 800°C avec l'altération 
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    Pour la silice densifiée à 5GPa et 450°C, échantillon 2, l’évolution du spectre n’était pas forcément 

très cohérente. En effet entre t0 et t1 un shift de + 7 cm-1  vers des déplacements Raman plus élevés 

de la bande principale est observé, la position de la bande à t1 étant à 463 cm-1.  Cette tendance se 

poursuit avec un déplacement renouvelé jusqu’à 465 cm-1 à t2. Les positions de D1 et D2 ont également 

évoluées vers des déplacements plus grands par rapport à t0 et t1, les positions relevées à t2 étant 497 

et 609 cm-1 respectivement. A t3 cependant, on observe un recul de la bande principale qui apparait 

vers 455 cm-1 et de la D1 vers 491 cm-1, tandis que la D2 garde la même position entre t2 et t3. Du 

point de vue de la largeur de la bande principale, un comportement identique à celui de la silice non 

densifiée est observé, avec un affinement ente t0 et t1 et entre t1 et t2 puis un élargissement à t3.   
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Figure III. 16 : évolution du spectre Raman de la silice densifiée à 5GPa et 800°C avec l'altération 

La comparaison des résultats obtenus après exposition à la solution aqueuse de nos échantillons 1 et 

3 de silice non densifiée, et de silice ayant subi une densification de 15 à 16 % (à 5 GPa et 800°C) 

respectivement, met clairement en évidence l’influence de la structure sur la résistance à l’altération. 

Dans le cas de la silice non densifiée, une période de seulement 10 jours a suffi pour provoquer des 

modifications structurales significatives, dont une réorganisation qu’on assimilera à la 

dépolymérisation, qui se manifeste par un décalage négatif de -27 cm⁻¹ de la bande principale. Après 

50 jours, on constate déjà une cristallisation, probablement due à une dissolution partielle du réseau 

de silice suivie d’une précipitation de cristaux sous forme de quartz. En revanche, pour la silice 
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densifiée, les premiers signes d'altération n'apparaissent qu’au bout de 50 jours. Un léger décalage de 

la bande principale (-13 cm⁻¹) indique une dépolymérisation beaucoup plus limitée. On peut en déduire 

que la réduction de la taille des espaces libres dans le réseau de silice densifiée joue un rôle clé dans 

l'amélioration de la résistance à l'altération. En effet, cette réduction freine considérablement la 

pénétration des molécules d'eau dans la structure, et l’encombrement stérique peut également 

inhiber les réactions d’hydrolyse. Cette combinaison de paramètres ralentit fortement les processus 

d’altération, ce qui se traduit par une résistance chimique bien plus élevée. Ainsi, la densification 

modifie profondément la microstructure de la silice, la rendant moins perméable aux attaques 

chimiques, en particulier celles liées à l’hydrolyse, et contribuant à sa stabilité dans des 

environnements agressifs.    

Pour l’échantillon de silice densifiée à 5GPa à 450°C en particulier, l’interprétation des résultats est 

très difficile et leur corrélation avec les résultats obtenus avec les deux autres échantillons est encore 

plus compliquée. L’échantillon 2 ayant initialement une structure de densité intermédiaire, on 

s’attendait aussi à un comportement intermédiaire vis-à-vis de l’altération. Cependant ce n’est pas le 

cas. Il est très important de rappeler le caractère inhomogène de de la densification observée ici avec 

l’obtention de disques ayant des degrés de densification variables entre 5 à 6 % et 15 à 16% environ. 

Nous pensons qu’une inhomogénéité au sein d’un même disque pourrait être à l’origine de ces 

évolutions difficiles à décrire durant l’altération. La superposition des spectres RMN des deux 

échantillons densifiés va également dans ce sens, sachant que lors d’une analyse par RMN, 

l’échantillon est broyé, et donc le spectre obtenu prend en compte l’ensemble des distributions 

structurales incluses dans le disque, contrairement au Raman qui est une analyse locale.  En résumé, 

l'inhomogénéité de densification, tant entre les disques qu'au sein d’un même disque à 450°C, semble 

être un facteur déterminant qui vient complexifier l’analyse des résultats pour cet échantillon 

particulier. Cela suggère que la variabilité structurelle peut être à l'origine d’évolutions inhabituelles 

observées pendant l’altération, et qu’une analyse plus fine, prenant en compte cette hétérogénéité, 

est nécessaire pour mieux comprendre son comportement.  
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Conclusion 

Dans cette deuxième partie du chapitre III, nous nous sommes intéressés à la question de l’influence 

de la densité de la structure de la silice sur le comportement à l’altération. Des cylindres densifiés de 

silice ont ainsi été préparés en collaboration avec l’Institut Lumière et Matière de Lyon. Trois 

échantillons de densité 2,2 – 2,34 et 2,54 ont ainsi été soumis à un test d’altération similaire au test 

subi par les films de silice traités dans la première partie de ce chapitre. Les spectroscopies Raman et 

RMN s’avèrent très adaptées pour décrire l’évolution de la structure. La densification du réseau 

engendre notamment en spectroscopie Raman, un shift de la bande principale et une réduction de sa 

largeur qui sont interprétés par la diminution de la valeur de l’angle moyen Si-O-Si et une réduction de 

sa distribution. La RMN 29Si permet de mettre en évidence un shift conséquent de 4 ppm du signal, qui 

s’interprète là encore par une réduction de l’angle Si-O-Si de l’ordre de 6,5° dans l’échantillon le plus 

dense. L’échantillon intermédiaire a cependant un comportement particulier qu’on attribue à son 

inhomogénéité en densité. Nous avons mis en évidence une réorganisation du réseau silicaté faible et 

largement retardée dans la silice la plus dense soumise à l’altération, comparée à la silice non 

densifiée. Ces mesures constituent un travail préliminaire qui méritera d’être développé mais les 

premiers résultats sont extrêmement intéressants et permettent d’apporter un regard 

complémentaire aux résultats présentés en première partie de ce chapitre. On peut en effet faire des 

analogies entre les notions de densification et de taux de polymérisation, ou encore de réticulation du 

réseau, et à réseau chimique identique, la taille des espaces libres apparait comme un paramètre 

majeur vis-à-vis de la résistance face à l’altération. 
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Introduction 

Les systèmes d'oxycarbonitrure de silicium (SiOxNyCz) en couches minces suscitent une attention 

croissante en raison de leur capacité à combiner les caractéristiques de trois systèmes largement 

étudiés : le dioxyde de silicium (SiO₂), le carbure de silicium (SiC) et le nitrure de silicium (Si₃N₄) [181], 

[182], [183], comme discuté dans le chapitre I. Ces composés jouent déjà un rôle crucial dans de 

nombreuses applications technologiques de l’automobile à l’électronique en passant par le 

biomédical, et leur intégration dans un seul matériau peut offrir des perspectives innovantes et 

prometteuses. Bien que les films SiOxNyCz soient bien étudiés par rapport à leurs propriétés optiques 

et électroniques, il existe un manque important de données sur leurs performances chimiques et 

mécaniques, ainsi que sur leur résistance à diverses formes de dégradation surtout en milieu aqueux. 

Ce manque de connaissances freine l'exploration complète de leur potentiel pour des applications 

telles que les barrières anticorrosion ou même dans les utilisations tribologiques. Une compréhension 

plus approfondie de leurs capacités dans ces domaines pourrait ouvrir de nouvelles voies pour leur 

utilisation dans des environnements exigeants, où la résistance chimique et mécanique est essentielle. 

Dans ce chapitre, nous proposons une étude approfondie des propriétés physicochimiques et des 

performances de différents films minces d'oxycarbonitrure de silicium amorphe, déposés par CVD à 

pression atmosphérique et à basses températures (550 – 650°C). Leurs propriétés et leur durabilité ont 

été examinées en détail après altération aqueuse dans des conditions de pH et de température élevées 

grâce à une ensemble de techniques d'analyses complémentaires. Des caractérisations exhaustives de 

la structure, de l'état de liaison, de la composition et des propriétés mécaniques avant et après 

exposition ont été réalisées, qui seront discutées en fonction du taux de substitution de l'oxygène par 

l'azote et le carbone. La discussion vise à examiner les changements de comportement observés, en 

tentant de les expliquer en prenant en compte l'état structurel et compositionnel initial de chaque 

type d’échantillon.  

Ce travail fait l’objet d’une soumission de manuscrit auprès du journal « Surface and Coating 

Technology », une revue internationale consacrée à la science et à l'application des traitements de 

surface avancés pour l'amélioration des propriétés des matériaux.  

Enfin, nous aborderons le dépôt de couches minces de SiOxNyCz sur les surfaces internes de flacons 

en verre, en étudiant de manière plus concrète leur capacité à protéger ces surfaces lorsqu'elles sont 

exposées à une solution aqueuse simulant un environnement médicamenteux. Les performances de 

ces dépôts seront comparées à celles d'un verre non traité, afin de pouvoir évaluer leur efficacité en 

tant que barrière anticorrosion dans l'application ciblée. 
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IV.1 Echantillons étudiés  

Des films d'oxycarbonitrure de silicium ont été produits dans le réacteur CVD tubulaire horizontal à 

parois chaudes décrit dans le chapitre état de l’art (cf figure I.15). Différentes voies chimiques ont été 

mises en œuvre pour obtenir des films avec différents taux de substitution de l’oxygène par l’azote 

et/ou le carbone. L'orthosilicate de tétraéthyle (TEOS) sous atmosphère oxydante O2/O3 a été utilisé 

pour produire un film de silice amorphe qui sert de référence. Ce film qui sera noté ici 23pl, est issu 

exactement de la même expérience de dépôt CVD que le film C déjà étudié dans le chapitre III. Cet 

échantillon a été particulièrement bien étudié afin de faire le lien entre les deux études 

complémentaires sur la silice (chap. III) et la silice substituée (chap IV) et de mettre l’accent sur la 

différence de comportement dans les deux milieux d’altération de chaque étude (KOH, pH = 4 pour le 

chapitre III et Acide citrique, pH = 8 dans le présent chapitre). Les deux précurseurs à base de silylamine 

déjà évoqués dans le chapitre état de l’art ont été utilisés pour produire SiOxNyCz : H à savoir la Tris 

(diméthylsilyl) amine communément appelée TDMSA et le nouveau précurseur fourni par les 

laboratoires Air Liquide, présenté sous la désignation BMDSD (N,N-bis(1-méthyléthyl)-N′,N′-disilyl-

silanediamine) [184]. Les films produits à partir de TDMSA seront appelés TD, tandis que pour le 

BMDSD, ils seront étiquetés AR. Des wafers de silicium monocristallin d'une épaisseur de 280 µm ont 

été utilisés comme substrat. Le tableau IV.1 présente la nomenclature de tous les films utilisés pour 

cette étude, les paramètres de dépôt correspondants ainsi que leur épaisseur mesurée par 

ellipsométrie [102]. Les films AR1-a, AR1-b et AR1-c ont été déposés au cours du même cycle avec 

exactement les mêmes paramètres de dépôt ; seule la position dans le réacteur a changé, ce qui a 

donné lieu à des films avec des compositions légèrement différentes. 

Tableau IV. 1 : Nomenclature des films, paramètres de dépôt et épaisseurs. (Sccm fait référence aux débits en centimètres 
cubes standard par minute) 

Code Précurseur Débit de 

précurseur 

(sccm) 

Débit d’O2  

(sccm) 

Température 

de dépôt 

(°C) 

Temps de 

dépôt (min) 

épaisseur 

(nm)  

AR1-a BMDSD 2 0.6 650 25 62 

AR1-b BMDSD 2 0.6 650 25 107 

AR1-c BMDSD 2 0.6 650 25 141 

AR2 BMDSD 2 0.6 550 50 150 

AR5 BMDSD 2 0.3 550 67 194 

TD11 TDMSA 2 0.3 650 225 72 

TD14 TDMSA 2 0.6 650 300 118 
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23pl TEOS 2 1960, [O3] = 

60mg/L 

550 255 616 

 

IV.2 Processus d’altération  

Une solution aqueuse d'acide citrique (C6H8O7) à 3,0 % avec un pH réajusté à 8 à l'aide de quelques 

gouttes d'hydroxyde de sodium (NaOH) a été utilisée comme solution d'altération durant cette étude. 

Chaque film a été immergé dans 100 mL de cette solution à l'intérieur d'un pot fermé en Téflon® puis 

a été maintenu à 80°C pendant 1 mois. Le rapport surface du film sur volume de la solution S/V a été 

fixé à 3 m-1. Après avoir retiré les films de la solution d'altération, une fois la durée d'un mois écoulée, 

la concentration de Si dans chaque solution a été mesurée par ICP-AES. 

IV.3 Résultats 

IV.3.1 Caractérisation des films sains  

Tous les films vierges ont été caractérisés pour sonder la composition atomique initiale, la structure et 

l'état de liaison qui ont servi ensuite de référence pour tenter de corréler les comportements 

d’altération aux caractéristiques physico-chimiques des films. Les résultats combinés des analyses RBS, 

ERDA et NRA (figure IV.1 : exemples de spectres simulés) sont présentés dans le tableau IV.2. Celui-ci 

montre la large gamme de compositions que nous avons pu obtenir par CVD allant de la silice (23pl) à 

des films fortement enrichis en N et C et même majoritairement substitués comme l’échantillon TD11 

pour lequel la teneur atomique N+C dépasse largement celle de l’oxygène. Entre les deux, on trouve 

des compositions intermédiaires allant de SiOxNyCz:H riche en oxygène (tel que AR2) à des 

échantillons de plus en plus substitués en N et C (AR5, TD14 puis AR1a, b et c). 

Tableau IV. 2 : composition atomique en (at. %) des films vierges selon les analyses IBA 

Label %Si %O %N %C %H (N+C)/O  

23pl 30.1 ± 0.9 65.7 ± 2.0 - - 4.3 ± 0.1 0  

AR2 26.5 ± 0.9 48.5 ± 1.8 3.0 ± 0.3 4.0 ± 0.3 18.0 ± 1.1 0,14  

AR5 22.0 ± 0.7 47.2 ± 1.7 6.8 ± 0.6 5.0 ± 0.3 19.0 ± 1.1 0,25  

TD14 23.5 ± 0.9 35.3 ± 1.5 7.2 ± 0.8 20.0 ± 1.4 14.0 ±0.9 0,77  

AR1-a 26.0 ± 0.9 29.0 ± 1.2 14.0 ± 1.3 16.0 ± 1.1 15.0 ± 0.5 1,03  

AR1-b 27.0 ± 1.1 29.0 ± 1.3 11.5 ± 1.4 18.5 ± 1.3 14.0 ± 0.9 1,03  

AR1-c 27.0 ± 1.0 25.0 ± 1.2 13.8 ± 1.2 16.0 ± 1.1 18.2 ± 1.1 1,19  

TD11 22.5 ± 1.0 12.0 ± 0.5 12.0 ± 1.1 35.0 ± 2.5 18.5 ± 0.6 3,91  
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Figure IV. 1 : spectres RBS (a), ERDA (b) (Charge = 5µC) ainsi que les pics NRA relatifs aux éléments C et O (c) et N (d) (Charge 
= 100 µC) ;expérimentaux (spectres rouges) et simulés (spectres bleus). (e) Nombre de coups enregistrés sur les pics NRA de 

l’azote expérimental et simulé.  

La Figure IV.2 compare le spectre FTIR de ces dépôts plus ou moins enrichis en azote et carbone. 

L'analyse FTIR montre un comportement typique d'un oxyde de silicium pour 23pl (spectre jaune) avec 

une bande principale apparaissant à 1079 cm-1 correspondant au mode transverse optique 

d'élongation asymétrique Si-O-Si (TO3) et son mode optique longitudinal associé (LO3) apparaissant à 

un nombre d'onde plus élevé. Les vibrations (TO2) et (TO1) de la même liaison apparaissent 

respectivement à 820 et 455 cm-1. Lorsque l'azote et le carbone sont incorporés au réseau, des bandes 

de vibration correspondant aux liaisons Si-C et Si-N commencent à apparaître respectivement à 801 

cm-1 et 940 cm-1 et augmentent en intensité avec l'augmentation des concentrations de ces éléments. 

En parallèle, la réduction de la signature de l'oxyde de silicium est mise en évidence par l'atténuation 

de la bande TO1 comme le montre le graphique IV-2-b. Il convient de noter qu'un décalage vers le 

rouge du mode TO3 est également perçu avec l'augmentation des concentrations en N et C. Ce 

comportement a été observé dans la littérature [95]. D'autre part, la large bande s'étendant de 2800 

à 4000 cm-1 contenant les contributions des espèces d'hydratation, évolue également avec la 

composition des films comme le montre le graphique IV-2-c. Pour 23pl, la bande est très faible reflétant 
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la faible quantité d'hydrogène déjà quantifiée par ERDA à 4,3 %. Dans cette large bande, l'eau 

moléculaire adsorbée est la vibration dominante accompagnée d'une petite contribution à 3650 cm-1 

correspondant aux silanols Si-OH. Les modes d'élongation N-H et d'élongation asymétrique -CH3 

apparaissent d'abord avec AR2 à 3400 et 2970 cm-1 respectivement et continuent d'augmenter avec 

l'augmentation des concentrations en N et C (AR2<TD14<TD11). 

 

Figure IV. 2 : Comparaison des spectres FT-IR des échantillons 23pl, AR2, TD11 et TD14 avant exposition à la solution : (a) 
dans la région (600-1400 cm-1), (b) évolution de la bande Si-O-Si TO1 à 440 cm-1, (c) dans la région des espèces d'hydratation 

(2500 -3750 cm-1). Les deux figures a et c présentent des spectres normalisés par rapport à la bande TO3, les spectres 
affichés sur la figure b, ne sont pas normalisés 

 

IV.3.2 Résultats d’altération  

Après l'exposition d'un mois à la solution aqueuse d'acide citrique décrite dans la section précédente, 

le premier aspect qui a été examiné est l’éventuelle dissolution du matériau de revêtement. La 

technique RBS a été utilisée pour mesurer l'épaisseur de chaque couche avant et après exposition 

comme le montre la figure IV.3. 
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Figure IV. 3 : exemples d'évolution des spectres RBS après altération : (a) d'un film qui n'a pas subi de perte d'épaisseur 
(TD11), (b) d'un film partiellement dissout (AR5) et (c) d'un film complétement dissout dans la solution. Les spectres bleus 
font référence aux films sains et les spectres oranges à ceux collectés après exposition à la solution aqueuse. (Charge = 2,5 

µC) 

 

Les pourcentages de perte d'épaisseur ont ensuite été calculés et sont tracés sur le graphique IV.4 en 

fonction du taux de substitution de l'oxygène par l'azote et le carbone ((N+C)/O). Pour la silice (23pl) 

et l'échantillon AR2 qui a un rapport atomique (N+C)/O = 0,14, l'ensemble du film a été dissous, ce qui 

a entraîné une perte de 100 % pour ces deux échantillons. Lorsque (N+C)/O augmente, cette perte 

diminue à 56 ± 3 % et 41 ± 2 % pour AR5 et TD14 ayant respectivement des ratios de 0,25 et 0,77. 

Lorsque le ratio atteint 1,03, aucune perte d'épaisseur n'est observée et donc l'épaisseur de la couche 

reste inchangée après exposition à la solution. 
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Figure IV. 4 : perte d'épaisseur (%) de chacun  des films en fonction de son taux de substitution de O par N et C. Identification 
de trois groupes de films en fonction de leur pourcentage de perte d'épaisseur 

Compte-tenu de ces différentes tendances, les films sont classés en trois groupes. Le groupe I 

comprend les films complètement dissous dans la solution, caractérisés par un taux de substitution nul 

ou très faible (≤ 0,14), à savoir 23pl et AR2. Le deuxième groupe avec un taux de substitution 

intermédiaire, entre 0,25 et 0,77, comprend les films partiellement dissous, notamment le AR5 et le 

TD14. Le troisième groupe est constitué de films n'ayant subi aucune variation d'épaisseur, tels que 

AR1-a, AR1-b, AR1-c et TD11 pour (N+C/O) ≥ 1. Dans ce qui suit, les résultats seront présentés selon 

cette classification. 

IV.3.2.1 Résultats d’altération des films du groupe I 

La figure IV.5 montre pour chaque échantillon une corrélation entre perte d'épaisseur et concentration 

en Si dans la solution d’altération, d’après la mesure par ICP-AES après 1 mois. Ces valeurs se 

répartissent entre 7,7 mg/L pour l’échantillon TD11 et 67 mg/L pour le film AR2. Un blanc a été 

également analysé, il s’agit de la même solution d’acide citrique décrite plus haut, mais jamais mise en 

contact avec un échantillon solide. Sa concentration en silicium était inférieur à 1 mg/L. Comme 

attendu, la tendance générale montre une augmentation de la concentration en silicium avec la perte 

d'épaisseur. Cependant, les résultats montrent également une certaine incohérence, en particulier 
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pour le film de silice 23pl, qui avait une épaisseur initiale de 650 nm et subit une perte d’épaisseur de 

100% d’après les analyses RBS. En effet, bien que ce film soit complètement dissous dans la solution, 

seulement 46 mg/L de silicium ont été détectés, une valeur inférieure à celles mesurées pour d'autres 

films initialement beaucoup plus fins et qui n'ont été que partiellement dissous (AR5 et TD14). Une 

simple inspection visuelle des films montre que des dépôts blanchâtres sont répartis sur la surface. Les 

caractérisations MEB montrent qu'il existe en effet des dépôts plus clairs, riches en Si, disposés en 

couches anarchiques sur le substrat de silicium après altération, comme le montre la figure IV.5-b. 

Nous pensons donc que la solution était probablement sursaturée en Si, au moins localement, le bain 

n’étant pas remué, ce qui a conduit à la formation de précipités riches en silicium et appauvris en 

oxygène, à la surface du matériau. Il convient de noter que pour AR2, bien que la valeur de la 

concentration en Si semble plutôt cohérente avec la perte d'épaisseur, elle peut ne pas être 

représentative de la quantité réelle de silicium lixivié puisque des précipités riches en silicium ont 

également été observés par MEB-EDX après altération pour cet échantillon présenté dans la figure 

IV.5-c, d, e. L'image MEB de AR2 vierge est également présentée à titre de comparaison sur la figure 

IV.5-f, afin de montrer l'effet de l'altération sur la morphologie de surface. Les analyses IBA confirment 

ces observations, mettant en évidence des couches épaisses riches en silicium et appauvries en 

oxygène, avec une très faible teneur en carbone et hydrogène, détectées sur le substrat de silicium, 

comme le montre le profil en profondeur de la figure IV.5-g. 
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Figure IV. 5 : a, concentration en Si mesurée dans la solution d'altération en fonction du pourcentage de perte d'épaisseur 
calculé, pour chaque échantillon. (b) Images MEB du dépôt 23pl altéré, (c) du dépôt AR2 altéré. Cartographie EDX Si (d) et O 
(e) de AR2 altéré. (f) Image MEB de AR2 sain et (g) profil en profondeur généré par IBA sur une zone de re-déposition sur la 

surface de AR2 altéré (surface du dépôt à gauche, substrat de silicium à droite) 

 

 

IV.3.2.1 Résultats d’altération des films du groupe II 

Dans ce deuxième groupe, les films partagent des tendances communes et similaires : 

• La première est qu'il y a eu une perte d'épaisseur partielle de 56 ± 3 % pour AR5 et de 41 ± 2 % pour 

TD14. Une concentration en Si identique a été mesurée dans leurs solutions d'altération (figure IV.3-

a) égale à 47 mg/L. 

• La deuxième similitude notable observée pour ces deux échantillons est leur tendance à perdre de 

l'azote pendant l'altération.  
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• La troisième tendance commune consiste en une diminution significative de la teneur en 

oxygène.  

Toutes ces similitudes indiquent que l'altération de ces deux films est probablement régie par les 

mêmes mécanismes, mais c'est seulement l'étendue de la corrosion qui diffère. 

Les figures IV.6-a et b montrent comment la composition élémentaire du TD14 et du AR5 évolue tout 

au long de l'altération. Pour le premier (figure IV.6-a), la concentration atomique en silicium est restée 

quasiment stable. La teneur en oxygène a diminué de 35,3 ± 0,9 % à 25,0 ± 0,9 % après altération, ce 

qui correspond à une perte relative de -29 %. On observe la même tendance pour la teneur en N qui 

chute de 7,2 ± 0,8 % à 4,0 ± 0,7 % soit une perte relative totale de -45 %. Par contre, la concentration 

de H a augmenté de 14,0 ± 0,9 % à 25,0 ± 1,5 %.  

 

Figure IV. 6 : évolution avec l'exposition en solution aqueuse des concentrations atomiques déduites des analyses IBA des 
films du groupe II : avant (vert), après (orange) : (a) TD14 et (b) AR5 

 

Pour l'échantillon AR5 (Figure IV.6-b), exactement les mêmes tendances sont observées, avec le taux 

d’oxygène en at. % qui est passé de 47,2 ± 1,7 % à 31,8 ± 1,3 %, ce qui donne une perte relative totale 

d'O de -33 %, supérieure à celle trouvée avec TD14. Pour le taux d’azote (at.%), il est passé de 6,8 ± 0,6 

% à 3,0 ± 0,4 %, ce qui donne une perte relative totale de -56 %, également supérieure à la perte de N 

observée pour TD14. Comme pour TD14, H a beaucoup augmenté après l’altération de 19,0 ± 1,1 % à 

37,2 ± 2,3 %. Enfin, une augmentation d'exactement +3 % de la teneur en C est mesurée pour les deux 

films. Mais l'augmentation observée de la concentration en carbone peut ne pas être associée à une 

augmentation absolue de sa quantité. En effet, elle est probablement due à la réduction significative 

des niveaux d'azote et d'oxygène, ce qui fait que la concentration relative de carbone s’en trouve 

augmentée. De plus, nous notons l'absence sur les spectres FTIR de bandes détectables correspondant 

au citrate apparaissant principalement à 1722 cm-1, qui est a priori l’unique source d'incorporation de 
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carbone, si nous négligeons les échanges avec l’atmosphère (pots fermés). Les spectres FTIR 

enregistrés avant et après l'exposition à la solution aqueuse, présentés sur le graphique IV.7, sont en 

accord avec les conclusions des IBA. En effet, le réseau du AR5 révèle une atténuation spectaculaire 

de sa bande Si-N apparaissant vers 940 cm-1. Cette atténuation est observée mais à un degré moindre 

avec le TD14 en accord avec la différence de pertes en N déjà quantifiée par NRA (-45% pour TD14 et 

-56% pour AR5). Les spectres FTIR mettent également en évidence l'augmentation de la teneur en 

hydrogène au sein des films, prouvée par l'intensification de la large bande entre 3000 et 3700 cm-1, 

contenant les bandes associées aux vibrations des espèces chimiques d'hydratation, comme le montre 

la partie zoomée du spectre (figure IV.7-b). L'évolution de cette bande après altération indique que 

l'hydrogène est principalement incorporé sous forme d'eau moléculaire adsorbée et de silanols (Si-

OH). Ceci est démontré par la présence des bandes intensifiées observées à 3400 cm-1 et 3650 cm-1, 

qui correspondent respectivement aux vibrations d'élongation de ces deux espèces. 

 

Figure IV. 7 : Spectres FT-IR enregistrés avant (vert) et après (orange) exposition à la solution aqueuse d’altération pour le 
film AR5 (a) avec un agrandissement  de la partie haute fréquence du spectre (b) et le film TD14 (c) 

 

La méthode d’acquisition et d’analyse des spectres XPS du Si2p a été détaillée chap. II. L'analyse du pic 

XPS Si2p du TD14 vierge, présentée sur la figure IV.8-a, révèle une déconvolution suivant quatre pics 

distincts (tableau IV.3). Le premier pic à plus basse énergie de liaison, positionné à 102,18 eV et 

correspondant respectivement à, SiN c’est-à-dire à un silicium lié à 4 atomes d’azote et SiO2C2 ou deux 

carbone viennent substituer deux atomes d’oxygène, occupe 38 % de l’aire totale du pic Si2p. Le 

deuxième pic, apparaissant à 102,78 eV et représentatif probablement de SiO3C et éventuellement 

SiO2N2, couvre 19 % de l’aire. Le troisième pic, à 103,1 eV, est attribué à SiO3N et représente 29 % de 

l’aire. Le quatrième et dernier pic, typique de SiO4 et positionné à 103,99 eV, occupe 14 % de l’aire. 
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Après exposition à la solution aqueuse (figure IV.8-b, tableau IV.3), ces environnements chimiques 

restent présents, mais leur répartition en intensité change significativement. Le premier pic, 

correspondant à SiN et SiO2C2, diminue à 29 %, ce qui confirme l'atténuation de Si-N observée par FTIR 

et la chute de la concentration atomique en N quantifiée par IBA. Le deuxième pic, correspondant à 

SiO3C et éventuellement SiO2N2, se réduit à 15 %. Pendant ce temps, le troisième pic, associé à SiO3N, 

augmente à 35 %. Le quatrième pic, correspondant à SiO4, reste stable, conservant une aire de 14%. 

Les déconvolutions des pic N1s et C1s viennent confirmer les attributions proposées et sont présentées 

dans l’annexe 6. 

 

 

Figure IV. 8 : Déconvolution du pic XPS Si2p du TD14 vierge (a) et altéré (b) 

 

 

 

Tableau IV. 3 : Déconvolution et attributions du pic XPS Si 2p selon la littérature avant (B) et après (A) exposition à la 
solution aqueuse 

Position et aire du pic TD14 TD11 AR1-b 

SiN et/ou SiO2C2  [185], [186], 

[187] 

102.18 eV ; B: 38 %; A: 29 % 101.80 eV ; B: 55 %; A: 53 % 102.09 eV ; B: 34 %; A: 29 % 

SiO3C et/ou SiO2N2 [187], [188] 102.78 eV; B: 19 %; A: 15 % 102.40 eV; B: 27 %; A: 26 % 102.69 eV; B: 17 %; A: 14 % 

SiO3N [185], [186] 103.1 eV; B: 29 %; A: 35 % 102.96 eV; B: 14 %; A: 19 % 103.1 eV; B: 33 %; A: 42 % 

SiO4  [187], [188] 103.99 eV; B: 14%; A: 14 % 103.83 eV; B: 3.6%; A: 3.6 % 104.22 eV; B: 16%; A: 16 % 
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Des tests de nanoindentation ont été réalisés sur trois zones différentes des films vierges, en essayant 

de couvrir la majorité de leur surface. Les mêmes zones ont été sondées après altération. Les résultats 

de dureté et d'élasticité sont présentés sur la figure IV.9 pour AR5 et TD14. 

 

Figure IV. 9 : Dureté H (points bleus) et module d'élasticité E (points oranges) mesurés avant (barres vertes) et après (barres 
oranges) altération sur trois zones différentes des surfaces  des films AR5 (a) et TD14 (b) 

 

Pour AR5, la dureté H varie initialement entre 3,8 et 5 GPa dans les trois zones étudiées. Après 

altération, une diminution significative à environ 1,5 à 2 GPa a été observée, quelle que soit la zone. 

De même, le module d'élasticité E, qui se situe entre 70,2 et 91,8 GPa à l'état initial, a diminué pour 

atteindre une plage comprise entre 40,2 et 88,0 GPa après altération. 

Avant altération, le film TD14 présente des valeurs de E supérieures, autour de 100 à 115 GPa, par 

rapport à l'échantillon AR5. De même, les valeurs de dureté de l’ordre de 5 à 7 GPa sont également 

plus élevées pour TD14 par rapport à AR5. Après exposition à la solution aqueuse, une tendance 

similaire a été observée pour E dans les zones 1 et 2, où le module a diminué de 100,1 et 107,2 GPa 

respectivement avant altération, à 68,8 et 90,5 GPa après altération. En revanche, pour la troisième 

zone, le module est resté stable, autour de 115,5 GPa. La dureté H quant à elle n'a pas suivi la même 

tendance : elle est restée inchangée ou a même augmenté suite à l’altération chimique. Ainsi dans la 

première zone, H est restée autour de 5,0 GPa, tandis que dans les zones 2 et 3, elle est passée de 5,6 

et 6,3 GPa à 7,4 et 9,7 GPa, respectivement. 

IV.3.2.3 Résultats d’altération des films du groupe III 

Ce groupe, comme expliqué ci-dessus, englobe les films les plus résistants, TD11 et AR1-a, b et c. La 

raison pour laquelle ils sont classés ensemble est qu'aucune perte d'épaisseur n'a été enregistrée après 

la période d'exposition à la solution aqueuse. En effet, c'est la seule similitude partagée par ce groupe 

d'échantillons. Une caractérisation plus poussée révèle une gamme diversifiée de comportements, 

chaque échantillon présentant des propriétés spécifiques. 
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En commençant par TD11, ce film présente le rapport (N+C)/O le plus élevé de 3,9. En plus de conserver 

son épaisseur après exposition à la solution (figure IV.4), ce film a également conservé sa composition, 

sa structure et son état de liaison à quelques détails près, et ses propriétés mécaniques d'origine, à 

savoir la dureté et le module de Young, comme le montre la figure IV.10. 

 

 

Figure IV. 10 : Caractérisations structurales et chimiques du film TD11 avant (vert) et après (orange) exposition à la solution 
aqueuse - (a) Compositions élémentaires selon les analyses IBA et (b) Spectres FTIR. (c) Désorption de H lors de l'analyse 

ERDA du TD11 après exposition à la solution. (d) et (e) déconvolution du pic XPS Si 2p avant et après exposition à la solution. 
(f) Dureté et module d'élasticité. 

 

Dans le même groupe, nous avons identifié trois autres films, à savoir AR1-a, AR1-b et AR1-c. Ces trois 

échantillons ont en effet été élaborés au cours du même cycle de dépôt, en utilisant exactement les 

mêmes paramètres : température, durée du dépôt, débits de gaz, etc. Seule la position dans le réacteur 
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change, ce qui entraîne des films présentant de légères différences dans leur composition, 

probablement dues à des inhomogénéités dans la phase gazeuse, bien que ces différences restent 

relativement faibles, comme le montre le tableau IV.4. Parmi ces trois films, AR1-c présente le rapport 

(N+C)/O le plus élevé, soit 1,19 (avec O à 25 % at.). Bien que ce rapport soit inférieur à celui de TD11, 

AR1-c a montré une résistance totale à la solution aqueuse d’après les résultats de pertes d’épaisseur 

déduits de l’étude IBA (figure IV.11-a, b et c). Aucune modification n'a été observée dans sa structure, 

sa composition atomique ou ses propriétés mécaniques. 

 

Figure IV. 11 : a) Compositions élémentaires selon les analyses IBA du AR1-c avant (vert) et après exposition à la solution 
aqueuse (orange). (b) et (c) : déconvolution du pic XPS Si 2p avant et après exposition respectivement 

 

 Les deux autres films (AR1-a et AR1-b) ont un rapport (N+C)/O identique, égal à 1,03. C’est à partir de 

cette valeur que l'impact de l'exposition à la solution aqueuse commence à se manifester dans ce 

troisième groupe. Les changements enregistrés concernant leurs concentrations atomiques sont 

illustrés dans les figures IV.12-a et b. Il est important de mentionner ici que les deux films avaient 

initialement la même concentration atomique d'oxygène, égale à 29 %. 
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Figure IV. 12 : évolution avec l'altération de la concentration atomique selon les analyses IBA des films AR1-a (a) et AR1-b 
(b). Spectres FTIR enregistrés avant et après l'exposition pour les films AR1-a (c) et AR1-b (d). La couleur verte fait référence 

à l'état avant altération et l'orange à l'état après exposition à la solution aqueuse 

 

Pour l'échantillon AR1-a, les modifications chimiques principales relevées par les analyses IBA 

concernent l’azote et l’oxygène. Une baisse de la concentration en azote de -48 % et une augmentation 

de la concentration en oxygène de +30 % ont été enregistrées. En revanche, pour AR1-b, une 

diminution de -26 % et une augmentation de +14 % ont été mesurées respectivement pour l'azote et 

l'oxygène, les autres éléments chimiques étant à nouveau assez stables. Les valeurs d'oxydation et de 

déplétion en azote pour AR1-a sont presque deux fois plus élevées que pour AR1-b. Ces mêmes 

tendances peuvent être clairement observées dans l'évolution des spectres FTIR, où la bande TO3 de 

la liaison Si-O-Si apparaissant autour de 1066 cm⁻¹ devient plus intense, accompagnée d'une 

diminution significative de l'intensité de la bande Si-N autour de 940 cm⁻¹, cette diminution étant 

nettement plus marquée pour AR1-a. Ces différences peuvent probablement être corrélées aux 

variations initiales des concentrations atomiques en azote et en carbone, la seule différence qui réside 

en effet entre ces deux échantillons. AR1-a est plus riche en azote qu'AR1-b, avec une concentration 

de 14 ± 1,3 % contre 11,5 ± 1,4 % pour AR1-b. Inversement, AR1-b présente une concentration en 

carbone plus élevée qu'AR1-a, avec 18,5 ± 1,3 % contre 16,0 ± 1,1 % (tableau IV.2). Ainsi, cette variation 

assez mineure de la composition pourrait être la principale raison à ces différences de comportement. 
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Concernant le spectre XPS d'AR1-b (figure IV.13-a), la région Si 2p a été déconvoluée selon le même 

protocole que précédemment (tableau IV.3). La composante Si 2p se décompose en 4 pics à des 

énergies de liaison de 102,09 eV, correspondant probablement à SiN et SiO₂C₂, de 102,69 eV, 

correspondant à SiO₂N₂, de 103,1 eV correspondant à SiO₃N, et de 104,22 eV, typique de Si-O₄. Les 

aires relatives de ces différents pics suggèrent une proportion plus élevée des premier et troisième 

environnements. Après exposition à la solution aqueuse (figure IV.13-b), le spectre reste très similaire, 

mais la proportion des différents environnements change : les aires des deux premiers pics diminuent, 

le troisième augmente, et le dernier reste inchangé. Les déconvolutions des pics N1s et C1s 

correspondants sont présentées dans l’annexe 6.  

  

 

FigureIV. 13 : Déconvolution du pic XPS Si 2p de (a) : AR1-b vierge et (b) : AR1-b après exposition à la solution. (c) : dureté et 
module d'Young de AR1-b avant (vert) et après (orange) exposition à la solution aqueuse. 

 

 

Les tests de nanoindentation sur AR1-b montrent une diminution de la dureté de 8,7 ± 0,1 GPa à 6,4 ± 

0,1 GPa alors que le module de Young reste le même comme indiqué figure IV.13-c. 
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IV.4 Discussion 

Avant de discuter des résultats présentés ci-dessus et illustrant la durabilité chimique des films 

SiOxNyCz, il est important de s’arrêter au préalable sur l'influence de la température de dépôt sur les 

films produits. En effet, tous les échantillons présentés dans ce chapitre sont produits soit à 550°C soit 

à 650°C, et la première pensée qui vient à l'esprit est de savoir comment ce paramètre affecte la qualité 

des films . Pour comprendre cela, une étude par FTIR a été réalisée pour comparer deux films produits 

exactement avec la même chimie (débits de précurseur et d'O2) à l'exception de la température de 

dépôt. Pour cela, le film AR1 a été déposé à 650°C et le film AR2 à 550°C, et comme le montrent leurs 

spectres FTIR sur la figure IV.14, les structures des films sont complètement différentes. Le premier est 

dominé par les bandes Si-N et Si-C avec une signature d'oxyde réduite. En revanche, pour AR2, le 

caractère de la silice prédomine dans le spectre avec une faible contribution de Si-N et probablement 

de Si-C. Pour affiner cette comparaison, le spectre de AR2 recuit ensuite à 650°C pendant 2 heures 

(durée du dépôt du film AR1) sous azote est également représenté sur la même figure. Il est clair que 

ce traitement n'a pas d’effet significatif sur la structure. En effet, le caractère de la silice est devenu 

plus important et la bande Si-N a disparu, ce qui suggère que N n'était pas entièrement coordonné au 

réseau. Les changements peuvent également être observés dans la région des nombres d'ondes élevés 

où le recuit entraine une baisse d’intensité notable des bandes. La plupart des espèces d'hydratation 

y compris les N-H et les CH3 désorbent donc pendant le recuit.  

Cette observation conduit à la conclusion que la température de dépôt dans le réacteur influence 

principalement la réactivité et la capacité de décomposition du précurseur, ce qui affecte à son tour la 

composition de la phase gazeuse pendant le dépôt et les nombreuses réactions chimiques 

intermédiaires qui peuvent avoir lieu. Ce chemin réactionnel a fait l’objet de simulations dans de 

précédentes études de l’ANR HEALTHYGLASS bien discutées dans le chap I. Cela impactera directement 

la composition du film déposé, notamment en ce qui concerne l'incorporation d'azote et de carbone. 

Bien qu'un effet de polymérisation du réseau par condensation et élimination d’espèces hydratée soit 

probablement présent à l’issue d’un recuit à température plus élevée, il s'est avéré minime par rapport 

à l'impact de la température en réacteur, agissant directement sur la chimie de réaction et donc sur la 

composition du film. On note ainsi le caractère irréversible ou tout du moins extrêmement 

déterminant de l’étape réactionnelle. Par conséquent, la discussion suivante sur les performances des 

films se concentrera uniquement sur leurs compositions et structures initiales, sans tenir compte de la 

température de dépôt. 
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Figure IV. 14 : a : spectres FTIR normalisés de AR1 déposé à 650°C (bleu), AR2 déposé à 550°C (vert) et AR2 après recuit à 
650°C pendant 2h sous atmosphère N2 (rouge), b : zoom sur le domaine haute fréquence 

 

Les films présentent initialement une large gamme de compositions en raison des taux de substitution 

variables de l'oxygène par l'azote et le carbone. L'incorporation de ces éléments est régie par les 

paramètres de dépôt, notamment la nature du précurseur, et la température de dépôt, comme 

démontré ci-dessus, ainsi que le débit d'oxygène. La littérature a montré que le débit d'oxygène peut 

limiter l'incorporation d'azote et de carbone en raison de l'incorporation compétitive avec l'oxygène 

[115], [116], [189]. Ainsi, les films produits sous un débit d'O2 élevé à 550°C sont les plus concentrés 

en oxygène. Cette substitution de O par N et C par rapport à la silice pure semble être un paramètre 

crucial dans l'amélioration de la durabilité chimique et de la résistance des films à la dissolution comme 

le montre la figure IV.4. Les films du premier groupe sont la silice pure 23pl et le réseau substitué 

SiOxNyCz fortement concentré en O, AR2. Ces deux échantillons ont été complètement dissous dans 

la solution, très probablement via l'hydrolyse de la liaison Si-O-Si par les molécules d’eau et les ions 

hydroxyles OH- présents dans la solution alcaline selon les réactions (IV.1) et (IV.2) 

≡ 𝑆𝑖 − 𝑂 − 𝑆𝑖 ≡  + 𝐻2𝑂 ⇌  2 ≡ 𝑆𝑖 − 𝑂𝐻       (IV.1) 

≡ 𝑆𝑖 − 𝑂 − 𝑆𝑖 ≡  + 𝑂𝐻−⇌  ≡ 𝑆𝑖 − 𝑂𝐻  +  ≡ 𝑆𝑖 − 𝑂−    (IV.2) 
 

La réaction (IV.2) décrit l’hydrolyse [190] du réseau silicaté à partir de l’attaque nucléophile des ions 

hydroxyles. Pour AR2, la présence des liaisons Si-N et Si-C est mise en évidence par le spectre FTIR, qui 

montre des bandes vibrationnelles à 800 et 940 cm-1 (figure IV.2). Étant donné les faibles 
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concentrations de N et de C dans AR2 (moins de 5at.% d’après les mesures IBA – tableau IV.2), ces 

deux environnements sont probablement dilués dans le réseau Si-O-Si et ils ne peuvent imposer que 

très peu de contraintes structurelles sur le réseau, les rendant plutôt passifs dans la protection du film 

contre l'hydrolyse et la dissolution lors de l’altération chimique extrêmement sévère appliqué ici. 

Cependant, on peut remarquer que le film de silice 23pl entièrement dissous avait une épaisseur 

initiale de 616 nm tandis que AR2 avait une épaisseur initiale de 150 nm. Un traitement d’une durée 

intermédiaire aurait pu permettre de différentier le comportement de ces 2 réseaux face au milieu 

chimique. Cependant les résultats disponibles ne nous permettent pas de discriminer ces deux 

échantillons et nous pouvons conclure que les films avec un taux de substitution d'O très faible agiront 

de manière comparable à la silice en termes de durabilité chimique dans de telles conditions. 

Dans le groupe II, les films présentent des quantités plus élevées de N et C donnant un rapport (N+C)/O 

minimal de 0,25, et ici l’effet bénéfique de l’incorporation de ces deux éléments commence à se 

manifester avec la réduction de la perte d’épaisseur à 56 ± 3 % pour AR5 et 41± 2 % pour TD14. Cette 

amélioration peut être due à deux facteurs : 

• Tout d’abord, la substitution de l’oxygène bivalent par l’azote trivalent et le carbone tétravalent 

impose de fortes contraintes structurelles et rend le réseau plus compact avec des tailles de pores 

réduites. L’effet de ces deux atomes substitués dans le réseau peut être assimilé à l’effet de 

densification du réseau de silice abordé dans le chap. III. Ce phénomène peut inhiber la pénétration 

de l’eau et des hydroxyles dans le réseau. Par conséquent, la vitesse d’hydrolyse sera ralentie, 

réduisant ainsi la perte d’épaisseur. 

• Le deuxième facteur qui pourrait jouer un rôle capital est la nature chimique de la liaison que ces 

trois éléments peuvent établir avec le silicium pour construire le réseau SiOxNyCz. En effet, 

l’électronégativité des atomes impliqués dans une liaison chimique, influence la nature de cette liaison 

et peut expliquer en partie les propriétés chimiques du matériau. Le silicium, étant électropositif, aura 

ses électrons attirés par un élément plus électronégatif comme l'oxygène lorsqu'ils sont liés ensemble. 

Cela provoque l’existence d'une charge partielle positive significative (+δ) sur l'atome de silicium. Ce 

site positif favorise alors les attaques nucléophiles par les groupes hydroxyles, conduisant à l'hydrolyse 

de la liaison Si-O selon l'équation (IV.1 ou IV.2). L'azote, étant moins électronégatif que l'oxygène, sa 

liaison avec le silicium sera moins ionique (donc plus covalente) et la charge partielle positive autour 

du Si sera réduite ce qui peut inhiber l'attaque nucléophile à son encontre. Maintenant, le carbone, 

qui est encore moins électronégatif que l'azote, augmentera encore cette résistance à l'attaque 

nucléophile. Cette hypothèse a été fournie par Sakka et al. [49] et Unuma et al. [50] pour expliquer 

l'amélioration de la durabilité chimique du verre d'oxynitrure de silicium avec l'augmentation de la 
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concentration en N. Cette même explication a été adoptée par Sorarù et al. [44] pour interpréter 

l'amélioration de la durabilité chimique du verre d'oxycarbure. 

Ces phénomènes sont illustrés par l'amélioration des propriétés mécaniques lorsque la silice est 

substituée par de l'azote et du carbone. Pour ces deux raisons, TD14 qui possède un taux de 

substitution plus élevé, a enregistré une perte d'épaisseur moins importante que AR5. Cependant, 

l'augmentation importante des concentrations en hydrogène après altération témoigne du 

phénomène d’altération en cours, plus important pour AR5 que TD14 (figure IV.6).  Incorporé 

principalement sous forme de H2O et de silanols (figure IV.7), ce taux d’hydrogène, souligne l'ampleur 

de l'attaque nucléophile sur la structure de ces deux films. 

Un autre comportement notable observé dans ce groupe de films suite à l’attaque chimique est la 

diminution des teneurs des éléments oxygène (O) et azote (N) au sein du réseau, comme illustré à la 

figure IV.6. Un phénomène similaire a été rapporté par Sorarù et ses collaborateurs [44] dans une 

étude portant sur la durabilité chimique de verres massifs d'oxycarbure de silicium. Dans cette étude, 

une lixiviation préférentielle des environnements SiO2 a été constatée dans des verres présentant des 

séparations de phases. Ils ont démontré que les atomes de silicium liés à au moins un carbone ne sont 

ni extraits par OH- ni par F-. 

Dans le cas de nos dépôts, bien qu'il n'y ait pas de séparation de phase, la concentration en oxygène 

reste suffisamment élevée pour que les environnements SiO4 et SiO3N soient toujours présents dans 

la structure, comme le montre la déconvolution du pic XPS Si2p du film TD14 non altéré (figure IV.8). 

Ces deux environnements sont plus sensibles à l'hydrolyse comparés aux autres (SiO2C2, SiO3C, SiO2N2 

et SiN) et sont donc les premiers à être attaqués par la solution aqueuse, conduisant à leur lixiviation 

du réseau. 

Nous suggérons que la dissolution simultanée des environnements SiO4 et l'oxydation des liaisons Si-

N, se produisant à des vitesses différentes, sont à l'origine de la perte d'oxygène et d'azote, comme le 

démontre la diminution de leurs concentrations atomiques. Ce processus est particulièrement 

complexe, car il implique de multiples mécanismes d'altération au sein d'un réseau très substitué. 

Il est crucial de souligner qu'une simple augmentation de la teneur en azote, passant de 3,0 ± 0,3 % 

(AR2) à 6,8 ± 0,6 % (AR5) – ces deux films ayant des teneurs en carbone similaires (4,0 et 5,0 % 

respectivement pour AR2 et AR5 - a permis de réduire la perte d'épaisseur de 100 % à 56 ± 3 % et a 

favorisé la transition du groupe I au groupe II. De même, une augmentation de la teneur en carbone, 

de 5,0 ± 0,3 % (AR5) à 20,0 ± 1,4 % (TD14), pour une même concentration en azote (6,8 et 7,2 % 

respectivement pour AR5 et TD14), a encore réduit la perte d'épaisseur à 41 ± 2 % et a 

considérablement diminué la quantité d'azote et d'oxygène lixiviés du réseau du film, comme détaillé 
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dans la section des résultats (figure IV.6). Ces observations mettent en évidence les rôles 

indispensables et spécifiques de l'azote et du carbone dans ce contexte. 

La déconvolution du pic Si2p de l’échantillon TD14 altéré comparée à celle du film sain (figure IV.8) 

révèle que le SiN s’oxyde complètement en SiO3N et SiO2, probablement en passant par des 

intermédiaires tels que SiON3 et SiO2N2, bien que l’environnement SiON3 n’a pas été détecté dans les 

films altérés. Ce processus d’oxydation explique la diminution de l’aire du premier pic (vert), associé 

au SiN et SiO2C2, ainsi que l’augmentation de l’aire du troisième pic (bleu), correspondant au SiO3N. 

Quant à l’aire du quatrième pic (rouge), qui représente SiO4, elle reste stable. Cette stabilité apparente 

est attribuée à deux facteurs : d'une part, l’attaque nucléophile directe sur les liaisons Si-O, libérant 

ainsi SiO4 dans la solution, et d'autre part, l'oxydation du Si-N via l'hydrolyse par OH-, qui conduit 

finalement à la formation de SiO4 par des mécanismes d’hydrolyse suivis de condensation. Cette étape 

finale d’oxydation compense la dissolution de SiO4 dans la solution. 

Le pic vert résiduel (figure IV.8) peut être entièrement attribué au SiO2C2, tandis que le pic jaune, 

représentant SiO3C, conserve la même surface, indiquant qu’aucune oxydation n’a eu lieu sur la liaison 

Si-C. Ainsi, le film TD14, qui contient initialement une quantité significative de carbone (20 % at.), 

devient dominé par des liaisons Si-C plus fortes. Cela peut expliquer logiquement l'augmentation 

surprenante de la dureté après altération, observée dans deux zones distinctes. Dans ces mêmes 

zones, une diminution significative du module de Young a été mesurée, soutenant l’hypothèse de 

dissolution préférentielle de SiO4 et SiO3N. Ce processus d'hydrolyse crée une dépolymérisation et une 

augmentation de la porosité qui affectent le module d’Young, un paramètre mécanique très sensible 

à la compacité du réseau et aux défauts qu’il contient. 

La troisième zone du film TD14, présentait initialement la valeur en dureté la plus haute des trois zones 

sondées avec une valeur de 6,3 GPa. Cette zone a vu sa dureté augmenter fortement après l’altération 

pour atteindre 9,7 GPa. Parallèlement, son élasticité est restée stable autour de 115,5 GPa. Cela 

suggère que cette zone distincte est initialement dominée par des environnements contenant du 

carbone, avec une extraction minimale des environnements plus vulnérables. En conséquence, peu de 

pores ont été créés, ce qui a permis de maintenir le module de Young stable tout en augmentant la 

dureté. 

En revanche, l’échantillon AR5, qui présente initialement une teneur en carbone très faible, ne montre 

pas d’augmentation de dureté après altération. Au contraire, le module d’Young et la dureté, tous les 

deux, diminuent de manière significative en raison d'une importante hydratation et de la création de 

pores et de défauts dans le réseau. 
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Lorsque le rapport de substitution (N+C)/O atteint 1,03, les films sont associés au troisième groupe et 

ne présentent aucune perte d'épaisseur, soit une valeur atteignant ainsi un taux de 0 % (figure IV.4). 

Par exemple, les films TD11 et AR1-c, qui ont respectivement des rapports de substitution de 3,9 et 

1,2, semblent complètement inertes à la solution d'altération, malgré l'extrême agressivité de ce 

milieu, comme l'indiquent les données expérimentales (figures IV.10 et IV.11). Il est important de 

souligner que cette solution est habituellement utilisée pour tester la résistance au délaminage des 

surfaces internes des récipients en verre pharmaceutiques dans des conditions accélérées. Elle fait 

partie des solutions les plus agressives répertoriées dans les chapitres <660> et <1660> de l'USP et est 

généralement appliquée sur une durée maximale de 24 heures à T = 90°C. Cependant, dans ce cas 

précis, même après un mois complet d'exposition, les films conservent leur composition, structure, 

liaisons et propriétés mécaniques, attestant ainsi de leur résistance chimique extrêmement élevée. 

Les concentrations plus élevées de N et de C jouent un rôle crucial dans ce gain en inertie chimique. 

D'une part, la structure contient un plus grand nombre de liaisons à caractère covalent renforcé, qui 

résistent à l'attaque nucléophile, comme expliqué précédemment. D'autre part, bien que des 

tétraèdres SiO4 soient présents, comme le révèle la déconvolution du pic XPS Si2p de TD11 (figure 

IV.10), l'accès chimique à ces environnements, déjà rares, par les espèces chimiques mobiles et 

réactives de la solution altérante, est rendu encore plus difficile par la compacité de la structure. Les 

nombreuses liaisons additionnelles créées par l’azote et le carbone rendent la pénétration de l’eau et 

des ions OH- très difficile, voire impossible. Cette hypothèse est indirectement confirmée par les 

valeurs très élevées de dureté et de module d’Young mesurées après exposition en solution aqueuse, 

qui sont respectivement de 9,6 ± 0,7 GPa et 126,4 ± 2,0 GPa pour le film TD11. Cette effet de 

l’augmentation de la compacité du réseau avec l’augmentation du taux d’azote dans les systèmes 

SiOxNy a été démonté par dynamique moléculaire dans notre article [189]; cette étude est bien décrite 

dans le chap.I.  

Pour des rapports de substitution (N+C)/O inférieurs à 1,2, la réactivité des films commence à se 

manifester, notamment dans les échantillons AR1-a et AR1-b. Des changements dans la composition 

élémentaire (figure IV.12), en particulier une augmentation de la teneur en oxygène, indiquent une 

oxydation en cours, accompagnée d'une diminution du pourcentage atomique d'azote. Ici la teneur en 

hydrogène est cependant peu affectée par le traitement chimique. Ces phénomènes sont plus 

fortement prononcés pour AR1-a que AR1-b, comme le montre le spectre FTIR (figure IV.12), où la 

signature de la silice devient plus visible après traitement chimique. La déconvolution du pic Si 2p en 

XPS montre que cette oxydation affecte principalement les liaisons Si-N dans les tétraèdres SiN4, avec 

une diminution de la surface du pic Si-N après l’exposition à la solution, accompagnée d'une 

augmentation de la surface du pic SiO3N. Il est important de noter que les environnements incluant du 
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carbone ont conservé la même surface après cette exposition, ce qui indique que les liaisons Si-C n'ont 

pas été affectées par la solution. Si on compare les modifications chimiques associées à l’altération 

pour le groupe 2 et 3, on note ainsi que la teneur en oxygène diminue après altération dans le groupe 

2, phénomène que nous avons expliqué par les attaques préférentielles des environnements SiO4 et 

SiO3N, et au contraire augmente dans le groupe 3, phénomène qui peut en partie s’apparenter à la 

transformation d’une liaison Si-N en Si-O par hydrolyse.  

Bien que ces deux films AR1-a et b aient le même rapport de substitution (1,03) et la même 

concentration initiale en oxygène (29%), AR1-a, qui présente une teneur en azote plus élevée et en 

carbone plus faible (respectivement 14,0 % et 16,0 %), subit une oxydation plus forte que AR1-b, qui a 

une teneur en azote plus faible et en carbone plus élevée (respectivement 11,5 % et 18,5 %). Cette 

légère différence de composition initiale, avec seulement 2,5 % de carbone en plus dans AR1-b, réduit 

l'oxydation de près de moitié. Cet effet très marqué est difficile à expliquer par la seule composition 

chimique; il suggère qu'une réorganisation structurelle significative accompagne cette évolution. La 

réduction de l'oxydation est probablement due aux liaisons plus résistantes formées entre le carbone 

et le silicium, comparées à celles formées par l'azote. De plus, le nombre de coordination plus élevé 

du carbone par rapport à l'azote peut également contribuer à réduire l'oxydation, en rendant la 

diffusion des ions OH- et de l'eau plus difficile. 

Ce processus d'oxydation affecte la dureté des films, qui diminue de 8,7 ± 0,1 GPa à 6,4 ± 1,1 GPa, 

tandis que l'élasticité reste inchangée autour de 109,3 ± 2,4 GPa. 

La comparaison du comportement des trois films, AR1-a, AR1-b, et AR1-c, est très révélatrice, car elle 

élimine toute contribution des paramètres de dépôt. Elle démontre que le rapport initial de 

substitution de l'oxygène par l'azote et le carbone est le facteur clé pour obtenir une durabilité 

chimique avancée et une résistance mécanique dans le système SiOxNyCz. De plus, la teneur en 

carbone joue un rôle crucial : pour un même taux de substitution et pour une même concentration 

initiale en oxygène, une concentration en carbone légèrement plus élevée par rapport à l'azote 

protège plus efficacement le système contre la diffusion des espèces de la solution d’altération et 

l'oxydation du réseau, à condition qu'un minimum d'azote soit présent, comme le montrent les 

résultats du groupe 2 notamment pour le TD14 qui contient 20% de carbone. L'organisation 

structurelle des unités moléculaires, en tenant compte du mélange de coordinations imposé par 

l'oxygène, l'azote et le carbone, joue sans aucun doute un rôle fondamental dans la durabilité de ces 

systèmes. Des simulations numériques pourraient apporter des informations précieuses sur la nature 

et les caractéristiques des environnements structuraux présents en fonction de la substitution par 

l’azote et le carbone. 
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Le tableau IV.4 résume les tendances d’évolution des compositions décrites dans ce chapitre. 

Tableau IV. 4 : compositions des films avant et après altération présentées sous forme SiOxNyCz 

film Composition avant altération Composition après altération 

23pl SiO2,2 _ 

AR2 Si O1,8 N0,1 C0,2 _ 

AR5 Si O2,1 N0,3 C0,2 Si O1,6 N0,2 C0,4 

TD14 Si O1,5 N0,3 C0,9 Si O1,1 N0,2 C1,0 

AR1-a Si O1,1 N0,5 C0,6 Si O1,6 N0,3 C0,7 

AR1-b Si O1,1 N0,4 C0,7 Si O1,2 N0,3 C0,7 

AR1-c Si O0,9 N0,5 C0,6 Si O0,9 N0,5 C0,6 

TD11 Si O0,5 N0,5 C1,6 Si O0,5 N0,5 C1,6 

 

IV.5 Cas particulier : film AR6 

Dans cette section, nous nous focaliserons sur l’étude du film AR6 de manière distincte. Ce choix 

s'explique par le fait que ce film présente un cas particulier qui le distingue du classement établi 

précédemment. Nous examinerons en détail son comportement unique, afin de mieux comprendre 

ses spécificités.  

Le film AR6 a été déposé à partir du précurseur BMDSD seul à 2 sccm sans injection d’oxygène dans le 

réacteur (tableau IV.5). Il a été ensuite soumis aux mêmes conditions d’altération que les films 

précédents, présentés dans ce chapitre.  

 

Tableau IV. 5 : Paramètres de dépôt du film AR6 

Code Precursor Precursor 

flow rate 

(sccm) 

O2 flow rate 

(sccm) 

Deposition 

temperature 

(°C) 

Deposition 

time (min) 

AR6 BMDSD 2 0 550 58 

 

 

Le tableau IV.6 expose les compositions élémentaires du film AR6 sain et altéré déterminées par IBA.  
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Tableau IV. 6 : composition atomique en (at. %) des films AR6 sain et altéré, d’après les analyses IBA 

Label %Si %O %N %C %H  

AR6 sain 41,0 ± 1,4 10,0 ± 0,5 27,0 ± 2,2 9,0 ± 0,6 13,3 ± 0,8 Si O0,2 N0,7 C0,2 

AR6 altéré 30,0 ± 1,2 22,0 ± 1,0 17,0 ± 1,6 15,0 ± 1,0 16,0 ± 1,0 Si O0,7 N0,6 C0,5 

  

Le film AR6 présente initialement une concentration d'azote très élevée, atteignant en moyenne 27,0 

± 2,2 %, ce qui en fait le film le plus riche en azote parmi tous les films déposés par CVD étudiés dans 

cette thèse. Il contient également 10,0 ± 0,5 % d'oxygène et 9,0 ± 0,6 % de carbone. Sa concentration 

en silicium, de 41,0 ± 1,4 %, est nettement supérieure à celle des autres films déposés à partir du 

BMDSD ou du TDMSA. Enfin, le film contient 13,3 ± 0,8 % d'hydrogène. 

Avec cette composition initiale, le film AR6 présente un rapport (N+C)/O de 3,6 - le classant 

théoriquement dans le troisième groupe, où l'on s'attend à ce qu'il ne subisse aucune perte d'épaisseur 

ou de modification de composition après exposition à la solution aqueuse d’acide citrique de pH 8. Ce 

rapport élevé devrait lui conférer une stabilité notable face à l'oxydation. Cependant, AR6 se distingue 

par son comportement inattendu : bien qu'il soit fortement substitué, il ne présente pas l'inertie 

attendue pour un film du troisième groupe. En effet, après traitement chimique, AR6 a perdu 31,25 ± 

3 % de son épaisseur initiale, révélant une vulnérabilité inattendue. Sa composition chimique a 

également été profondément altérée, avec une chute marquée de la concentration en azote, qui est 

passée à 17,0 ± 1,6 %, et une oxydation significative où le taux d'oxygène a doublé pour atteindre 22,0 

± 1,0 %. Parallèlement, la concentration en hydrogène a augmenté jusqu'à 16,0 ± 1,0 %, tandis que le 

pourcentage atomique de silicium a connu une diminution spectaculaire. Ces résultats montrent que, 

contrairement aux prévisions, AR6 est loin d'être stable et subit une altération majeure tant sur le plan 

de l'épaisseur que de la composition.  

D'un point de vue structural, le spectre FTIR du film AR6 à l'état sain (Figure IV.15) est dominé par une 

bande très intense centrée à 840 cm⁻¹, caractéristique des vibrations Si-N, avec des contributions 

possibles de vibrations Si-C. Cette bande est accompagnée d’un épaulement vers des nombres d’onde 

plus élevés, autour de 1030 cm⁻¹, lié principalement aux vibrations Si-O-Si (notamment TO3). 

Contrairement aux autres échantillons, le spectre du AR6 montre la présence d'une bande Si-H à 2159 

cm⁻¹, ce qui peut expliquer le taux assez élevé de Si de 41,0%. Dans la région des hautes fréquences, 

les bandes d'absorption correspondant à l'eau et aux vibrations N-H sont très faibles, ce qui suggère 

que la majeure partie des atomes d’hydrogène sont présents sous forme de liaisons Si-H. 
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Figure IV. 15 : Spectres FTIR du film AR6 sain (spectre vert) et altéré (spectre orange) enregistré à 60° par rapport à la 
normale 

 

Après altération, le spectre FTIR montre des changements significatifs. La bande intense liée aux 

vibrations Si-N s’est considérablement atténuée, tandis que l’épaulement à 1030 cm⁻¹ est devenu une 

bande bien définie à 1051 cm⁻¹ (avec un shift d’environ +20 cm-1) correspondant aux vibrations Si-O-

Si. Cette transformation est en accord avec la réduction de la concentration en azote et la forte 

oxydation révélée par les analyses IBA. Par ailleurs, la bande Si-H s’est intensifiée de manière notable, 

de même que les bandes N-H et H₂O, devenues beaucoup plus prononcées après altération. 

Deux nouvelles bandes sont également apparues après altération : la bande Si-CH₃ à 1250 cm⁻¹ et une 

autre bande CH₃ centrée à 2900 cm⁻¹. L’apparition de ces deux signaux, combinée à l’intensification 

des bandes N-H et Si-H, suggère une dépolymérisation importante du réseau pendant son exposition 

à la solution aqueuse d’acide citrique. Ces modifications indiquent une rupture des liaisons Si-N et Si-

C, favorisant la formation de groupes méthyles et des N-H, témoignant ainsi d’une altération profonde 

de la structure chimique du film AR6. 

La déconvolution du pic XPS Si 2p du film AR6 à l’état sain met en évidence une complexité structurale 

remarquable, révélant la présence de silicium engagé dans plusieurs environnements chimiques 

distincts. Ce pic se décompose en six contributions majeures, illustrées dans la figure IV.16 et résumées 
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dans le tableau IV.3, qui décrit les liaisons du silicium avec leurs énergies de liaison respectives ainsi 

que les aires de pic. Parmi les liaisons détectées, on trouve des configurations typiques telles que SiOC₃, 

SiO₂N₂, SiO₃C et SiO₄. Le pic très intense à 101,7 eV, généralement attribué dans la littérature au Si₃N₄, 

occupe plus d'un quart de l'aire totale du pic Si 2p, témoignant de la forte présence de cet 

environnement chimique du Si dans le film AR6. Un autre élément remarquable est la détection 

inattendue d'un pic correspondant à la liaison Si-C (Si-C₄). Cette observation est particulièrement 

notable, car cette liaison n’avait jamais été détectée dans les autres films étudiés, y compris le film 

TD11, malgré sa teneur très élevée en carbone (35,0 ± 2,5 %). Ces deux dernières observations 

surprenantes soulèvent l'hypothèse que l'incorporation d'une grande quantité d’azote dans le réseau 

modifie fondamentalement la distribution structurale au sein du réseau. Contrairement aux films à 

faible teneur en azote, AR6 semble développer une organisation particulière où des tétraèdres de 

silicium fortement dominés par l'azote (SiN₄) se forment, créant des micro-domaines distincts à 

l'intérieur du réseau amorphe. La formation de ces domaines complétement azotés impose 

probablement le rassemblement des autres éléments dans des micro-domaines séparés, ce qui 

explique la formation de tétraèdres SiC4, même à faible concentration, jamais observés avec les autres 

films de cette étude. Cette distribution structurale inédite peut être une manifestation du modèle de 

mélange aléatoire RMM (Random Mixture Model) proposé par Behrens et al. dans les oxynitrures de 

silicium. Selon ce modèle, le réseau oxynitruré est constitué d’un mélange aléatoire de phases SiO₂ et 

Si₃N₄, donnant lieu à une structure macroscopiquement amorphe de type SiOxNy. Dans le cas du film 

AR6, qui contient également du carbone, ce modèle peut être étendu pour englober un réseau de 

phases mixtes de SiO₂, Si₃N₄ et SiC, menant à la formation d’un matériau amorphe SiOxNyCz. Ces 

phases sont reliées entre elles par des liaisons mixtes faisant intervenir tous les éléments qui 

constituent le réseau.  
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Figure IV. 16 : Déconvolution du pic XPS Si 2p du film AR6 sain (a) et altéré (b) 

 

Après exposition à la solution aqueuse d’acide citrique, le spectre XPS Si 2p du film AR6 révèle une 

transformation structurelle majeure. Seules les liaisons SiO₃C et/ou SiO₃N persistent, dominant 

désormais le pic Si 2p, accompagnées d’une faible présence de SiO₂. Tous les autres environnements 

n’existent plus.  La structuration complexe en micro-domaines du film AR6 semble jouer un rôle crucial 

dans son comportement chimique. Ces micro-domaines, qui sont des régions distinctes de Si₃N₄ et SiC 

au sein du réseau, possèdent une réactivité chimique relativement faible, voire nulle (notamment pour 

pour les Si-C), ce qui les rend en théorie plus résistants aux attaques chimiques. Cependant, ces micro-

domaines sont intégrés dans le réseau oxycarbonitruré par des liaisons qui, elles, peuvent être 

beaucoup plus vulnérables à la dégradation chimique. Lorsqu'une solution aqueuse attaque ces 

liaisons fragiles, elles peuvent se rompre, provoquant ainsi le détachement des micro-domaines 

auxquels elles sont liées. Ce détachement, qui peut se produire soit progressivement, avec la libération 
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lente des micro-domaines au fur et à mesure que les connexions avec le reste du réseau se rompent, 

soit soudainement, si plusieurs liaisons sur les contours de ces micro-domaines, se rompent 

simultanément, conduit dans tous les cas à la libération de blocs entiers de Si₃N₄ et SiC dans la solution, 

laissant derrière un réseau exempt de ces composés et dominé par des liaisons mixtes Si-O-N-C avec 

probablement des porosités assez développées. Par conséquent, la rupture de ces liaisons peut 

également entraîner la création de nouveaux groupements terminaux tels que N-H, O-H ou C-H, selon 

que l'azote, l'oxygène ou le carbone étaient impliqués dans les liaisons rompues. Cela explique 

l'augmentation des espèces N-H, O-H et C-H observée après l'altération, comme révélé par les analyses 

FTIR. 

La figure IV.17 propose une représentation schématique de ce mécanisme de détachement en bloc 

des micro-domaines Si₃N₄ et SiC. Il est important de souligner que ce mécanisme n'inclut pas les 

environnements SiO₂, qui sont directement vulnérables aux attaques chimiques et se dégradent 

indépendamment, comme cela a été démontré dans la première partie de ce chapitre. 

 

Figure IV. 17 représentation schématique du mécanisme de détachement en bloc des nano-domaines Si₃N₄ et SiC dans le 
film AR6 hautement concentré en azote et altéré 

 

Ces résultats montrent que le réseau du film AR6, bien que fortement substitué en azote, n’a pas 

résisté aux attaques chimiques comme cela était initialement attendu. Le modèle RMM étendu pour 

des systèmes SiOxNyCz est employé ici pour expliquer en partie ce comportement inhabituel. 

Ces observations conduisent à reconsidérer les facteurs qui influencent la durabilité chimique des films 

d’oxycarbonitrure de silicium, en particulier lorsqu’ils sont fortement substitués en azote. Alors que 

dans la première partie de ce chapitre, on a montré le rôle de la composition chimique (taux de 

substitution) qui apparait comme un premier paramètre nécessaire pour offrir une résistance accrue 

aux agents oxydants, il semble que la distribution structurale au sein du réseau des liaisons Si-O, Si-C 

et Si-N joue un rôle tout aussi déterminant dans cette résistance à la corrosion. Cette étude souligne 
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la complexité des mécanismes. On peut supposer que les comportements les plus favorables vis-à-vis 

de l’altération (groupe III) ont été observés dans les films pour lesquels des réseaux de type RBM 

favorisant la mixité des liaisons Si-O, Si-N, Si-C en formant des édifices SiO4-nN(C)n (n compris entre 1 

et 3) sont constitués, contrairement aux réseaux de type RMM. Cependant, une teneur en azote trop 

élevée pourrait déstabiliser la structure RBM et imposer une transition vers un réseau RMM beaucoup 

plus sensible à l’altération.  A ce stade nous n’avons pas d’éléments prouvant que le carbone puisse 

également contraindre l’organisation structurelle. Des observations complémentaires par Microscopie 

en Transmission MET nous permettront de vérifier ces changements d’organisation du réseau.   

Des investigations supplémentaires seront nécessaires pour comprendre l’influence précise de 

l’organisation structurelle au sein du réseau SiOCN et la manière dont elle affecte la stabilité chimique. 

IV.6 Dépôt de couche mince sur flacons de verre : 

Dans cette dernière partie du chapitre, nous allons nous concentrer sur des aspects plus applicatifs, en 

étudiant l'effet de dépôt de couches minces d'oxycarbonitrure de silicium sur la surface interne de 

flacons pharmaceutiques en verre de type I. L'objectif sera d'évaluer l'impact de ces revêtements sur 

la résistance du verre au phénomène de délamination, afin de déterminer leur potentiel pour 

améliorer la durabilité des contenants utilisés dans l'industrie pharmaceutique en limitant la libération 

des éléments chimiques du verre dans la solution.  

IV.7.1. Éléments d’étude et processus d’altération  

Les flacons utilisés dans cette étude sont des flacons en verre de type I, d'une hauteur de 7,3 cm et 

d'un diamètre externe de 4,25 cm, avec une surface interne totale de 87,05 cm². Lorsqu'ils sont remplis 

à 100 %, c'est-à-dire jusqu'au niveau de l'ouverture, leur volume atteint 60 ml. Un flacon non revêtu a 

été utilisé comme témoin pour la comparaison, tandis que deux autres flacons ont été revêtus de 

couches minces de nature différente : l’un avec une couche de type AR5 et l’autre avec une couche de 

type AR6. Pour chacun de ces revêtements, un temps de dépôt constant de 20 minutes a été appliqué. 

L’objectif est d’étudier l’influence de ces revêtements sur la délamination des flacons en comparaison 

avec le flacon témoin non revêtu. Pour rappel, le film AR5 (IV.3.3.1) fait partie du groupe II de notre 

classification et a montré des performances intermédiaires en termes de durabilité. Le film AR6 (cf 

IV.5) présente la spécificité d’une teneur élevée en azote pour des performances également 

intermédiaires. On peut rappeler ici leur perte d’épaisseur lors du test d’altération de 1 mois (pH 8 – 

80°C – acide citrique) : AR5 : 56 ± 3% de perte d’épaisseur ; AR6 / 31 ± 3%.    
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Figure IV. 18 : flacon de verre de Type I : différentes zones caractéristiques et dimensions, schématisation du dépôt sur sa 
surface interne 

Chacun des trois flacons a été rempli avec 50 ml de la solution d’acide citrique décrite au début de ce 

chapitre, puis placé dans un pot en téflon hermétiquement fermé. Ces pots ont ensuite été introduits 

dans une étuve à 80°C pendant 7 jours. À la sortie de l'étuve, les solutions ont été inspectées 

visuellement afin de vérifier la présence éventuelle de particules en suspension, mais rien n’a été 

détecté. Les flacons ont ensuite été vidés, rincés à l’eau ultrapure et séchés à l’air libre. Chaque flacon 

a ensuite été découpé, et une partie de leur corps a été réservée pour des analyses par TOF-SIMS. Pour 

le flacon non revêtu, des échantillons supplémentaires ont été prélevés au niveau de l’épaule et de la 

base, avant et après l’altération, afin d’évaluer si ces différentes parties du flacon se dégradent de 

manière uniforme ou différemment. Parallèlement, les solutions d’altération récupérées ont été 

acidifiées puis analysées par ICP-AES afin de mesurer les concentrations des différents éléments du 

verre, susceptibles d’être libérés dans la solution. Ces analyses permettront de comparer l'impact des 

revêtements AR5 et AR6 sur la résistance du verre à la corrosion chimique, par rapport au flacon 

témoin non revêtu.  

IV.7.2. Résultats et discussion 

La figure IV.19 présente les profils TOF-SIMS des surfaces internes de flacons nus (non revêtus), à la 

fois sains et altérés, analysés sur une profondeur de 400 nm dans la partie centrale du corps du flacon. 

Pour le verre sain, les profils des différents ions affichent une distribution très homogène et uniforme. 
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Figure IV. 19 : Profils TOF-SIMS des différents éléments et espèces du verre non revêtu, avant et après exposition à la 
solution 

Une exposition de 7 jours à la solution a provoqué des modifications parfois très marquées des profils 

observés. Une diminution notable des concentrations de OH⁺, Na⁺, et, dans une moindre mesure, de 

B⁺ et Si⁺ est observée dans les 260 premiers nm à partir de la surface. En revanche, une accumulation 
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importante de K⁺ et de Ca+, atteignant une profondeur d’environ 300 nm sous la surface, a été 

constatée. Cela suggère que le verre a été fortement attaqué par la solution, entraînant une libération 

d'éléments par interdiffusion et échange ionique. 

La figure IV.20 présente les mêmes profils, cette fois pour un flacon revêtu d'AR6. En comparant les 

profils de cet échantillon sain à ceux du flacon non revêtu sain, on observe une interface film-substrat 

marquée par les différences de concentration des espèces étudiées. Cependant, il apparaît que tous 

les éléments du verre visibles dans ces graphes ont déjà diffusé dans la couche déposée, mais en 

proportions différentes : le bore et le sodium sont présents en faibles quantités, tandis que le 

potassium et le calcium affichent des pics à la surface extrême du film. Le baryum, quant à lui, diffuse 

de façon intense, avec une concentration dans la couche dépassant même celle du substrat de verre, 

y compris à la surface du film. On rappelle que la couche a été déposée en 2021, il y a donc trois ans. 

À ce stade, il est difficile de déterminer si la diffusion des éléments du verre dans la couche s’est 

produite progressivement après le dépôt, ce qui relèverait d'un phénomène de vieillissement 

atmosphérique des flacons revêtus. Une seconde hypothèse pourrait être que cette diffusion ait eu 

lieu pendant le dépôt, lorsque le verre a été chauffé à 550°C, permettant ainsi aux éléments de migrer 

dans la couche au fur et à mesure de sa croissance sur les surfaces du verre.  

La comparaison des profils de cet échantillon avant et après exposition révèle très peu de 

changements, à l'exception de quelques modifications spécifiques : un décalage des pics de K⁺ et de 

Ca+ vers environ 50 nm sous la surface de la couche, une diminution de Si⁺ à l'extrême surface, et une 

transformation du profil de Ba⁺, qui passe d'un plateau à un profil plus inhomogène dans le film avec 

un pic large d’accumulation côté interface verre-couche. Cette dernière évolution suggère un 

processus simultané de diffusion de cet élément du verre vers la couche, associé à sa réorganisation 

dans la couche et sa diffusion en solution. 

Pour le flacon revêtu d'AR5, des phénomènes de diffusion similaires à ceux observés précédemment 

sont présents dans l’échantillon sain, comme le montre la figure IV.21. Cependant, la diffusion des 

éléments semble être ici moins prononcée. En effet, le pic de K⁺ à l'extrême surface de la couche AR5 

est nettement moins intense, tandis que le baryum est principalement accumulé dans l'épaisseur de 

la couche, avec une concentration qui diminue à mesure que l’on s’approche de la surface. Après 

altération, on observe exactement les mêmes tendances que celles relevées pour le flacon revêtu 

d'AR6, produisant des profils de formes similaires. 
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Figure IV. 20 : Profils TOF-SIMS des différents éléments et espèces du verre revêtu avec une couche AR6, avant et après 
exposition à la solution 
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Figure IV. 21 : Profils TOF-SIMS des différents éléments et espèces du verre revêtu avec une couche AR5, avant et après 
exposition à la solution 
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La figure IV.22 montre l’évolution du profil de l’espèce SiOH+ avec l’altération pour les trois échantillons 

étudiés. Dans le cas du verre nu sain, le profil est très régulier et homogène. L’altération a cependant 

provoqué une légère augmentation de la concentration de cette espèce en surface, très probablement 

due à un phénomène d’hydrolyse. 

 

Figure IV. 22 : Profils TOF-SIMS de SiOH+ avant et après altération, pour le verre nu et les deux verres revêtus avec du AR6 et 
du AR5 

Pour les deux échantillons de verre sains, revêtus respectivement d’AR6 et d’AR5, on observe à chaque 

fois une concentration plus élevée en SiOH+ dans la couche par rapport au substrat de verre. Cette 

observation est cohérente avec les spectres ERDA du verre nu et du verre revêtu d’AR6, présentés dans 

l’annexe 8. Pour le premier échantillon (AR6), la concentration en SiOH+ décroît progressivement en 
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profondeur jusqu’à atteindre un niveau très bas au contact du substrat en verre. Pour le second (AR5), 

le profil reste très homogène sur toute l’épaisseur de la couche, puis diminue rapidement à l’approche 

du verre. 

Après altération, les profils des deux échantillons de verre revêtus deviennent très similaires : ils 

montrent une forte accumulation en surface, avec un pic d’intensité nettement plus élevé que celle 

des échantillons sains. Cette intensité chute ensuite, formant un plateau qui se maintient jusqu’à 

l’interface entre le film et le verre, où un second plateau, de concentration plus faible, apparaît dans 

le verre. 

Il est important de noter que tous les profils TOF-SIMS présentés ici sont à l’état brut, sans 

normalisation par rapport au signal du silicium. En effet, les signaux de silicium sont très stables pour 

la plupart des échantillons testés. Même dans les rares cas où une irrégularité est observée, il a été 

vérifié que cela n'affecte pas la forme des profils des autres espèces. 

Enfin, les mesures ICP-AES des différents éléments du verre, libérés dans la solution d’altération sont 

présentées dans la figure IV.23. Il apparaît clairement que l'application d'une couche de SiOxNyCz sur 

la surface interne du flacon en verre, qu’il s’agisse du type AR6 ou AR5, réduit considérablement la 

diffusion de tous les éléments du verre dans la solution. En comparant l'efficacité des différents 

revêtements, on constate que le revêtement AR5 s'avère plus performant, bien qu’il soit moins 

substitué. En effet, le revêtement AR6, en raison de son organisation structurale particulière, est 

soumis à un mécanisme d’altération particulier, décrit dans la section précédente, en libérant des 

clusters de Si₃N et de SiC, et en générant de larges porosités. Il est probable que ces pores facilitent la 

migration des éléments du verre vers la solution, ce qui explique les concentrations nettement plus 

élevées observées avec AR6 par rapport à AR5. 
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Figure IV. 23 : concentrations mesurées par ICP-AES des éléments du verre libérés en solution pour les 3 flacons testés. 

Conclusion 

Dans ce chapitre, la durabilité chimique et mécanique de systèmes SiOxNyCz en couches minces 

produits à partir de trois voies de dépôts chimiques CVD, a été étudiée en exploitant une large gamme 

de compositions allant de la silice simple à des systèmes SiOxNyCz hautement substitués (x variant de 

0,2 à 2,1 - y de 0,1 à 0,7 et z de 0,2 à 1,6). Après exposition à une solution d'acide citrique très agressive, 

différents comportements ont été identifiés grâce au suivi des changements de composition, 

d'épaisseur de revêtement, de structure, d'état de liaison et de propriétés mécaniques. Les résultats 

ont été interprétés en se basant sur le ratio de substitution de l'oxygène par l'azote et le carbone 

faisant de la silice la référence de départ. Les études réalisées montrent une amélioration systématique 

de la résistance à la dissolution avec l'augmentation de ce ratio et les films ont été classés en trois 

groupes en fonction de cette résistance à la dissolution. 

Dans le groupe I : les films ayant des ratios inférieurs ou égales à 0,14 sont complètement dissous et 

on observe une reprécipitation de dépôts riches en silicium mis en évidence à la surface du substrat 

nu. 

Groupe II : les films de ratio compris entre 0,25 et 0,77 ont subi des pertes partielles d'épaisseur, un 

appauvrissement en azote et en oxygène suite à une attaque préférentielle des hydroxyles de la 
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solution sur les sites qui ont été qualifiés de vulnérables notamment SiO4 et SiO3N, et qui sont 

fortement présents dans ces films. De manière intéressante, une concentration initiale en carbone plus 

élevée est favorable à l'amélioration des propriétés mécaniques des films après altération, liée à une 

augmentation de la concentration relative des liaisons Si-C, suite à l'appauvrissement en N et O. 

Le groupe III rassemble les films les plus résistants chimiquement et mécaniquement pour lesquels les 

mesures par IBA n’ont pas mis en évidence de perte d’épaisseur. Pour (N+C)/O supérieur à 1,2, aucune 

modification physico-chimique ou structurale n’a pu être décelée parmi la batterie des analyses mises 

en œuvre. Pour (N+C)/O = 1,03 nous avons pu identifier une oxydation affectant les liaisons Si-N sans 

cependant dépolymériser le réseau, et qui semble être induite en présence par ailleurs d’un taux  de 

carbone suffisant dans la composition initiale. Cette sensibilité préalable à l’altération du réseau vis-à-

vis du traitement chimique, est bien mise en évidence par l’abaissement du taux d’azote ainsi que par 

les mesures de dureté.  Ces mécanismes complexes mettent en jeu des paramètres structuraux 

(compacité, taille des espaces libres, taille des anneaux) et chimiques (réactivité du réseau) : les 

coordinences élevées de l’azote et surtout du carbone ont une incidence sur l’encombrement stérique 

des arrangements structuraux formés, et l’évolution du caractère covalent de la liaison chimique avec 

la substitution de l’oxygène par l’azote ou encore par le carbone, a pour conséquence de réduire la 

sensibilité à une attaque nucléophile.  On peut s’interroger sur la nature de la corrélation entre 

l’amélioration de la résistance chimique à l’altération et ce taux de substitution de l’oxygène : cette 

corrélation est-elle linéaire ou fonctionne –t-elle selon des paliers ?  A ce stade de nos études, on peut 

supposer que la résistance chimique croisse linéairement voire même selon un mode encore plus 

rapide à partir d’un certain seuil de substitution. Nous avons par ailleurs montré qu’une substitution 

supérieure à 1,2 avec un taux modéré d’azote garantissait le caractère inerte de la couche SiOxNyCz. 

Des tests encore plus longs pourraient être mis en œuvre pour gagner encore sur la connaissance de 

ces mécanismes. Pour des taux de substitution supérieurs à 1,2, imposés par une forte concentration 

d'azote, une exception semble se manifester : lorsque l'azote est incorporé en grande quantité, il induit 

une séparation de phases que l’on suppose nanométrique. Des clusters de Si₃N₄ se forment alors, 

forçant les autres éléments présents en faibles quantités (oxygène et carbone) à adopter un 

comportement similaire. Ainsi, le réseau apparaît macroscopiquement amorphe, de type SiOₓNᵧCz, 

mais à une échelle plus fine décrite par le modèle RMM, il s'agit d'un mélange de phases Si₃N₄, SiC et 

SiO₂, liées entre elles par des liaisons mixtes. Cette configuration structurelle protège l'intérieur des 

clusters Si₃N₄ et SiC, intrinsèquement très stables chimiquement. Cependant, les liaisons mixtes qui 

assurent leur connexion au réseau global sont susceptibles d'être attaquées par la solution, ce qui, au 

bout d'un certain temps, conduit à la libération des blocs Si₃N₄ et SiC dans leur intégralité, laissant alors 

un réseau appauvri en azote et en carbone, avec une porosité assez développée. Ainsi, malgré un taux 
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de substitution élevé, la durabilité chimique se révèle bien inférieure à ce que l'on pourrait attendre. 

La compréhension de la transition entre des configurations structurelles RBM, extrêmement stables et 

RMM est un sujet qui mériterait d’être approfondi à partir d’une étude paramétrée nécessitant 

l’élaboration de nouveaux films. L’appui de la modélisation par dynamique moléculaire pourrait 

également être très appropriée.  

Cette étude met en lumière l'importance non seulement de la composition chimique, mais aussi de la 

distribution structurelle des unités chimiques au sein du réseau oxycarbonitruré. Ces deux aspects sont 

déterminants pour les propriétés de résistance à la corrosion chimique, ainsi que pour les propriétés 

mécaniques. 

Ce travail apporte des données quantitatives concernant l’altération de couches minces de silices 

oxycarbonitrurées de composition et structure complexe, un domaine rarement traité dans la 

littérature. Il fournit les premiers résultats sur le comportement et les performances physico-

chimiques et mécaniques de ces films SiOxNyCz en milieu aqueux basique. Les résultats exceptionnels 

obtenus par ces films qui restent inertes dans des environnements extrêmement agressifs en font des 

candidats potentiels en tant que films protecteurs (tant chimique que mécanique), pour de 

nombreuses applications des matériaux en conditions extrêmes qui dépassent largement le cadre 

pharmaceutique exploré ici.  
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Introduction  

Dans le chapitre précédent, une étude approfondie de la durabilité chimique et mécanique des 

couches minces de SiOxNyCz, déposées par CVD, a été réalisée sur un large éventail d’échantillons 

présentant des compositions, structures et paramètres de dépôt variés. Cette recherche a conduit à 

des résultats inédits, ainsi qu'à des données quantitatives précieuses dans ce domaine à savoir le rôle 

de la substitution de l’oxygène par l’azote et le carbone vis-à-vis de l’amélioration de la résistance 

chimique et mécanique, la classification des films selon leur résistance à la dissolution qui a été 

notamment quantifiée, la proposition de scénarios et de mécanismes d’altération selon la composition 

et la structure initiale des films.  

L’interprétation des résultats s’est appuyée sur plusieurs hypothèses formulées pour expliquer les 

différences de comportement observées entre les échantillons, en fonction de leur composition et 

structure initiale. Parmi ces hypothèses figure le rôle de l’azote et du carbone, qui remplacent 

l’oxygène dans un système initialement composé de SiO₂. En effet, les résultats présentés dans le 

chapitre IV montrent que, bien que ces deux éléments aient un effet bénéfique sur l’amélioration de 

la durabilité chimique et mécanique des films substitués, le carbone semble avoir un impact encore 

plus marqué. On suppose que la tétravalence du carbone et sa faible électronégativité, qui rendent ses 

liaisons avec le silicium moins polarisées (et donc avec un caractère covalent plus prononcé), sont des 

facteurs clés expliquant sa supériorité par rapport à l’azote vis-à-vis des performances des films 

SiOxNyCz. 

Cependant, malgré ces tendances, il reste difficile de valider pleinement ces hypothèses, car les 

échantillons étudiés présentent des concentrations en azote et en carbone très proches. C’est dans ce 

contexte que s’inscrit ce chapitre, où une autre méthode de dépôt de couches minces SiOxNyCz, la 

pulvérisation réactive magnétron, est mise en œuvre. L'avantage de cette technique par rapport à la 

CVD est que chacun des deux éléments, l'azote et le carbone, provient de précurseurs distincts, ce qui 

permet de contrôler leurs concentrations lors du dépôt et donc de produire des films avec des taux en 

N et C bien plus contrastés. Cela pourra offrir une meilleure lisibilité des résultats quand on confronte 

le comportement face à l’altération aqueuse d’un film riche en azote à celui d’un film riche en carbone 

permettant ainsi de valider et d’affiner les hypothèses précédemment émises. 

Après traitement dans un milieu aqueux agressif, en comparant la réponse chimique et mécanique de 

films SiOxNyCz enrichis en azote mais pauvres en carbone, et inversement, il sera possible de confirmer 

avec certitude les effets spécifiques de ces deux éléments. Ce chapitre repose donc sur l'étude des 

performances chimiques et mécaniques de trois échantillons, déposés par pulvérisation réactive 
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magnétron sous différents flux de gaz précurseurs, produisant des films aux compositions contrastées: 

un film riche en azote, un deuxième riche en carbone, et un troisième intermédiaire. 

v. 1 La pulvérisation réactive magnétron assistée par plasma ECR  

Un procédé de dépôt hybride, combinant la pulvérisation réactive r.f et l’excitation microonde 

(Electron Cyclotron Resonance) ECR, développé à l’institut de chimie à Clermont-Ferrand [191], [192], 

a été utilisé pour produire les films de SiOCN faisant l‘objet de ce chapitre. Comme le nom l’indique, le 

dépôt chimique par ce procédé repose sur la pulvérisation cathodique qui consiste à bombarder un 

solide, appelé cible, à l'aide d'ions possédant une énergie suffisante dans un environnement sous vide 

partiel. Ce processus permet de pulvériser les atomes de la cible, qui se déposent ensuite sur le 

substrat de silicium monocristallin. Dans notre cas, il s’agit d’une cible de silicium polycristallin d’une 

pureté de 99,99%. Ce phénomène de pulvérisation est provoqué par des collisions en cascade dans les 

couches de surface du matériau cible, résultant d'un transfert d'énergie entre les ions incidents et les 

atomes de cette surface. La cible de silicium, étant connectée à un générateur de signaux 

radiofréquences, joue le rôle de cathode dans ce système. Le réacteur de dépôt est initialement mis 

sous vide secondaire, puis un gaz plasmagène est introduit. Il s’agit de l’argon injecté à un débit de 13 

sccm. La décharge électrique qui résulte de la mise sous tension provoque l'ionisation de ce gaz, créant 

ainsi un plasma froid. Sous l'effet du potentiel négatif appliqué à la cathode, les ions positifs présents 

dans ce plasma sont extraits et accélérés dans la gaine cathodique pour ensuite bombarder la cible. 

Pour incorporer de l’azote et du carbone dans la composition des films déposés, il est nécessaire 

d’avoir une source pour ces deux éléments. Pour cela, deux gaz réactifs sont introduit dans le plasma 

à savoir le méthane (CH4) comme source de carbone et l’azote (N2) comme source d’azote. La 

pulvérisation est alors dite réactive. La présence de l’oxygène dans les films déposés via ce procédé 

provient principalement de deux voies différentes. Une contribution minime due à la présence de gaz 

résiduels contenant de l’oxygène dans le réacteur, et une contribution majeure induite par l’oxydation 

des films par l’air à leur sortie du réacteur. Cette oxydation touche principalement les atomes de 

silicium et se poursuit pendant les 15 premiers jours d’exposition à l’air, pour se stabiliser ensuite 

autour d’une concentration fixe d’oxygène, selon des études menées à l’institut de chimie de Clermont 

Ferrand  [191]. De notre côté, sur le site Pelletron du CEMHTI, on a pu vérifier la stabilité de l’oxydation 

sur le long terme, des mesures de la concentration de l’oxygène par NRA révélant des teneurs 

inchangées même au bout de deux années. La pulvérisation réactive est accompagnée par l'utilisation 

d'un plasma ECR (Electron Cyclotron Resonance) qui permet d'augmenter la densité et l'énergie des 

électrons dans le plasma, ce qui améliore l'efficacité de la pulvérisation du silicium d’une part, et 

favorise les réactions de dissociation des précurseurs gazeux d’autre part, augmentant ainsi la 
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réactivité des espèces présentes dans le plasma. Ceci permet notamment d’augmenter les vitesses de 

dépôt et permet de produire des films plus homogènes. 

v. 2 Échantillons de l’étude   

Tous les films qui seront présentés dans ce chapitre ont été déposés à 400°C (température du substrat), 

en utilisant un plasma radiofréquence avec une puissance de 200 W. Il s’agit de paramètres déjà fixés 

par l’équipe de Clermont-Ferrand à l’issue d’un large travail d’optimisation. Pour obtenir des 

compositions élémentaires différentes, plusieurs expériences de dépôt sont réalisées avec des 

rapports variables des débits des gaz réactifs injectés (sccm) dans le réacteur, noté R  

Où  𝑅 =
[N2]

[N2]+[CH4]
 

 

Le tableau V.1 présente les différentes séries de couches étudiées dans ce chapitre, en précisant les 

rapports R correspondants, ainsi que la nomenclature et les épaisseurs mesurées par ellipsométrie à 

l'Institut Pascal.  

Tableau V. 1 : Nomenclature des trois familles de films déposés par pulvérisation réactive magnétron assistée par plasma 
ECR :  rapport R des débits de gaz réactifs et épaisseur des films 

Code PVD A PVD B PVD C 

R 0 0,33 1 

Epaisseur (nm) 273 317 434 

 

Pour la série PVD A, avec un rapport R de 0, seul du méthane a été injecté dans le réacteur. En 

revanche, pour la série PVD C, où R = 1, seul N₂ a été utilisé comme gaz réactif. Quant à la série PVD B, 

le débit de CH₄ était deux fois supérieur à celui de N₂, correspondant à un rapport R de 0,33.  Pour 

chaque série, trois échantillons identiques. Un échantillon de chaque famille a été réservé pour réaliser 

l'ensemble des caractérisations à l'état sain, qui seront présentées dans la section suivante.  

v. 2 Analyse Initiale des Films : Caractérisation à l'État Sain 

V.2.1 analyses élémentaires :  

La composition élémentaire des trois films a été obtenue, comme dans les chapitres précédents, en 

combinant les trois techniques ERDA, RBS et NRA. Le tableau V.2 présente pour chaque film, son 

épaisseur mesurée en at/cm² ainsi que les concentrations atomiques en silicium, oxygène, azote, 

carbone et hydrogène.  
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Tableau V. 2 : compositions élémentaires (at%) et épaisseurs (1015 at/cm²) des films sains, obtenues par IBA 

Série A 

Epaisseur (1015 

at/cm²) 

%Si %O %N %C %H %Ta 

2162 ± 11 29,94 ± 

0,9% 

6,20 ± 

0,28% 

1,82 ± 

0,17% 

37,01 ± 

2,49% 

25,00 ± 

1,46% 

0,03 ± 

0,01% 

Série B 

Epaisseur (1015 

at/cm²) 

%Si %O %N %C %H %Ta 

2440 ± 00 31,00 ± 

0,93% 

13,56 ± 

0,54% 

15,10 ± 

1,06% 

20,50 ± 

1,38% 

19,78 ± 

1,16% 

0,07 ± 

0,01% 

Série C 

Epaisseur (1015 

at/cm²) 

%Si %O %N %C %H %Ta 

3028 ± 99 42,17 ± 

1,27% 

15,88 ± 

0,61% 

27,75 ± 

1,89% 

4,00 ± 

0,27% 

9,52 ± 

0,56% 

0,68 ± 

0,02% 

 

Les compositions initiales révèlent la présence de tous les éléments chimiques d’intérêt, quel que soit 

le ratio R utilisé. Le PVD A dispose de la composition la plus riche en carbone mais aussi en hydrogène 

qui atteint 25,0 ± 1,5%. Et bien qu’il soit déposé sous une atmosphère exempte de N2, des traces 

d’azote de l’ordre de 1.8 ±0,2% sont détectées. On suggère une contamination du réacteur par N2, due 

à des expériences de dépôts précédentes faisant intervenir ce gaz.  

L’échantillon PVD C, contient la concentration la plus élevée en azote de 27,8 ± 1,9%, une teneur 

beaucoup plus faible en hydrogène que le PVD A de l’ordre de 9,5 ± 0,6%. Enfin de façon similaire au 

cas précédent, malgré l’absence de CH4 lors de son dépôt, une concentration de 4,0 ± 0,3% de carbone 

a été détectée, probablement pour la même raison citée plus haut.  

Le film PVD B a une composition intermédiaire entre les deux films précédents, avec des 

concentrations remarquables d’azote (15,1 ± 1,1%) et de carbone (20,5 ± 1,4%).   

L’oxygène est présent dans les trois films mais à des teneurs variables. Le PVD A dispose de la 

concentration la plus faible de 6,2 ± 0,3%, puis ce taux croît à 13,5 ± 0,5% pour le PVD B pour atteindre 

15,9 ± 0,6% avec le PVD C. l’oxydation semble avoir d’autant plus d’impact que le film est initialement 

enrichi en azote.  D'autre part, l'hydrogène suit une tendance opposée à celle de l'oxygène, se corrélant 

plutôt à la concentration en carbone. Il est probablement incorporé simultanément sous forme de 
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groupes méthyle, -CH₂-, ou CH. Il est aussi très important de noter que des traces de Tantale (Ta) ont 

été détectées dans les trois films à des concentrations de 0,03 - 0,07 et 0,68 ± 0,02% respectivement 

pour le PVD A, PVD B et PVD C, à des taux proches de la limite de sensibilité de l’expérience pour les 

deux premiers films. Ici encore, la présence de cet élément peut être due à une contamination du 

réacteur lors des expériences de dépôt de films à base de Ta. 

En utilisant les épaisseurs des films mesurées par ellipsométrie, exprimées en nanomètres, et les 

épaisseurs révélées par les techniques IBA (en 10¹⁵ at/cm²), nous avons pu calculer la masse volumique 

des films supposés denses, à l'aide de la formule suivante.  

𝒅 (𝒈/𝒄𝒎𝟑   ) = 𝟏𝟎−𝟕 .
é𝒑𝒂𝒊𝒔𝒔𝒆𝒖𝒓  (𝟏𝟎𝟏𝟓   𝒂𝒕𝒐𝒎/𝒄𝒎𝟐   ).  𝒎𝒂𝒔𝒔𝒆 𝒎𝒐𝒍𝒂𝒊𝒓𝒆

é𝒑𝒂𝒊𝒔𝒔𝒆𝒖𝒓 (𝒏𝒎).𝑵𝑨
 

 

Tableau V. 3 : Masse volumique (g/cm3)des films calculée à partir des mesures d’épaisseur par ellipsomètrie et des analyses 
IIBA 

Densité  

PVD A PVD B PVD C 

1,89 ± 0,02 2,02 ± 0,00 2,33 ± 0,14 

 

Le film PVD C se révèle être le plus dense des trois échantillons, suivi par le PVD B, tandis que le PVD A 

affiche la densité la plus faible. Cette tendance est en accord avec les concentrations d'hydrogène et 

de carbone mesurées dans chaque film, ces deux éléments étant les plus légers parmi ceux introduits. 

En effet, la densité des films est souvent influencée par la teneur en hydrogène, qui a tendance à créer 

des lacunes ou des défauts dans la structure du matériau, diminuant ainsi sa densité globale. Le PVD 

A, avec la plus forte concentration d'hydrogène et de carbone, présente donc logiquement la densité 

la plus basse, tandis que le PVD C, contenant moins d'hydrogène, possède une structure plus compacte 

et dense. Cela souligne l'impact de l'incorporation de l'hydrogène sur les propriétés structurales des 

films. 

Les profils de concentration en profondeur exposés sur la figure V.1 révèlent que les trois films 

présentent une composition homogène, quelle que soit la profondeur. Cela signifie que l'oxydation ne 

se limite pas à la surface, mais atteint également les couches internes. À l'interface film-substrat, une 

couche d'oxyde très fine, principalement constituée de silicium, d'oxygène et d'hydrogène, a été 

identifiée, avec une épaisseur de l’ordre de 30 × 10¹⁵ at/cm². De plus, une diffusion de 2 à 3 at% 

d'hydrogène dans le substrat de silicium a été observée, s'étendant sur 1000.10¹⁵ at/cm² pour les trois 

échantillons. 
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Figure V. 1 : Profils de concentrations des différents éléments dans les films sains PVD A (a), PVD B (b) et PVD C (c) d’après 
les analyses IBA 
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V.2.2 Caractérisation de la structure et de l’état de liaison 

La figure V.2 présente les spectres infrarouges (FTIR) enregistrés à 60° par rapport à la normale pour 

les trois films PVD A, PVD B et PVD C. Ces spectres peuvent être divisés en deux zones distinctes : la 

première, située entre 600 et 1300 cm⁻¹, et la seconde, à partir de 2500 cm⁻¹ pour les hautes 

fréquences du spectre (voir l’annexe 3). 

En commençant par le film PVD A (spectre bleu), la première zone est dominée par une forte 

contribution de la bande Si-C à 800 cm⁻¹, ainsi qu'une bande notable vers 1100 cm⁻¹ correspondant à 

Si-O-C. Entre ces deux signaux, on observe de légères contributions des bandes Si-O-Si (principalement 

TO₃) autour de 1050 cm⁻¹, un mélange de Si-CH₂-Si et N-Si-O vers 980 cm⁻¹, ainsi qu'une faible bande à 

1250 cm⁻¹ attribuée à Si-CH₃. La seconde partie du spectre est marquée par un doublet intense à 2970 

cm⁻¹, caractéristique de l'élongation asymétrique de CH₃, et l’élongation C-H vers 2850 cm⁻¹. On y 

détecte également une bande d'absorption de l'eau autour de 3450 cm⁻¹ et une très faible bande 

caractéristique des silanols (Si-OH) vers 3650 cm⁻¹. Pour le film PVD C (spectre vert), la bande la plus 

intense apparaît autour de 935 cm⁻¹, signature typique de Si-N, confirmant la prédominance d'une 

structure de type nitrure dans ce film. Cette bande est accompagnée d'une contribution significative 

de Si-O-Si à 1050 cm⁻¹, légèrement décalée en raison des interactions avec l'environnement nitruré. 

Une faible contribution de Si-O-C est également présente. Un épaulement autour de 1250 cm⁻¹ 

correspond cette fois au mode LO₃ de Si-O-Si. Dans la seconde partie du spectre, on observe une bande 

N-H à 3200 cm⁻¹, tandis que les bandes de l'eau et des silanols sont absentes. Une très légère 

contribution de CH₃ et C-H est également détectée. Le film PVD B combine les caractéristiques des 

deux précédents, avec des bandes de Si-C, Si-N, un mélange de Si-CH₂-Si et N-Si-O, ainsi que les modes 

TO₃ et LO₃ du Si-O-Si, en plus d'une petite bande Si-CH₃ à 1250 cm⁻¹. Dans la région des hautes 

fréquences, on retrouve les vibrations de C-H, CH₃, N-H, H₂O et Si-OH.  

En comparant les trois films, on voit bien que le film PVD A présente les bandes C-H et CH₃ les plus 

intenses, suivi du PVD B, tandis que le PVD C affiche des intensités très faibles. Ceci montre bien que 

les atomes d’hydrogène sont principalement incorporés avec le carbone. En revanche, le PVD B montre 

les bandes N-H et H₂O les plus marquées. La bande de silanol, présente uniquement dans les PVD A et 

B, reste très faible dans les deux cas. Enfin, il est important de noter que des vibrations de Si-H 

apparaissent à 610 et 2150 cm⁻¹ pour les trois films. 
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Figure V. 2 : Spectres FTIR des trois films sains PVDA (spectre bleu), PVD B (spectre orange) et PVD C (spectre vert) 

 

V.2.3 Etat de surface 

D'un point de vue morphologique, les trois films présentent des surfaces remarquablement lisses, avec 

des rugosités très faibles (bien que supérieures à celles des dépôts CVD décrits dans les chapitres III et 

IV), comme le révèlent les images obtenues par AFM, illustrées à la figure V.3. Les valeurs de rugosité 

moyenne quadratique (RMS) sont non seulement faibles, mais également très proches entre elles, 

soulignant une homogénéité dans la texture de surface des films. En effet, pour le film PVD A, la 

rugosité RMS est de 1,8 ± 0,1 nm, tandis que pour le film PVD B, elle s'élève à 1,9 ± 0,1 nm, et pour le 

film PVD C, elle atteint une valeur légèrement plus élevée de 2,1 ± 0,1 nm. Ces valeurs témoignent de 

la qualité et de la régularité des dépôts obtenus, indépendamment des différences de composition 

chimique entre les films. 
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Figure V. 3 : Images AFM 1x1 µm² des trois films PVD avec les valeurs RMS correspondantes 

 

v.3. Processus d’altération  

La même solution d’acide citrique (pH = 8) déjà décrite dans le chapitre IV a été utilisée dans cette 

étude.  Chaque film a été immergé dans 100 ml de cette solution pendant une durée de 1 mois à 80°C. 

Le rapport S/V est approximativement égal à 3 m-1. Dans cette étude, les films ont été directement 

plongés dans le pot en téflon, sans utiliser de support perforé, comme le montre la figure V.4. De ce 

fait, la face inférieure du film sera probablement partiellement protégée par le contact avec la base du 

pot et donc probablement moins exposée à la solution d’altération que la face supérieure. En raison 

de la disparité des conditions d’altération entre les deux faces, il est essentiel de procéder à une 

caractérisation post-altération sur les deux côtés. Ainsi, dans ce qui suit, les résultats d’altération 

seront présentés pour chacune des faces de chacun des films traités chimiquement. 
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Figure V. 4 : Schéma de la configuration d’altération des films PVD A, PVD B, PVD C 

 

v.4. Résultats  

V.4.1 Caractérisation physico-chimique du PVD A après altération 

Comme mentionné précédemment, dans ce chapitre, les deux faces des films altérés sont 

caractérisées individuellement. Concernant le film PVD A, la caractérisation par RBS révèle une légère 

perte d'épaisseur d'environ quelques dizaines de 1015 at/cm² sur la face 1, la plus exposée à la solution. 

Cette perte correspond à une réduction de quelques dizaines de nanomètres, si on suppose que le film 

a conservé la même densité. Aucune variation d'épaisseur n'a été détectée sur la face 2. Afin de vérifier 

cette diminution sur la face 1, une mesure d'épaisseur de la couche a été effectuée à l'aide de 

l'imagerie MEB sur une coupe transversale (Figure V. 5). Les résultats montrent que la couche est très 

uniforme en termes d'épaisseur sur les différentes zones observées, avec des valeurs variant entre 255 

nm et 269 nm. Ces mesures confirment donc la perte d'épaisseur détectée par RBS. De plus, les images 

MEB révèlent que la couche conserve une excellente homogénéité, comme illustré par la figure V.5-a. 

Les cartographies EDX du silicium (V.5-b) et de l’oxygène (V.5-c) confirment que ces éléments restent 

distribués de manière très homogène sur toute la profondeur de la couche.  
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Figure V. 6 : (a) image MEB en mode BSE de la section du film PVD A altéré sur la face 1 et les cartographies élémentaires du 
Si (b) et O (c) 

Le diagramme de la figure V.6 présente les compositions chimiques des deux faces du film PVD A : la 

face supérieure notée face 1 (représentée par les diagrammes oranges) et la face inférieure notée face 

2 (illustrée par les diagrammes jaunes). Pour faciliter la comparaison, la composition chimique du film 

non altéré, c'est-à-dire dans son état initial, est également incluse dans le graphique sous forme de 

diagramme bleu.  

 

Figure V. 7 : (a) composition chimique du film PVD A à l'état initiale (bleu), compositions de la face supérieure après 
altération (orange) et inférieure après altération (jaune) d’après l’analyse IBA. Les Pics NRA  16O(d,α0)14N des deux faces 1 (b) 

et 2 (c) après altération  
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Le diagramme sur la figure V.6-a montre clairement que le film a subi des changements de composition 

quelle que soit la face. Les deux couches suivent les mêmes tendances, mais celles-ci sont plus 

prononcées pour la face 2. On ne relève aucun changement au niveau du silicium qui conserve une 

concentration de 29 à 30%. De même pour l’oxygène sur la couche de la face 1, cependant il croit de 

6,2 ± 0,3% à 11,9 ± 0,5% sur la couche de la deuxième face. L’azote a chuté à environ 0.8 ± 0,5% alors 

que le film sain contenait 1,8 ± 0,2%. Le carbone à son tour est passé de 37,0 ± 2,5 à 34,7 ± 2,3% et 

33,2 ± 2,2% respectivement pour la face 1 et 2. Enfin, l’hydrogène a augmenté légèrement de 23,5 ± 

1,4% à 25,0 ± 1,5% pour les deux faces. Ainsi, en présence d’une légère perte d’épaisseur, la face 1 la 

plus exposée, garde une composition plus proche de la composition initiale que la face 2. 

Il est important de noter que ces diagrammes de compositions chimiques des deux faces sont 

représentatifs de toute la profondeur de la couche, aucun gradient de concentration n’ayant été 

détecté lors des simulations des spectres IBA. Les pics NRA 16O(d,α0)14N (figure V.6-b et c) ont une 

forme assez régulière avec un plateau bien défini, prouvant que malgré l’exposition à la solution 

aqueuse d’acide citrique, les deux faces gardent une homogénéité notable, en accord avec les 

cartographie EDX. Ceci prouve que le film de départ est très homogène et qu’on peut donc attendre 

une réactivité similaire quelle que soit la profondeur de la couche. L’inspection du spectre FTIR, du 

PVD A altéré, révèle de nombreuses modifications des environnements chimiques par rapport à l’état 

de départ comme le montre la figure V.7.  

 

Figure V. 8 : spectres FTIR  du PVD A  avant (bleu) et après (orange) altération 
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La bande associée aux liaisons N-Si-O s'est nettement affaiblie, ce qui peut être attribué à la diminution 

du taux d'azote après l'exposition à la solution aqueuse. De manière similaire, la bande correspondant 

aux liaisons Si-C a également vu son intensité diminuer. Ceci est accompagné d’un changement 

particulièrement notable concernant la bande de CH₃ à 2950 cm⁻¹, qui a chuté de manière 

spectaculaire. Cela suggère que ces groupements méthyles ont été fortement attaqués par la solution, 

ce qui est cohérent avec la réduction de la concentration en carbone observée sur les deux faces. Si 

les groupements CH₃ sont liés à des atomes de silicium, leur élimination entraîne également une 

diminution de l’intensité de la bande Si-C, ce qui est effectivement le cas. Cette atténuation (SiC) est 

également en lien avec la réduction d'épaisseur du film, puisque le nombre de liaisons Si-C diminue 

avec l'épaisseur du matériau. La diminution spécifique de l’intensité de la bande des groupes méthyles, 

suggère que ces derniers sont probablement concentrés en surface et que le contact avec la solution, 

fait qu’ils sont attaqués en premier. En revanche, la bande Si-O-C semble avoir légèrement augmenté, 

probablement en raison de l'oxydation de la couche sur la face 2. Enfin, une légère intensification des 

bandes correspondant aux liaisons Si-H et H₂O a été constatée, cohérente avec l’augmentation minime 

de la concentration en hydrogène après altération. Ces observations prouvent que, malgré une 

exposition prolongée d'un mois à la solution aqueuse d'acide citrique, le film n'a pas subi de 

transformations chimiques et structurelles majeures. Le système global reste relativement inchangé, 

avec seulement des modifications mineures affectant les environnements chimiques les plus 

vulnérables à la corrosion, comme les groupements CH₃. Ces groupements semblent avoir été 

partiellement éliminés, remplacés d’abord par des groupements hydroxyles (OH), ces derniers se 

condensent probablement entre eux par la suite (quand ils sont à proximité) avec formation de H2O et 

repolymérisation. De plus, une légère libération d'azote a été constatée, traduisant l’altération des 

liaisons impliquant cet élément, probablement par des attaques nucléophiles sur des liaisons Si-N 

induisant la libération de NH3 dans la solution. Toutefois, ces changements restent limités et 

n’affectent pas de manière significative la stabilité globale du film.  

Bien que le film PVD A soit peu altéré, une différence de comportement est observée entre les deux 

faces, malgré leur similitude initiale. Cela semble être lié à la position du film dans le pot d'altération. 

En effet, la face 1, tournée vers le haut et donc complètement exposée à la solution, a subi une légère 

perte d'épaisseur. Toutefois, la composition de la couche après traitement demeure proche de sa 

composition initiale, en particulier en ce qui concerne le taux d'oxygène. En revanche, la face 2, mieux 

protégée par la base du contenant en téflon, n'a pas perdu d'épaisseur, mais son taux d'oxygène a 

presque doublé sur toute sa profondeur (figure V-6-c). Pour la face 1, il est probable qu'une oxydation 

rapide et intense a affecté la surface externe, créant une fine couche superficielle fortement altérée, 

qui a rapidement été dissoute dans la solution. Cela a conduit à l'exposition d'une nouvelle couche 
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beaucoup plus inerte et donc faiblement altérée. Quant à la face 2, son exposition plus limitée à la 

solution a engendré un mécanisme d'altération similaire, mais avec une cinétique différente. Au lieu 

d'une altération rapide de la surface externe, les agents altérants de la solution ont pénétré 

progressivement et de manière plus prononcée à travers la couche, entraînant une modification de la 

composition, aussi bien en surface qu'en profondeur, mais sans dissolution perceptible de matière 

dans la solution. Il s'agit donc essentiellement d'une question de cinétique : une exposition prolongée 

dans ces conditions pourrait éventuellement conduire à une dissolution de la couche comme dans le 

cas de la face 1.  

D'un point de vue des propriétés mécaniques, les deux faces du film mince altéré ont été caractérisées. 

Tout d'abord, pour la dureté, les valeurs mesurées pour les faces 1 et 2 du film altéré sont 

respectivement de 8,8 ± 0,4 GPa et 9,0 ± 0,4 GPa, comparables à celle du film sain qui affiche une 

dureté de 9,0 ± 0,6 GPa. Cela indique clairement que l'altération n'a pas affecté la dureté du film. Cette 

stabilité s'explique par le fait que, même après altération, la composition chimique du film reste 

dominée par un système SiOCN très riche en carbone et pauvre en azote et oxygène, ce qui conserve 

sa résistance mécanique vis-à-vis de la déformation et donc sa dureté. Cependant, en ce qui concerne 

le module d’Young, des changements plus notables ont été constatés. Avant altération, le film sain 

présentait un module de 104,5 ± 1,3 GPa, tandis qu'après altération, les valeurs pour les faces 1 et 2 

ont diminué pour atteindre respectivement 95,9 ± 2,3 GPa et 91,8 ± 3,0 GPa, soit une perte relative 

maximale de 12% (face 2). Cette réduction du module d’Young indique une légère baisse de la rigidité 

élastique du matériau. Ce phénomène peut être attribué à plusieurs facteurs liés à l'altération. D'une 

part, bien que la composition chimique du film ne change pas de manière radicale, il est probable que 

des modifications subtiles de la structure atomique ou de la microstructure aient eu lieu. En effet, la 

diffusion de l'oxygène dans la profondeur du film (face 2 en particulier) se produit en rompant des 

liaisons pontantes (principalement les Si-N ou Si-O-Si), créant des défauts et des terminaisons dans le 

réseau qui réduisent ainsi la rigidité du matériau. Cela peut s’accompagner du développement d’une 

porosité qui contribue aussi à cette diminution du module d’Young. Ce contraste entre la stabilité de 

la dureté et la variation du module d’Young met en lumière l'importance de la structure interne du film 

dans la détermination de ses propriétés mécaniques. Tandis que la composition chimique globale qui 

est riche en carbone assure la conservation de la dureté, les réarrangements chimiques dus à la 

dégradation de la structure se répercutent plus significativement sur la rigidité élastique. 
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Figure V. 9 : dureté et module d’Young du PVD A sain (bleu) et altéré pour les deux faces, 1 (orange) et 2 (jaune) 

 

V.4.2 Caractérisation physico-chimique du PVD B après altération 

Comme pour le PVD A, une légère perte d’épaisseur a été mise en évidence lors de la simulation du 

spectre RBS enregistré sur la face 1 du film. On a donc suivi le même raisonnement que pour le film A 

et observé au MEB une coupe transversale complétée par des analyses par cartographie EDX pour 

avoir une estimation de cette perte d’épaisseur en nm, et observer la microstructure de la couche en 

profondeur après l’altération (figure V.9).  

 

Figure V. 10 : (a) image MEB en mode BSE d’une coupe transversale, et cartographies EDX des éléments O(b), Si (c) et N (d), 
pour la face 1 du film PVD B altéré 
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Le PVD B face 1 garde une couche d’épaisseur très régulière avec des bords très nets dont l’épaisseur 

varie entre 294 et 314 nm sur les régions observées, soit l’équivalent de pertes d’épaisseur entre 23 et 

3 nm, si on suppose que le film a initialement une épaisseur homogène de 317 nm. Les éléments Si, C 

et O sont distribués dans toute la profondeur de façon très uniforme est aucun contraste chimique 

n’est repéré. Ceci atteste de la bonne tenue du PVD B à l’attaque de la solution aqueuse.   

L’analyse chimique des deux faces du film révèle des tendances similaires en termes de modifications 

de composition, comme le montre le graphe V.10.  

 

 

Figure V. 11 : composition chimique du film PVD B à l'état initiale (bleu), composition de la face supérieure altérée (orange) 
et inférieure altérée (jaune). 

Cela suggère que le mécanisme d'altération est identique des deux côtés, avec pour seule différence 

la vitesse à laquelle ces modifications se produisent. Cela nous laisse penser que la face 2 est 

représentative d’un état intermédiaire d’altération, que la face 1 a déjà dépassé.  

Ainsi, les deux faces montrent une diminution de la concentration en carbone, avec une baisse plus 

marquée sur la face 1. La comparaison des spectres FT-IR avant et après l’altération (figure V.11), 

indique que ce sont principalement des groupements méthyles CH3 qui se sont dissociés du matériau 

(chute de l’intensité de la bande vers 2950 cm-1). Parallèlement, la concentration en azote a chuté de 

plus de la moitié (figure V.10), soulignant une perte significative de cet élément dans le film. Un autre 

résultat inattendu concerne la concentration en oxygène. Bien que l'on s'attendait à une augmentation 
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en raison d'une possible oxydation via l’hydrolyse par les OH- de la solution, la teneur en oxygène a en 

réalité considérablement diminué. Ce phénomène peut s'expliquer par la présence initiale 

d’environnements SiO₄, ou majoritairement dominés par des atomes d'oxygène, qui subissent une 

hydrolyse progressive et finissent par se dissocier entièrement du film (mécanisme 1). Il est également 

possible que l’altération privilégie les groupements du réseau initialement les moins liés, ce qui limite 

l'intégration de nouveaux atomes d'oxygène pendant la progression du front d’altération. Par 

exemple, lorsqu'un atome de silicium est lié à quatre atomes d'oxygène pontants, il faut quatre OH⁻ 

pour libérer une molécule de H₄SiO₄ dans la solution. Dans ce cas, quatre atomes d'oxygène sont 

incorporés, et quatre sont éliminés, ce qui maintient la concentration d'oxygène inchangée. En 

revanche, si ce même atome de silicium est lié à un seul oxygène pontant et à trois oxygènes non 

pontants, un seul ion OH⁻ entrant suffit pour libérer XnSiO₄, (où X peut être une terminaison liée aux 

oxygènes non pontants comme des CH3, H…) éliminant ainsi quatre atomes d'oxygène. Cela entraîne 

alors une diminution significative de la quantité d'oxygène dans la structure (mécanisme 2). Ces 

processus, qu'ils agissent de manière indépendante ou combinée, contribuent à une réduction 

substantielle de la teneur en oxygène. Ainsi, ces deux mécanismes impliquent généralement un atome 

de silicium par tétraèdre, constitué de quatre sommets occupés principalement par des atomes 

d'oxygène, d’azote, des H ou des CH3, ce qui contribue à une augmentation apparente de la 

concentration en silicium. Toutefois, cela ne traduit pas une augmentation absolue du nombre 

d'atomes de silicium, mais plutôt une réorganisation chimique dans laquelle la proportion relative de 

silicium devient plus importante. Cette hypothèse est soutenue par la corrélation entre les pertes en 

azote, carbone et oxygène, et l'augmentation de la concentration en silicium. En effet, en partant d'une 

composition initiale similaire pour les deux faces (31,0 ± 0,9 at% de Si ; 13,6 ± 0,5 at% de O ; 15,1 ± 1,1 

at% de N ; 20,5 ± 1,4 at% de C ; et 19,8 ± 1,2 at% de H), les résultats montrent que sur la face 2, on a 

observé une diminution relative de 26 %, 50 % et 7 % respectivement pour l’oxygène, l’azote et le 

carbone, accompagnée d'une augmentation de 27 % de la concentration en silicium. En comparaison, 

la face 1, qui a subi des variations plus marquées, enregistre des baisses plus prononcées de 36 %, 60 

% et 20 % pour O, N et C respectivement, et une augmentation plus importante de 38 % de la 

concentration en silicium. Ces observations montrent clairement que les variations des concentrations 

atomiques des différents éléments sont provoquées par un mécanisme d’altération qu’on doit 

appréhender dans sa globalité.  

Enfin, une hausse de la teneur en eau et N-H dans le dépôt a été observée, comme en témoigne la 

bande centrée à 3450 cm⁻¹ sur le spectre FTIR. Cette augmentation est confortée par les résultats 

obtenus par ERDA, qui montrent une élévation de la concentration d'hydrogène de 19,8± 1,2 % à 24,0 

± 1,4% pour la face 2 et 25,8 ± 1,4% pour la face 1.  
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Le spectre dans la région située entre 600 et 1300 cm⁻¹ présente de nombreuses bandes 

vibrationnelles, rendant son interprétation particulièrement complexe. Une tentative de 

déconvolution a été réalisée et est présentée dans l'annexe 7. Cependant, il est possible que cette 

déconvolution ne prenne pas en compte toutes les bandes présentes dans cette région. Pour cette 

raison, aucune interprétation spécifique ne sera discutée dans ce chapitre. 

 

Figure V. 12 : Spectres FT-IR  du PVD B  avant (bleu) et après (orange) altération 

 

Les caractérisations mécaniques après altération n’étaient concluantes que sur la face 2 du film et 

n’ont pas révélé de changements sur la dureté qui reste fixe à 8,2 ± 0,3 GPa. Par contre, le module 

d’Young subit une légère baisse en passant de 103,2 ± 1,4 GPa à 98,2 ± 3,4 GPa. En effet, lors de 

l'analyse de la face 1, l'échantillon s'est brisé en deux, rendant sa taille insuffisante pour un montage 

correct sur la machine. Toutes les tentatives de caractérisation ont échoué, et les courbes obtenues se 

sont révélées inexploitables, comme le montre la figure V.12. 
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Figure V. 13 : courbe d'évolution de la charge (mN) en fonction de la profondeur d'indentation (nm) du film PVD B altéré-
face 1 

 

En ce qui concerne la face 2, les changements des propriétés mécaniques sont similaires à ceux 

identifiés pour le PVD A, malgré la différence entre les deux systèmes. Le module d’Young manifeste à 

nouveau ici sa sensibilité à la rigidité du réseau et au développement de défauts et de porosités dans 

la structure.  

V.4.3 Caractérisation physico-chimique du PVD C après altération 

Avec le film PVD C, on bascule sur un autre extrême, avec un oxycarbonitrure de silicium très enrichi 

en azote (27,8 ± 1,9%) avec en contrepartie, une présence très faible du carbone (4,0 ± 0,3%). Le film 

contient aussi une concentration d’oxygène de 15,9 ± 0,6%. C’est d’ailleurs la concentration d’oxygène 

la plus élevée enregistrée parmi les trois films de cette étude. On admet que cet élément provient 

d’une oxydation qui se produit en partie lors du dépôt du film puis se poursuit lors de son exposition à 

l’air pour se stabiliser 15 jours après. Le fait que ce film enregistre le taux d’oxygène le plus élevé parmi 

les trois films, représente en soi, une première réponse sur l’aptitude à s’oxyder entre un système riche 

en carbone (PVD A avec seulement 6,2 ± 0,3% d’O après stabilisation) et un système riche en azote 

(PVD C). Ce mécanisme nécessite cependant d’être approfondi. 

Après l’expérience d’altération dans la solution d’acide citrique, une inspection visuelle du film PVD C 

a révélé la disparition totale de la face supérieure 1, comme illustré par les photos présentées figure 

V.13. Cette élimination complète indique une altération sévère de cette face, qui a donc été dégradée 

puis dissoute dans la solution. En revanche, sur la face 2, une couche de dépôt est encore visible, bien 

que manifestement très endommagée par l'attaque chimique. On observe des variations de couleur 

marquées : la surface est plus claire sur les bords, tandis qu'elle devient progressivement plus foncée 

à mesure que l'on se rapproche du centre, (figure V.13-b). Ces différences de couleur suggèrent un 

mécanisme d'altération progressif, dans lequel les bords, probablement plus exposés, sont les 
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premiers à être attaqués par la solution. Le centre, protégé par la base du pot en téflon, résiste 

initialement à l'altération, mais celle-ci semble diffuser de manière radiale, progressant des bords où 

le substrat de silicium apparait quasi nu, vers le cœur de la surface, renforçant l'idée d'une attaque 

périphérique qui gagne progressivement le centre. 

 

Figure V. 14 : Altération du film PVD C : photos  des deux faces du film PVD C à sa sortie de la solution, (a) face 1, (b) face 2. 
(c) Image de la face 2 prise par microscope optique 

 

 

Figure V. 15 : Différents pics du spectre NRA du PVD C altéré collecté sur la face 1 (spectre bleu) et sur deux points de la face 
2, au milieu (spectre orange) et au bord (spectre vert). (Charge =100 µC)  

a 

b 

c 
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L’inspection des spectres NRA de la face 1 (spectre bleu), confirme l’absence totale de dépôt. Tous les 

pics caractéristiques du film sont absents. Seul le plateau RBS correspondant au substrat de silicium 

préservé a pu être détecté. Deux points ont été sondés sur la face 2, un sur le bord (région jaune de la 

figure V.13 c) et un deuxième au milieu (région verte de la figure V.13 c). Les deux spectres sont très 

comparables et se superposent parfaitement au niveau de tous les pics. Compte-tenu de ces résultats, 

toutes les caractérisations du PVD C exposées dans ce qui suit ne concerneront que la face 2.  

L'image MEB de la face 2, ainsi que les cartographies EDX des éléments Si, O et N en coupe transversale, 

présentées figure V.15, révèlent une inhomogénéité marquée de la couche. En effet, sur la figure V.15-

a, celle-ci apparaît divisée en deux parties distinctes, avec un contraste net et une interface clairement 

définie. La couche externe, plus sombre, contraste visiblement avec la couche interne juxtaposée au 

substrat de silicium, suggérant ainsi une différence probable de composition. Les mesures directes des 

épaisseurs montrent que la couche externe varie entre 193 et 184 nm, tandis que la couche interne se 

situe entre 164,8 et 166,7 nm, pour une épaisseur totale comprise entre 368,4 et 370,1 nm dans les 

zones observées au MEB. On peut en déduire une perte d'épaisseur d'environ 66 nm par rapport au 

film initial, sans compter la réduction de 434 nm observée sur la face 1. 
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Figure V. 16 : (a) image MEB en coupe transversale de la face 2 du PVD C altéré. Cartographies EDX en Si (b), O (c) et N (d). 
(e) profils EDX de concentration des éléments Si, O et N de la même couche. 

   

Les cartographies élémentaires EDX confirment cette inhomogénéité, révélant que la couche externe 

est nettement enrichie en oxygène, tandis que la couche interne présente une concentration plus 

élevée en azote. Le profil EDX (figure V.15-e) illustre clairement ces variations, montrant également 

une augmentation progressive de la teneur en silicium à mesure que l'on pénètre en profondeur dans 

la couche.   

Les analyses IBA confirment la présence de deux sous-couches aux compositions très différentes, 

comme l'illustrent les profils de concentration des divers éléments, marquant la progression des profils 

de diffusion liés à l’altération (figure V.16-a). En cohérence avec les observations MEB-EDX, la couche 

externe, plus épaisse, est fortement oxydée, avec une concentration moyenne en oxygène de 49,3 ± 

1,9%, soit presque le double de la concentration initiale. En revanche, les concentrations en silicium et 

en azote ont chuté à 24,3 ± 0,8% et 9,3 ± 0,9% respectivement, bien inférieures aux valeurs initiales de 
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45,2 ± 1,3% pour le silicium et 27,8 ± 1,9% pour l'azote. Le taux de carbone subit également une baisse 

relative de 18%. Cette couche externe s'enrichit également en hydrogène, qui atteint 13,3 ± 0,8%, soit 

une augmentation de 3,5% par rapport à son état initial. Sous cette couche oxydée, une fine couche 

intermédiaire apparaît, où l'oxygène et l'hydrogène diminuent progressivement, tandis que les 

concentrations en azote et en silicium augmentent pour atteindre un palier stable, correspondant à la 

couche interne. Cette dernière conserve une composition élémentaire très proche de celle d'origine, 

avec une légère oxydation. 

Le spectre FT-IR du film PVD C altéré, comparé au film sain (figure V.17), met en évidence la forte perte 

d’épaisseur du dépôt avec une réduction de la surface de la bande principale à 1000 cm-1 cohérente 

avec la perte d’épaisseur déduite des analyses MEB et IBA, de l’ordre de 60%. On peut également 

observer un basculement d’un système SiOCN riche en azote vers une structure majoritairement 

oxydée. Ce changement est marqué par la chute brutale de la bande SiN, provoquée à la fois par la 

dissolution complète de la couche sur la face 1 et par l'oxydation avancée de la face 2. Cette oxydation 

est clairement visible à travers l'intensification de la bande TO3, ainsi que l'apparition nette de sa 

composante longitudinale LO3 vers 1222 cm⁻¹. De plus, la disparition des bandes SiH à 2154 cm⁻¹ et 

CH3 autour de 2900 cm⁻¹ suggère que ces groupements ont été fortement attaqués par la solution. Aux 

plus hautes fréquences, une intensification des bandes N-H et H2O après l'altération indique que 

l'hydrogène a été incorporé principalement sous ces deux formes.  
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Figure V. 17 : (a) profils IBA de concentrations élémentaires de la face 2 du PVD C. (b) composition élémentaire du PVD C 
sain, et des sous couches de la face 2 du même film altéré : couche externe, intermédiaire et interne 
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Figure V. 18 : spectres FT-IR du PVD C  sain et PVD C altéré 

 

Toutes ces caractérisations éclairent le mécanisme d'altération du film PVD C. L'oxydation semble 

débuter en surface, notamment au niveau des bords du film, puis progresse vers le centre. Ce 

processus d'altération repose sur l'hydrolyse des liaisons Si-O-Si et Si-N-Si, générant des groupements 

Si-OH et N-. Ce dernier (N-), capture ensuite des protons pour former des liaisons N-H. L’absence de la 

bande Si-OH dans le spectre IR du PVD C altéré suggère que des réactions de recondensation entre les 

groupements Si-OH adjacents ont lieu, formant un réseau de silice (Si-O-Si) et emprisonnant des 

molécules d’eau dans les pores de ce réseau. L'oxydation diffuse alors progressivement en profondeur, 

formant peu à peu une couche oxydée et appauvrie en azote et carbone détruisant la structure saine 

du SiOCN.  D’après les analyses IBA, le rapport O/Si passe ainsi d’environ 0,38 dans le film sain à 2,03 

dans la couche externe altérée, soit un environnement qui tend vers celui de la silice.  

Le même mécanisme peut expliquer la dissolution complète de la couche sur la face 1. Une oxydation 

plus rapide que sur la face 2 compte-tenu des échanges chimiques avec la solution non saturée, a pu 

entraîner la progression de la couche d'oxyde, rompant les liaisons Si-N et Si-O-Si jusqu'à atteindre 

l’interface film-substrat, transformant ainsi l'intégralité du dépôt en une couche d'oxyde fortement 
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hydratée, qui finit par se dissoudre dans la solution. D’un point de vue cinétique, les étapes 

d’oxydation-dissolution pourraient également être progressives et avancer peu à peu vers les couches 

saines, jusqu'à la disparition totale du dépôt.  

Après exposition à la solution aqueuse, le film PVD C a subi une dégradation spectaculaire de ses 

propriétés mécaniques, avec une réduction significative du module d’Young, qui est passé de 116,0 ± 

1,6 GPa à 68,3 ± 0,9 GPa. Cette valeur finale est typique d'un film de silice, dont le module d'élasticité 

avoisine généralement 64 à 75 GPa, ce qui correspond bien à la nouvelle composition de la face 2 du 

PVD C altéré désormais plus proche d’un oxyde de silicium que d’un oxycarbonitrure de silicium riche 

en azote. La nouvelle structure, marquée d’une part, par la perte d’une partie des liaisons Si-N et Si-C 

plus rigides que Si-O, et d’autre part, par la présence de défauts sous forme de porosités comme le 

suggère l’augmentation de l’intensité des pics H2O et N-H sur le spectre FTIR, contribue fortement à la 

diminution de la rigidité et de la réticulation du réseau, ce qui affecte directement son élasticité, très 

sensible à ces caractéristiques structurales. 

En parallèle, une chute dramatique de la dureté, de 8,6 ± 0,2 GPa à 2,8 ± 0,1 GPa, a été observée. Ce 

déclin, sans précédent dans le cadre des échantillons étudiés au cours de cette thèse, illustre l'ampleur 

de l'altération subie par le film PVD C. Cette perte de dureté est principalement due au remplacement 

massif de l'azote trivalent par de l’oxygène divalent, ce qui réduit le nombre de liaisons chimiques, 

diminue la densité d’empilement et affaiblit la réticulation du réseau. Toutefois, pour un film de silice 

standard, la dureté se situe généralement entre 7,2 et 4,5 GPa, en fonction de la qualité du réseau 

(chapitre III). La faible dureté mesurée ici indique donc que la couche oxydée formée est d'une très 

mauvaise qualité structurale. Cette dureté exceptionnellement basse ne résulte pas uniquement de 

l'oxydation du réseau, mais révèle également une dépolymérisation profonde du matériau, expliquant 

ainsi la perte dramatique de ses propriétés mécaniques. 
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Figure V. 19 : dureté H et module d'Young (E) exprimés en GPa du film PVD C sain et altéré (face 2) 

 

Conclusion  

Ce chapitre a été consacré à la comparaison de trois films : le PVD A, riche en carbone avec de faibles 

concentrations en oxygène et en azote ; le PVD C, fortement enrichi en azote avec une présence 

notable d'oxygène et une faible teneur en carbone ; et le PVD B, se situant entre les deux avec des 

quantités comparables de C, N et O. Les analyses mises en œuvre révèlent des écarts importants en 

termes de résistance chimique et mécanique. D'un côté, les films PVD A et PVD B montrent une 

excellente résistance, n’enregistrant que de faibles pertes d’épaisseur sur la face 1, la plus exposée à 

la solution aqueuse. Ces pertes varient de quelques nanomètres pour le PVD A à quelques dizaines de 

nanomètres près pour le PVD B. Leurs structures et compositions, bien que légèrement altérées, 

restent proches de celles d'origine, et à la fin de l’altération, les films sont toujours représentatifs de 

leur système chimique de départ. Cela se traduit à l’échelle macroscopique par des valeurs de dureté 

inchangées, bien que les modules d’Young subissent une légère diminution en raison de subtils 

changements dans la composition, et la structure du réseau. Toutefois, ces valeurs restent 

représentatives d’un oxycarbonitrure de silicium stable. 

En revanche, le PVD C, bien que riche en azote (27,8 %at.), se montre beaucoup plus vulnérable d’un 

point de vue chimique et mécanique. Ce film a subi une perte drastique de 434 nm sur sa face 1 

supérieure, soit la totalité de la couche déposée, et environ 66 nm sur sa face 2 inférieure, qui a en 

plus été considérablement modifiée. Une couche externe fortement oxydée d’environ 190 nm a été 

identifiée, sous laquelle se trouve une sous-couche relativement protégée, conservant une 

composition proche de celle d’origine. Cette couche restante, fortement modifiée par l’altération, 

présente des propriétés de dureté et d’élasticité typiques d’un oxyde de silicium fortement hydraté et 
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dépolymérisé, avec une qualité structurale nettement dégradée, ce qui atteste de la très faible tenue 

mécanique et chimique de cet échantillon. 

Ces résultats démontrent clairement que le carbone joue un rôle beaucoup plus bénéfique et 

performant que l’azote dans la résistance chimique et mécanique des systèmes d’oxycarbonitrure de 

silicium. D'une part, la tétravalence du carbone contribue à la formation d’un réseau fortement réticulé 

avec des tailles d’espaces libres très limitées, freinant ainsi la diffusion des espèces altérantes 

provenant de la solution, y compris les molécules d’eau et les ions hydroxyles. D'autre part, les liaisons 

covalentes très fortes entre le carbone et le silicium confèrent au réseau une résistance accrue face 

aux ruptures par hydrolyse. Le processus d’attaque nucléophile des ions OH- sur le pôle positif qu’est 

le silicium, entraînant la formation de groupes silanol (Si-OH), est largement inhibé par la présence de 

ces liaisons Si-C robustes. Ces deux caractéristiques font du carbone un élément plus performant que 

l’azote pour la protection contre la dégradation chimique et structurelle du réseau SiOxNyCz et la 

préservation de ses propriétés mécaniques. Il est important de noter que, dans ce type de systèmes, 

l’azote présente cependant un avantage certain par rapport à l’oxygène en tant que ligand, mais la 

supériorité du carbone par rapport aux deux autres éléments reste indiscutable.  

L’analyse du comportement des films déposés par le même procédé et à la même température, ainsi 

que la comparaison des deux compositions extrêmes, PVD A et PVD C, confirment les hypothèses 

formulées dans le chapitre IV et répondent aux questions soulevées quant au rôle et à la contribution 

du carbone et de l’azote dans la protection chimique et mécanique des systèmes SiOxNyCz en couches 

minces. Il convient de rappeler que, dans ce même chapitre IV, de légères augmentations de la teneur 

en carbone au détriment de l'azote avaient permis de réduire presque de moitié l'oxydation, bien 

qu’on soit vraiment sur des compositions et des structures très comparables. Nous avons également 

démontré que des quantités élevées d’azote, en présence de C et O à des concentrations acceptables, 

entraînaient d’importantes modifications structurales, réduisant significativement la résistance à la 

corrosion, bien que ces systèmes soient fortement substitués. La comparaison entre ces deux 

systèmes, respectivement enrichi en carbone PVD A et enrichi en azote PVDC, dont les compositions 

et structures diffèrent fortement, et l'évaluation de leur comportement chimique et mécanique dans 

des conditions identiques, en excluant toute influence du procédé de dépôt, confirment ainsi de 

manière solide et fiable les observations et hypothèses du chapitre précédent.  

Pour aller plus loin et répondre à la question de l’organisation du réseau relative aux modèles RMM et 

RBM et son influence sur la résistance chimique et mécanique des films, des analyses XPS sont 

nécessaires. L’examen par microscopie MET de ces réseaux permettra également de mieux élucider le 

lien entre la substitution de l’oxygène et la mixité des liaisons chimiques. 



Chapitre V : Performances chimiques et mécaniques des films d’oxycarbonitrure de silicium déposés 
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Conclusion générale et perspectives 

Au cours de cette thèse, nous avons exploré les performances chimiques et mécaniques de 

couches minces d’oxycarbonitrure de silicium (SiOxNyCzH), déposées principalement par dépôt 

chimique en phase vapeur (CVD) à basse température (450-650°C). Une méthodologie rigoureuse a 

été adoptée, incluant des caractérisations chimiques, structurales, morphologiques et mécaniques 

avant et après exposition à des environnements aqueux, pour des tests de vieillissement en conditions 

accélérées et souvent très agressives. Les techniques d’analyses par faisceau d’ions (IBA), notamment 

la RBS, l’ERDA et la NRA, ont été largement exploitées. Elles nous ont permis de suivre précisément 

l'épaisseur et la composition des films, ainsi que les profils chimiques dans les couches altérées grâce 

à la mise en place de protocoles expérimentaux adaptés. Ces analyses chimiques systématiques ont 

été complétées par des cartographies X (MEB-EDS) dans des sections de couches, et des profils ToF-

SIMS pour l’étude de certains films. Les analyses par FTIR et XPS ont permis d’analyser de manière 

précise et rigoureuse la structure chimique détaillée de ces réseaux complexes et la nature des liaisons 

chimiques présentes. L’observation microstructurale a été réalisée en surface et sur des coupes 

transversales par MEB et AFM. La nanoindentation a permis de mesurer la dureté et le module 

d’élasticité des films pour rendre compte de leurs performances mécaniques. 

 Dans la première partie de la thèse, une étude approfondie a porté sur la durabilité chimique 

de trois films minces de silice dans un environnement aqueux à pH modéré. L’évolution de leur 

composition, structure et propriétés mécaniques a été suivie et corrélée à la qualité initiale de leur 

réseau, au cours de l’altération. Nous avons quantifié la perte d'épaisseur par dissolution, avec des 

vitesses initiales comprises entre 2,8 et 4,5 nm/jour, se stabilisant après 11 jours à environ 0,4-0,5 

nm/jour. Un mécanisme cyclique d’hydratation et d’hydrolyse a été mis en évidence, montrant que la 

compacité du réseau initial est un facteur clé déterminant la durabilité des films. Ce paramètre influe 

sur la perte d’épaisseur, la rugosité, la composition chimique et la diffusion d’éléments comme le 

potassium, via un échange ionique avec les protons, affectant également la présence d'espèces 

hydratées. 

Une analyse Raman réalisée sur des monolithes de silice de différentes densités, a confirmé que la 

densification du réseau permet d’améliorer la résistance chimique des films en limitant la pénétration 

des espèces aqueuses et en freinant l’hydrolyse, vraisemblablement en réduisant la taille des espaces 

libres.  

De même qu’une densification du réseau de silice, obtenue par application d’une pression mécanique 

a une incidence sur les performances chimiques des systèmes SiO2, nous avons examiné les 
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conséquences de la substitution d’une partie des atomes d’oxygène par des atomes d’azote et de 

carbone dans le réseau oxyde de nos couches minces. En effet, leur coordinance supérieure à celle de 

l’oxygène, trivalence et tétravalence respectivement de l’azote et du carbone, va induire un réseau 

qu’on peut supposer plus réticulé avec des espaces libres de plus petite taille. C’est ce qui a été 

démontré dans la suite de cette thèse, dans une étude menée sur un large éventail de films minces 

d’oxycarbonitrure de silicium toujours obtenus par CVD, ayant des taux de substitution de l’oxygène 

variés. Ces films ont été soumis à une altération d’un mois à 80°C, en présence d’acide citrique à pH 8, 

selon un test dérivé de la pharmacopée USP <1660> servant à évaluer les performances du verre vis-

à-vis de la délamination. On a démontré que ce taux de substitution de l’oxygène par l’azote et le 

carbone est crucial pour améliorer la résistance des films à la dissolution et aux modifications induites 

par la solution aqueuse. Ainsi, une inertie totale a été démontrée pour des films hautement substitués. 

Une classification a également été fournie des différents films étudiés selon leur taux de substitution 

qui impacte directement leur résistance à la corrosion. Des mécanismes et des scénarios d’altération 

ont été proposés pour chaque famille de films. Comparé à l’azote, une supériorité nette de l’élément 

carbone dans la protection vis-à-vis de l’altération, a été montrée dans le cadre de cette thèse. 

Rappelons que les travaux de l’ANR Healthglass focalisés sur la substitution de l’oxygène par l’azote, 

ont occulté ce rôle stratégique du carbone que nous avons pu mettre en évidence ici, en analysant le 

comportement à l’altération. Ainsi, même à une teneur faiblement supérieure à celle de l’azote, le 

carbone permet une meilleure protection de la couche contre l’oxydation et la corrosion. Cette 

supériorité a été attribuée à son électronégativité très faible donnant des liaisons très covalentes avec 

le cation formateur qu’est le silicium, inhibant ainsi les attaques nucléophiles des espèces corrosives 

de la solution. Nos travaux mettent également en évidence le bénéfice de la substitution de l’oxygène 

par l’azote. Une exception a cependant été relevée pour les films hautement substitués dominés par 

l’azote qui ont manifesté une faible durabilité chimique. Une configuration structurale serait alors 

imposée par l’azote, et caractérisée par des clusters Si3N4, SiC et SiO2 à l’échelle nanométrique, qui 

s’apparenterait à un réseau décrit par le modèle RMM de mélange aléatoire, étendu ici à la présence 

d’une troisième phase SiC, avec la configuration macroscopique d’un matériau amorphe de type 

SiOxNyCzH. Cette distribution structurale pourrait être à l’origine de cette vulnérabilité des systèmes 

hautement azotés, où les liaisons mixtes connectant les clusters Si3N4, SiC et SiO2 au réseau, sont plus 

vulnérables à l’attaque chimique, libérant ainsi des blocks entiers de Si3N4 et SiC et générant un 

matériau très altéré. Au contraire, une configuration de type RBM pourrait mieux décrire les réseaux 

substitués et très performants du groupe 3. A ce stade, nos résultats IR-TF et XPS valident ces 

hypothèses. Des observations TEM sur lame PIPS sont programmées prochainement afin de confirmer 

l’existence de ces deux types d’arrangement microstructuraux RMM et RBM. Du point de vue des 

propriétés mécaniques, la dureté semble être gouvernée par les liaisons Si-C qui sont extrêmement 
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stables.  Ainsi les matériaux riches en carbone ont souvent des modules de dureté aussi performants 

avant et après traitement chimique. Des améliorations de la dureté ont même été repérées après 

altération des films, quand ceux-ci se sont débarrassés de leurs espèces chimiques vulnérables en 

extrême surface au cours de l’altération, générant un réseau plus concentré en liaisons Si-C. Le module 

d’Young s’avère être très sensible à l’état de polymérisation et à la rigidité du réseau ainsi qu’aux 

défauts et porosités qui peuvent résulter de l’altération. Dans la plupart des cas, le module élastique 

baisse après traitement chimique quand des modifications majeures touchent la composition et la 

structure du matériau. 

 Des films SiOxNyCzH déposés par pulvérisation réactive magnétron assistée par plasma, ayant des 

écarts importants entre leurs concentrations en azote et en carbone ont été testés dans les mêmes 

conditions chimiques, dans le but de vérifier nos hypothèses sur le rôle de chaque élément vis-à-vis 

des performances chimiques et mécaniques des films. Conformément à nos hypothèses, les films très 

substitués en carbone manifestent une durabilité chimique et une tenue mécanique inégalées alors 

que de l’autre côté, les films très riches en azote s’avèrent très vulnérables avec une perte d’épaisseur 

très importante, un changement de composition radical et une dégradation des propriétés mécaniques 

spectaculaire.  

Ce travail a fourni une étude détaillée sur les performances chimiques et mécaniques des couches 

minces d’oxycarbonitrures de silicium, la description des performances chimiques étant très peu 

abordée voire inexistante dans la littérature. Ce travail apporte ainsi des données qualitatives et 

quantitatives très originales et uniques, indispensables pour élargir le champ d’application de ces 

matériaux à des milieux où leur durabilité chimique remarquable pourra être exploitée.  

Dans les perspectives qui peuvent encore enrichir ce travail, on peut proposer les pistes suivantes: 

• L’étude du comportement de nos films en conditions climatiques : une série de films est 

exposée depuis 2 ans à des conditions climatiques accélérées (60% RH – 40°C) et donne lieu à 

un suivi par IR-TF. Compte-tenu de leur forte durabilité, les évolutions structurales 

enregistrées à ce stade sont faibles. Ces études se poursuivront au-delà de ma thèse. 

•  Des simulations par dynamique moléculaire de l’effet de substitution de l’oxygène par le 

carbone dans le réseau silicaté, étendues à la double substitution par le carbone et l’azote, 

apporteraient des renseignements structuraux précieux, sur la tailles des anneaux, les angles, 

les longueurs de liaisons et leurs distributions. Ces simulations pourraient permettre de mieux 

cerner la transition entre les configurations de type RBM et RMM en fonction de la 

composition chimique. Cette approche pourrait être complétée par la production de nouveaux 

films substitués dans les domaines de composition absents ou faiblement représentés dans 
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notre étude, en vue d’optimiser les taux N, C, O permettant au réseau d’adopter la 

configuration la plus stable.  

• L’étude préliminaire réalisée sur le lien densité-durabilité chimique de la silice pourrait être 

développée afin de compléter l’étude des caractéristiques de ces silices altérées (mesures 

RMN, diffusion). Un travail plus vaste pourrait être développé en fonction du milieu altérant 

et du réseau vitreux.  

• Afin d’étendre les applications potentielles de ces films à des domaines réactifs de type 

biologiques, nous proposons de confronter le comportement de la surface de nos films à des 

milieux de culture de microorganismes. Ces études apporteraient des informations sur 

d’éventuelles propriétés antibactériennes qui pourraient être mises à profit dans les 

applications pharmaceutiques et médicales ou alimentaires.  

• Enfin, les potentialités de la fonctionnalisation de ces couches mériteraient d’être étudiées 

pour ouvrir de nouvelles perspectives d’applications pour ces matériaux dans les milieux 

corrosifs. 
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Annexes 
Annexe 1: listes des précurseurs évoquées dans le chapitre I 
 

Nomenclature Dénomination complète Structure chimique 

HMDS hexaméthyldisilazane 

 

Hmdso hexaméthyldisiloxane 

 

TMS tétraméthylsilane 

 

TMSM triméthylsilylmorpholine 

 

SiH4 Silane 

 

SiH3Cl Chlorosilane 
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Annexe 2 : Accélérateur Pelletron du CEMHTI 

Pour effectuer toutes les analyses listées plus haut, nous avons besoin d’un accélérateur d’ions. Le 

CEHMTI dispose d’un accélérateur type Pelletron qui est un générateur électrostatique de structure 

similaire à celle d’un générateur Van De Graff, qui permet de délivrer des faisceaux d’ions légers (H+, 

D+, 3He+ et 4He+) à une énergie maximum de 3 MeV. Il s’agit d’un accélérateur linéaire verticale qui ne 

sera traversé qu’une seule fois par les ions produits. Il se compose :  

• D’une borne haute tension capable de générer une haute tension pouvant atteindre 3 MeV. 

Cette borne s’appelle le dôme ou le terminal et est située au sommet de l’accélérateur.  

• D’une source d’ions RF 

• D’un tube accélérateur sous vide secondaire dans lequel les particules sont accélérées 

Génération de la haute tension dans le Dôme: 

La haute tension dans le dôme ou terminal est obtenue par transport mécanique de charges positives 

du bas de l’accélérateur vers le terminal ou de charges négatives, du terminal vers le bas de 

l’accélérateur. Ce transport est assuré par deux chaines se déplaçant à 18m/s. Ces chaines sont 

constituées de maillons électroniques appelés « PELLET » d’où la nomination Pelletron. Ces maillons 

durant la phase de charge montante appelée « upcharging » sont en manque d’électrons et vont donc 

capter des e- du terminal ; une augmentation progressive de la tension est alors attendue. Le courant 

transporté par les chaines étant modulable, la tension du terminal peut ainsi être ajustée. 

Production d’ions par plasma 

Les ions sont produits par une source radiofréquence localisée au sommet de l’accélérateur dans le 

dôme. Des molécules de gaz sont introduites dans l’ampoule de la source à une pression de l’ordre de 

10-2 mbar. Une onde électromagnétique radiofréquence est ensuite appliquée permettant la création 

d’un plasma.  

Accélération des particules 

Une fois le plasma créé, les ions positifs sont accélérés et extraits de la source à une énergie de 

quelques dizaines de keV dans ce qu’on appelle le tube accélérateur. Ce dernier est composé d’une 

chaine de 126 résistances où la haute tension est appliquée à ses bornes. Cette chaine est reliée à une 

succession de gaps constitués de plateaux métalliques isolés par des plaques céramiques. Cette 

succession de plateaux est portée à une haute tension proportionnelle à la tension appliquée au 

terminal.  
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L’ensemble de l’accélérateur est enfermé dans une chambre remplie de gaz SF6 à une pression absolue 

de 6 bars. Ce gaz, ayant d’excellentes propriétés diélectriques, permet d’éviter les claquages entre le 

terminal et son environnement proche.  

Trajet du faisceau : 

Une fois sortis de l’accélérateur, les ions suivent leur trajectoire verticale assurée par champ 

magnétique avant d’arriver à l’aimant d’analyse qui délivre un champ magnétique ajusté pour dévier 

les ions de 90°. On passe donc d’un faisceau vertical à un faisceau horizontal sous l’action de la force 

de Lorenz. Cet aimant sert aussi à filtrer les ions selon leurs énergies, ou seuls les ions portant l’énergie 

souhaitée pour l’analyse sont déviés. 

Chambre d’analyse 

Nos caractérisations sont menées dans le dispositif IBIC (Ion Beam Implantation and Channeling). Il 

s’agit d’une enceinte sous vide secondaire de l’ordre de 2.10-6 mbar équipée d’un goniomètre 5 axes 

qui permet de réaliser les trois analyses par les techniques nucléaires.  Ce dispositif permet de 

positionner un ou plusieurs détecteurs avec une résolution angulaire de 0.1°.  

Système de détection 

Le système de détection comprend un détecteur semi-conducteur PIPS, une alimentation HT pour le 

polariser, un préamplificateur, un amplificateur un convertisseur analogique numérique (ADC) et un 

analyseur multicanaux (MCA) relié au PC. Le détecteur est une diode polarisée en inverse avec une 

zone exempte de charges. Lorsqu’une particule atteint cette zone, des paires e-/trou se créent. Après 

la collection des e- ainsi que les différents processing du signal, une tension est obtenue à la sortie de 

l’amplificateur dont l’amplitude est proportionnelle à l’énergie de la particule détectée.   
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Figure 1 Schéma du Pelletron 
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Annexe 3 : Liste des bandes d’absorption FT-IR qui peuvent être 

présentes dans un film de silice ou d’oxycarbonitrure de silicium 
 

 Liaison Mode de vibration Nombre 

d’onde (cm-1) 

Ref. 

Oxyde Si-O-Si TO1 balancement 460 [193] 

Si-O-Si TO2 élongation symétrique ~ 800 [193] 

Si-O-Si TO3 élongation 

asymétrique 

1080 [194], [195] 

Si-O-Si TO4 1200 [196] 

Si-O-Si LO4 1170 [196] 

Si-O-Si LO3 1254 [196] 

Nitrure Si-N Elongation symétrique 490 [197] 

Si-N élongation 940 [198] 

Carbure Si-C élongation 800 [198] 

Si-CH2-Si élongation 1000-1020 [199], [200] 

Si-CH2-Si vibration de balancement 

hors du plan 

1060 [199] 

Si-O-C élongation 1100 [201] 

Carbone organique C-Hn  967 

2898-2954 

[202] 

CH3 élongation asymétrique 2800 [203] 

CH3 élongation symétrique 2960 [202] 

Si-CH3 Déformation symétrique 

dans les groupes Si-(CH3)x 

1260-1280 [202] 

H-OH élongation O- H dans l’eau 3300-3500 

1630 

[204] 

Si-OH élongation 950 [205], [206] 

N-H élongation 3430-3460 [207] 

Si-H élongation 2160 [208] 
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Annexe 4 : la Résonnance Magnétique Nucléaire RMN 
 

La RMN est une méthode spectroscopique d'analyse de la matière qui se base sur les propriétés 

magnétiques de certains noyaux atomiques. L’analyse consiste à placer l’échantillon à très haut champ 

magnétique, provoquant une aimantation nucléaire qui est détectée par sa mise en résonance avec 

un champ électromagnétique. La réponse de l'échantillon dépend de l'intensité du champ magnétique 

appliqué, de l'environnement électronique des noyaux et de la dynamique des mouvements 

atomiques. Ainsi le spectre RMN obtenu donne des informations sur l’environnement du noyau étudié.  

Dans le chapitre III, c’est la 1H RMN qui a été exploité, la caractérisation a été réalisée uniquement sur 

l'échantillon altéré A (t3). Les signaux, obtenus à partir de séquences d'impulsions Hahn écho-mas pour 

le proton (1H) avec des délais d'écho différents allant de 218,3 à 2018,9 µs, ont été collectés avec un 

spectromètre Bruker Avance de 750 MHz, avec un champ magnétique de 17,62 T. Une sonde de 4 mm 

a été utilisée à cet effet, nous permettant de travailler à une vitesse de rotation de 10 kHz. Le meilleur 

rapport signal/bruit a été obtenu avec le délai d'écho le plus court, qui a été présenté dans le chapitre 

III. Les déplacements chimiques du 1H ont été référencés avec le tétraméthylsilane (TMS) à 0 ppm. La 

déconvolution du signal RMN du 1H a été effectuée en utilisant le programme DMfit [209], en 

considérant un modèle de ligne gaussienne. 

Pour caractériser les silices sans et avec densification, c’est la 29Si RMN qui a été employé, avec plus 

précisément l’expérience CPMG (Carr-Purcell-Meiboom-Gill). Pour chaque échantillon, 8 scans ont été 

réalisés avec chaque scan contenant 2048 échos. Cela a permis de booster énormément le signal. Le 

spectre final sera une sommation de tous les échos cumulés, un processing est ensuite réalisé poy 

chaque signal pour obtenir l’enveloppe, qui est le spectre final tel qu’il est présenté dans le chapitre 

III. Un spectromètre Bruker Avance de 400 MHz, avec un champ magnétique de 9,4 T a été utilisé avec 

une sonde de 2,5 mm. 
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Annexe 5 : Densification de la silice sous presse Belt : Description de la 

presse Belt et de la préparation de l’échantillon 

L'enceinte « Belt » est composée de deux pistons et d'une chambre, tous les trois en carbure de 

tungstène. Le système est maintenu en place par des frettes successives. Elle se présente sous la forme 

de trois plateaux.  

 

Schéma de la presse Belt et de l'assemblage de l'échantillon de silice 

 

La préparation d'un échantillon dans la cellule de la presse « Belt » suit un processus précis décrit 

comme suit : 

• Assemblage de l'échantillon : Un cylindre de silice de 5,7 ± 0,1 mm de hauteur et 3,95 ± 0,05 

mm de diamètre est placé dans une capsule de platine. Cette capsule est ensuite enveloppée 

dans un creuset de nitrure de bore pour éviter toute réaction avec l'échantillon. 

• Installation dans le four : La capsule est insérée dans un cylindre de graphite, qui peut être 

chauffé jusqu’à 1000-1500°C par passage d'un courant électrique à travers les pistons. 

• Isolation et centrage : Le cylindre est fermé avec des bouchons de pyrophyllite qui isolent 

électriquement la capsule des pistons et la centrent dans le four. 

• Transmission de la pression : Le cylindre de graphite est placé dans un joint en pyrophyllite, 

qui répartit la pression de manière quasi-isotrope. Le tout est fermé avec des rondelles en 

acier conductrices. 
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• Encapsulation et application de pression : L'ensemble est placé dans l'enceinte « Belt », avec 

des joints anti-extrusion en téflon pour limiter le fluage. La pression est appliquée à l'aide 

d'une presse hydraulique. 

• Chauffage et contrôle : Le courant circule à travers le cylindre de graphite, et la température 

de l'échantillon est contrôlée par la puissance dissipée dans le tube de graphite. La calibration 

du dispositif permet de mesurer la température de l'échantillon. 

Pour densifier le cylindre de silice, un cycle programmé de température et de pression est initié. 

La pression appliquée sur le cylindre de silice (en GPa) est équivalente à la pression hydraulique 

d'huile, déterminée à l'aide d'une courbe de calibration reliant la pression de l'échantillon à celle 

de l'huile. Cette courbe a été construite en observant les transitions ou transformations de 

matériaux de référence, tels que le mercure (Hg), le thallium (Tl), et le bismuth (Bi) qui se 

produisent toujours à la même pression. Parallèlement, la température souhaitée est obtenue en 

calibrant la puissance appliquée grâce à une autre courbe de calibration reliant la température à 

la puissance électrique (W). Un thermocouple inséré dans la chambre de la presse mesure la 

température en fonction de la puissance fournie. 

Les graphiques ci-dessous présentent les cycles de densification des deux échantillons 2 et 3. Une fois 

que la pression de consigne (250 bars, équivalant à environ 5 GPa) est atteinte, représentée par la 

courbe orange, la température augmente progressivement jusqu'à la valeur de consigne (450°C ou 

800°C) où elle est maintenue stable pendant 10 minutes, illustrée par la courbe bleue. La courbe jaune 

montre la variation de la position du piston supérieur au cours de la densification : au début, le piston 

avance avec l'application de la pression, puis, une fois le palier de température atteint, il descend à 

nouveau en raison de la densification du réseau de silice. Enfin, après le palier de température, le 

mouvement du piston reprend, cette fois en raison du refroidissement de l'échantillon. 
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Cycle programmé de pression hydraulique (courbe orange) et de puissance appliquée (courbe bleue) et déplacement du 
piston supérieur (courbe jaune) en fonction du temps lors de la densification de deux cylindres de silice à 5GPa et 450°C (a) 

et 5GPa et 800°C (b) 
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Annexe 5 : la spectroscopie Raman  
 

La spectroscopie Raman est une technique de caractérisation rapide, simple et non destructive qui se 

base sur l’excitation du matériau pour fournir des informations sur sa composition moléculaire. Elle 

s'appuie sur le phénomène de diffusion inélastique d'une source monochromatique, qui découle de 

l'interaction entre les photons de la lumière incidente et les vibrations des molécules du matériau. Une 

fois le matériau excité par la source lumineuse monochromatique, il réémet ensuite une radiation qui 

est collectée puis analysée par un détecteur adéquat. Cette radiation comporte deux types de signaux. 

Le premier très majoritaire correspond à la diffusion Rayleigh : la radiation incidente étant diffusée 

élastiquement sans changement d’énergie, les photons émis ne change pas de longueur d’onde. 

Cependant, un autre phénomène apparaît qui concerne une petite partie des photons, qui est diffusée 

avec des longueurs d’onde différentes, qui dépendent de la structure chimique de l’échantillon. Dans 

ce cas, les photons échangent de l’énergie avec les électrons des atomes de l’échantillon. Cela 

concerne généralement les vibrations moléculaires, il s’agit donc de la diffusion inélastique connue 

sous le nom de l’effet Raman et qui constitue la base de la spectroscopie Raman. Donc, quand un 

matériau est irradié avec un laser, une partie de la lumière est dispersée de façon inélastique et est 

analysée à l’aide d’un spectromètre.  

 

Le spectre Raman représente l'intensité de la lumière diffusée par un échantillon en fonction du 

déplacement énergétique des photons par rapport à la lumière incidente. L’axe des abscisses 

représente le décalage Raman, qui correspond à la différence d'énergie entre la lumière incidente et 

la lumière diffusée selon le principe de l’effet Raman exprimé en cm⁻¹ (nombre d'onde). Plus le 

décalage est élevé, plus l'énergie vibratoire associée aux molécules est importante. L’axe des 

ordonnées indique l'intensité du signal Raman, c'est-à-dire la quantité de lumière diffusée à un certain 

décalage énergétique.  
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Annexe 6 : Déconvolution des Pics N 1s et C 1s des films  
 

TD14 avant altération 
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TD14 après altération 
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AR1-b avant altération 
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AR1-b avant altération 
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AR6 avant altération 
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AR6 après altération 
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Annexe 7 : déconvolution du spectre FTIR du film PVD B 
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Annexe 8 : Caractérisations IBA des surfaces internes des flacons en verre nu, revêtu 

(AR6) et revêtu altéré 
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Annexe 9 : vieillissement des films PVD en enceinte climatique à 40°C avec un taux 

d’humidité de 60% 
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Farah INOUBLI 
Caractérisation des performances physiques et chimiques de couches minces 

d’oxycarbonitrure de silicium SiOxCyNz soumises à des attaques chimiques en solution 
aqueuse 

La délamination des verres représente un défi persistant dans l'industrie de la production d'emballages pharmaceutiques en verre depuis 
de nombreuses années. Avec les avancées constantes et la recherche de nouveaux principes actifs sensibles, la nécessité de conditions 
de stockage rigoureuses pour garantir la stabilité et l'intégrité des médicaments jusqu'à leur administration est devenue primordiale. Par 
conséquent, il est impératif d'améliorer la résistance chimique et mécanique des flacons pharmaceutiques classiques. Ces améliorations 
visent à prévenir la délamination, qui pourrait compromettre la sécurité et l'efficacité des médicaments, ainsi qu'à répondre aux normes 
de qualité et de sécurité de l'industrie pharmaceutique en constante évolution. Les couches minces représentent une route prometteuse 
pour renforcer la résistance et la stabilité des flacons pharmaceutiques, en offrant une barrière supplémentaire contre les facteurs 
environnementaux et chimiques qui peuvent provoquer la délamination. Dans ce contexte, cette thèse a pour objectif d’étudier les 
performances chimiques et mécaniques de couches minces amorphes d’oxycarbonitrure de silicium, vis-à-vis de l’altération chimique, en 
comparaison avec le flacon de verre vierge. Les films minces ont été déposés par CVD (Chemical Vapor Deposition) atmosphérique à 
basse température (450-650°C) en collaboration avec le LGC de Toulouse. Les études portent sur des dépôts issus de plusieurs voies 
chimiques et pour différents jeux de paramètres expérimentaux (température, débits..) déployant une large gamme de compositions allant 
de la silice SiO2 à des réseaux silicaté SiOxNyCz fortement substitués. La durabilité chimique et la tenue mécanique de ces films ont été 
évaluées après avoir exposé ces couches à des atmosphères humides ou à des solutions aqueuses acides et basiques, et à des 
températures variables pour des périodes de temps successives. En appliquant une gamme diversifiée de techniques de caractérisation 
des matériaux, telles que les techniques IBA (Analyses par faisceau d’ion), ToF-SIMS (Spectroscopie de masse des ions secondaires 
par temps de vol) XPS (Spectroscopie de Photoélectrons X), la spectroscopie FTIR (Spectroscopie Infrarouge à Transformée de Fourier), 
la RMN du solide (Résonance Magnétique Nucléaire), ainsi que des techniques d'imagerie telles que le MEB (Microscopie Electronique 
à Balayage) et l'AFM (Microscopie à Force Atomique), nous avons été en mesure de suivre de manière approfondie l’évolution des profils 
chimiques élémentaires de surface, l’évolution de la structure, de l'état de liaison des motifs moléculaires et des changements de rugosité 
et de morphologie des matériaux au cours de leur altération. Parallèlement, les propriétés mécaniques, telles que la dureté et le module 
de Young, ont également été scrutées et analysées au cours du processus d’altération, en collaboration avec le CIRIMAT de Toulouse. 
Ces évolutions ont été étroitement corrélées à la composition chimique et à la qualité du réseau atomique initial du matériau. Des essais 
effectués sur des systèmes complémentaires obtenus par pulvérisation réactive assistée par Plasma ECR en collaboration avec les 
instituts de chimie ICCF et l’institut Pascal de Clermont-Ferrand, ont offert des perspectives complémentaires pour interpréter les 
phénomènes observés avec les films CVD (Dépôt Chimique en Phase Vapeur) et affiner l’interprétation des mécanismes en jeu. Ces 
expériences ont permis de mesurer les vitesses d’altération de couches SiOxNyCz extrêmement performantes, et de mieux comprendre 
leur réactivité vis-à-vis des conditions environnementales. Ces résultats sont essentiels pour évaluer leur stabilité et leur durabilité dans 
des applications réelles pour lesquelles ces films constituent des matériaux d’intérêt.  

Mots clés : couches minces, SiOxNyCzH, durabilité chimique, analyses par faisceaux d'ions, propriétés physico-chimiques, structure 

Characterization of the physical and chemical performance of silicon 
oxycarbonitride thin films (SiOxCyNz) subjected to chemical attacks in aqueous 

solution 
Glass delamination has been a persistent challenge in the pharmaceutical glass packaging industry for many years. With continuous 
advancements and the development of new sensitive active ingredients, the need for stringent storage conditions to ensure the stability 
and integrity of medications until their administration has become paramount. Consequently, it is crucial to improve the chemical and 
mechanical resistance of conventional pharmaceutical vials. These improvements aim to prevent delamination, which could compromise 
the safety and efficacy of drugs, while also meeting the evolving quality and safety standards of the pharmaceutical industry. Thin films 
represent a promising approach to enhancing the strength and stability of pharmaceutical vials by providing an additional barrier against 
environmental and chemical factors that may cause delamination. In this context, the objective of this thesis is to study the chemical and 
mechanical performance of amorphous silicon oxycarbonitride thin films in comparison to bare glass vials, with respect to chemical 
degradation. The thin films were deposited using low-temperature atmospheric Chemical Vapor Deposition (CVD) (450-650°C) in 
collaboration with LGC in Toulouse. The studies focus on coatings produced via several chemical routes and under different experimental 
parameters (temperature, flow rates, etc.), deploying a wide range of compositions from silica (SiO2) to highly substituted silicate networks 
(SiOxNyCz). The chemical durability and mechanical resistance of these films were evaluated after exposing the coatings to humid 
atmospheres or aqueous solutions of varying pH and temperatures for successive periods of time. By applying a diverse range of material 
characterization techniques such as IBA (Ion Beam Analysis), ToF-SIMS (Time-of-Flight Secondary Ion Mass Spectrometry), XPS (X-ray 
Photoelectron Spectroscopy), FTIR spectroscopy (Fourier Transform Infrared Spectroscopy), solid-state NMR (Nuclear Magnetic 
Resonance), and imaging techniques like SEM (Scanning Electron Microscopy) and AFM (Atomic Force Microscopy), we were able to 
thoroughly monitor the evolution of surface elemental chemical profiles, structural changes, bonding states, and alterations in the 
roughness and morphology of the materials during degradation. In parallel, mechanical properties such as hardness and Young’s modulus 
were also examined and analyzed during the degradation process, in collaboration with CIRIMAT in Toulouse. These changes were 
closely correlated with the chemical composition and the quality of the material’s initial atomic network. Experiments conducted on 
complementary systems obtained by plasma-assisted reactive sputtering (ECR plasma) in collaboration with l’institut de chimie ICCF and 
l’institut Pascal de Clermont-Ferrand provided additional insights into interpreting the phenomena observed with CVD films, refining our 
understanding of the mechanisms of alteration. These experiments enabled the measurement of degradation rates of highly performant 
SiOxNyCz coatings and a deeper understanding of their reactivity under aqueous degradation, which is crucial for assessing their stability 
and durability in concrete applications where these films are of interest.  

Key words : Thin films, SiOxNyCzH , chemical durability, Ion beam analysis, physical-chemical properties, structure  
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