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Glossaire 

AAO Anodic Aluminum Oxide (alumine nanoporeuse) 

ALD Atomic Layer Deposition (Dépôt par couche atomique) 

Al 2O3 
Alumine (constante diélectrique autour de 9). Diélectrique constituant 
le condensateur. 

Anodisation de 
l’aluminium 

Procédé électrochimique permettant la fabrication de la matrice 
d’alumine nanoporeuse à partir de l’aluminium. (Sous-anodisation = 
anodisation incomplète (aluminium non totalement consommé) et 
Sur-anodisation = matrice nanoporeuse totalement formée et 
formation d’un oxyde sur la couche d’arrêt à l’anodisation). 

Aspect ratio Facteur de forme (Diamètre / Hauteur). 

Composant  
Représente ici un condensateur MIM 3D (TiN/Al2O3/TiN) au sein de 
la matrice nanoporeuse avec ses deux électrodes externes (supérieure 
d’aluminium et inférieure de silicium ou titane/silicium). 

Couche barrière  
d’alumine nanoporeuse 

Fine couche d’alumine nanoporeuse en fond de pore. 

Couche métallique 
intermédiaire 

Couche métallique entre la matrice nanoporeuse et le silicium. Elle 
permet d’assurer le contact électrique en fond de pore de la capacité 
MIM sur le substrat. Elle sert également de couche d’arrêt à 
l’anodisation. 

Démonstrateur 
Plaque de silicium sur laquelle se trouve la matrice nanoporeuse de 
paramètres déterminés. Elle comprend plusieurs composants au sein 
d’une seule et même structure d’alumine nanoporeuse. 

Ebd Champ de claquage de la capacité. 

Électrode 
externe supérieure 

Plot d’aluminium circulaire servant à reprendre le contact électrique 
en face avant. 

Échantillon Structure nanoporeuse vierge sans les couches MIM de la capacité. 
Elle sert à l’optimisation du contact électrique en fond de pore. 

Matrice/Structure 
d’alumine nanoporeuse 

Structure nanoporeuse dans laquelle sont déposées les différentes 
couches de la capacité MIM. Les paramètres de la matrice sont :  

- Dint : Distance interpore_Distance entre le centre de 
deux pores, 
- Dp : Diamètre de pore, 
- Hp : Hauteur de pore, 
- EAl2O3 : Épaisseur de la matrice nanoporeuse.  

MEB Microscope Électronique à Balayage. 

MIM Métal-Isolant-Métal. 

PICS Passive Integrated Connecting System (Microstructure basée sur la 
gravure profonde du silicium comprenant la capacité 3D). 

Surface 2D  Surface du plot de contact/électrode supérieure d’aluminium. 

Surface 3D  Surface développée par le diélectrique Al2O3 au sein de la structure 
d’alumine nanoporeuse. 

Vbd Breakdown Voltage (tension de claquage). 
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Introduction générale 
 

δ’évolution des technologies de fabrication de composants capacitifs est un enjeu majeur pour 
le développement d’objets électroniques à très forte intégration. Dans ces applications, les 
composants capacitifs sont nécessaires à de nombreuses fonctions, telles que le découplage 
des rails d’alimentation des processeurs, le filtrage des alimentations à découpage, la mise en 
forme de signaux analogiques, le déparasitage de composants de commutation… Pour cette 
raison, ils représentent une très large proportion de la surface utilisée sur les cartes 
électroniques ; typiquement plus de 50% de la surface pour un smartphone de dernière 
génération, l’espace complémentaire étant réparti entre les processeurs, les composants actifs 
radiofréquences et les éléments de filtrage qui leur sont associés.  

Il apparait donc évident, que le paradigme associé à la loi de Moore, prédisant seul l’évolution 
de la puissance des composants actifs, ne permet plus de prédire l’évolution de ces systèmes 
hétérogènes complexes. Un concept de loi More than Moore a donc été théorisé, basé sur une 
approche holistique incluant les technologies d’assemblage hétérogène (par exemple Through 
Silicon Via), les technologies de composants de filtrage (par exemple Surface Acoustic Wave, 
Bulk Acoustic Wave) mais également les technologies de composants passifs. 

La plateforme technologique PICS (Passive Substrate Connecting System) supportée 
industriellement par la société IPDIA, répond à la loi More than Moore. Elle permet 
l’intégration sur un substrat de silicium commun, de tous les composants passifs (R, L, C, 
diodes) nécessaires au fonctionnement d’un système électronique. δe composant capacitif est 
intégré dans une structure 3D micrométrique basée sur un procédé de gravure profonde du 
silicium (procédé Bosch). Par rapport aux technologies concurrentes, les composants PICS 
présentent un net avantage en termes d’épaisseur, laquelle peut être réduite à quelques 
dizaines de microns. Par ailleurs ses caractéristiques thermomécaniques (coefficient de 
dilatation, module d’Young) sont similaires à celles des composants actifs, ce qui contribue à 
une amélioration notable de la fiabilité des systèmes. Ceci explique l’utilisation croissante des 
composants PICS pour des intégrations « in-package », où les composants passifs sont 
directement hybridés sur les composants actifs. 

δa densité d’énergie spécifique du composant PICS, de l’ordre de 0,βmWh cm-3, présente une 
amélioration de l’ordre de deux ordres de grandeur par rapport à une capacité plane, mais 
reste relativement modeste par rapport aux technologies céramiques concurrentes. En se 
limitant aux condensateurs connus de l’art antérieur, des densités d’énergie inférieures à 
0,3mWh cm-3 sont obtenues pour les condensateurs céramiques tandis que les condensateurs 
électrochimiques présentent des densités d’énergie supérieures à 1,4mWh cm-3 pour des 
structures à plus fort facteur de forme. Cette différence peut s’expliquer par les mécanismes 
mis en œuvre pour le stockage, qui différent suivant le type de condensateur utilisé. Par 
ailleurs la microstructure PICS 3D actuellement utilisée, présente des perspectives 
d’amélioration limitées pour des coûts d’exploitation compatibles avec une production en 
volume (limite du procédé Bosh). 
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δ’objectif de cette thèse est donc de démontrer une filière d’intégration nouvelle, permettant à 
court terme, de viser une amélioration des densités capacitives. Cette technologie est basée 
sur un processus simplifié de réalisation, réduisant considérablement le nombre d’étapes 
technologiques (et donc le coût), ce qui permet à moyen terme de viser des applications 
inaccessibles aux composants PICS actuels. Par ailleurs, les caractéristiques de fiabilité et de 
linéarité spécifiques aux composants silicium sont préservées. Pour ce faire, une structure de 
type métal-isolant-métal a été mise en œuvre au sein d’une matrice nanoporeuse intégrée sur 
silicium. La structure MIM est implémentée dans la nanostructure par un procédé de type 
ALD (Atomic Layer Deposition). 

Ce manuscrit reprend les travaux réalisés au cours de ce travail de thèse en termes de 
développements, de réalisation, de caractérisation et d’optimisation de ces capacités 
nanoporeuses à forte densité.  

δe chapitre I sera axé sur l’état de l’art des technologies d’intégration de capacités sur 
silicium ainsi que du composant MIM visé. Nous passons ainsi en revue le mécanisme de 
stockage de l’énergie électrique au sein d’un condensateur, les différents types de 
condensateurs utilisés et leur intégration en microélectronique ainsi que l’état de l’art sur les 
condensateurs nanostructurés. Ce chapitre se terminera par la description du processus de 
réalisation du composant visé. Il traitera du principe de dépôt des différentes couches de la 
structure MIM ainsi que du principe de formation de la matrice nanoporeuse. La 
problématique du contact électrique entre la structure MIM nanoporeuse et son électrode 
basse externe sera présentée.  

δe chapitre II abordera les aspects de la conception, de la fabrication et de l’étude 
morphologique des dépôts des différentes couches de la capacité MIM. Ce chapitre est axé sur 
la mise en œuvre de la structure nanoporeuse de chaque démonstrateur obtenu sur un substrat 
de silicium. δes variations des paramètres critiques de la nanostructure d’alumine ont été 
étudiées, ainsi que leur impact sur les performances du composant réalisé. Un model prédictif 
des densités de capacité et d’énergie sera présenté en fin de  chapitre. 

δe chapitre III portera sur l’optimisation du contact électrique entre l’électrode inférieure de 
la εIε au sein de la structure nanoporeuse et l’électrode basse externe. δ’objectif est 
d’améliorer les pertes résistives au sein du composant ainsi que sa linéarité en fréquence, via 
la réduction des résistances séries. Différents protocoles électrochimiques pour améliorer le 
contact seront présentés. Ces pistes de progrès sont basées sur le traitement de la couche 
barrière d’alumine nanoporeuse au fond de chaque pore et l’incorporation d’une couche 
métallique intermédiaire. 

Pour finir, une analyse détaillée des performances électriques des démonstrateurs 3D 
nanostructurés fabriqués sera présentée au chapitre IV. Une analyse fine est menée sur les 
condensateurs obtenus sur silicium décrits au chapitre II. Une analyse de la stabilité de la 
capacité MIM la plus performante sera effectuée en température, en tension et en fréquence. 
Nous présenterons les densités spécifiques obtenues pour différentes tensions de claquages. 
Des hypothèses seront formulées afin d’expliquer les écarts entre résultats expérimentaux et le 
calcul théorique prédictif mené au chapitre II. Nous conclurons ce chapitre par les résultats 
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obtenus sur une évolution d’une architecture verticale, mettant en œuvre une couche 
intermédiaire de titane, permettant de bloquer l’extension verticale de l’anodisation. Un 
procédé électrochimique visant la réduction de la couche barrière formée dans ces conditions 
a été étudié. Les caractérisations électriques des composants obtenus dans ces conditions 
seront présentées. 

Une conclusion générale et quelques perspectives clôtureront ce manuscrit. 
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Chapitre I : Les capacités 
fortement intégrées à haute 

densité de stockage 
 

δes deux types de condensateurs utilisés pour le stockage et la restitution d’énergie sont les 
condensateurs électrolytiques et céramiques. Au sein des condensateurs électrolytiques, le 
stockage d’énergie électrique est de type faradique tandis que dans les condensateurs 
céramiques, il est électrostatique. Ainsi, le stockage de type faradique favorise les transferts 
ioniques par l’adsorption et la désorption ionique à l’interface de l’électrode avec 
l’électrolyte. δe stockage électrostatique est basé sur le transfert d’électrons.  

δe stockage d’énergie électrostatique dépend du diélectrique choisi, notamment de sa 
permittivité et des pertes diélectriques qui lui sont associées. Les pertes diélectriques sont 
dues aux différents mécanismes de polarisation intervenant au sein du diélectrique lorsque le 
composant est soumis à un champ électrique. En effet, les charges électriques peuvent se 
déplacer à courte distance suivant un phénomène de relaxation ou peuvent vibrer suivant un 
phénomène de résonance.  

Ainsi, les diélectriques céramiques ferroélectriques ont de fortes permittivités mais également 
de fortes pertes en raison de leur polarisation naturelle. Au sein des diélectriques 
paraélectriques, la permittivité est plus faible et les pertes diélectriques limitées car les 
mécanismes de polarisation ne se produisent que sous l’effet d’un champ électrique. Les 
diélectriques céramiques para-électriques permettent ainsi le stockage élastique en raison de la 
charge et décharge rapide du condensateur avec de faibles pertes diélectriques.   

Notre condensateur MIM (Métal-Isolant-Métal) 3D utilise un diélectrique paraélectrique pour 
le stockage. Ce diélectrique, constitué d’alumine Al2O3 est considéré comme un  « high-k » 
car il a une permittivité de l’ordre de 9 plus élevée que celle du SiO2 de référence. Il est 
déposé par AδD au sein d’une nanostructure d’alumine poreuse qui doit nous permettre 
d’augmenter la densité d’intégration du composant. 

Dans ce chapitre, nous allons aborder le stockage d’énergie au sein des condensateurs et en 
particulier, ceux utilisés en microélectronique. Nous présenterons l’état de l’art sur 
l’intégration γD du micrométrique au nanométrique. Nous finirons par la description et la 
réalisation de notre condensateur MIM 3D.  
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I.1 Stockage d’énergie électrique 
 

I.1.1 Le stockage énergétique au sein d’un condensateur 
δe stockage d’énergie électrostatique est le phénomène physique d’accumulation des charges 
qui se produit aux bornes des électrodes d’un condensateur. δ’énergie stockée en Joule se 
définit comme :           ሺ ሻ     ⁄    ሺ ሻ                                    (I.1) 

C, la capacité en Farad, 

U(t), la tension en volt aux bornes des électrodes suivant le temps. 

δa densité d’énergie maximale de stockage des charges électriques au sein du condensateur se 
définit comme étant :      ⁄                                                                   (I.2) 

Avec 

Vbd, la tension de claquage en Volt, 

V, le volume du condensateur en cm3.  

 

I.1.2 L’énergie stockée dans les diélectriques  
Les performances en termes de stockage énergétique des condensateurs se définissent suivant 
la nature du diélectrique utilisé entre les deux électrodes constituant le condensateur. 

Le diélectrique 

Un diélectrique possède peu de charges libres susceptibles de se déplacer sous l’action du 
champ électrique contrairement à un matériau conducteur. Cependant, les atomes le 
constituant peuvent présenter des dipôles électrostatiques pouvant interagir avec un champ 
électrique. Cette interaction se traduit par l’apparition d’une polarisation caractérisée par la 
susceptibilité électrique,   et décrite par l’équation (I.3) pour les diélectriques linéaires :  ⃗       ⃗                                                                  (I.3)    : Permittivité du vide, (8,85.10-12 F m-1)  ⃗  : Polarisation du diélectrique  ⃗  : Champ électrique appliqué en Vm-1 

Le diélectrique se caractérise par sa constante diélectrique (ou permittivité) qui est liée à sa 
polarisabilité électrique qui est la mesure de l’importance de la polarisation du matériau sous 
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un champ électrique. Il s’agit de sa capacité à limiter la circulation des charges électriques au 
sein du condensateur. Elle se définit comme le rapport de la capacité avec un diélectrique sur 
la capacité avec du vide entre les deux électrodes. Cette permittivité diélectrique varie suivant 
la fréquence, la température, etc. Dans le cas des diélectriques réels, la permittivité complexe 
est représentée par la permittivité relative, İ’, et par son facteur de pertes, İ’’ :  ሺ ሻ     ሺ ሻ      ሺ ሻ                                          (I.4) 

δes pertes diélectriques sont caractérisées par l’angle de perte, į qui équivaut à :                                                                           (I.5) 

Le stockage dans le diélectrique 

Le stockage d’énergie est influencé par les différents mécanismes de polarisation intervenant 
au sein des diélectriques lorsque le composant est soumis à un champ électrique. En effet, les 
charges électriques peuvent se déplacer à courte distance suivant un phénomène de relaxation 
ou peuvent vibrer suivant un phénomène de résonance.  

Ces mécanismes diffèrent suivant la fréquence et s’ajoutent dès lors qu’on les considère aux 
fréquences en dessous desquelles ils apparaissent : 

- La polarisation électronique (>1015 Hz) existe dans tous les diélectriques. Elle se décrit par 
la formation d’un moment dipolaire par la déformation et le déplacement du nuage 
électronique par rapport au noyau positif sous l’application d’un champ électrique. 

- La polarisation ionique (ou atomique) (<1011-1014Hz) apparait lors du déplacement des 
cations et des anions dans des directions opposées sous l’action du champ électrique. 

- δa polarisation dipolaire (ou d’orientation) (<1MHz) dans les matériaux avec des moments 
dipolaires permanents. Le champ électrique va provoquer la rotation des dipôles pour les 
aligner avec le champ. 

- La polarisation des charges d’espace (ou d’interface) (<100Hz) dans les matériaux 
présentant des impuretés ou des défauts structurels tels que les joints de grains. Elle est 
créée par les charges libres associées à ces défauts et qui vont osciller avec le champ 
électrique. 

Ces mécanismes influencent alors la permittivité,    et la perte diélectrique,    , comme décrit 
sur la Figure I. 1. 
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Figure I. 1 : Évolution de la permittivité et des pertes diélectriques en fonction de la 
fréquence suivant le type de polarisation et les modes de relaxation et de résonance 

 

I.1.3 Les principaux types de condensateurs  
Le stockage énergétique peut être électrostatique comme dans les condensateurs céramiques, 
électrolytiques ou supercondensateurs à double couche. Le stockage peut également être 
électrochimique, il s’effectue de façon faradique notamment dans les pseudo-condensateurs. 
Les condensateurs utilisés peuvent être polarisés comme dans les condensateurs 
électrolytiques où le courant ne peut circuler que dans un seul sens ou non polarisé pour les 
autres types de condensateur.  

Nous évoquerons ici les condensateurs à isolant céramique, électrolytique et les 
supercondensateurs en sachant que notre composant doit présenter des performances 
intermédiaires à ces condensateurs.  

 

Les condensateurs céramiques 

Ce sont des condensateurs non polarisés constitués d’une ou de plusieurs couches de 
diélectrique céramique insérées entre deux électrodes de métal. Il existe deux classes 
principales d’application des condensateurs céramiques. Les condensateurs de la classe 1 sont 
constitués d’un diélectrique paraélectrique. Ils sont utilisés pour des circuits résonants en 
raison de leur stabilité en tension, en température et à certaines fréquences et de leurs faibles 
pertes diélectriques. Le rendement volumétrique y est moins important que les autres 
céramiques en raison des faibles permittivités relatives (6 à 200). Les condensateurs de la 
classe 2 sont à base de diélectriques ferroélectriques qui présentent de plus fortes permittivités 
mais sont non linéaires en température et en tension. Ils sont utilisés pour les applications de 
couplage et découplage par exemple. Une forme améliorée des condensateurs céramiques de 
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classe 2 concerne les condensateurs céramiques multicouches appelés MLCC (Multi-layer 
Ceramic Capacitors). Ainsi, les diélectriques céramiques para-électriques à ferroélectriques 
permettent le stockage élastique en raison de la charge et la décharge rapide du condensateur 
avec de faibles pertes diélectriques. Ces diélectriques sont utilisés pour des applications à 
haute fréquence avec un stockage d’énergie limité. δes mécanismes diélectriques qui 
permettent d’obtenir les densités d’énergie les plus importantes sont limitées aux basses 
fréquences restreignant leur densité de puissance. Cependant, leur durée de charge et de 
décharge reste plus rapide que les batteries (de quelques minutes contre quelques heures).   

 

Les condensateurs électrolytiques  

δes condensateurs électrolytiques sont constitués d’une électrode métallique recouverte d’un 
oxyde en contact avec l’électrolyte. δ’oxyde peut être à base d’aluminium, de tantale ou de 
nobium. δ’électrolyte (liquide ou oxyde de manganèse solide et polymères) fournit les 
caractéristiques électriques du composant en termes de courant de fuite et de résistance série. 
Ces condensateurs présentent de fortes densités volumiques de capacité et peuvent être 
utilisés pour des circuits à faible fréquence et fort courant comme pour les condensateurs de 
couplage dans les amplificateurs audio.  

 

Les supercondensateurs  

Les supercondensateurs se décomposent en condensateurs à double couches électriques ou 
EDLC, pseudo-condensateurs et condensateurs hybrides. Le stockage ionique au sein de 
l’électrolyte dans les supercondensateurs EDδC basé sur l’adsorption et la désorption à 
l’interface de l’électrode avec l’électrolyte.  Ainsi, le stockage est électrostatique et assuré par 
la séparation des charges au niveau de la double couche d’Helmholtz qui se trouve à 
l’interface entre l’électrode de carbone et l’électrolyte. Dans les pseudo-condensateurs, le 
stockage est électrochimique et faradique, il est fondé sur le transfert de charges électriques 
avec des réactions d’oxydo-réduction à l’interface des électrodes. Les condensateurs hybrides 
à base d’ion-lithium combinent les stockages électrochimiques et électrostatiques. Ils sont 
utilisés pour des applications à forte densité de stockage d’énergie et forte densité de 
puissance pour les mémoires ou encore dans l’électronique de puissance. 
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I.2 Les capacités en microélectronique  
La base de la microélectronique repose sur des circuits intégrés sur substrat de silicium. Ces 
circuits sont constitués de composants actifs et passifs. Les capacités MOS (Métal Oxyde 
Semi-conducteur) et les capacités MIM (Métal Isolant Métal) sont des composants passifs qui 
se distinguent par le type de substrat utilisé, dans un cas, un semi-conducteur (Si, GaN,..) et 
dans l’autre un métal (Al, TiN, polysilicium…).  

 

I.2.1 Capacité MOS et capacité MIM  
δa capacité εOS permettant d’évaluer technologiquement le transistor MOSFET (Metal 
Oxide Semiconductor Field Effect Transistor). En effet, un canal de conduction est créé au 
sein de la zone d’inversion par la capacité εOS favorisant la circulation des charges de la 
source au drain. De ce fait, la capacité MOS a été beaucoup plus étudiée que la MIM dans la 
littérature [1]. Les capacités MIM sont davantage utilisées dans le DRAM (Dynamic Random 
Access Memory), les condensateurs encapsulés (Embedded Passive Capacitor for packaging) 
ou encore les MLCC. 

I.2.1.1 La capacité MOS 
Une capacité MOS est constituée d’un oxyde intercalé entre un métal et un semi-conducteur 
dopé au bore (type p) ou au phosphore (type n). Il s’agit d’une capacité dont les principes 
physiques sont bien connus dans la littérature. Un intérêt particulier de ces capacités est de 
pouvoir qualifier plus en profondeur la qualité du diélectrique utilisé.  

 

Figure I. 2 : Schéma de la MOS avec un substrat de type p [1] 

 

Le fonctionnement de la capacité MOS 

Le principe de fonctionnement de la MOS idéale, c’est-à-dire sans défauts au sein de son 
oxyde, se caractérise par différents régimes suivant une tension appliquée en continue et le 
type de dopage du substrat : l’accumulation, les bandes plates, la déplétion, l’inversion. Dans 
le cas du substrat de type p, les porteurs majoritaires sont des trous et dans le cas du substrat 
de type n, ce sont des électrons. 

δ’évolution de la capacité est ici représentée suivant la tension lui étant appliquée et les 
différents régimes de fonctionnement (Figure I. 3).  
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Figure I. 3 : Capacité normalisée suivant la tension et la fréquence dans le cas d’un substrat 
de type p [1] 

 

Figure I. 4 : Diagramme de bande de la MOS idéale suivant le type de substrat en :                                     
a) Accumulation b) Déplétion c) Inversion [1] 

 

Nous prendrons ici l’exemple de la MOS avec un substrat de type p pour décrire les différents 
régimes (Figure I. 4) : 

 Le régime d’accumulation : quand le potentiel appliqué est négatif, des porteurs de 
charges majoritaires présents dans le semi-conducteur, attirés par le potentiel négatif 
s’accumulent à l’interface entre le semi-conducteur et l’oxyde. δ’accumulation de ces 
charges entraîne une augmentation de la capacité. La concentration des trous est très 
supérieure à celle des électrons. 
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 En régime de déplétion ou de désertion, un potentiel positif est appliqué à la capacité 
MOS. Les porteurs de charge majoritaires sont repoussés de l’interface semi-
conducteur/oxyde et seul restent les charges négatives fixes des atomes dopants du 
silicium qui ont été ionisées. Cela entraîne une diminution de la capacité du composant. 
Une zone de charge d’espace (ZCE) ou zone de déplétion se forme. Ainsi, plus la tension 
appliquée augmente et plus la zone de déplétion s’élargie et plus la capacité du semi-
conducteur diminue. Les bandes plates (flatband) constituent le régime où les charges à 
l’interface entre le semi-conducteur et l’isolant sont à l’équilibre dans la zone de 
déplétion.  

 
 Dans le domaine d’inversion, la densité des trous (les porteurs majoritaires) à l’interface 

oxyde/semi-conducteur diminue tandis que celle des minoritaires ne cesse d’augmenter 
jusqu’à stabilisation des densités de charge quand la tension seuil est atteinte. Dès que la 
tension seuil est dépassée, une dépendance en fréquence s’installe car les porteurs 
minoritaires ont besoin d’un certain temps de réponse pour se générer compris entre 0.01s 
et 1s [1].  

Dans le cas d’un substrat de type n, les différentes étapes du processus sont inversées. Les 
porteurs majoritaires sont les électrons et selon le signe du potentiel du négatif au positif, ces 
derniers seront repoussés puis attirés de l’interface semi-conducteur/isolant. 

 

Caractéristiques du composant MOS réel 

Pour la MOS réelle, le diélectrique présente des défauts. Ces défauts communément appelés 
charges, se concentrent au sein de l’oxyde et à l’interface oxyde/semi-conducteur comme 
observé sur la Figure I. 5. Il existe quatre types de charges standards [2]: les charges ioniques 
mobiles, les charges piégées dans l’oxyde, les charges fixes et les charges piégées à l’interface 
oxyde/semi-conducteur.  

 

 

Figure I. 5 : Les 4 types de charges au sein et à l’interface de l’oxyde de silicium 

Les charges mobiles ioniques sont des impuretés chargées positivement et présentes dans 
l’oxyde telles que Na+, K+, OH+ le plus souvent. δes charges piégées dans l’oxyde sont des 
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trous ou des électrons piégés dans le volume de l’oxyde. Ce sont des niveaux d’énergie 
discrets au sein du gap de l’oxyde, liés à ces impuretés ou lacunes. Les charges fixes sont des 
défauts de structure en surface de l’oxyde liées au processus d’oxydation. Les charges fixes 
dans l’oxyde sont déterminées à partir de la tension de bande plate. Les charges piégées à 
l’interface sont liées à la mise en commun des atomes du réseau cristallin du semi-conducteur 
avec l’oxyde. Des niveaux d’énergie se forment dans le gap avec un échange de charges avec 
le semi-conducteur à des temps très courts. 

Excepté les charges piégées aux interfaces déterminées à partir de la conductance suivant la 
fréquence, l’ensemble de ces défauts peut être déduit à partir des courbes de capacité en 
fonction de la tension (C-V). Ces charges peuvent, selon le matériau utilisé, affecter les 
courants de fuite ou le bruit au sein du composant mais également la mobilité électronique 
suivant la position et la distribution des charges [3].  

 

I.2.1.2 La capacité MIM  
De nos jours, la MOS et la MIM comptent parmi les composants capacitifs les plus utilisés 
dans les applications liées aux circuits intégrés.  

Au sein de la εOS, une très fine couche d’oxyde thermique (de 3nm pour SiO2) formée sur le 
silicium assure une plus forte capacité pour la même surface qu’une εIε. Cependant, la 
MOS présente des inconvénients comme : 

- la non-linéarité en tension et en fréquence liée notamment à la différence de hauteur de 
barrière entre le métal et le semi-conducteur et au dopage de ce dernier,  

- sa faible tension de claquage en raison de l’épaisseur d’oxyde,  
- son coefficient de température élevé, 
- sa sensibilité aux variations de procédé [4] incompatible avec les circuits intégrés.  

Ces circuits ayant besoin de caractéristiques capacitives fiables, le composant MIM permet de 
pallier ces inconvénients pour des applications par exemple sur circuits analogiques [5] [6] ou 
encore radiofréquences (RF) [7] [8]. 

La capacité εIε peut se décrire comme l’incorporation d’un métal de part et d’autre de 
l’isolant.  

 

Figure I. 6 : Schéma de la capacité MIM et la capacité normalisée suivant la tension  
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δa différence de hauteur de barrière entre l’oxyde et le métal reste faible de part et d’autre de 
l’oxyde suivant le métal utilisé. De ce fait, la capacité εIε s’avère plus linéaire en tension et 
en fréquence que la capacité MOS. De plus, il est possible d’augmenter la valeur de capacité 
en augmentant la surface développée par le condensateur plutôt que de trop réduire l’épaisseur 
d’oxyde et ainsi limiter les courants de fuite par effet tunnel.  

La MIM est un bon compromis entre une bonne rigidité diélectrique avec une épaisseur 
d’oxyde supérieure à la εOS tout en augmentant la densité de capacité grâce à la surface 
développée. Ainsi, l’intégration de la capacité εIε s’avère plus intéressante. 

 

I.2.2 Les critères de fonctionnement des condensateurs dans l’industrie 
δa capacité εIε est constituée d’une fine couche d’isolant entre deux couches métalliques 
conductrices. Comme évoqué, les critères d’une capacité εIε en termes de performances 
électriques dépendent de la densité de capacité et notamment du diélectrique. Ainsi, la 
linéarité en tension, la tension de claquage, les pertes diélectriques et les courants de fuite du 
composant sont intiment liés au diélectrique utilisé.  

 

I.2.2.1 La capacité 
δe rôle d’un condensateur est d’emmagasiner de l’énergie électrostatique. Dans notre cas, le 
but est de recueillir le maximum de charges dans un condensateur tout en réduisant sa taille 
sur le circuit. δes charges s’accumulent aux bornes des électrodes séparées par le diélectrique 
lorsqu’un potentiel électrique est appliqué au condensateur. La capacité en courant continu se 
définit comme :                                                                             (I.6) 

Avec   , les charges en Coulomb,  , la différence de potentiel de tension aux bornes du condensateur en Volt. 

La quantité de charges échangées va dépendre de la nature du diélectrique et des électrodes. 
La linéarité de la capacité en tension et en fréquence dépend de la variation de cette quantité 
de charge aux bornes des électrodes. Généralement, la MIM présente une meilleure linéarité 
en termes de capacité avec un diélectrique paraélectrique.  

 

I.2.2.2 Propriétés du diélectrique soumis à un champ électrique 
δes paramètres caractéristiques du diélectrique au sein d’une capacité sont sa résistivité, sa 
constante diélectrique et ses pertes diélectriques, sa rigidité diélectrique, son épaisseur et ses 
défauts internes expliquant certains mécanismes du courant de fuite circulant au sein du 
diélectrique.  
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Courants de fuite et conduction diélectrique  

En régime stationnaire, après charge complète du condensateur, les courants de fuite ou 
courant de conduction sont majoritaires à mesure que la tension tend vers la valeur maximale 
que peut supporter l’oxyde. Ces courants de fuite sont définis comme des phénomènes dus 
aux mécanismes de conduction aux interfaces et au sein du diélectrique. Ils sont classés 
suivant les mécanismes de conduction par injections ou passage de charge à travers le 
diélectrique à partir des électrodes et les mécanismes de conduction au sein du gap du 
diélectrique [9] [10].  

Les principaux mécanismes de conduction électronique dans les diélectriques à couche fine 
sont l’effet tunnel ou Fowler-Nordheim, l’émission Schottky et l’émission thermo-ionique et 
sont l’effet Poole-Frenkel, la conduction ohmique et la conduction par saut au sein du 
diélectrique.   

 L’effet tunnel direct se produit à basse température sous un champ électrique fort, pour de 
très fines épaisseurs (<3nm). En mécanique quantique, la probabilité que les électrons 
passent à travers le diélectrique étant dominante devant l’injection de trous par l’anode par 
effet Schottky, l’effet tunnel Fowler-Nordheim est un phénomène prépondérant du 
courant de conduction à fort champ électrique.  

 δ’émission Schottky est un mécanisme lié à un oxyde réel présentant des défauts aux 
interfaces. Il se traduit par une injection thermo-ionique, après stimulation par le champ et 
sous l’effet de la température. δe déplacement des charges mobiles électrons/trous a lieu 
aux interfaces plus précisément au niveau de la bande conduction de l’isolant.  

 δ’émission Poole-Frenkel se caractérise à fort champ par une conduction par saut de piège 
en piège des charges dans le volume de l’oxyde.  

 La conduction ohmique est liée au déplacement d’électrons mobiles de la bande de 
conduction et à celle des trous dans la bande de valence.  

 La conduction par saut est liée à l’effet tunnel des électrons piégés sautant d’un site de 
piège à une autre dans le diélectrique. 

Il est à noter que pour de très fine couche de SiO2 (1,4nm), les courants de fuite (tunnel) sont 
de l’ordre de 1A/cm² contre 0,1 µA/cm² pour certains high-k comme HfO2, ZrO2 et Al2O3 
[11]. 

 

Claquage et fiabilité diélectrique 

Notion de claquage diélectrique 

Un diélectrique se définit par sa rigidité diélectrique soit le champ électrique maximal 
applicable au diélectrique avant claquage. La tension maximale est appelée tension de 
claquage. Il existe différents types de claquage de diélectriques solides : thermique, 
intrinsèque et par avalanche [12]. 
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 Le claquage thermique est lié à la conductivité de l’isolant notamment aux pertes de 
polarisation et de conduction qui lorsqu’elles augmentent très fortement entraînent un 
dégagement de chaleur par effet Joule endommageant le diélectrique.  

 
 Le claquage intrinsèque considère les propriétés pures du diélectrique et sa destruction 

sous la simple action du champ électrique supérieur à 106 V cm-1. Il se base sur des effets 
quantiques, où le claquage se produit par la conduction et la collision d’électrons jusqu’à 
atteindre un état stable. En effet, le champ électrique appliqué fournit une énergie 
suffisante pour arracher des électrons dans les couches inférieures qui eux-mêmes vont en 
arracher successivement d’autres jusqu’à la formation d’un arc électrique.  

 
 Le claquage par avalanche est décrit par plusieurs collisions ionisantes successives lors de 

l’application d’un champ électrique uniforme. δ’énergie cinétique acquise par l’électron 
excède l’énergie d’ionisation et libère un autre électron. δe même processus se répète à 
plusieurs reprises et par effet d’accumulation, le nombre de collisions ionisantes croît et le 
nombre d’électrons mobiles devient plus important. Des charges d’espace sont formées 
par les trous, entraînant une forte concentration du champ électrique vers la cathode. Une 
émission importante d’électrons depuis la cathode vers le diélectrique entraîne alors son 
claquage. 

 

Fiabilité diélectrique 

La fiabilité diélectrique résulte de l’étude du vieillissement des composants au court du temps. 
Le processus de ce vieillissement repose sur la dégradation locale du diélectrique qui se 
produit au sein de son bandgap correspondant à l’écart d’énergie entre la bande de valence et 
la bande conduction. Trois mécanismes générant des défauts peuvent être à l’origine du 
claquage du diélectrique [13] : l’ionisation à haute tension, l’injection des trous à partir de 
l’anode à haute tension, la formation de pièges au sein de l’oxyde à une tension fonctionnelle. 
δe modèle de percolation proposé par R.Degraeve et al., relie le modèle d’injection de trous 
depuis l’anode et la création de pièges au sein de l’oxyde [14]. Selon ces auteurs, sous l’effet 
du stress en tension, l’énergie fournie entraîne la création de défauts à travers les niveaux 
d’énergie des pièges préexistants et/ou intrinsèques à l’oxyde tels que les sous-produits de 
réaction liés au procédé de dépôt, les lacunes d’oxygène ou encore les impuretés. En plus de 
l’injection de trous depuis l’anode, la concentration des pièges dans l’oxyde augmente 
proportionnellement au fort champ externe appliqué. La distance entre pièges voisins devient 
plus courte, les effets de saut d’électrons ou encore tunnel sont alors plus importants entre les 
états locaux. Ainsi, de proche en proche, ces défauts vont créer des chemins de percolation. Il 
s’agit de chemins de conduction électronique entre l’anode et la cathode menant au claquage 
de l’oxyde comme observé sur le schéma de la Figure I. 7.  
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Figure I. 7 : Modèle du claquage intrinsèque de l’oxyde basé sur la génération des pièges et 
la conduction via ses pièges [14]  

Concernant l’étude de la fiabilité du composant, le test de fiabilité diélectrique TDDB (Time 
Dependent Dielectric Breakdown) permet la détermination des durées de vie statistique des 
capacités selon une densité de défauts cumulés critique caractéristique du claquage au sein de 
l’oxyde durant un stress en tension et en température.   

La distribution de Weibull permet de remonter à la statistique du claquage de l’oxyde selon 
une densité de défauts cumulés (63%) en fonction du temps de claquage (tBD = t63) ou TTF 
(Time To Failure) pour des populations de capacités soumises à différentes tensions ou 
températures. Le pourcentage de défaut cumulé toléré dans l’industrie est de 1%. 

Les diélectriques fins présentent une durée de vie variant exponentiellement avec les facteurs 
de stress en tension et température :                                                                   (I.7) 

Avec  , le facteur d’accélération en tension,   , l’énergie d’activation et    , le champ 
électrique appliqué aux bornes de l’oxyde. 

 

I.3 Les capacités à haute densité de stockage et d’intégration 
Dans le contexte de ces travaux de thèse, la capacité MIM est utilisée afin d’accroître la 
densité de capacité par l’augmentation de la surface développée par le diélectrique entre les 
électrodes. La capacité, C, d’un condensateur plan se définit comme :                                                                              (I.8) 

Avec 

   , sa permittivité relative   , la permittivité dans le vide (=8.85.1012 F/m)  , la surface occupée par le diélectrique en m²  , l’épaisseur de la couche isolante en m. 
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Ainsi, afin d’obtenir des condensateurs à haute densité, il est nécessaire d’augmenter la valeur 
de capacité spécifique en : 

 utilisant des diélectriques avec de plus faibles épaisseurs et de plus fortes permittivités 
diélectriques relatives tels que les diélectriques high-k.  

 amplifiant la surface développée par le diélectrique entre les électrodes tout en 
réduisant l’empreinte de surface du condensateur dans le circuit intégré.   

 
Regardons ces deux points. 
 
 

I.3.1 Les diélectriques high-k 
 

Historiquement, le diélectrique utilisé pour les transistors en microélectronique fut le SiO2 
pour sa croissance facile et directe sur le silicium, sa bonne qualité, sa hauteur de barrière par 
rapport au silicium et son bandgap élevés. Cependant, la miniaturisation suivant la loi « More 
Moore » nécessite d’affiner le diélectrique afin d’augmenter sa capacité et à partir de γnm, les 
courants de fuite tunnels sont d’autant plus importants. δ’objectif est d’augmenter alors la 
permittivité diélectrique du composant et c’est à ce moment qu’interviennent les diélectriques 
high-k.  

Un bon matériau high-k présente une forte constante diélectrique, une stabilité 
thermodynamique, un faible taux de charges fixes, une bonne compatibilité avec le métal et 
des interfaces de bonne qualité (Dit ≈ 2.1010états/cm² pour SiO2 contre Dit ≈ 1011-1012 
états/cm² pour l’ensemble des diélectriques high-k).  

Matériau 
Constante 

diélectrique (K) 
Bandgap Eg  

(eV) 

Hauteur de 
barrière ΔEc 

(eV) au Si 

Structure 
cristalline 

SiO2 3,9 8,9 3,2 Amorphe 
Si3N4 7 5,1 2 Amorphe 
Al2O3 9 8,7 2,8 Amorphe 
Y2O3 15 5,6 2,3 Cubique 

La2O3 30 4,3 2,3 
Cubique 

Hexagonale 
Ta2O5 26 4,5 1-1,5 Orthorhombique 
TiO2 4-86 3,5 1,2 Tétragonale 

HfO2 25 5,7 1,5 
Monoclinique 
Tétragonale 

Cubique 

ZrO2 25 7,8 1,4 
Monoclinique 
Tétragonale 

Cubique 
Tableau I. 1 : Caractéristiques des High-k avec les données issues de G. D. Wilk et al., 2001 
[15]  
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Le Tableau I. 1 montre que les diélectriques tels que TiO2, La2O3, Ta2O5, HfO2, ZrO2 

présentent les constantes diélectriques les plus élevées. Cependant, certains comme TiO2, 
Ta2O5 présentent un faible bandgap et une faible hauteur de barrière avec le silicium. Les 
courants de fuite y sont donc plus importants étant donné qu’ils augmentent 
exponentiellement avec la hauteur de barrière qui diminue. C’est le cas des courants de 
conduction d’interface tels que l’effet tunnel, l’effet fowler-nordheim ou encore l’émission 
Schottky définie par l’équation ci-dessous :          [  (   √        ⁄ )  ]                          (I.9) 

où, A, est une constante, E, le champ électrique dans l’isolant,   , la hauteur de barrière,     , les permittivités relative et du vide, T, la  température absolue, k, la constante de 
Boltzmann. 

De plus, les structures amorphes limitent également les courants de fuite par rapport aux 
autres structures cristallines présentant des joints de grains.  

Nous avons donc choisi de travailler avec l’Al2O3 dont le bandgap est proche de celui du SiO2 
et son procédé de fabrication permet d’obtenir un diélectrique amorphe limitant les courants 
de fuite. Afin d’obtenir des fortes densités d’intégration, les capacités que nous développerons 
à base d’Al2O3 seront en géométrie 3D. Nous allons donc maintenant nous intéresser un peu 
plus en détail à ce type de géométrie. 

 

I.3.2 Intégration ͵D micrométrique dans l’industrie 
Il existe 2 types d’intégration en microélectronique : SoC (System on Chip), le SiP (System in 
Package). Le SoC est une approche monolithique car il regroupe sur une même puce 
plusieurs composants actifs et passifs suivant la loi « More than Moore ». Le SiP est une 
approche hybride qui rassemble des puces de technologies différentes dans un même boitier.  

 

I.3.2.1 Intérêt de l’intégration 3D 
δ’intégration γD hétérogène provient de la combinaison des systèmes SoC et SiP permettant 
ainsi l’intégration de composants présentant des fonctions différentes. Parmi ces fonctions, 
l’intégration γD passive se base sur la gravure du substrat. δ’intérêt de cette intégration réside 
sur : 

 la réduction des pistes électriques entre la puce et le condensateur permettant ainsi 
une réduction de la résistance et de l’inductance parasite et un temps de réponse plus 
court,  

  la suppression du bruit ramené par l’environnement extérieur, 
 une diminution du nombre d’entrées et de sorties de la puce avec moins d’étapes pour 

la réalisation de la puce, une réduction de sa taille et la suppression de diodes de 
protection d’entrées et de sorties. 
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δes premières structures capacitives micrométriques γD ont été créées afin d’accroître la 
densité de capacité en amplifiant la surface développée par les électrodes tout en réduisant 
l’empreinte surfacique du composant dans le circuit intégré. Le facteur de gain de surface 
permettant l’évaluation de la 3D par rapport à la 2D se nomme le facteur de forme (aspect 
ratio). Il correspond au rapport du diamètre sur la profondeur d’une capacité γD. 

 

I.3.2.2 Gravure profonde du substrat de silicium 
La structure des capacités 3D micrométriques repose sur la gravure du silicium avec des pores 
ordonnés [16] ou sous forme de tripodes [17] ou de tranchée [18]. Deux types de gravure ont 
communément été utilisés dans l’industrie : la gravure électrochimique utilisée par Siemens et 
la gravure profonde plasma suivant le procédé Bosch utilisée notamment par NXP puis 
IPDIA.  

Gravure électrochimique 

C’est en 1996 que Siemens crée les premières capacités γD basées sur la gravure 
électrochimique de micropores ordonnés au sein du substrat de silicium [19]. Avec un facteur 
de forme de 85 et un diélectrique SiO2-Si3N4-SiO2encore appelé ONO (oxyde/nitride/oxyde), 
la densité de capacité obtenue était de l’ordre de 125 nF/mm². Cette technique par gravure 
électrochimique permet d’atteindre des aspects ratio jusqu’à β50 avec une excellente 
uniformité des diamètres et de la profondeur des pores [20]. 

 

Figure I. 8 : Image MEB des pores après gravure humide [21] 

Par cette technique Roozeboom et al., ont atteint des densités de capacité entre 20 et 
100nF/mm² avec 30nm de diélectrique ONO avec des pores de 150µm de profondeur, 2µm de 
diamètre et 3,5µm de pitch (pas entre deux pores) avec un aspect ratio  de l’ordre de 100 [16].  

Cependant, cette technique de gravure électrochimique avec l’acide hydrofluorique présente 
des limites liées à ses conditions expérimentales [20] [21] [22]. En effet, la probabilité de 
formation de pores hautement conformes est limitée par le niveau dopage du silicium et la 
tension appliquée [22] lors de la gravure électrochimique. Elle nécessite un faible dopage du 
silicium, par conséquent l’électrode est moins conductrice et la résistance série devient ainsi 
plus importante. La gravure ionique réactive profonde s’est avérée utile pour produire des 
capacités présentant de faibles pertes pour des applications RF [21]. 
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Gravure ionique réactive profonde  

La technologie PICS (Passive Integrated Connecting System) développée par F.Roozeboom 
et al., est basée sur une gravure ionique réactive profonde (Deep Reactive Ion Etching DRIE) 
du silicium de trous par le procédé Bosch [23]. Le PICS repose sur l’intégration de MOS et 
MIM pour des filtres et découplages RF avec de très faibles résistances série (ESR<150mΩ) 
et inductance (ESL<40pH), de faibles dérives en température et une réduction de la taille des 
composants. Le diélectrique utilisé reste l’ONO. Le PICS est schématisé en Figure I. 9 avec 
l’inductance multi-tour, les capacités MIM planaire et MOS haute densité, les résistances 
poly-Silicium et avec deux couches de métal. 

 

Figure I. 9 : Différents composants du PICS [17]  

δa première structure a permis d’atteindre des densités de l’ordre de β5 à γ0 nF/mm² pour une 
tension de claquage de 30V et des courants de fuite inférieurs à 1nA à 22V [24]. Cette 
structure capacitive est présentée sur la Figure I. 10, avec l’image εEB de la gravure 
profonde du silicium qu’elle nécessite. Il est à noter que durant la gravure profonde du 
silicium, les parois des trous sont souvent dopées au phosphore pour obtenir la contre-
électrode.  

(a)  (b)  

Figure I. 10 : Structure (a) capacitive MOS 3D et MIM 2D et (b) de Si après gravure ionique 
réactive profonde [25]  
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La génération suivante est la technologie « tripodes », les premières densités atteignables 
étaient de l’ordre de 80nF/mm² avec un aspect ratio de 20 pour une épaisseur d’environ 16nm 
d’oxyde nitride pour un claquage de 15,5V [17]. Cette technologie tripode consiste en la 
compacité de piliers à trois côtés comme sur la  Figure I. 11. 

 

 Figure I. 11 : Gravure sèche du silicium en tripodes [17]  

 

δa technologie tripode a permis d’augmenter la densité de capacité. Elle a donc été utilisée 
par IPDIA en tant que PICS de 3ème génération et a permis d’atteindre des densités de capacité 
de 200 à 300 nF/mm². Toutefois, la contrainte majeure de la gravure Bosh reste son aspect 
ratio limité inférieur à 50. De nouvelles voies d’intégration à l’échelle nanométrique ont donc 
été inspectées.  
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La Figure I. 12 représente la densité de capacité en fonction de la tension de claquage de 
différents condensateurs 3D micrométrique comparé à un condensateur nanométrique. 

 

Figure I. 12 : Densité de capacité en fonction de la tension de claquage pour différentes 
structures capacitives 3D suivant l’aspect ratio et les diélectriques Al2O3, ON et ONO 
provenant de différents organismes [26] 

Ces condensateurs sont obtenus par différents procédés ou différentes structures permettant 
l’intégration du composant γD comme :  

- la gravure électrochimique du silicium au LAAS et chez Siemens, 
- la gravure profonde (DRIE) du silicium chez NXP et IPDIA, 
- le silicium poreux à l’Université d’Helsinki, 
- la matrice d’alumine nanoporeuse à l’Université du εaryland [27]. 

Nous remarquons sur ce graphe que la densité de capacité est fortement augmentée par la 
nanostructure d’alumine de l’Université du Maryland aux autres micrométrique. Elle est de 
l’ordre de 1000nF/mm² avec un aspect ratio de 200 pour la nanostructure contre 650nF/mm² 
avec un aspect ratio de 128 pour la gravure électrochimique au LAAS. Les tensions de 
claquage restent cependant, plus faibles en raison de l’épaisseur plus fine de diélectrique 
utilisée. Nous allons maintenant aborder l’état de l’art des nanostructures capacitives 
existantes. 
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I.3.3 Vers une technologie alternative : les capacités nanostructurées  
 

I.3.3.1 État de l’art 
Pour accroître davantage le facteur de forme, une des alternatives technologiques est la 
nanostructuration des capacités. Elle peut être réalisée à base de nanotubes de carbone [28] 
[29] [30], de nanofibres de carbone [31], de nanofils [32] [33], de silicium poreux [34] ou 
encore de structures nanoporeuses [27] [35] [36]. Il est à noter qu’excepté la structure 
nanoporeuse à base d’oxyde d’aluminium, la plupart de ces nanostructures sont conductrices 
et servent d’électrodes pour des applications de condensateurs électrochimiques. Ces derniers 
sont classés en deux types suivant leur mécanisme de stockage non-faradique pour les EDLC 
ou ultracondensateurs et faradique pour pseudocapacitor. Dans le cas non faradique, le 
stockage est électrostatique, seule une absorption ionique a lieu à l’interface 
électrode/électrolyte. Ces différentes structures d’électrodes sont décrites ci-dessous. 

 

Les nanotubes de carbone 

C’est en 1997 que C.Niu et al. suggèrent les premiers supercondensateurs à base de nanotube 
de carbone (CNT) [37]. Suivant l’arrangement de la structure atomique, les nanotubes de 
carbone peuvent avoir les propriétés d’un métal ou d’un semi-conducteur [38]. Ces propriétés 
structurales, électriques et mécaniques ainsi que la surface développée par le graphène ont 
permis d’en faire des électrodes flexibles pour le stockage d’énergie électrochimique. Il s’agit 
d’un ou plusieurs feuillets de graphène enroulés sur eux-mêmes et découverts en 1991 [39]. Il 
existe deux types de structures de nanotubes de carbone : l’une avec une paroi nommée 
Single-walled CNT (SWCNT) et l’autre à plusieurs parois nommée Multi-Walled CNT 
(MWCNT). Ces nanotubes sont généralement synthétisés par dépôt catalytique en phase 
vapeur chimique (CCVD) ou encore verticalement par croissance catalytique vapeur-liquide-
solide (VLS) [40]. 

         

Figure I. 13 : Les deux structures de nanotube de carbone : (A) SWCNT et (B) MWCNT [41] 
et Image MEB de la structure MWCNT [42] 
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Dans le cas des EDLC, les électrodes sont basées uniquement sur du carbone, des CNT et du 
graphène. Les pseudocondensateurs comprennent des électrodes de CNT associés à des 
composites d’oxyde de métal de transition tels que RuO2, MnO2 ou de composite de 
polymères conducteurs tel que le polyaniline [43]. 

En 1999, des densités de capacité de 20 à 50µFcm-² ont été suggérées pour des EDLC [44]. 
En 2006, M.Budnik et al. proposent des condensateurs à base de SWCNT pour des 
applications de découplage pouvant atteindre des  densités de capacité de plus de 1pFµm-² 
(100µFcm-²) [29]. En incorporant des composites ternaires en plus des polymères, les EDLC 
peuvent atteindre des densités de 83 à 205 mFcm-² [45]. 

 

Les nanofibres de carbone 

Les nanofibres de carbone (CNF) ont été suggérées comme électrode active alternative aux 
MWCNT commercialisées pour des applications de supercondensateur [42]. Ainsi, ces 
nanofibres présentent une forte surface spécifique (302 m²g-1 contre 140 m²g-1 pour les 
MWCNTs), un diamètre moyen de pore (6,2 nm contre 8,9 nm) suffisamment important pour 
permettre la circulation de l’électrolyte et son contenu élevé en groupes fonctionnels 
d’oxygène comparé aux MWCNTs. De plus, le volume total occupé par les pores est plus 
important, soit de 0,46 cm3g-1 contre 0,31 cm3g-1 pour les MWCNTs. Les nanofibres 
permettent d’atteindre des performances capacitives de l’ordre de 98,4 Fg-1 (0,326 F/m²) 
contre 17,8Fg-1 (0.127 F/m²) pour les MWCNTs. 

Ces nanofibres sont généralement obtenues par dépôt chimique en phase vapeur (CVD).  

(A)   (B)  

Figure I. 14 : (A) Image MEB de la CNF seule [42], (B)Mousse de Ni avant et après 
croissance de CNF, (b) Mousse de Ni avant et après croissance de CNF à grossissement (c) 
faible et (d) fort [31] 

Les nanofibres de carbone synthétisées sur de la mousse de Ni avec une couche d’Al2O3 de 
protection et passivation peuvent permettre d’atteindre des densités de capacités de 1,2 F/cm² 
[31].  
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Les nanofils 

Pour former des condensateurs électrochimiques, les nanofils peuvent être composés de InAs 
enrobé [32], Nobium [33], silicium [46] [47]. Les nanofils peuvent être synthétisés de 
différentes manières [48] [49] : par VLS, CVD), par croissance d’oxyde assistée par 
évaporation thermique, par gravure chimique assistée du métal, par épitaxie par faisceau 
moléculaire, par ablation laser ou par gravure chimique.  

 

Figure I. 15 : Nanofils de silicium dopé n [46] 

En 2012, F. Thissandier et al. [46] ont mesuré des densités de capacité allant jusqu’à 46 
µFcm-² pour des EDLC à base de nanofils de silicium dopé n. δ’électrolyte utilisé est 
organique afin de limiter l’oxydation du silicium qui peut avoir lieu avec un électrolyte 
aqueux. En passivant des nanofils par du SiC déposé par PECVD, des densités de capacité 
jusqu’à 1,7 mFcm-² ont été obtenues [50].  En 2015, une densité de capacité de l’ordre de 52 
µFcm-2 a été déterminée avec des nanofils de nobium par S.M.Mirvakili et al [33].  

 

La structure de silicium poreux 

Pour créer le condensateur électrochimique, la structure poreuse à base de silicium de type p 
est passivée par un métal tel que le TiN ou les matériaux de pseudocapacité (RuO2) ou le 
carbone pour stabiliser au cours du temps la structure de silicium en contact avec le liquide 
ionique. Ce silicium poreux est obtenu par gravure électrochimique à l’acide fluorhydrique et 
à l’alcool isopropylique à différents courants (Figure I. 16). Ces conditions de gravure 
contrôlent les paramètres de la structure tels que la taille des pores, la surface développée, la 
porosité, la profondeur ou encore la morphologie influant sur les performances du 
condensateur.   
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Figure I. 16 : Variation sur la structure poreuse de silicium suivant la densité de courant 
électrochimique (en mA/cm²) [34]  

Ainsi, en 2014, Intel a atteint une densité de capacité de 3 mFcm-² en associant le TiN au P-Si 
à basse fréquence [34].  

 

La structure d’alumine nanoporeuse  

δ’alumine nanoporeuse ne sert pas d’électrode à la différence des autres nanostructures, seul 
son gain en termes de densité de surface est exploité. Les premières capacités MIM sur 
structure nanoporeuse ont été proposées en 2009 par P. Banerjee et al. [27] Des densités de 
capacité de l’ordre de 100 µF/cm2 ont été obtenues avec 6,7nm de diélectrique Al2O3 déposé 
par ALD entre deux électrodes de TiN dans une structure nanoporeuse de 10µm d’épaisseur. 
δa structure d’alumine nanoporeuse est également nommée structure anodique d’oxyde 
d’aluminium (AAO (Anodic Aluminum Oxide)) (Figure I. 17).  
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(a)   (b)    (c)  

Figure I. 17 : Structure nanoporeuse (AAO) avant dépôt des couches de la MIM (a) en top 
view et (b) en cross-section et (c) structure nanoporeuse après dépôt des couches de la MIM 
au sein de la structure AAO [51]  

Ces condensateurs sont pressentis pour être des nano-supercondensateurs utiles au stockage 
d’énergie notamment en raison de leur densité de puissance de l’ordre des condensateurs 
électrostatiques et de leur densité d’énergie de l’ordre des condensateurs électrochimiques 
[51]. Toutefois des champs de claquage moyen de 4,6 MVcm-1 plus faibles que la rigidité 
diélectrique de l’Al2O3 ont été observés en raison des effets de pointe au sommet des piliers 
d’alumine nanoporeuse et de la diffusion d’espèces ioniques depuis l’alumine nanoporeuse 
[51]. En 2012, L.C.Haspert at al. ont travaillé sur l’ingénierie des nanocondensateurs en 
effectuant une gravure ionique réactive pour arrondir les pointes et réduire les défauts au 
niveau des joints de grain, et pour finir, en y déposant une couche barrière de TiN bloquant la 
diffusion des espèces ioniques depuis la structure nanoporeuse. Ainsi, avec cette fois-ci des 
électrodes d’aluminium dopé au ZnO (AlZnO), le champ de claquage atteint alors 10 MVcm-1 
[35]. Ces résultats sont présentés sur la Figure I. 18. 

 

Figure I. 18 : Sommet de la structure d’AAO avant et après gravure ionique réactive et 
influence sur les courants de fuite [35] 

En 2015, en poursuivant le développement de ces nanosupercondensateurs électrostatiques, 
δ.Iglesias et al. de l’Université d’Ovedio en Espagne, ont atteint une densité de capacité de 
200µF/cm2 sur le même type de structure MIM (AlZnO/Al2O3/AlZnO) sur alumine 
nanoporeuse avec arrêt sur aluminium [36]. 
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Récapitulatif sur quelques nanostructures 

Le Tableau I. 2 référence les aspects ratio et les densités de capacité pour quelques 
nanostructures telles que les nanotubes, les nanofils de silicium, le silicium poreux et 
l’alumine nanoporeuse. On remarque que cette dernière est la nanostructure permettant 
d’atteindre le plus fort aspect ratio mais également la meilleure densité de capacité après le 
silicium poreux.  

Nanostructures Nanotubes Nanofils de Si Silicium poreux 
Alumine 

nanoporeuse 

Diamètre (nm) 30 100 20-100 50 [27]65 [36] 

Profondeur 
(µm) 

0,9 10 - 11 2 
1-10 [27] 
10 [36] 

Capacité 
planaire 

équivalente 
(nF/mm2) 

1.74 
(100kHz) 

[28] 

340 – 460 (non 
indiqué) 

[46] 

3. 104 - 6. 104 
(<60Hz) 

[34]  

102 – 103  
(20Hz) [27] 

2. 103 (40Hz) 
[36] 

Capacité 
volumique 
(mF/cm3)  

1,9 0,34 – 0,42 150 - 300 
100 [27] –  
200 [36] 

Densité 
d’énergie 

(mWh/cm3) 
_ 8,3.10-7 9.10-3 0,5 – 1,4 

Tableau I. 2 : Capacité planaire équivalente et volumique suivant le diamètre et la 
profondeur de quelques nanostructures 

Les données en termes de densité de capacité sont fournies pour les structures capacitives à 
base de nanotubes [28], de nanofils de Si [46], silicium poreux [34]et AAO [27] [36]. Le gain 
de surface étant plus difficilement accessible dans la littérature, l’ensemble des résultats 
seront également exprimés suivant les diamètres et les profondeurs des nanostructures. 

Il est à noter que pour la structure nanoporeuse, la faible densité d’énergie est liée au champ 
de claquage faible du fait des défauts extrinsèques. Par la nano-ingénierie de la structure 
nanoporeuse [35], ce champ de claquage pourrait être multiplié par 2,5 et une densité 
d’énergie pourrait atteindre 1,5mWh/cm3. Concernant les nanofils à base de nobium, ils 
permettent d’atteindre 7 mWh/cm3 et 158F/cm3 pour 140nm de diamètre. 

 

I.3.3.2 Intérêt d’une capacité 3D en structure nanoporeuse 
La structure nanoporeuse peut être constituée d’Al2O3, de TiO2 ou encore de ZrO2 [52]. 

Notre intérêt de fabriquer des condensateurs sur structure nanoporeuse réside dans le fait que 
cette technologie conserve la robustesse d’une structure céramique avec des densités 
énergétiques de l’ordre de celles des condensateurs électrolytiques. En effet, la structure 
nanoporeuse s’avère être un bon compromis entre la structure γD micrométrique de silicium 
obtenue par gravure profonde et les nanostructurations à base de nanotubes de carbone ou 
encore de nanofils de silicium.   
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De fait, par rapport aux nanofils et nanotubes désordonnés, l’alumine nanoporeuse permet la 
formation compacte et ordonnée de pores. De plus, cette nanostructure sert de base à la 
croissance verticale et ordonnée de nanotubes de carbone [53] [54] et de nanofils de silicium 
par VLS [55] [56], ces nanostructures poussent alors au sein des pores de l’alumine 
nanoporeuse. La conséquence positive est la réduction des pertes en termes de densité de 
surfaces liées au rassemblement et aux phénomènes de collapse des nanotubes et nanofils lors 
de leur formation.  

La structure nanoporeuse permet également d’accroître le facteur de forme limité à 40±2 par 
la gravure ionique profonde du silicium pour le PICS (avec une hauteur = 46,6µm et une 
profondeur = 1,1 à 1,2 µm). On verra que la structure nanoporeuse permet une réduction 
considérable (par 10) de l’épaisseur du composant par rapport aux microstructures de silicium 
avec une augmentation de la densité énergétique stockée dans le composant capacitif. 

 

 

I.4 Description et réalisation du composant nanocapacitif  
 

I.4.1 Description générale du composant MIM 3D 
Le composant nanocapacitif consiste en un réseau de nanocapacités MIM mises en parallèle 
les unes par rapport aux autres (Figure I. 19). Le procédé de formation du composant 
nanocapacitif est basé sur le dépôt des différents matériaux MIM de la capacité au sein d’une 
structure d’alumine nanoporeuse formée sur un plaque de silicium. δ’épaisseur de 
diélectrique mesurée à l’aide d’un MEB est de l’ordre β2±2 nm pour une rigidité diélectrique 
de l’ordre de 8εVcm-1. Concernant l’épaisseur de diélectrique, un compromis subsiste entre 
la rigidité diélectrique et la densité de capacité.  

 

Figure I. 19 : Schéma de la capacité MIM au sein de la structure nanoporeuse 

Une structure 3D composée de nanopores ordonnés en maille hexagonale de la façon la plus 
compacte possible est ainsi utilisée pour gagner en densité de surface de diélectrique sur notre 
capacité. Les différentes couches de TiN/Al2O3/TiN de la capacité sont déposées par ALD 
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(Atomic Layer Deposition) au sein de la nanostructure ayant les paramètres géométriques 
désirés. Les plots de contact d’aluminium 420±10µm de diamètre servant d’électrode 
supérieure sont déposés par évaporation à l’aide d’un masque contenant des motifs circulaires 
de 440±10µm de diamètre, alignés et espacés de 2mm chacun en vertical et en horizontal. 
Pour finir, afin de séparer chaque plot de contact et de former des capacités individuelles, une 
gravure sèche fluorée, SF6, des 10nm du TiN top est effectué à 250W pendant 2 minutes.  

δ’ensemble des étapes du procédé de fabrication d’une nanocapacité est schématisé dans la 
Figure I. 20.    

 

Figure I. 20 : Les différentes étapes du procédé de fabrication de la capacité nanostructurée 

Les étapes principales telles que le procédé de dépôt des matériaux de la MIM, la formation et 
la variation des paramètres géométriques de la matrice nanoporeuse jusqu’à l’obtention du 
composant nanocapacitif sont expliquées plus en détail dans les parties suivantes. 

 

 

I.4.2 Réalisation de la structure MIM  
 

Afin de réaliser le composant nanocapacitif, il est essentiel de bien choisir les matériaux 
utilisés suivant leurs caractéristiques physico-chimiques et électriques, leur épaisseur et leur 
procédé de dépôt. Nous aborderons ici les propriétés physico-chimiques et électriques des 
matériaux utilisés avant de parler de leur mode de dépôt. 

 

I.4.2.1 Propriétés des matériaux de la MIM 
La structure MIM est composée de l’Al 2O3 en tant que diélectrique high-k et du TiN en tant 
que couche métallique de part et d’autre. 
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Choix de l’Al2O3 comme diélectrique high-k  

Quelques diélectriques high-k utilisés dans les capacités sont présentés dans le graphe de la 
Figure I. 21 [57]. 

 

Figure I. 21 : Gap en fonction de la constante diélectrique [57]  

Le premier avantage de l’Al 2O3 est sa large bande interdite (8,7eV) proche de celle de SiO2 et 
contribuant à la réduction des courants de fuite. Contrairement à d’autres diélectriques 
présentant une forte constante diélectrique comme le TiO2, la capacité constituée d’un 
diélectrique Al2O3 présente une bonne linéarité en tension et en fréquence. δ’Al2O3 a 
également une bonne stabilité thermodynamique sur le silicium.   

De plus, l’Al2O3 déposée par ALD permet d’obtenir une couche amorphe, fine et dense avec 
de bonnes propriétés diélectriques. δe dépôt s’effectue à de faibles températures (<400°C), ce 
qui permet de limiter les problèmes d’interdiffusion d’espèces entre les différentes couches. 
La couche amorphe d’Al2O3 obtenue permet la limitation des courants de fuite à l’opposé de 
ZrO2 et HfO2 qui malgré leur forte valeur de constante diélectrique et leur large bandgap, 
présentent des joints de grain. Des effets de percolation avec conduction de proche en proche 
se produisent à travers les défauts du matériau entraînant un claquage prématuré du 
diélectrique.  

Dans ces conditions, l’Al2O3 présente une bonne rigidité diélectrique avec un champ de 
claquage de 8±1 εV/cm. En outre, la hauteur de barrière de l’Al 2O3/TiN est de 3,3eV, soit de 
l’ordre de celle de l’Al 2O3/Si qui est de 3,2eV. δ’inconvénient réside dans sa plus faible 
constante diélectrique, ce qui nous impacte peu par rapport aux avantages en terme de stabilité 
thermodynamique, de facilité d’élaboration, de limitation des courants de fuite. En effet, le 
gain en termes de densité de capacité favorisé par une augmentation de la valeur du 
diélectrique peut être contrebalancé par l’augmentation de la surface développée ou encore 
l’épaisseur de diélectrique. 
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Propriétés caractéristiques du TiN 

δe TiN se présente sous la forme d’une structure cubique. Le Ti occupant une maille cubique 
faces centrées et le N étant au milieu de chaque arrête. Le paramètre de maille de la structure 
est a=0,4249nm.        

Le TiN déposé par ALD présente des propriétés supérieures à celui obtenu en CVD quant à sa 
teneur en impureté, sa densité et sa résistivité [58]. Sa faible température de croissance et son 
excellent taux de couverture sont des atouts non négligeables. La résistivité de la couche de 
TiN déposée par ALD est fortement liée à sa température de croissance, avec notamment, de 
fortes valeurs de résistance pour de faibles températures de croissance. Plusieurs raisons sont 
évoquées comme la haute teneur en impureté à basse température de croissance, la faible 
densité et l’orientation préférentielle différente des grains de TiN [59].  

Cependant, le TiN présente une bonne stabilité thermique et chimique, en plus d’une faible 
résistivité. Généralement, cette couche métallique de TiN après dépôt ALD sur les high-k 
présente une densité de défauts d’interface faible et une bonne fiabilité. δes courants de fuite 
au sein des condensateurs peuvent ainsi être limités.  

En outre, l’intérêt du TiN réside dans son rôle de barrière de diffusion [60] [61]. Ainsi, il 
limite la contamination du diélectrique Al2O3 par les espèces anioniques provenant de 
l’alumine nanoporeuse. Effectivement, suivant l’électrolyte acide utilisé, l’alumine formée 
n’est pas complètement pure. Les parois internes des pores de la structure contiennent alors 
des anions contaminants introduits par l’électrolyte acide lors de l’anodisation [62].  

 

I.4.2.2 Procédé de dépôt des matériaux 
En microélectronique, plusieurs techniques de dépôt sont communément utilisées pour former 
des couches minces sur un substrat ; parmi elles, le dépôt sous vide en phase vapeur ((PVD 
pour Physical Vapor Deposition, CVD et sous vide par couches atomiques ALD.  

 

Rappel de quelques dépôts en phase vapeur 

La technique de dépôt CVD a lieu à partir de réactions ou de décomposition de molécules 
tandis que celle de PVD consiste en la pulvérisation d’espèces ioniques sous vide autour de 
200°C formant un dépôt très poreux et rugueux en surface. L’uniformité et la conformité du 
dépôt ne sont pas assurées en PVD sur l’ensemble de la surface du substrat. La CVD favorise 
donc une excellente adhésion au substrat et de bons taux de couverture sur structure 3D 
micrométriques. En CVD, il existe différents types de réacteurs pour différents types de 
procédés se différenciant par les conditions de chauffage et de vaporisation [63] comme par 
exemple la MOCVD (Metalorganic CVD) pour déposer du TiO2, PECVD (Plasma-enhanced 
CVD) ou encore l’AδCVD (Atomic Layer CVD) utilisés notamment pour l’HfO2 et le ZrO2. 
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Dans notre cas, l’AδD est utilisée plutôt que la CVD afin de déposer les différents matériaux 
de la capacité Métal/Isolant/Métal dans des structures 3D à fort aspect ratio. Nous détaillons 
ci-dessous les avantages de l’AδD comparé à la CVD.  

Dépôt ALD 

Le dépôt de la structure MIM se produit au sein de la structure nanoporeuse après 
optimisation de cette dernière. δ’ensemble des dépôts par couche atomique a été effectué par 
le fournisseur de solution ALD, PICOSUN1, situé en Finlande. Ce fournisseur a été choisi 
parmi d’autres laboratoires de recherche en raison de son expérience et plus particulièrement 
de la conformité des dépôts effectués au sein de notre matrice nanostructurée. Etant donné 
l’intérêt majeur de ce dépôt par couche atomique dans notre capacité γD εIε, cette méthode 
va être expliquée dans ces grandes lignes à partir de résultats de la littérature.  

Intérêt de l’ALD 

Le dépôt par couche atomique (ALD) est une méthode présentant de nombreux avantages 
pour des dépôts dans des structures micro- et nano-poreuses avec des aspects ratio pouvant 
atteindre jusqu’à 1/100 contrairement aux autres méthodes de CVD [64] [65]. δ’AδD permet 
d’obtenir un film d’une grande pureté, dense, régulier, hautement conforme en surface du 
substrat. Ce dépôt présente alors une bonne homogénéité et uniformité sur toute l’épaisseur du 
film dans des structures 3D. En se basant sur des réactions de saturation en surface du 
substrat, l’AδD permet également un meilleur contrôle de l’épaisseur du dépôt de l’ordre de 
l’angström ou de la monocouche. δe dépôt présente une grande stabilité car les fluctuations 
de température et de flux de réactant en surface n’ont aucune incidence sur le dépôt. δes 
réactions de surface du dépôt par AδD d’Al 2O3 sont très exothermiques, ce qui permet de 
travailler à très faible température. Par conséquent, le temps de purge est plus long que pour 
un dépôt CVD d’Al 2O3 [64]. Cependant, le budget thermique reste en dessous de 400°C en 
ALD contre plus de 500°C en CVD. Cela permet ainsi de limiter les phénomènes 
d’interdiffusion entre les couches de matériaux lors du dépôt.  

Principe du dépôt ALD 

Le mécanisme de dépôt ALD sur un substrat préalablement fonctionnalisé (a) présentant une 
surface réactive aux atomes du précurseur, s’effectue par répétition de cycles constitués des 
étapes suivantes dans le réacteur. En premier lieu, l’introduction du premier précurseur (b) 
permettant une chimisorption c’est-à-dire une réaction entre les espèces réactives de la surface 
fonctionnalisée avec celles du précurseur jusqu’à saturation en surface. δ’excès de précurseur 
est ensuite évacué (c) du réacteur par pompage. Le second précurseur (d) est inséré dans le 
réacteur. Il réagit alors avec les espèces adsorbées en surface. δ’évacuation de l’excès de 
précurseur et des seconds produits de réaction (e) formés se fait par pompage et/ou par purge 
grâce à des gaz inertes. Les particules sont alors désorbées sur la surface jusqu’à ce qu’il ne 
reste que le composant désiré (f). Les différentes étapes du mécanisme de dépôt ALD sont 
décrites sur la Figure I. 22. 

                                                 
1 http://www.picosun.com/  

http://www.picosun.com/
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Figure I. 22 : Schéma du processus ALD général. Modifié à partir de Réf [66] 

Pour la formation de l’Al2O3, le précurseur A peut être du TMA (TriMéthylAluminium), les 
précurseurs B, H2O, O3, le sous-produit de réaction le méthane (CH4). 

Optimisation des paramètres l’ALD  
Contrairement à la CVD, la qualité et la nature du dépôt ALD ne dépendent pas de la pression 
et des concentrations de réactant et l’uniformité du dépôt AδD ne dépend pas du flux de 
réactant en surface. Toutefois, afin d’avoir un meilleur contrôle de l’épaisseur et une haute 
conformité avec le substrat planaire ou 3D, certains paramètres sont à optimiser [64] comme : 

- les précurseurs choisis avec de bonnes propriétés chimiques et électriques, un bon 
dosage et une bonne purge de chacun. 

- la température de croissance permettant la maîtrise de la saturation en surface [65]. Le 
paramètre « température » influence l’énergie d’activation des réactions en ALD et 
permet ainsi de désorber l’excès de produits en surface (Figure I. 23 ). 

 

 

Figure I. 23 : Les différents comportements possibles pour une croissance ALD par cycle 
suivant la température avec la fenêtre d’optimisation de l’ALD [65]  
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- le temps de cycle (vitesse de dépôt) afin d’obtenir les épaisseurs les plus fines 
(inférieures à 200 Å) sachant que les taux de croissance par ALD vont de 0,3 Å à 1,5 
Å par cycle.  
 

Dépôt ALD d’AlO et de TiN 

Il existe 2 types principaux de dépôt ALD : l’AδD thermique et la PEALD (Plasma 
Enhanced ALD). δ’AδD thermique est pratiquée à des températures plus élevées (entre 250 et 
400°C) que la PEALD. En thermique, la présence de contaminants liée au second précurseur 
est plus importante lors du dépôt de l’Al2O3, notamment celle en carbone et en hydrogène ou 
encore les lacunes en oxygène [67] [68]. Tandis qu’en AδD plasma, le dépôt obtenu à plus 
faible température s’avère moins conforme sur des structures à fort aspect ratio comparé à 
l’AδD thermique. Cette limitation de conformité en PEALD est due à la recombinaison plus 
difficile des radicaux sur les parois de la structure 3D [65]. Notre compromis s’est donc 
orienté en faveur de la conformité avec l’utilisation de l’AδD thermique. 

En thermique lors de la formation de la couche d’Al2O3 par ALD, comme indiqué sur le 
schéma ci-dessus, après fonctionnalisation de la surface par hydroxylation, le premier 
précurseur est généralement le TMA  ou Al (CH3)3. Le second précurseur est souvent l’H2O et 
le sous-produit de réaction formé est le méthane (CH4).  

Avec l’utilisation de H2O, une forte concentration en carbone est observée : de l’ordre de 4% 
dans le matériau par analyse par spectroscopie d’électron Auger [69]. Un remplacement de ce 
second précurseur par de l’O3 permet d’améliorer les propriétés du diélectrique en termes 
d’isolation et de champ de claquage. Cependant, J. H. Klootwijk et al. proposent d’effectuer 
les étapes de dépôt avec les différents précurseurs TMA et O3 dans des chambres différentes 
pour éviter toute oxydation des électrodes de TiN et maintenir une bonne conductivité. Un 
recuit à l’ozone permettrait ensuite d’augmenter la hauteur de barrière entre l’Al2O3 et TiN, de 
3 eV à 3,2 eV [70].  

Les précurseurs utilisés pour déposer le TiN sont le TiCl4 et le NH3 et le schéma de formation 
du TiN est présenté sur la Figure I. 24 [58]. Cependant, la présence de Cl peut être à l’origine 
d’une contamination du diélectrique Al2O3 entre les deux épaisseurs de TiN suite à un recuit à 
une température supérieure à la température de dépôt de 400°C. Les différentes étapes du 
dépôt ALD de TiN sont présentées sur la Figure I. 24. 
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Figure I. 24 : Schéma représentatif des différentes étapes du dépôt ALD de TiN avec les 
précurseurs TiCl4 et NH3 avec (a) l’exposition du TiCl4, (b) la purge, (c) exposition de NH3 et 
(d) la purge [58] 

Les dépôts ALD thermiques des différentes nanostructures ont été effectués par le fournisseur 
PICOSUN. δes conditions de dépôt de l’Al2O3 sont un premier précurseur de TMA et un 
second précurseur, l’ozone (O3) à 300°C 235 cycles pour 123,5 s/cycle soit une durée de 
dépôt de l’ordre de 8h. Concernant le TiN, les précurseurs sont le TiCl4 et le NH3 à 400°C 275 
cycles pour 75,1 s/cycle soit une durée proche de 6h. 

 

I.4.3 Principe de formation de la matrice nanoporeuse 
 

La formation de l’alumine nanoporeuse se produit par un procédé d’anodisation à partir d’une 
couche anodique d’aluminium déposée par PVD sur un wafer de silicium dopé p++ favorisant 
la circulation des électrons. Il s’en suit un recuit de l’aluminium sur le silicium avec 3 paliers 
en température (150°C, β50°C et γ50°C) de γ0 minutes chacun. Ce recuit permet d’assurer 
l’adhérence de l’aluminium sur le silicium. Une double anodisation est pratiquée pour obtenir 
des pores ordonnés suivant une maille parfaitement hexagonale à courte distance. Le dernier 
stade de la formation de la structure nanoporeuse est l’élargissement des pores par gravure à 
l’acide qui a un double intérêt : le premier, d’obtenir le diamètre désiré et le second, de graver 
la couche barrière en fond de pore. 

 

I.4.3.1 Formation, croissance et auto-organisation dans l’alumine nanoporeuse   
 

Formation et croissance par anodisation 

δa formation de l’alumine nanoporeuse repose sur un procédé d’électrochimie : l’anodisation 
de l’aluminium. δ’alumine nanoporeuse est formée suivant un mode potentiostatique (à 
tension constante). δa croissance d’alumine nanoporeuse est liée au courant circulant au cours 
du temps au sein du système électrochimique. δ’évolution complète de la formation de 
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l’alumine nanoporeuse est référencée Figure I. 25, par la courbe d’étalonnage du courant 
suivant le temps d’anodisation.  

 

Figure I. 25 : Représentation  des étapes de formation d'alumine nanoporeuse suivant 
l'évolution du courant en fonction du temps  

La première chute de courant (I) se rapporte à la formation de la couche barrière d’oxyde 
suffisamment épaisse. Les défauts déjà présents en surface de l’aluminium seront les points 
d’attaque de l’électrolyte en surface de la fine couche d’alumine pour l’amorçage des pores 
avec notamment une dépendance à l’orientation des grains d’aluminium et de ces joints de 
grains [71]. Le second processus marqué par une augmentation du courant (II) correspond à 
l’apparition de sources de courant au niveau de chaque défaut. Les lignes de courant 
distribuées radialement autour de la source sont à l’origine du fond de propagation demi-
hémisphérique en profondeur de l’alumine formée. Ainsi, le couplage de l’augmentation du 
courant et de l’échauffement de l’électrolyte favorise une dissolution plus rapide de l’alumine 
en fond de pore [72]. La stabilisation du courant (III) se traduit par une compétition entre 
l’oxydation de l’aluminium avec formation constante d’alumine et une dissolution localisée 
sur les défauts de surface à l’origine de la propagation des pores. Une forte diminution du 
courant (IV) s’en suit à mesure que l’aluminium se consomme. δ’alumine nanoporeuse 
complètement formée bloque alors la circulation du courant. Une légère remontée du courant 
se produit dès lors que l’électrolyte est en contact avec le silicium.  
 

Double anodisation et Auto-organisation des pores  

Depuis quelques années, une double anodisation est souvent pratiquée par certains auteurs 
[73] [74] [75] [76] [77] [78] dans le but d’obtenir un ordre compact optimal des pores au sein 
de l’alumine pour une forte densité de pores.  
Cette méthode se base sur l’auto-organisation des pores en maille hexagonale compacte. Lors 
de l’anodisation, un stress mécanique au sein de l’alumine peut apparaître notamment en 
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raison de l’expansion de volume de l’aluminium, du décalage thermique entre les parois et le 
fond de pore, de l’incorporation de lacunes [79]. Selon O. Jessensky et al., 1998 [80], ce 
stress mécanique est plutôt associé à l’expansion verticale de l’aluminium durant la formation 
de l’oxyde comme observé sur le schéma de la Figure I. 26. De ce fait, les réactions 
d’oxydation permettent la diffusion d’ions oxygène, O2-, vers le fond de pore et celle d’ions 
aluminium, Al3+, vers le bain, ce processus favorise la formation de l’alumine en fond de pore 
et la formation des pores guidés verticalement par le champ électrique. Ce stress mécanique 
conduit à des forces répulsives entre les pores voisins au cours de l’oxydation, à l’origine de 
leur organisation en maille hexagonale. Ainsi, l’organisation optimale des pores est atteinte 
pour un facteur d’expansion modéré de la structure correspondant au ratio de l’épaisseur 
d’alumine formée sur celle de l’aluminium consommé de l’ordre de 1,4 en moyenne dans 
différents bains d’acide. 
 

 

Figure I. 26 : Expansion de l’aluminium pendant l’anodisation [80]  

 
L’intérêt de la double anodisation est qu’elle se base simplement sur deux anodisations 
successives. La première anodisation plus lente est utilisée pour la formation  de pores 
périodiquement ordonnés à l’interface métal/oxyde. δ’anodisation est arrêtée au bout d’un 
certain temps pour une profondeur de pore de l’ordre de 1 à 2µm, obtenue après stabilisation 
du courant à l’état d’équilibre, à partir du moment où les pores se propagent uniformément 
suivant la même cinétique. δa couche d’oxyde formée est ensuite supprimée par une gravure 
humide à l’acide. Les pores les moins profonds à l’origine de la désorganisation étant 
supprimés en même temps que l’alumine, il ne reste plus que la surface d’aluminium avec les 
empreintes de pores ordonnées en maille hexagonale [74] [81] [82]. Ces empreintes 
deviennent alors les sites d’initiation des pores de la seconde anodisation. Cette dernière 
produit une couche d’alumine nanoporeuse présentant alors des pores mieux organisés, plus 
denses et parallèles entre eux comparé à la première anodisation [76] [78]. Il s’en suit un 
élargissement contrôlé des pores pour obtenir le diamètre de pore désiré.  
Les images MEB de la Figure I. 27 montrent le résultat des 4 étapes différentes : la première 
anodisation, la gravure totale de l’alumine avec les empreintes de pore sur l’aluminium et le 
résultat de la seconde anodisation avant puis après élargissement des pores.  
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 (a)  (b)  

 (c)      

 (d)  (e)  

(f)  

Figure I. 27 : Schémas de la double anodisation repris de Iglésias et al., 2015 [36] en 
correspondance avec les images MEB : de la première anodisation (1) en top view (a) et 
cross-section (b) avant élargissement puis (2) des empreintes d’aluminium (c) après 
gravure et de la 2nde anodisation (3), (d) avant et après élargissement des pores en (e) top 
view et (f) cross-section. 

 

I.4.3.2 Les réactions chimiques et thermiques mises en jeu lors de l’anodisation 
Durant la formation des nanopores, un transfert d’ions et de charges électriques se produit 
simultanément à l’interface métal/oxyde et oxyde/électrolyte. Deux types d’oxyde 
d’aluminium anodique peuvent être formés suivant la nature de l’électrolyte utilisé [72], de 
son pH et de la densité de courant [83]: d’une part, la couche barrière anodique et d’autre part, 
la couche d’alumine nanoporeuse. La Figure I. 28 reprise de Thompson et al.,1997 [83], 
montre le lien entre pH et densité de courant sur la formation d’une couche barrière anodique 
et d’une couche d’alumine nanoporeuse.  
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Figure I. 28 : Relation entre le pH de la solution et la densité de courant suivant la formation 
de la couche barrière ou celle de l’alumine nanoporeuse. La densité de courant est en mA et 
le pH entre 0 et 7 [83] 

 
Au cours de l’anodisation, la diffusion de chaleur et le transfert de masse ionique se fait 
essentiellement en fond de pore tandis que la décroissance en température des parois causerait 
un stress à l’intérieur du pore entraînant l’expansion des parois [77]. Pendant l’anodisation de 
l’aluminium, le courant ionique est exponentiellement dépendant au champ électrique [84].  

 

 

Figure I. 29 : Réactions d’interface lors de la formation de (a) la couche barrière et d’un (b) 
pore_Modifié de la publication de W. Lee, et al., 2014 [84]. 

 

Lors de la croissance de l’alumine nanoporeuse à l’interface oxyde/électrolyte, les ions Al3+ 
migrent au travers de l’oxyde vers l’électrolyte tandis que les anions d’O2- ou d’OH- migrent 
de l’électrolyte vers l’oxyde jusqu’à l’interface oxyde/métal. Les réactions suivantes décrivent 
le déplacement ionique durant la formation de l’alumine nanoporeuse à l’interface 
oxyde/électrolyte et oxyde/aluminium. 
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     - δ’oxydation en surface de l’anode d’aluminium se traduit par l’équation :   

Al(s)  =>   Al3+ + 3e- 

     -  A l’interface Al 2O3/électrolyte, les ions Al3+ réagissent avec l’oxygène : 
2Al3+ + 3O2-    =>        Al2O3 (s) 

2Al3+ + 6OH-    =>    Al2O3 (s)+3H2O 

     - La réduction à la cathode : 2H3O
+ + 2e-    =>   H2(g) +2H2O 

Bilan réactionnel avec équilibre électrique : 2Al + 3H2O    =>     Al2O3 (s) + 3H2 
 

D’autre part, l’acidité du milieu acide favorise l’instabilité de l’oxyde. Une dissolution de 
l’Al2O3 se produit à des vitesses non homogènes en raison des défauts et microrugosités en 
surface de l’aluminium. Ces défauts sont à l’origine des inhomogénéités du champ électrique 
lors de la formation des pores. 

- La dissolution de l’Al2O3 est décrite par l’équation : 
6 H3O

+ + Al2O3 (s)    =>    2Al3+ +9H2O 

Bilan réactionnel :   Al2O3 (s) + 6H+   =>      2Al3+ + 3H2O  
 

À l’équilibre électrochimique, lorsque le courant devient constant, la formation de l’alumine 
est en compétition avec sa dissolution à la base des pores suite à la création de ces derniers au 
sein de l’alumine. L’augmentation en température en fond de pore est à l’origine des 
phénomènes de dissolution en fond de pore [74]. Un échauffement par effet Joule se produit 
en fond de pore favorisant la dissolution de l’alumine. Les paramètres principaux pouvant 
influencer la température à l’interface Al2O3/Al, sont alors la faible résistivité de l’Al, le 
coefficient de conductivité thermique élevé de l’Al, la faible chaleur de formation de l’oxyde 
d’Al et le champ électrique (les lignes de courant) [74].  

Il faut retenir que l’alumine nanoporeuse formée est amorphe (Ȗ-Al 2O3). Cependant, les 
caractéristiques de l’alumine nanoporeuse en font un mauvais diélectrique car elle apparait 
contaminée par les espèces présentes dans l’électrolyte à l’origine de sa formation [62] [83]. 
Ces espèces restent à l’interface entre l’électrolyte et l’alumine nanoporeuse formée. δa 
couche de TiN est nécessaire pour empêcher la diffusion d’espèces contaminantes depuis 
l’alumine nanoporeuse vers le diélectrique, ce qui pourrait provoquer un claquage prématuré 
de ce dernier. 
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I.4.4 Problématique du contact électrique en fond de pore 
 

δa maîtrise de l’ouverture des pores sur le substrat au cours de l’anodisation est essentielle 
pour s’assurer au final d’un bon contact électrique en fond de pore entre les couches MIM de 
TiN/Al 2O3/TiN déposées dans chaque nanopore et le substrat. Le but étant de permettre la 
connexion en parallèle de chaque nanocapacité et de limiter les parasites à l’origine de la 
réduction de la valeur  de capacité. Toutefois, une couche barrière d’alumine se forme 
naturellement dès le début de l’anodisation et peut rester présente en profondeur des pores. 
Afin d’améliorer le contact électrique en fond de pore, il est essentiel de réduire la résistance 
série et la capacité parasite engendrées par la présence d’oxyde de silicium, d’oxyde 
d’alumine nanoporeuse de la couche barrière et de restes d’aluminium limitant la circulation 
des charges. Il s’agit dès lors de graver cette couche barrière et d’améliorer l’uniformité de la 
matrice nanoporeuse. δa solution peut être l’incorporation d’une fine couche conductrice de 
métal entre l’aluminium et le silicium servant de couche d’arrêt à l’anodisation. Son rôle sera 
de guider la croissance électrochimique des nanopores, de permettre une meilleure adhérence 
sur le substrat, de diriger la gravure sélective de la couche barrière d’Al2O3 [85] en conservant 
l’uniformité de la structure d’alumine nanoporeuse. Certains auteurs [85] [86] [87] [88] ont 
choisi la couche de titane en raison de ces propriétés d’adhérence et de la possible gravure de 
son oxyde. N. Holubowitvh et al. [88] ont schématisé la gravure de la couche barrière 
d’alumine nanoporeuse sur couche de titane (Figure I. 30).  

 

Figure I. 30 : Suppression de la couche barrière d’alumine nanoporeuse sur couche d’arrêt 
de titane [88]  

Cette figure représente la couche barrière d’alumine nanoporeuse sur titane durant 
l’anodisation en (a) puis avec le début de l’anodisation de la couche intermétallique de titane 
en (b), il s’en suit l’anodisation complète et localisée sur le Ti en (c) avec la création de vide 
sous la couche barrière en raison des réactions chimiques avec accumulation d’oxygène, 
ensuite, un élargissement du pore est effectué par gravure chimique en (d) et pour finir la 
couche barrière est supprimée par gravure électrochimique. 
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De plus, il est à noter que l’oxyde de titane étant un semi-conducteur, ces propriétés 
électriques en termes de conductivité s’avèrent également intéressantes pour une réduction de 
la résistance série. 

 

 

I.5 Objectifs visés de cette thèse 
 

Les objectifs de cette thèse sont la mise en œuvre d’une structure capacitive fortement 
compacte afin de maximiser la densité de stockage énergétique par rapport aux composants 
intégrés sur silicium de l’industrie. Il s’agit également de réduire la résistance série du 
composant pour des applications de stockage à partir de fréquences supérieures à 1kHz, soit 
avec une rapidité de charge et décharge.  

Applications visées  

Les applications visées pour ce composant capacitif avec cette nanostructure sont celles à 
forte densité d’énergie de stockage et d’intégrations. Il s’agit d’applications pour le médical et 
notamment les pacemakers, la téléphonie... De plus, à basse fréquence, nos capacités MIM 3D 
nanométriques fortement intégrées pourront être utilisées pour le découplage ou encore le 
filtrage. 

La nature du diélectrique utilisé et sa surface développée entre les électrodes conditionnent le 
stockage énergétique capacitif comme décrit sur la Figure I. 31. 

 

Figure I. 31 : Les différents types de condensateurs suivant la nature du mécanisme avec 
leurs limites en termes de densité d’énergie (PICS: Passive Integrated Connecting Substrate; 
Tental: Tantale; Electro : Electrochemical ; EDLC : Electric Double Layer capacitor ; 
Pseudo. : Pseudo-capacitor)  

Le condensateur de référence chez IPDIA est le PICS 3 dont la densité de capacité est de 250 
±50 nF.mm-2 avec une ESR2 (Résistance Série Equivalente) de l’ordre de 100mΩ. Le 
diélectrique du PICS utilisé est paraélectrique. Sachant que les diélectriques paraélectriques 
stockent moins d’énergie que les ferroélectriques, il y a nécessité alors d’augmenter la surface 
développée par le diélectrique pour accroitre sa densité de capacité et de stockage 

                                                 
2 Equivalent Series Resistance 
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énergétique. Ainsi, en utilisant un diélectrique paraélectrique avec notre structure d’alumine 
nanoporeuse, nous pouvons atteindre des densités d’énergie stockée obtenues par un 
diélectrique ferroélectrique pour les condensateurs électrolytiques sans les inconvénients liés 
à leur contribution intrinsèque, c’est-à-dire la présence d’une polarisation permanente. Ces 
inconvénients des diélectriques ferroélectriques sont responsables de la dépendance de la 
capacité en tension et en fréquence des condensateurs électrolytiques. Notre composant 
pourra avoir une bonne linéarité en tension et en fréquence de par le diélectrique choisi mais 
également stocker davantage de charges du fait de la surface 3D développée plus importante 
pour une profondeur de structure 10 fois plus faible. Le composant peut donc davantage être 
miniaturisé tout en préservant de bonnes performances électriques. 
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Conclusion du chapitre I 
 

Les condensateurs céramiques présentent des valeurs inférieures à 1Jcm-3 (0,28mWh cm-3) en 
termes de densité d’énergie et les électrolytiques présentent des valeurs supérieures à 5J cm-3 
(1,4mWh cm-3) pour des structures plus importantes. δ’objectif est de créer un composant 
intermédiaire tendant vers les densités d’énergie de l’électrolytique avec la robustesse d’une 
capacité céramique et intégré dans une nano-matrice sur silicium. 

Cette thèse est axée sur la fabrication, le développement, la réalisation, la caractérisation et 
l’optimisation de capacités à forte densité de stockage d’énergie électrique à partir d’une 
nanostructure permettant de gagner en densité de surface et donc en densité de capacité par 
rapport à une structure planaire simple ou une microstructure 3D.  

Les problèmes à résoudre et les challenges à relever pour atteindre nos objectifs vont 
concerner : 

 δa conception, la fabrication et l’étude morphologique des dépôts des différentes couches 
de la capacité MIM. Ces travaux font l’objet du chapitre II. Nous décrivons la mise en 
œuvre de la structure nanoporeuse. Une variation de certains paramètres (Diamètre de 
pore, Densité de pore) de la nanostructure d’alumine nanoporeuse a été effectuée afin 
d’étudier le composant suivant plusieurs surfaces développées au sein de la nanostructure. 

 δa capacité εIε γD se compose d’une électrode externe supérieure d’aluminium 
permettant le contact en face avant et le substrat de silicium sert d’électrode externe 
inférieure. La structure MIM 3D est comprise entre les deux électrodes externes. 
δ’optimisation du contact électrique en fond de pore est nécessaire afin de limiter les 
pertes de capacité. Cette optimisation devrait permettre d’améliorer la linéarité en 
fréquence du composant. δes aspects électrochimiques des solutions mises en œuvre pour 
améliorer le contact du fond de pore seront passés en revue au chapitre III. 

 δ’obtention de performances électriques à l’état de l’art tout en conservant une densité 
d’intégration importante (chapitre IV). Pour cela, des démonstrateurs 3D nanostructurés 
sont fabriqués puis étudiés à travers une analyse électrique et diélectrique des 
condensateurs. Des hypothèses seront formulées sur nos composants afin d’expliquer les 
écarts entre résultats expérimentaux et théoriques sur les densités de capacité et d’énergie 
ainsi que sur les champs de claquage. Des solutions seront proposées pour optimiser le 
composant.  
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Chapitre II 
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Chapitre II. Conception, 
fabrication et étude 

morphologique des capacités 
3D nanostructurées 

 

Ce chapitre II vise à décrire la conception et la fabrication de la matrice nanostructurée au 
sein de laquelle sont déposées les différentes couches composant la capacité MIM par ALD. 

δa matrice nanoporeuse joue un rôle non négligeable sur la densité d’intégration du 
composant car elle permet d’accroître le gain de surface γD par rapport à une surface βD. La 
structure nanoporeuse s’avère être un bon compromis entre la structure γD micrométrique de 
silicium obtenue par gravure profonde et les nanostructurations à base de nanotubes de 
carbone ou encore de nanofils de silicium. Elle ne sert pas d’électrode, seul son gain en 
termes de densité de surface est exploité. 

Elle est facile à mettre en œuvre et peu coûteuse à fabriquer du fait qu’elle ne nécessitera que 
peu de niveau de masque en photolithographie par rapport aux structures micrométriques 
préexistantes comme le PICS. Elle repose sur un procédé électrochimique d’anodisation dont 
nous avons fait varier les conditions (la tension, l’électrolyte, la température, la taille de 
grains) et de ce fait, les paramètres de la matrice nanoporeuse (la profondeur, la densité et le 
diamètre de pore) contrôlés par ces conditions d’anodisation. Différents démonstrateurs ont 
été fabriqués à partir de la variation de ces paramètres. Suite au choix de l’équipement 
d’AδD, une étude morphologique a ensuite été réalisée sur les dépôts au sein de matrices 
d’alumine nanoporeuse plus ou moins denses. 

Du point de vue de la conception de la capacité, des estimations de la densité de capacité 
théorique et de la densité énergétique théorique potentiellement atteignables ont été 
effectuées.   
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II.1 Conception et fabrication de la matrice nanoporeuse de la capacité 3D 
MIM 

 

Pour la conception de nos capacités 3D nanostructurées, le diamètre des pores, implicitement 
la distance interpore, ainsi que la profondeur des pores sont les paramètres clés de la matrice 
d’alumine nanoporeuse à maîtriser afin d’optimiser la densité de capacité.  

δ’optimisation des structures anodiques d’alumine nanoporeuse nécessite l’ajustement des 
différents paramètres de la matrice d’alumine nanoporeuse. Ces paramètres sont la distance 
inter-pore, Dint, dépendante de la tension appliquée, le diamètre, Dpore, lié à la nature de 
l’acide et sa composition ou encore la hauteur de pore, Hpore, issue de l’épaisseur d’alumine 
nanoporeuse EAAO ou EAl2O3, dépendante du temps et du courant d’anodisation donc de la 
quantité de charge circulant. Pour la conception des capacités 3D nanostructurées, le diamètre 
des pores, la distance interpore et la profondeur des pores sont essentiels pour maîtriser la 
densité de capacité.  

 

Figure II. 1 : Schéma de la matrice nanoporeuse avec tous les paramètres (Modifié de [89] ) 

 

Figure II. 2 : Composant MIM 3D (TiN/Al2O3/TiN) au sein de la structure d’alumine 
nanoporeuse 
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II.1.1 Influence des paramètres géométriques de la matrice sur les densités de 
capacité et d’énergie du composant capacitif 

 

La densité de capacité et particulièrement, l’énergie stockée par volume (densité d’énergie 
volumique) sont les caractéristiques clés d’une nanocapacité γD afin de savoir comment 
optimiser les paramètres de la matrice. Dans la littérature sur les capacités nanostructurées 
dans une matrice nanoporeuse, l’ensemble des auteurs [36] [43] [51] utilisent l’équation 
représentative de la densité de capacité théorique donnée par P. Banerjee et al. en 2009 
[27].  Elle correspond au produit de la densité de pore, d, et la somme totale de la capacité à 
partir de la capacité planaire en surface Cplane, de la capacité des parois de pore Cpore et de la 
capacité en fond de pore, Cfond. Ces équations ont été reprises ci-dessous avec la syntaxe 
appropriée :             (                  )                              (II.1) 

       ቀ           ቁ ቂ√   (           )         ቃ              (II.2)                    ቆ                   ቀ              ቁቇ                                             (II.3) 

          [      (              )]                                              (II.4) 

Avec, 

-      , la densité de pore,  

-    et   , respectivement la constante diélectrique et la permittivité dans le vide, 
-       , l’épaisseur du diélectrique Al2O3, 
-        , l’épaisseur de l’électrode basse ou inférieure de TiN, 

-             , le rayon de pore correspondant à la moitié du diamètre interne de pore,  

-      , la hauteur de pore. 

Il est à noter que chaque pore est considéré comme parfaitement cylindrique dans une 
structure hexagonale. La densité de capacité théorique est donc déduite de ces équations pour 
être comparée à la densité de capacité mesurée. 

Dans le cas des capacités étudiées, nous considérons une structure nanoporeuse avec des 
pores creusés jusqu’au silicium. Ainsi, contrairement à la littérature, la couche barrière 
d’alumine doit être totalement gravée en fond de pore afin d’assurer un contact électrique 
direct de l’électrode basse de TiN avec le substrat comme observé dans la structure (Figure II. 
2).  
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La densité de capacité     , peut également être définie par l’équation (II .5). 

                                                                                    (II.5) 

Avec, 

- C, la valeur de capacité globale,  
- S2D, la surface du plot de contact d’aluminium qui est la surface occupée par l’empreinte 

de surface de la capacité γD. Il s’agit de la surface équivalente de la capacité planaire, 
- S3D, la surface développée par le diélectrique dans l’ensemble des pores, 
-       , l’épaisseur du diélectrique Al2O3, 
-    et   , respectivement la constante diélectrique et la permittivité dans le vide. 

Cette équation montre que la capacité globale C est directement dépendante de la surface S3D 
et  elle montre l’intérêt de la structure  nanoporeuse. 

δes paramètres de la matrice gouvernant l’augmentation de la densité de capacité sont 
essentiellement la densité de pore résultant de la distance interpore, du diamètre et de la 
hauteur de pore comme résumé dans l’organigramme (Figure II. 3). 

 

Figure II. 3 : Principaux paramètres de la matrice influençant la densité de capacité planaire 
équivalente 

δa densité volumique d’énergie stockée peut être déterminée à partir de la densité de capacité. 
δ’énergie volumique stockée peut se définir comme :      ⁄                                                              (II.6) 

Avec 

C, la capacité en Farad 

Vbd, la tension de claquage en Volt 

V, le volume développé par le diélectrique dans la matrice en cm3 (surface du plot de contact, 
S2D * hauteur de la matrice, Hpore) 
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Le Tableau II. 1 donne les ordres de grandeur des capacités surfaciques équivalentes, des 
capacités volumiques et densité d’énergie trouvés dans la littérature suivant les paramètres 
principaux de la matrice poreuse : le diamètre, la profondeur et la densité des pores. 

Alumine 
nanoporeuse 

Banerjee et al., 
2009 [27] 

Banerjee et al., 
2009 [27] 

Iglésias et al., 2015 [36] 

Diamètre (nm) 50  50  65  

Profondeur (µm) 1  10  10  

Gain de surface 4 40 _ 

Distance interpore 
(nm) 

_ 105 

Densité de pore 
 (cm-2) 

1,05.1010 1010 

Capacité surfacique 
équivalente 
(nF/mm2) 

100  
(20Hz)  

103   
(20Hz) 

2. 103  
(40Hz)  

Capacité volumique 
(mF/cm3) 

100  200  

Densité d’énergie 
(J/cm3) 

1.76  
(0.49 mWh/cm3) 

4-5 
(1.11-1.39 mWh/cm3) 

 Tableau II. 1 : Capacités surfaciques équivalentes, capacités volumiques et densité d’énergie 
suivant le diamètre, la profondeur et la densité de pores dans la littérature 

Il est à noter que les densités d’énergie sont faibles en raison des faibles tensions de claquage 
comprises entre 4 et 5V. Lorsque la profondeur augmente la densité de capacité augmente 
dans le même sens, la profondeur est un facteur multiplicateur de la densité de capacité 
planaire équivalente. Augmenter le diamètre des pores permet d’accroitre la densité de 
capacité planaire mais également la densité de capacité volumique. 

Ainsi, accroître la densité de pore pour la même empreinte de surface S2D de la capacité et la 
même hauteur de pore revient à réduire le diamètre des pores mais à augmenter la surface, 
S3D, développée par le diélectrique. Pour une même densité de pore, l’élargissement du 
diamètre permet de gagner en densité de surface. La Figure II. 4 représente l’effet de 
l’augmentation de la densité de pore (ou la diminution de la distance interpore) sur la surface 
S3D dans la structure.  

     

Figure II. 4 : Augmentation de la densité de pores et de la surface Sp 
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Dans un premier temps, les variations ont été portées sur la densité de pores et le diamètre des 
pores qui influencent grandement la densité de capacité. Les profondeurs de pores ont été 
fixées à  7±0.5µm et à 5±0.5µm pour les structures avec les densités de pores respectivement 
les plus faibles et les plus importantes.  

 

II.1.2 Le dispositif expérimental de la structure nanoporeuse      

  
Le dispositif expérimental présenté dans le schéma de la Figure II. 5 et utilisé pour la 
formation des structures nanoporeuses a été développé au laboratoire SiNaPS. Au centre de la 
Figure II. 5 est schématisée la cellule d’anodisation entourée des systèmes de refroidissement 
et de contrôle électrique.                 

                 

Figure II. 5 : Dispositif expérimental de formation de l'alumine nanoporeuse 

Dans la cellule de PVC (Polychlorure de Vinyle), l’alumine nanoporeuse se forme sur la face 
supérieure de l’anode en contact avec l’électrolyte (Figure II. 6 (a)). Cette anode se compose 
de 5 µm d’Aluminium déposé par PVD sur du Silicium dopé p++. Ce dernier permet un bon 
contact électrique pour une bonne circulation des électrons de l’anode vers la cathode présente 
dans l’électrolyte lors de l’anodisation. Toutefois, en face arrière, le silicium s’oxydant 
facilement à l’air, un dépôt de titane de 150 nm améliore donc le contact électrique (Figure II. 
6 (b)).  

(a)       (b)  

Figure II. 6 : (a) Schéma de l’anode d’aluminium et (b) image de la zone anodisée dans la 
cellule 
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Des mesures de résistance carrée sur ce titane d’une épaisseur de 100 ± 10 nm ont été 
effectuées afin de s’assurer de sa conductivité et de sa faible gravure dans un bain d’acide 
orthophosphorique (H3PO4) à 7% w/w servant à la gravure de l’alumine nanoporeuse après 
anodisation. Une résistance carrée de 2,6 ± 0,1 Ω.□ à 5,4 ± 0,1 Ω.□ est mesurée pour une 
épaisseur divisée par deux et mesurée au profilomètre après gravure à l’H3PO4 à 45°C 
pendant 51 minutes. Le titane reste alors conducteur et se fait peu attaquer par le bain de 
gravure.   

La cathode de platine est quant à elle plongée dans un électrolyte qui doit être suffisamment 
acide pour faciliter la circulation des électrons. δ’anode est reliée à la borne positive tandis 
que la cathode est reliée à la borne négative. δ’anodisation étant exothermique, il s’agit 
d’éviter que sa cinétique ne s’accélère en abaissant la température du bain pour une meilleure 
organisation et formation des pores. Le système de refroidissement comprend donc une 
pompe permettant la circulation du fluide frigorifique jusqu’au serpentin de refroidissement 
situé dans la cellule d’anodisation. δ’agitateur homogénéise alors la température du bain 
d’acide. 

Une circulation du courant se produit entre les deux électrodes à travers l’électrolyte grâce au 
système de contrôle électrique. Il est constitué d’un générateur fournissant la tension fixe 
supervisé par un ordinateur affichant également la courbe d’étalonnage du courant en fonction 
du temps d’anodisation. δe générateur keithley 2612A peut générer une tension maximale de 
200V et 10A pulse avec une limitation en courant de 0,1A max. 

 

Il est à noter qu’au sein de cet équipement les conditions d’anodisation ne sont pas 
suffisamment bien contrôlées: 

 la température du bain n’est pas suffisamment bien contrôlée,  
 une dépendance à la vitesse d’agitation est observée lors de l’anodisation, 
 des non uniformités du champ électrique sont constatées en raison de l’électrode 

(anode) de contact en face arrière et le système à bille qui limite les effets de rouille, 
 lors de la gravure humide, le bain n’est pas agité étant donné qu’un panier contenant 

plusieurs échantillons alignés à la verticale est implanté dans le bain limitant 
l’agitation du bain.  

Nous verrons l’impact de ces conditions sur la structure nanoporeuse et les caractérisations 
électriques des composants au chapitre IV. 
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Vers une production industrielle 

Le dispositif expérimental présenté sur les Figures II. 7 et Figure II. 8 se trouve dans une zone 
semi-blanche où la contamination n’est pas suffisamment contrôlée pour permettre une 
industrialisation du procédé par manque d’extrême répétabilité. De plus, avec ce dispositif, la 
surface maximale anodisée reste inférieure ou égale à la surface d’un wafer 100mm. δes 
travaux présentés ont donné lieu à un transfert technologique pour anodiser des wafers 
200mm. Il est installé dans un environnement contrôlé en salle blanche. Le principe 
d’anodisation est le même que présenté ci-dessus outre le contact qui se fait directement en 
face avant du wafer par la circulation d’un fluide conducteur à travers un joint torique. La 
cellule est donc adaptée au wafer comme observé sur les images de la Figure II. 7. 

(a)   (b)  

Figure II. 7 : Image des porte-substrats avec le joint torique sans (a) et avec wafer (b) 

δe banc d’expérimentation en salle blanche rassemble les équipements d’anodisation (ou 
électrolyse) de gravure en température, de rinçage à l’eau dé-ionisée et le panneau de contrôle 
électrique. δe bac d’électrolyse comprend deux serpentins de refroidissement et un 
compartiment au centre pour insérer le porte-échantillon.  

 

Figure II. 8 : Banc d’anodisation en salle blanche 
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II.1.3 Contrôle des paramètres géométriques de la matrice  
 

II.1.3.1 Contrôle de la densité et du diamètre de pore  
δe pas entre les pores est dépendant de la tension et de l’électrolyte acide utilisé.  Concernant 
les diamètres de pore, le schéma de la Figure II. 9 montre les différentes conditions de 
l’anodisation à l’origine de l’augmentation des diamètres. Le diamètre reste toutefois, limité 
par le pas de pore. 

 

Figure II. 9 : Les principales conditions de l’anodisation favorisant l’augmentation du 
diamètre 

Ces conditions d’anodisation et d’élargissement contrôlant le diamètre et le pas de pore sont 
développées dans cette partie. 

 

Influence de la tension d’anodisation 

Empiriquement, le diamètre des pores, Dpore, obtenu suite à l’anodisation et avant 
élargissement, est linéairement proportionnel à la tension d’anodisation, U :                                                                    (II.7) 

Le coefficient de proportionnalité nommé λpore est de l’ordre de 1,β9 nm V-1 [90]. 

La distance interpore,     ,  est quant à elle, proportionnelle au potentiel de formation de 
l’alumine nanoporeuse à l’état d’équilibre (Figure II. 10) :                                                                       (II.8) 

Le coefficient de proportionnalité est approximativement 2,5 nm V-1 [91]. Néanmoins, 
concernant nos expériences il se rapproche de 2,4 nm V-1. Les calculs théoriques liés aux 
expérimentations ont été considérés avec la correction du coefficient. 
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Figure II. 10 : Représentation du pas de pore, Dint, suivant la tension d'anodisation et l'acide 
utilisé [92] 

Par ailleurs et comme observé sur ce graphe, pour réduire le pas entre les pores avec des 
tensions d’anodisation de plus en plus faibles, les acides doivent être utilisés dans l’ordre 
suivant de l’acide orthophosphorique à l’acide oxalique et pour les très faibles pas à l’acide 
sulfurique. 

À partir de la distance interpore et en raison de l’organisation hexagonale compacte parfaite 
des pores, la densité de pore, dpore, est théoriquement décrite par l’équation :          √                                                              (II.9) 

Cependant, expérimentalement, la structure d’alumine nanoporeuse comporte des défauts 
qu’il est nécessaire de prendre en compte. Ainsi, selon Nielsch et al., 2002 [91], il existe une 
porosité, P, liée à des conditions optimales pour une auto-organisation des pores suivant un 
arrangement en maille hexagonale presque parfaite. Cette porosité optimale calculée doit être 
d’environ 10% quelque soit l’électrolyte utilisé. Elle est déterminée par la relation :      √  ቀ         ቁ                                                   (II.10) 

Une nouvelle équation donnant le diamètre des pores,      , et la densité de pore,      , 
suivant à la loi des 10% de porosité de Nielsch et al. [91] pour des conditions d’anodisation 
optimales  peuvent être déduite par l’équation : 

      √  √                                                   (II.11) 

          ቀ      ቁ                                               (II.12) 

Les valeurs théoriques ont été calculées à partir des équations décrites ci-dessus.  
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Influence de l’électrolyte 

En plus de l’augmentation de la tension d’anodisation, des paramètres liés à l’électrolyte 
influencent l’augmentation du diamètre des pores tels que sa nature, l’augmentation de sa 
concentration et sa conductivité [27], la diminution de son pH [93] [83], l’agitation par 
convection de l’électrolyte et sa température [94].  

- δa concentration de l’électrolyte influence la distance inter-pore. Ainsi, augmenter la 
concentration améliore l’ordre hexagonal des pores et augmente le diamètre des pores. Ce 
phénomène serait lié à la conductivité de l’électrolyte [27].  

- δa réduction du pH avec l’augmentation de la densité de courant favorise la formation des 
pores au sein de l’alumine [83]. Augmenter l’acidité de l’électrolyte revient à accroître la 
cinétique de dissolution de l’alumine nanoporeuse et permet alors d’obtenir des diamètres 
de pores plus larges [93]. 

- δ’agitation permettant le transfert de la chaleur par convection peut avoir un impact sur le 
diamètre intérieur des pores. En effet, quand  la chaleur de réaction ne peut être dissipée, 
la température liée au champ électrique en fond de pore augmente, provoquant une 
accélération de la cinétique de dissolution et de celle de formation de l’oxyde. Il s’en suit 
une augmentation de la température du bain à l’origine d’une densité de courant plus 
importante [93] pouvant entraîner une organisation désordonnée des pores. δ’agitation du 
bain d’électrolyte s’avère donc nécessaire pour abaisser la température du bain. 
 

Conditions expérimentales d’obtention des diamètres  
δ’aluminium produit au Cea-Leti possède des grains suffisamment larges après recuit pour 
nous permettre d’obtenir la meilleure organisation possible. 

Deux électrolytes ont majoritairement été utilisés pour dimensionner de manière optimale les 
structures devant contenir les différents matériaux de la capacité. Les structures de diamètres 
de pores les plus larges sont obtenues avec une tension de 170V dans un électrolyte d’acide 
orthophosphorique (H3PO4) de 1.7% w/w en concentration massique à une faible température 
de β°C afin de limiter l’échauffement en fond de pore et l’accélération de la cinétique en fond 
de pore. Ces conditions ont été tirées de la thèse de L. Dupré [95].  Pour les structures les plus 
denses, l’électrolyte d’acide oxalique di-hydraté (H2C2O4-2H2O) est utilisé à une tension 
d’anodisation de 60V et une concentration de H2C2O4-2H2O de 3% à 8°C. Les conditions 
d’anodisation à 60V ont été tirées de la thèse de T. Gorisse [96]. δa tension d’anodisation 
limite pouvant être générée par le générateur keithley est en dessous de 90V du fait des 
courants d’anodisation élevés proches du clampe de 0.1A et ne permettant pas l’amorçage 
complet des pores en raison de sa limitation de puissance. Avec le même acide oxalique, une 
tension d’anodisation de 80V a servi à obtenir des structures avec une densité de pore 
intermédiaire. 

Les cinétiques de gravure ont été étudiées suivant la température. Après l’anodisation, le 
diamètre final souhaité est obtenu par élargissement des parois de chaque pore par 
l’intermédiaire d’une gravure humide à l’acide orthophosphorique à 7% wt. δa concentration 
étant fixée, les cinétiques de gravure ont été mesurées, elles sont reportées sur la figure II. 11 
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en fonction de la température (δes points représentés ont été obtenus à partir d’une moyenne 
pour quatre parties d’un même échantillon). Grâce à ce  graphe nous pourrons mieux contrôler 
les cinétiques de gravure suivant les variations en température. 

 

Figure II. 11 : Cinétiques de gravure de l'alumine nanoporeuse suivant la température du 
bain d’H3PO4 7% 

Au final, nous avons travaillé avec l’acide orthophosphorique à 170 V pour obtenir des 
diamètres suffisamment larges jusqu’à γβ0 nm (après élargissement du diamètre) afin de 
s’assurer de la conformité des premiers dépôts. De l’acide oxalique à 60 V et 80V a également 
été utilisé pour obtenir les diamètres plus faibles de l’ordre de jusqu’à respectivement 1β0 nm 
(après élargissement du diamètre) avec un pas de l’ordre de 140 nm à 190 nm. 

 

II.1.3.2 Contrôle de l’épaisseur de la matrice 
δ’épaisseur d’alumine formée dès la première anodisation conditionne la qualité finale de la 
matrice poreuse. En effet, il faut s’assurer d’une épaisseur d’alumine EAAO (nommé EAl2O3 par 
la suite) formée d’environ βµm en première anodisation afin d’obtenir une organisation 
hexagonale correcte des pores en seconde anodisation. Il s’agit dès lors de contrôler cette 
épaisseur d’alumine formée en première anodisation afin de maîtriser l’épaisseur restante 
d’aluminium permettant d’obtenir la profondeur de pore désirée. Ainsi, suivant la première loi 
de Faraday la quantité de matière d’alumine massive formée est liée à la quantité de charges 
échangées durant l’anodisation. Ce que nous allons démontrer. 

Considérons un nombre de moles nAl2O3 d’Al2O3 formées au cours de l’anodisation, 
correspondant au rapport du nombre de molécules d’Al2O3 (NAl2O3) formées au cours de 
l’anodisation par le nombre d’Avogadro (NA). δe nombre de molécules d’Al2O3 (NAl2O3) 
formées est représenté par la quantité de charges totale (Qtot) échangée et cumulée au cours du 
temps sur la quantité de charges échangées (qAl2O3) pour la formation d’une molécule 
d’Al2O3. δa création d’une molécule d’Al2O3 nécessite la circulation de γ ions d’O2- et de 2 
ions d’Al3+, soit respectivement une charge totale de q=6e. Il faut donc une charge 
électronique totale échangée de qAl2O3=6e.  
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δ’équation (II.13) lie la quantité de matière d’alumine formée à la quantité de charges :                                                                  (II.13) 

Cette quantité de matière d’Al2O3 (nAl2O3) se représente également par le rapport de la masse 
d’Al 2O3 (mAl2O3) sur la masse molaire d’Al2O3 (MAl2O3). δa masse d’Al2O3 (mAl2O3) équivaut 
à la masse volumique d’Al2O3 (ρAl2O3)  par le volume de la matrice d’Al2O3 (VAl2O3). La 
surface de la matrice d’Al2O3 (SAl2O3) anodisée circulaire de 7.065 cm². Le volume de la 
matrice d’Al2O3 (VAl2O3) est SAl2O3 par l’épaisseur d’Al2O3 (E Al2O3) formée. δ’équation 
devient donc :                                                              (II.14) 

En associant l’équation (II.1γ) à l’équation (II.14), l’épaisseur d’Al2O3 est aisément retrouvée 
par l’équation (II.15) ci-dessous :                                                                       (II.15) 

Cette équation montre la relation entre l’épaisseur finale de la couche d’Al2O3 et la quantité 
de charge échangée et cumulée au cours du temps durant l’anodisation. Elle peut être utilisée 
en tant que méthode non destructive en considérant la densité volumique moyenne de l’Al2O3 
massive amorphe obtenue par anodisation (Ȗ-Al 2O3) est de 3.2 g.cm-3 [91] [97].  

Au final en première anodisation, la hauteur de pore (Hpore) peut être connue en soustrayant à 
l’épaisseur (EAl2O3) d’Al2O3 formée, l’épaisseur de la couche barrière d’Al2O3 sous le pore. 
Cette dernière est équivalente à la distance interpore (Dint)  soustraite du diamètre (Dpore)  et le 
tout divisé par 2.                                                           (II.16) 

δ’épaisseur de la couche barrière est liée à la tension d’anodisation mais également à 
l’électrolyte.  

 

Conditions expérimentales d’obtention des hauteurs de pores 
Afin de connaitre la hauteur de pore et de mieux contrôler les quantités d’alumine formée, il a 
été essentiel d’étudier les cinétiques d’anodisation avec une analyse en temps et en charges 
cumulées en première anodisation. Une statistique sur ces cinétiques a été effectuée. 

Le graphe de la Figure II. 12 montre la relation de proportionnalité entre l’épaisseur 
d’Alumine nanoporeuse formée et la quantité de charges échangées pour les différents 
électrolytes utilisés, l’acide oxalique et l’acide orthophosphorique.  
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Figure II. 12 : Épaisseur d'alumine nanoporeuse formée suivant la quantité de charge 
échangée et cumulée  

Suivant l’échantillon anodisé, en raison des variations au niveau du contact en face arrière et 
de l’épaisseur variable de la couche d’alumine native, une variation plus ou moins importante 
de la densité de courant a été constatée au cours du temps jusqu’à l’arrêt de la première 
anodisation. Cette variation peut être liée à la cellule d’anodisation avec un contact électrique 
à l’anode qui varie suivant l’échantillon et les conditions d’anodisation. La quantité de charge 
électronique n’est donc pas la même pour un temps donné et de même, pour la quantité 
d’alumine nanoporeuse formée. La quantité de charge cumulée au cours du temps a donc été 
relevée au temps d’arrêt de l’anodisation lors de la propagation constante de l’ensemble des 
pores. De ce fait, la relation entre épaisseur anodisée et quantité de charges échangées et 
cumulées a été vérifiée expérimentalement et statistiquement grâce aux images MEB de 
différents échantillons mais également théoriquement.  

δes valeurs obtenues expérimentalement avec une marge d’erreur de mesure de l’ordre de 
10% liée à l’observation εEB sont comparées aux valeurs obtenues théoriquement. Pour ces 
valeurs théoriques nous considérons une densité volumique moyenne de l’alumine 
nanoporeuse amorphe (Ȗ-Al 2O3) de 3,2 g.cm-3 [91] [97]. Cette méthode permet ainsi de 
remonter à l’épaisseur d’Alumine formée en première anodisation et en seconde anodisation 
de manière non destructive pour les différents électrolytes acide ortphosphorique à 1,7 %wt à 
170V et l’acide oxalique di-hydraté à 3% à 60V.  
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II.1.4 Variation des paramètres du procédé sur la matrice nanoporeuse 
 

Suite aux optimisations des cinétiques d’anodisation et de gravure, des structures de diamètres 
de pores les plus larges aux plus étroits ont été fabriquées afin d’être étudiés comme 
démonstrateurs mécaniques puis en tant que démonstrateurs électriques. Les démonstrateurs 
mécaniques vont permettre de déterminer  la conformité du dépôt par ALD de TiN (10nm) / 
Al 2O3 (20nm) / TiN (10 nm). Six structures présentant des variations de densité et de diamètre 
de pore ont été fabriquées dans le but d’être caractérisées électriquement par la suite. Les 
hauteurs de pores obtenues quant à elles sont de l’ordre de 5,0±0,1µm pour les démonstrateurs 
les plus denses contre 7,1±0,2µm. 

 

II.1.4.1 Variation sur la densité de pore 
Sachant que l’augmentation de la densité de capacité est d’autant plus dépendante d’une 
densité de pore plus élevée que de l’élargissement des diamètres de pore, trois densités de 
pores différentes ont été étudiées pour trois tensions d’anodisation différentes 60V, 80V et 
170V. Les trois structures de distances inter-pore (ou densité de pore) différentes sont 
présentées avant élargissement suite à la 2nde anodisation sur les images MEB de la Figure II. 
13. 

a)  b)  c)   

Figure II. 13 : MEB Top view après 2nde anodisation pour les 3 différentes densités de pores 
décroissantes:(a) Dint=430nm (170V)  (b) Dint= 180nm ( 80V ) et (c) Dint= 138nm ( 60V) 

La densité de pore expérimentale à chaque tension d’anodisation a été déterminée suite à un 
traitement avec le logiciel ImageJ de différentes images MEB en vue de dessus des 
nanopores. Les distances inter-pore expérimentales sont déduites de l’équation de la densité 
de pore expérimentale moyenne. Une comparaison entre les valeurs théoriques et 
expérimentales de la distance interpore (Dint) est représentée suivant la tension d’anodisation 
dans le graphe de la Figure II. 14. Concernant les valeurs théoriques de Dint, elles sont 
considérées avec un coefficient      de l’ordre de β,4 nmV-1 plus proche des valeurs 
expérimentales avec une erreur de 0,1 nm.V-1 par rapport à la littérature de 2,5 nmV-1 [91].  

Selon Li et al. en 1998 [94], la relation expérimentale entre la distance interpore et la tension 
d’anodisation quelque soit l’acide utilisé (sulfurique, oxalique et phophorique) est Dint = -1,7 
+ 2,81 Ua. Dans le cadre de ces expérimentations, avec la prise en compte de l’acide oxalique 
et l’acide orthophosphorique, les valeurs expérimentales obtenues Dint = 1,82 + 2,29 Ua. Le 
coefficient      expérimental serait de l’ordre de β,γnm.V-1.  
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Figure II. 14 : Comparaison des distances interpores théoriques et expérimentales suivant la 
tension d’anodisation  

Cette distance moyenne entre chaque pore permet ainsi de savoir pour chaque démonstrateur 
l’épaisseur de la paroi d’alumine nanoporeuse, épaisseur à ne pas dépasser après 
détermination des diamètres de pore. La comparaison avec les valeurs théoriques moyennes 
de la littérature et les valeurs expérimentales donne une idée de l’arrangement des pores par 
rapport à la maille hexagonale parfaite.  

Cependant, l’intérêt réside davantage dans la surface qui pourra être développée par la 
capacité MIM au sein de la matrice nanoporeuse. La détermination de la densité de pores 
s’avère donc également nécessaire afin de connaitre l’écart avec le nombre de pores devant 
être obtenus pour une surface donnée.  

Les densités théoriques de pores sont déterminées à partir de l’équation théorique          √         avec la prise en compte des valeurs expérimentales de la distance interpore 

afin de ne prendre en compte que l’écart lié aux défauts d’organisation des pores de la matrice 
nanoporeuse réelle. Les densités de pores expérimentales sont obtenues par comptage sur une 
surface donnée grâce au logiciel ImageJ. Ces densités de pore théoriques et expérimentales 
apparaissent en fonction de la tension d’anodisation utilisée dans le graphe de la Figure II. 15. 
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Figure II. 15 : Comparaison des densités de pores moyennes théoriques sans et avec facteur 
de porosité et expérimentales  

Au vu de l’écart entre les valeurs théoriques et expérimentales de la densité de pores, nous 
voyons que cet écart est relativement faible. Toutefois, il est plus marqué pour la structure 
nanoporeuse la plus dense obtenu à 60V. De ce fait, le nombre de pores sur une surface 
géométrique donnée sera moins important, conduisant à la diminution de la densité de 
capacité.  

Le Tableau II. 2 récapitule les valeurs théoriques et expérimentales de la distance 
interpore,     , de densité de pore,      , et de diamètre initial,      , qui varient en fonction 

de la tension d’anodisation utilisée. Il est à noter que les valeurs de porosité et des diamètres 
avant élargissement sont déterminées à partir des équations présentées en I.γ.1 à l’aide des 
valeurs expérimentales de      et      . La porosité obtenue est 8,6 (±0,2)% se rapproche des 

10% de porosité de Nielsch pour lesquelles les conditions d’anodisation sont optimales afin 
d’obtenir des pores ordonnés.   

Tableau II. 2 : Récapitulatif des paramètres de porosité (Dint, Distance interpore, dpore, 
densité de pore de la matrice et Dpore, le diamètre avant élargissement) 

 

Tension d’anodisation (V) 170 80 60      théorique (nm) 408 192 144      expérimentale (nm) 406±4 178±3 138±3       théorique maille hexagonale (p/cm²) 7×108 3,64×109 6,06×109 

Porosité (%) 8,45 8,47 8,86       avec facteur porosité (p/cm²) 6,94×108 3,13×109 5,57×109       expérimentale (p/cm²) (7,0±1)×108 (3,63±1)×109 (5,64±1)×109       initial avant gravure (nm) 124,9  58,7  45  
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II.1.4.2 Variation des diamètres 
Pour chaque densité de pores (ou distance inter-pore), deux diamètres de pores sont 
considérés. Un élargissement de 8.3 à 9.2% en plus pour le diamètre le plus large est 
considéré pour l’ensemble des échantillons. δ’image (Figure II. 16) montre l’exemple de 
l’élargissement entre les deux échantillons obtenu à 80V de même densité de pores mais de 
deux diamètres présentant une différence de 8.3% suite à des élargissements à l’acide 
orthophosphorique 7% à 44±1°C de 8 min pour l’un et 9 min pour l’autre.  

a)  b)  

Figure II. 16 : Images MEB en vue de dessus de l’élargissement des structures moyennement 
agressives H2C2O4 2H2O 1% à 80V et 5°C après (a) 8 et (b) 9 min de gravure 

Ces images montrent également les défauts présents en termes de maille hexagonale sur ces 
échantillons. Cela correspond bien à l’écart par rapport à la théorie des distances inter-pores à 
la tension de 80V observé sur le graphe de la Figure II. 14. 

 

II.1.4.3 Etude sur l’influence de la texture de l’aluminium  
Afin d’étudier l’influence de la texture de l’aluminium, sur l’organisation et la densité des 
pores, différentes rugosités d’aluminium ont été étudiées. Des mesures locales par AFM des 
rugosités de surface de l’aluminium, nous ont permis de les différencier en deux parties, 
l’aluminium de forte rugosité (RMS3=43,7nm sur une zone de mesure par AFM de 
10x10µm²) et l’aluminium de faible rugosité (RMS=11,5nm sur zone de mesure par AFM de 
30x30µm²). La Figure II. 17, nous montre la structure d’alumine nanoporeuse (en vue de 
dessus) obtenue respectivement avec la forte rugosité d’aluminium en (a) et la faible rugosité 
d’aluminium en (b). 

 

 

                                                 
3 Roughness Mean Square = Rugosité normée de la surface 
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a)    b)  

Figure II. 17 : Images MEB en vue de dessus de la matrice nanoporeuse après anodisation de 
l’aluminium à (a) forte rugosité et (b) à faible rugosité après gravure humide 

Des caractérisations physiques ont été menées à l’aide d’un logiciel de traitement d’image 
afin de se rendre compte de l’impact de la texture de l’aluminium sur la porosité de la 
structure d’alumine nanoporeuse. Les paramètres mesurés et résumé dans le Tableau II. 3, 
sont : la distance interpore, Dint, le diamètre de pores, Dpore, la hauteur de pores, Hpore et la 
densité de pores, dpore. 

 
Aluminium _ forte 

rugosité  
Aluminium _ faible 

rugosité 
Dint mesurée (nm) 132±7 140±7 
Dpore mesuré (nm) 105±18 114±18 
Hpore mesurée (µm) 5,3 5,6 

dpore (/µm²) 66,3 58,9 
Tableau II. 3 : Récapitulatif des paramètres de la matrice nanoporeuse obtenue à partir d’un 
aluminium de petits grains et de gros grains 

Nous remarquons qu’augmenter la rugosité de l’aluminium permet d’augmenter la densité des 
pores formés d’environ 12,6% en passant de 58,9 à 66,3 pores/µm². Cependant, le diamètre 
s’avère moins important de 7,9%. Ainsi, nous gagnons en densité de pores mais nous perdons 
en termes d’organisation comme nous pouvons le voir sur l’image εEB (a) de la Figure II. 
17. 

Cette désorganisation et cette augmentation de la densité de pore peut être due à une présence 
plus importante de joints de grains sur l’aluminium composé de petits de grains. Ces joints de 
grains étant à l’origine d’orientations cristallines différentes, la désorganisation est d’autant 
plus importante. δa surface développée par la structure de petits grains d’aluminium est 
potentiellement plus importante dans ces matrices nanoporeuses. 

Il est à noter que pour nos démonstrateurs, l’ensemble des matrices d’alumine nanoporeuse 
effectuées sur silicium ont été obtenues à partir d’un aluminium considéré avec la rugosité la 
plus faible. 
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II.1.5 Gain de surface et aspect ratio de la nanostructure 
 

II.1.5.1 Gain de surface par rapport à la surface planaire 
Nous considérons deux surfaces : 

 La surface Spore, la surface au sein des parois internes des pores de la matrice nanoporeuse. 
En considérant chaque pore comme étant cylindrique, la surface dans et entre chaque pore 
sous la surface, S2D, du plot de contact, cette surface, Spore, est définie par 
l’équation (II.17) :       (          ) ቀ(             )   ሺ      ሻ ⁄  ቁ                       

                  ቆ    ((          )   (      ⁄ ) )ቇ                                 (II.17)                             

Avec, 

- Dpore, le diamètre interne de pore, en nm,  
- Hpore, la hauteur de pore, en µm, 
- dpore, la densité de pore, par cm², 
-           , nombre de pore sous la surface occupée par le plot de contact de la capacité. 

 
 La surface S3D est la surface potentiellement développée par le diélectrique au sein des 

nanopores de la matrice. Cette surface peut être déduite de l’équation II .5 donnée dans la 
partie II.1.1. Cette surface, S3D, développée par le diélectrique est donc inférieure à la 
surface structurelle, Spore, au sein des parois de pores de la matrice nanoporeuse.  

La représentation des deux surfaces, Sp et S3D, est donnée sur la Figure II. 18 en considérant 
un pore. 

a) b)  

Figure II. 18 : Représentation schématique de la surface (a) Sp au sein d’un pore et (b) S3D 
développée par le diélectrique Al2O3 au sein d’un pore 

Ainsi, les surfaces S3D et Sp sont déduites directement des valeurs brutes expérimentales de 
densité de pore, diamètre et profondeur ou hauteur de pore. δa surface de l’électrode 
supérieure d’aluminium représente la surface planaire S2D sur la Figure II. 2. 
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Le gain de la surface théorique de Sp et S3D par rapport à S2D est représenté graphiquement en 
fonction de la distance entre les pores, Dint et du diamètre des pores, Dpore, est effectuée 
(Figure II. 19).  

 

Figure II. 19 : Gain de surface 3D/2D théorique de la structure et du diélectrique avec 10nm 
de TiN en électrode basse suivant la distance interpore et le diamètre de pore 

Nous pouvons remarquer que : 

- Plus la distance interpore est faible et plus le gain de surface sera important, 
- Pour une même densité de pore, plus le diamètre de pore est élevé et plus le gain de 

surface sera important,  
- Plus la distance interpore est faible et plus l’écart entre le gain de surface de la structure et 

le gain de surface du diélectrique se creusent.  
 

II.1.5.2 Aspect ratio et structures 3D  
δ’aspect ratio ou facteur de forme, est le rapport de la hauteur sur le diamètre, des différents 
composants. La structure la plus dense atteint un aspect ratio de presque 56 quand le PICS 3 
(structure micrométrique) est limité à 44. Le Tableau II. 4 résume les paramètres 
géométriques de la structure nanoporeuse des différents démonstrateurs avec leur aspect ratio.  

Démonstrateurs 1 2 3 4 5 6       (p/cm²) 6,94×108 3,13×109 5,57×109       (nm) 250±25 229±23 117±12 108±11 101±23 92±9       (µm) 7,3±0,7 7±0,7 4,9±0,5 4,8±0,5 4,8±0,5 5,1±0,5 
Aspect ratio 29,2 30,6 41,9 44,4 47,6 55,4 

Tableau II. 4 : Paramètres géométriques de la matrice nanoporeuse pour les différents 
démonstrateurs 

δa limite maximale de l’aspect ratio de la gravure profonde ionique réactive est d’environ 44 
obtenu avec les capacités micrométriques PICS de génération γ d’IPDIA. Avec les structures 
les plus denses obtenues par électrochimie, les aspect ratio atteignent et dépassent la limite de 
la gravure ionique réactive qui permet uniquement de fabriquer des microstructures. Ainsi, 
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ces nanostructures permettent de gagner en facteur de forme, il reste maintenant à vérifier la 
conformité des dépôts au sein de ces structures. 

 

II.2 Étude morphologique des dépôts au sein de la structure 
 

II.2.1 Choix de l’équipement ALD  
 

δa conformité représente la mesure d’épaisseur d’une couche mince dans différentes zones 
(haut, milieu et bas) du pore. La conformité des dépôts ALD des matériaux composant la 
capacité au sein de la structure nanoporeuse a été testée à partir de différents équipements. 
Ces équipements sont l’AδD Plasma & thermal Fiji se trouvant à la PTA du CIME Nanotech 
à Grenoble, l’AδD au δAAS (Laboratoire d'Analyse et d'Architecture des Systèmes) à 
Toulouse et l’AδD du fournisseur PICOSUN en Finlande. Il est cependant à noter que les 
dépôts de la PTA et au LAAS, ont été effectués par Plasma Enhanced ALD (PEALD) qui est 
de nature moins conforme que le dépôt ALD thermique obtenu par PICOSUN. En effet, 
tandis que pour une bonne conformité, l’AδD thermique est basée sur une chimisorbsion 
dissociative des précurseurs, en PEALD, la perte de conformité est liée à la limitation de la 
couverture en fond des structures à fort aspect ratio en raison du taux plus faible de 
recombinaison des radicaux sur le côté des parois [65]. Le Tableau II. 5 est un récapitulatif de 
l’épaisseur déposée et de la conformité du TiN et de l’Al2O3 selon les différents équipements 
d’AδD utilisés. 

 

Tableau II. 5 : Récapitulatif de la conformité des différents dépôts ALD de TiN et d’Al2O3 
suivant l’équipement utilisé 

Un contrôle de la saturation de surface sur l’ensemble des parois de la structure nanoporeuse 
s’avère nécessaire avec prise en compte de la profondeur et du diamètre des pores. Dans un 
premier temps, l’ensemble des dépôts ont été effectués au sein de structures de 5.0±0.5 µm de 
profondeur et β80±γ0 nm de diamètre avec un aspect ratio d’environ 18. Sur ces premières 
structures, comme attendu les dépôts PEALD ont une conformité moins importante que 
l’AδD thermique autant pour le TiN que pour l’Al2O3. Les dépôts ALD de PICOSUN 
présentent donc une excellente conformité dans ces structures mais également dans des 
structures plus agressives de l’ordre de 150±γ0 nm de diamètre avec un aspect ratio d’environ 
33 comme constaté sur les images (Figure II. 20 et Figure II. 21) obtenus au MEB.  
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Figure II. 20 : Image structure nanoporeuse sur Si après élargissement et dépôt ALD 

 (a)     (b)  

   (c)    (d)  

Figure II. 21 : Images MEB des dépôts TiN/Al2O3/TiN de PICOSUN au sein des pores de 
5.5±0.5 µm de hauteur et de 280±30 nm de diamètre en haut (a) et fond (b) de pore et de 
140±15 nm de diamètre en haut (d) et fond (e) de pore 

Au final, à plus long terme, ces mêmes dépôts ALD seront effectués et analysés dans des 
structures plus profondes avec des diamètres de pore de l’ordre de 90 nm. 
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II.2.2 Conformité des dépôts au sein des démonstrateurs 
 

Des observations MEB en top view ont été effectuées sur les 6 échantillons suite au dépôt par 
couche atomique des différents matériaux Métal-Isolant-Métal de la capacité au sein de la 
structure nanoporeuse. 

II.2.2.1 Conformité du dépôt ALD de PICOSUN 
δes images εEB en vue de dessus sur l’ensemble des démonstrateurs (Figure II. 22), nous 
ont permis d’appréhender la confirmité du dépôt avant les observations en coupe transverse 
sur les échantillons les plus étroits. Ces images MEB ont été obtenues suite au dépôt ALD des 
trois différentes couches TiN/Al2O3/TiN de la MIM. 

 

Figure II. 22 : Images MEB en vue de dessus des 6 démonstrateurs suivant la réduction de 
densité de pores et de diamètre des pores 
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À partir de ces images MEB, les premières constatations sont un débouchage de tous les pores 
les plus larges et d’une partie des pores les plus étroits. δes diamètres ont été réduits 
d’environ β0 nm concernant les pores les plus larges (>β00nm) et d’approximativement, 
10nm pour les autres en raison de la faible distance des pores afin de s’assurer la robustesse 
de la structure après dépôt des matériaux. δes observations sur l’échantillon des diamètres de 
pore les plus larges aux plus étroits montrent une très bonne conformité des dépôts jusqu’en 
fond de pore.  

Nous avons ensuite effectué une coupe transverse des démonstrateurs aux nanostructures les 
plus larges aux plus denses avec le diamètre le plus restreint afin d’analyser la conformité en 
fond de pore. Seules les images MEB du démonstrateur le plus large et du démonstrateur le 
plus dense sont présentés (Figure II. 23). 

(a)  (b)  

Figure II. 23 : Image MEB du fond de pore de la structure (a) la plus large et de la structure 
(b) la plus dense avec les diamètres les plus étroits 

δe dépôt des γ couches de la capacité s’effectue correctement jusqu’en fond de pore entre les 
piliers, ce qui peut laisser présager d’une densité de capacité correcte et d’un claquage du 
composant nanostructuré 3D du même ordre de grandeur que le claquage des capacités 2D. 

Etude statistique de l’épaisseur de diélectrique Al2O3 

Les épaisseurs d’Al 2O3 ont été mesurées statistiquement en haut, en milieu et en fond de pore 
sur différentes images MEB avec le logiciel ImageJ. Le schéma de la Figure II. 24 représente 
les zones analysées au sein du pore. 

 

Figure II. 24 : Schéma représentatif des différentes zones où les épaisseurs de diélectriques 
ont été mesurées 
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δ’espérance et l’écart type sur une trentaine de mesures des épaisseurs d’Al2O3 à partir des 
pores en haut, au milieu et au bas de structure d’alumine nanoporeuse, sont données dans le 
Tableau II. 6.  

Démonstrateurs 1 2 3 4 5 6 
Aspect ratio 29,2 30,6 41,9 44,4 47,6 55,4 

Gain de surface 3D 
théorique 

33,8 29,9 44,1 38,8 57,4 48,6 

Epaisseur Al2O3 

haut de pore (nm) 
22,4±1,3 22,4±0,7 22±0,9 20,9±0.8 21,9±0,9 21,8±1,1 

Epaisseur Al2O3 

milieu de pore (nm) 
22,5±1,5 21,5±0,6 22.,1±0,8 20,8±1,1 21,7±0,6 22,5±0,5 

Epaisseur Al2O3 bas 
de pore (nm) 

21,5±0.5 21,2±0.8 22,6±1,1 21,7±1.4 21,8±0,6 25,6±4,1 

Epaisseur Al2O3 
globale (nm) 

22,1±1.3 21,7±0.8 22,3±0,9 21,2±1.2 21,8±0,7 23,4±3 

Tableau II. 6 : Valeurs moyennes des épaisseurs d’Al2O3 mesurées statistiquement à 
différents endroits de la matrice nanoporeuse 

Pour l’ensemble des composants, l’épaisseur d’Al 2O3 est approximativement de 22nm avec 
un écart type allant jusqu’à 1.γ nm sauf sur le démonstrateur 6. Sur ce démonstrateur 
présentant le plus faible diamètre, l’épaisseur du diélectrique Al2O3 en fond de pore s’avère 
jusqu’à β fois plus importante que son épaisseur déterminée en haut et milieu de pore. Ainsi, 
la variation d’épaisseur y est statistiquement plus importante.  

 

δ’image εEB de la Figure II. 25 montre le fond de pore du démonstrateur 6.  

  

Figure II. 25 : Observations MEB du fond de pore du démonstrateur 6, le plus dense en terme 
densité de pore et de diamètre 

Pour le démonstrateur 6, l’épaisseur du diélectrique d’Al2O3 est plus importante en fond de 
pore en raison de la présence de « pattes d’éléphant » dues à l’affinement du pilier d’alumine 
nanoporeuse sur le substrat de silicium. Ainsi, le diélectrique est « pincé » sous le pilier de 
pore.  
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II.2.2.2 Dépôt du plot d’Al 
Des observations MEB des échantillons en vue de dessus (Figure II. 26 et Figure II. 27) et en 
coupe transverse (Figure II. 28) ont été effectuées afin de s’assurer de l’épaisseur et du 
recouvrement de l’aluminium déposé sur les structures nanoporeuses après dépôt ALD. Le 
plot circulaire est d’environ 4β0±10µm de diamètre. 

a)  b)  

Figure II. 26 : Image MEB du plot d’aluminium et de son extrêmité avec la structure 
nanoporeuse (AAO) 

Les observations en vue de dessus (Figure II. 27) montrent que pour les pores les plus larges 
(>200nm), le recouvrement est moins important par la présence de creux que celui des 
structures ayant les diamètres de l’ordre de 105±15nm et dont la densité de pores est plus 
importante. Cela pourrait s’expliquer par la taille des grains d’aluminium plus faible que le 
diamètre des pores dans le cas des structures les moins denses aux pores les plus larges. 
Inversement dans les structures les plus denses, le recouvrement par les grains d’aluminium 
est plus dense. La structure serait plus robuste sur les densités de pores les plus importantes et 
les diamètres les plus restreints, donc moins agressée mécaniquement par le posé de pointe 
durant les caractérisations électriques. 

(a)  (b)  (c)  

Figure II. 27 : Plot d’aluminium vu de dessus du démonstrateur le moins poreux au plus 
poreux 

δ’observation εEB en coupe transverse (Figure II. 28) concerne le dépôt par évaporation sur 
les structures ayant les diamètres les plus larges (240±10nm). δ’épaisseur d’aluminium 
mesurée est de 1.1±0.1µm. 
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Figure II. 28 : Images en coupe transverse du composant MIM 3D et de la mesure du plot de 
contact d’aluminium 

De ces observations εEB du plot d’aluminium sur les structures nanoporeuses ayant les 
diamètres les plus larges (>200nm), une remarque peut être faite concernant le recouvrement 
total des pores. δ’épaisseur d’aluminium de 1.1±0.1µm paraît suffisamment importante pour 
recouvrir les pores malgré les creux observés dans l’aluminium en vue en face plane. 

 

Gravure du TiN 

Une gravure plasma du TiN succède au dépôt d’aluminium afin de séparer chaque plot de 
contact pour éviter les court-circuits entre chaque composant. Une vérification au MEB           
(Figure II. 29) a été effectuée pour s’assurer de la gravure du TiN et le courant entre les plots 
de contact a également été mesuré. δ’image ci-dessous illustre que le TiN top a bien été gravé 
entre les pores de l’échantillon le plus dense en terme de diamètre (<100nm) et de densité de 
pores (~ 6.06.109 p/cm²).  

  

Figure II. 29 : Image MEB en vue de dessus sur la zone en dehors du plot d’aluminium après 
gravure TiN 

Sur cette image, le TiN ayant été gravé, l’ensemble des pores est séparé par de l’alumine. De 
plus, des vérifications électriques sur deux capacités voisines en série ont été effectuées et ont 
démontrées de faibles courants de fuite de capacité. Cela signifie que les plots ont bien été 
isolés les uns des autres. 
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II.3 Estimation prédictives des densités de capacité et d’énergie à partir du 
calcul théorique 

 

Les densités de capacité et d’énergie permettent de déterminer la densité d’intégration et 
stockage au sein du composant. Elles seront ici considérées avec les valeurs théoriques 
mesurées dans le meilleur des cas où la conformité des dépôts est excellente et des structures 
bien formées. Les données propres au diélectrique telles que la constante diélectrique (9), de 
tension de claquage (16V), sont reprises des données obtenues pour ce même diélectrique en 
planaire. δes épaisseurs d’Al2O3 sont fixées à 22±2nm obtenues à partir de la mesure 
statistique des épaisseurs d’Al2O3 de chaque démonstrateur. La surface 2D mesurées à 
0,137mm². 

 

Les valeurs expérimentales mesurées des paramètres de la matrice (     , densité de pore,      , diamètre et      , profondeur de pore), le gain de surface et l’épaisseur d’Al2O3 qui 

influencent la densité de capacité des différents démonstrateurs,  sont résumés dans le Tableau 
II. 7. 

 

Démonstrateurs 1 2 3 4 5 6       (p/cm²) 6.94×108 3.13×109 5.57×109       (nm) 250±25 229±23 117±12 108±11 101±23 92±9       (µm) 7.3±0.7 7±0.7 4.9±0.5 4.8±0.5 4.8±0.5 5.1±0.5 
Sp (mm²) 4.56 4.04 5.96 5.24 7.75 6.56 

Aspect ratio 29.2 30.6 41.9 44.4 47.6 55.4 
Gain de surface 33.8 29.9 44.1 38.8 57.4 48.6 

Épaisseurs 
d’Al2O3 (nm) 

22.1±1.3 21.7±0.8 22.3±0.9 21.2±1.2 21.8±0.7 23.4±3 

Tableau II. 7 : Paramètres expérimentaux mesurés sur la matrice nanoporeuse des différents 
démonstrateurs et influençant la densité de capacité  
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II.3.1 Estimation prédictive des densités de capacité 
 

La densité de capacité surfacique équivalente a été estimée théoriquement à partir de 
l’équation (1) avec les valeurs mesurées de la densité, les diamètres et la hauteur des pores et 
la valeur de l’épaisseur du diélectrique Al2O3 fixée à 22±βnm pour l’ensemble des 
démonstrateurs. La densité de capacité théorique est représentée sur la Figure II. 30 en 
fonction du gain de surface 3D. 

 

Figure II. 30 : Densité de capacité théorique en fonction du gain de surface  

 

Les densités de capacité pourront être comprises entre 100 nF/mm² et 185 nF/mm² des 
structures les moins denses aux plus denses. Pour les structures les plus denses avec un gain 
de surface d’environ 57, les densités de capacité pourrait atteindre jusqu’à β1βnF/mm² (valeur 
maximale de l’incertitude de mesure) soit une densité de capacité volumique de 44,4mF.cm-3 
avec une profondeur de 4,9µm.  
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II.3.2 Estimation prédictive des densités d’énergie de stockage 
 

Dans ce contexte de la miniaturisation, l’intérêt d’étudier la densité d’énergie stockée est la 
prise en compte de la profondeur ou hauteur, Hpore de la nanostructure et de l’épaisseur de 
diélectrique dans cette nanostructure en plus de la densité de capacité.  

Concernant la tension de claquage du diélectrique, elle est déterminée à 16V à partir des 
structures planaires avec le même diélectrique Al2O3. Le graphe de la Figure II. 31 représente 
la densité d’énergie prédictive des 6 différents démonstrateurs, l’état de l’art sur la εIε dans 
une structure nanoporeuse de P.Banerjee et al, 2009 [27] et du PICS γ d’IPDIA en fonction du 
gain théorique de surface développée par le diélectrique sur la surface planaire. 

 

Figure II. 31 : Densité d’énergie théorique en fonction du gain de surface  

Les densités d’énergie pouvant être atteinte théoriquement sont comprises entre 0,5mWh.cm-3 
à 1,3mWh.cm-3. Ces densités d’énergie volumique sont de l’ordre de celle des condensateurs 
électrolytiques voire de celle des supercondensateurs. De plus, nous observons que nos 
données sont bien au-delà du PICS de génération 3 et dépassent également la référence de 
MIM 3D dans une matrice nanoporeuse de P.Banerjee et al.,2009 [27] 

Nous remarquons deux tendances suivant la hauteur de pores. Nous développerons ces 
explications au chapitre IV avec la comparaison de ces valeurs obtenues par le calcul avec les 
caractérisations électriques du composant. 
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Conclusion du chapitre II 
 

Pour conclure ce chapitre, nous avons fabriqué une matrice nanoporeuse sur substrat de 
silicium. Six composants ont été fabriqués en faisant varier les paramètres de la matrice. 
Ainsi, suivant les γ tensions d’anodisation à 170V, 80V et 60V, les γ densités de pore 
obtenues sont respectivement de 7.0.108 p.cm-2, 3,6.109 p cm-2 et 5.6.109 p.cm-2. Pour chacune 
des densités de pores, deux démonstrateurs ont été obtenus en faisant varier le diamètre 
moyen 20% pour les structures les moins denses avec 6,9.108 p.cm-2 et de 10% pour les 
structures au-delà de 3,6.109 p.cm-2. Ainsi, toute structure confondue, les diamètres varient 
250nm à 90nm.  

Pour finir, nous avons montré l’influence de la rugosité de l’aluminium sur la densité de pore 
en surface de la matrice nanoporeuse. La densité de pores est plus importante sur les 
structures présentant à forte rugosité où les joints de grains sont le plus important.  
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Chapitre III 
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Chapitre III. Optimisation du 
contact électrique sur l’électrode 

externe basse  
 

Ce chapitre porte sur l’optimisation par des procédés électrochimiques du contact électrique 
entre la MIM nanostructurée et les électrodes externes. Cette étude du contact électrique se 
base sur l’optimisation de la couche barrière native d’alumine nanoporeuse. 

Dans notre procédé de fabrication de base, il s’agissait de graver la couche barrière par un 
simple élargissement des pores sur le substrat de silicium. Cependant, la rugosité de 
l’aluminium de départ influe sur la matrice nanoporeuse. En effet, elle est à l’origine de la 
présence de résidus d’une couche barrière d’alumine, de résidus d’aluminium ou encore 
d’oxyde de silicium dans les zones sur-anodisées en fond de pores. Le contact électrique en 
fond de pores n’est donc pas toujours optimal sur le substrat de silicium.   

Ainsi, des solutions sur l’amélioration du contact électrique en fond de pore ont été étudiées 
sur d’autres substrats. δa première solution est la suppression de la couche barrière d’alumine 
nanoporeuse directement sur l’aluminium par un procédé galvanostatique de préférence [98]. 
Cela permet ainsi, de pallier aux problèmes des non-uniformités de la matrice sur le substrat 
de silicium. 

δa seconde solution est l’incorporation d’une fine couche conductrice de métal entre 
l’aluminium et le silicium. Cette couche conductrice permet d’assurer le contact électrique 
entre l’électrode basse de la capacité εIε au sein de la structure. Elle sert également de 
couche d’arrêt à l’anodisation et permet une meilleure adhérence de la matrice nanoporeuse 
sur le substrat [85] en conservant l’uniformité de la structure d’alumine nanoporeuse.  

Dans ce chapitre, nous verrons comment se forme la couche barrière d’alumine nanoporeuse 
et comment elle peut être gravée sur substrat de silicium et sur substrat d’aluminium. Ensuite, 
une étude sera menée sur l’anodisation directe de la couche métallique intermédiaire avant 
l’étude de l’anodisation de l’aluminium sur chaque couche métallique. Puis suite au choix du 
titane en tant que couche métallique intermédiaire, nous axerons alors notre étude sur l’arrêt 
de l’anodisation sur cette fine couche de titane. Pour finir, les procédés électrochimiques mis 
en œuvre pour optimiser le contact en fond de pore sur titane seront présentés. 
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III.1 Problématique de la couche barrière d’alumine nanoporeuse en fond 
de pores 

 

III.1.1 Formation de la couche barrière  
 

δa couche barrière d’alumine nanoporeuse est la fine couche d’oxyde d’aluminium qui se 
forme dès la première phase de l’anodisation avant la création des pores. Après formation des 
pores, cette couche barrière d’alumine nanoporeuse sera la couche d’oxyde présente en fond 
de pore. Selon la littérature, l’épaisseur de la couche barrière d’alumine nanoporeuse formé 
est proportionnelle à la tension appliquée, elle varie de 1nm/V à 1.4nm/V [99] [100]. Dans le 
cas de l’anodisation à 60V avec 0.γ %wt en oxalique dihydraté, le coefficient calculé à partir 
de plusieurs mesures sur des images MEB est de l’ordre de 1.1±0.1 nm/V.  

En outre, au dernier stade de l’anodisation et selon les conditions expérimentales, un 
soulèvement de la couche barrière d’alumine nanoporeuse se produit génralement. Ce 
soulèvement favorise par la suite sa suppression par gravure chimique. On parle alors de 
couche barrière inversée ou soulevée en raison de la présence de vide sous la couche 
d’alumine située en fond de pore comme observé sur l’image εEB de la Figure III. 1 (a) et 
(b). 

a)   

                       b)  

Figure III. 1 : a)Représentation et (b) image MEB de la couche barrière inversée (ou 
soulevée) sur le substrat de Si  
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Cette inversion de la couche barrière d’alumine suivant certains auteurs [101] serait liée à la 
pression mécanique exercée sur la couche barrière d’alumine par la formation de l’alumine et 
selon d’autres [102], serait dû à l’accumulation d’oxygène entre la couche barrière et le 
substrat. De plus, d’autres effets accentuent ce phénomène sur la matrice nanoporeuse tels que 
l’échauffement plus important en fond de pore, le stress provoqué par le champ électrique 
inhomogène et ainsi, la variation de volume inhérente à la microstructure de l’alumine [101]. 
En effet, au cours de la réaction d’anodisation (oxydation/dissolution), l’alumine se dissout à 
des vitesses non homogènes en raison des défauts et microrugosités en surface de 
l’aluminium.  

 

III.1.2 Gravure par élargissement sur substrat de silicium 
 

δ’ouverture en fond de pore est obtenue par gravure humide de la couche barrière dans le bain 
d’acide orthophosphorique à 7% pendant 7 à 9 minutes. Une observation du fond de pore a 
été effectuée afin de s’assurer de la suppression de la couche barrière. δe soulèvement de la 
couche barrière sur le substrat de silicium présenté auparavant en Figure III. 1, favorise ainsi 
cette suppression. Les images MEB présentée aux Figure III. 2 et Figure III. 3 montrent 
l’aspect du fond de pore des matrices nanoporeuses obtenues après anodisation à 80V et 60V 
suivi d’une gravure entre 7 et 9 minutes. Il s’agit des conditions expérimentales choisies pour 
les démonstrateurs obtenus au chapitre II.  

 

Figure III. 2: Images MEB de la couche barrière d’alumine nanoporeuse obtenue à l’acide 
oxalique dihydraté à 1% à une tension d’anodisation de 80V à 5°C (a) avant gravure et (b) 
après gravure de 9min  

Sur la Figure III. 2, la matrice nanoporeuse est obtenue à 80V et l’on remarque bien 
l’inversion de cette couche barrière et la présence de reste d’aluminium sur l’image (a) après 
anodisation. Après élargissement de 9 minutes, sur l’image (b), les fonds de pores se 
présentent sous la forme de « pattes d’éléphant ». δ’image εEB de la  

Figure III. 3 présente le fond de pore avant et après gravure humide de la matrice d’alumine 
nanoporeuse obtenue à 60V. 

Al  

Si Si 
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Figure III. 3: Images MEB  de la couche barrière d’alumine nanoporeuse obtenue sur 
silicium à l’acide oxalique dihydraté à 3%  à une tension d’anodisation de 60V à 8°C, (a) 
avant gravure et (b) après gravure de 8min 

La couche barrière obtenue à 60V est plus que celle obtenue à 80V car elle dépend de la 
tension appliquée [99] [100]. Après gravure, nous remarquons un affinement du pilier en 
contact avec le substrat de silicium. Cet affinement du pilier peut alors être à l’origine du 
décollement de la matrice poreuse lors du dépôt ALD des différentes couches de MIM.  

Afin de mieux contrôler la gravure de la couche barrière d’alumine nanoporeuse en fond de 
pore, une autre méthode permet de localiser la gravure sur cette couche barrière au moyen 
d’un procédé de gravure électrochimique par anodisation galvanostatique. Elle permettrait de 
faire abstraction des cinétiques d’anodisation différentes liées aux microrugosités de 
l’aluminium de départ. 

 

III.1.3 Gravure en fond de pores par anodisation galvanostatique sur substrat 
d’aluminium 

 

Le procédé galvanostatique consiste à effectuer une anodisation à courant constant avec une 
diminution progressive de la tension. δe principe de l’anodisation galvanostatique réside sur 
un déséquilibre entre les réactions de formation et de dissolution de l’alumine lors du passage 
d’une anodisation à tension constante (potentiostaique) à une anodisation galvonastatique 
[98]. δe taux de formation de l’alumine est alors limité par le courant appliqué. Par 
comparaison au mode potentiostatique, le mode galvanostatique permet un taux de dissolution 
plus important que le taux de formation d’oxyde afin d’atteindre un équilibre entre la 
formation et la dissolution de l’alumine nanoporeuse. 

Pour commencer, des anodisations galvanostatiques simples ont été effectuées pour différents 
courants statiques. Lors de la 2nde anodisation, une épaisseur d’alumine nanoporeuse de 
l’ordre de 5µm est obtenue pour une quantité de charge de l’ordre de 49±1 C. Après cette 2nde 
anodisation, un élargissement préalable de la matrice est réalisé dans un bain d’acide 
orthophosphorique à 7% afin d’affiner la couche barrière d’alumine nanoporeuse et ainsi de 

Si Si 
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réduire la tension ou le temps de l’anodisation galvanostatique. Cette anodisation 
galvanostatique favorise alors la formation de « mini-pores » au sein la couche barrière. En 
effet, la réduction de la tension entraîne une réduction de la distance interpore. Sur la Figure 
III. 4, le graphe représente l’évolution de la tension pour différents courants stabilisés à 2mA, 
1mA et à 0,5mA ainsi que les images εEB correspondantes en fin d’anodisation.  

 

 

Figure III. 4 : (a) Courbes de tension d’anodisation galvanostatique aux différents courants 
statiques et les images MEB des couches barrières obtenues sur aluminium suites aux 
anodisations galvanostatiques pour des courants de (b) 2mA, (c) 1mA et (d) 0.5mA 

Sur le graphe, nous remarquons que la tension diminue progressivement jusqu’à une limite. 
Cette stabilisation en fin d’anodisation signifie que l’équilibre entre la formation et la 
dissolution de l’alumine est atteint. À cet instant, les « mini-pores » ont traversés la couche 
barrière d’alumine nanoporeuse comme constaté  sur les images εEB. δ’effet de la réduction 
du courant galvanostatique sur la couche barrière est ainsi observé sur le Figure III. 4. Ainsi, 
diminuer le courant revient à réduire l’épaisseur de la couche barrière et le diamètre des pores 
au sein de cette dernière. De plus, le fond de pilier d’alumine est moins attaqué à mesure que 
le courant est réduit. 

Le Tableau III. 1 récapitule les valeurs mesurées à partir des images MEB pour les différentes 
épaisseurs de couche barrière d’alumine. δe ratio de l’épaisseur de cette couche barrière et le 
diamètre des mini-pores est présenté suivant le courant utilisé lors de l’anodisation 
galvanostatique.  

Al  

Al  Al  
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Courant 
maintenu (mA) 

Épaisseur de la 
couche barrière 

(nm) 

Ratio de 
l’épaisseur de 

couche barrière 
sur celle du pilier 

Diamètre des 
mini-pores dans 

la couche 
barrière 

d’alumine (nm) 
2 mA γ40±γ4 1,9 γ0±γ 
1 mA β40±β4 1,γ 18±β 

0,5 mA 140±14 1 1γ±1 
Tableau III. 1 : Valeurs mesurées des épaisseurs de la couche barrière, ratio de cette 
épaisseur de la couche barrière d’alumine sur celle du pilier d’alumine et diamètres des mini-
pores suivant le courant de maintien en anodisation galvanostatique  

Les mesures montrent que le ratio d’épaisseur de la couche barrière sur celle du pilier diminue 
avec le courant utilisé. Ainsi, ce ratio passe de 1,9 à 1 pour des courants maintenus 
respectivement de 2mA à 0,5mA en anodisation galvanostatique. Nous en déduisons que pour 
un courant anodique constant de 2mA, les « mini-pores » accroissent davantage l’épaisseur de 
la couche barrière comparativement à ceux obtenus à 0,5mA. De plus, nous remarquons qu’à 
0,5mA, le fond de pilier est moins attaqué qu’aux autres courants. Il est donc nécessaire de 
limiter le courant d’anodisation galvanostatique aux valeurs les plus faibles à commencer par 
0,5mA.  

Afin de limiter l’attaque du pilier en fond de pore et d’améliorer la gravure de la couche 
barrière d’alumine nanoporeuse, un procédé de plusieurs anodisations galvanostatiques 
successives sur le modèle de K. Nielsch et al. [98] a été mise en œuvre. Ce modèle consiste à 
pratiquer une gravure humide suivie de deux anodisations galvanostatiques successives afin 
de réduire significativement l’épaisseur de la couche barrière d’alumine.  

Dans notre cas, le courant d’anodisation galvanostatique du premier palier est de 0,5mA, le 
second de 0,25mA et le dernier de 0,125mA comme observé sur le graphe de la Figure III. 5 
qui représente l’évolution de la tension suivant ces paliers de courant anodique.  

   

Figure III. 5 : Évolution de la tension d’anodisation suivant le temps pour chaque courant de 
0,5mA, 0,25mA et 0,125mA 
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Nous observons une diminution de la tension d’anodisation progressive pendant chaque palier 
d’anodisation de 15 minutes. δ’état stable est alors atteint et les pores ne croissent plus. De ce 
fait, la réduction du courant permet de nouveau la dissolution de l’alumine avec la formation 
de « mini-pores » localisés au sein de la couche barrière d’alumine nanoporeuse. Cette 
dissolution est favorisée par la concentration du champ électrique en fond de pore. 

Ce procédé d’anodisation galvanostatique permet uniquement d’affiner la couche barrière 
sans pour autant la supprimer totalement. Une gravure chimique s’avère, ensuite, nécessaire 
comme observé sur les images MEB de la Figure III. 6 où après gravure par anodisation 
galvanostatique, les pores sont de nouveau élargis par ultrasons4 pendant 2 et 3 minutes.  

 

Figure III. 6 : Image MEB de la couche barrière obtenue sur aluminium après (a) 
anodisation galvanostatique suite aux trois paliers (I=0,5mA, 0,25mA et 0,125mA) et après 
(b) 2min et (c) 3min d’élargissement dans un bain d’H3PO4 7% avec ultrasons  

Les parois des « mini-pores » de la couche barrière d’alumine nanoporeuse sont presque 
totalement gravées après β minutes dans le bain d’acide. Au bout de γ minutes, il ne reste plus 
qu’une fine épaisseur de couche barrière de l’ordre de β0 à γ0nm en fond de pore. δe contrôle 
de l’épaisseur du fond de pilier reste insuffisant en mode galvanostatique avec notre dispositif 
au laboratoire du SiNaPs. Il est alors nécessaire d’augmenter le nombre de palier de courant 
afin de mieux contrôler la gravure. 
                                                 
4 Notre bain n’étant pas agité durant la gravure humide, l’utilisation d’ultrasons lors  de la gravure, s’imposait 
afin d’homogénéiser cette gravure et de permettre l’insertion de l’acide dans les mini-pores de la couche barrière 
d’alumine. 
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D’autres essais en mode galvanostatique ont donc été effectués en salle blanche, une 
réduction du courant a lors été effectuée par paliers décroissants [103] comme observé sur la 
Figure III. 7 sur la courbe (b) et image εEB (c) afin d’assurer la décroissance de la tension 
d’anodisation. Une gravure humide isotrope est, ensuite, effectuée pour supprimer totalement 
la couche barrière d’alumine restante (Image εEB (d)).  

 

 

Figure III. 7: (a) Image MEB du fond de pore la matrice après anodisation potentiostatique 
arrêtée sur l’aluminium, (b) courbe de la tension et du courant suivant le temps d’anodisation 
galvanostatique, images MEB (c) après anodisation galvanostatique et (d) après gravure 
chimique pendant 10 minutes  

δa tension de départ est de 100V et permet d’obtenir une épaisseur de couche barrière de 
108nm. Après anodisation galvanostatique, la couche barrière d’alumine nanoporeuse est 
réduite à 8γnm. Suite aux dix minutes de gravure, la couche barrière est affinée jusqu’à βγnm 
semble totalement supprimée.  

Cette réduction exponentielle de la tension permet d’affiner au maximum la couche barrière 
d’alumine avant sa suppression totale par gravure humide. Cependant, il est à noter que le 
fond de pilier de pore d’alumine reste très fin, l’adhérence de la matrice reste fragile sur 
l’aluminium après l’élargissement comme observé sur l’image εEB (d) de la Figure III. 7. 

Pour résumer, le procédé de gravure par anodisation galvanostatique permet d’affiner la 
couche barrière sans pour autant la graver totalement. De plus, la gravure humide qui lui 
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succède ne peut éliminer totalement la couche barrière au risque de fragiliser la matrice 
nanoporeuse. Il est donc nécessaire de mieux contrôler les conditions d’anodisation ou 
d’essayer d’autres modes de gravure électrochimique comme le cathodique étudié plus bas.  

Il est à noter que la décroissance exponentielle de la tension d’anodisation [U=U0+α*exp(-ȕt)] 
sur le modèle de Marquardt et al. 2008 [104] a été essayée. Toutefois, les résultats sur la 
couche barrière ont été peu concluants. Ainsi, en réduisant la pente ȕ, nous sommes parvenus 
à réduire l’épaisseur de la couche barrière mais nous avons fragilisé davantage la matrice 
nanoporeuse en fond de pore car nous avons divisé la couche barrière en seulement deux 
mini-pores. De ce fait, nous avons affiné par deux l’épaisseur de pilier d’alumine en fond de 
pore. δe contrôle de cette méthode s’est avéré donc moins évident que notre mode 
galvanostatique se basant sur la décroissance du courant par paliers. 

 

 

III.2 Anodisation de l’aluminium sur la couche métallique intermédiaire 
 

Cette partie aborde l’optimisation du fond de pore de la matrice sur couche métallique 
intermédiaire. Cette fine couche conductrice de métal est déposée entre l’aluminium et le 
silicium (cf.Figure III. 8).  

 

Figure III. 8 : Schéma représentatif de la couche métallique intermédiaire entre l’aluminium 
et le silicium 

Son rôle est d’assurer le contact électrique entre le fond de pore et l’électrode basse par la 
réduction la résistance série du composant. En conséquence, elle sert également de couche 
d’arrêt à l’anodisation tout comme le silicium. Cette couche métallique intermédiaire doit 
alors présenter une bonne adhérence avec la matrice nanoporeuse formée. Elle doit être 
suffisamment résistive par rapport à l’aluminium pour servir d’arrêt à l’anodisation lorsque 
l’électrolyte atteint la couche métallique. Concernant l’oxyde anodique formé à partir de 
l’anodisation de cette couche métallique intermédiaire, il doit être semi-conducteur afin 
d’éviter la présence d’une capacité parasite en fond de pore. δa Figure III. 9 représente le gap 
d’énergie suivant la constante diélectrique pour différents oxyde. 
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Figure III. 9 : Représentation du gap d’énergie suivant la constante diélectrique statique pour 
différents oxydes [57]  

δe gap d’énergie et la constante diélectrique, nous permet de comparer les isolations des 
différents oxydes. La couche métallique choisie doit avoir un oxyde anodique suffisamment 
conducteur avec un faible bandgap comme les deux semi-conducteurs MoO3 (3±0,3 eV) [57] 
[105] et TiO2 (3±0,2 eV) [57] et Ta2O5 (4±0,2 eV) [57]. Cet oxyde devrait également pouvoir 
se graver ou être rendu conducteur dans la mesure du possible par exemple par diffusion 
d’espèces ioniques lors d’un traitement thermique comme nous le verrons dans le chapitre IV. 
Pour toutes ces raisons, notre choix s’est porté le molybdène, le tantale et le titane pour la 
suite des travaux.  

 

III.2.1 Étude de l’anodisation directe des couches métalliques intermédiaires 
 

δ’anodisation est effectuée directement sur chaque couche métallique intermédiaire (Figure 
III. 10).  

 

Figure III. 10 : Les différentes couches métalliques fines avec (a) le molybdène, (b) le titane 
et (c) le tantale 
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Nous noterons que pour chacune de ces couches fines, une tension constante a été appliquée 
au système. Toutefois, les anodisations des fines couches de molybdène (100nm) et de titane 
(100nm) effectuées au laboratoire du SiNaPs, sont obtenues en galvanostatique et 
l’anodisation de la fine couche de tantale (300nm) effectuée en salle blanche, est obtenue en 
potentiostatique.  δa raison de ces différents modes d’anodisations est liée aux puissances 
élevées du système d’anodisation sur ces couchesaux tensions de 60V à 170V et à la 
limitation à 100mA pour des tensions au-delà de 20V de notre générateur Keithley au 
laboratoire SiNaPs contrairement au générateur en salle blanche. 

 

a) Fine couche de molybdène  
Des essais d’anodisation galvanostatique de la couche de molybdène ont été effectués avec de 
l’acide orthophosphorique à 1,7% à des tensions d’anodisationn de 60V, 100V et 170V. δes 
images MEB de la Figure III. 11 montrent  la couche de molybdène avant et après 
anodisation à 170V. 

(a)  (b)  

Figure III. 11 : (a)Couche fine de molybdène avant l’anodisation et (b) couche d’oxyde de 
molybdène formée lors anodisation à 170V dans un bain d’acide orthophosphorique 1.7% 

Nous avons relevé les épaisseurs d’oxyde de molybdène formé à plusieurs tensions 
d’anodisation (60V, 100V et 170V) à partir de différentes images εEB. Ces épaisseurs 
d’oxyde sont représentées en fonction de la tension d’anodisation sur le graphe de la Figure 
III. 12.  
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Figure III. 12 : Épaisseur d’oxyde de molybdène MoOx suivant la tension d’anodisation avec 
l’H3PO4 1.7% 

δa cinétique de formation de l’oxyde de molybdène anodique est de linéaire et de 
2,7±0,2nm/V. δ’ordonnée à l’origine est de β1β±β0nm et correspondrait à l’épaisseur 
d’oxyde formé dès l’insertion dans le bain d’acide.   

Nous remarquons cependant que sur les images MEB de la Figure III. 11 qu’en partant d’une 
épaisseur de 100nm de molybdène, l’épaisseur d’oxyde formée après l’anodisation à la 
tension de 170V, est bien plus importante et atteint presque 700nm. Afin de connaitre la 
nature de la couche d’oxyde obtenue, nous avons effectué des analyses de surface par XPS5 
sur le molybdène avant et après anodisation à 170V. Ces analyses sont présentées par le 
spectre XPS de la Figure III. 13.  

 

Figure III. 13 : Spectre de XPS du molybdène et de l’oxyde formé à partir de ce molybdène 

δe spectre d’analyse de surface mené sur le métal de molybdène en rouge avant anodisation et 
l’oxyde formé après anodisation en bleu, nous montre que dans l’oxyde de molybdène, la 

                                                 
5 XPS : X-Ray photoelectron spectrometry, en français, spectrométrie photoélectronique X. 
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quantité d’oxygène présent est de l’ordre de 6γ,9% avec du silicium (Si2p) en plus forte 
proportion que le molybdène (εoγd), respectivement de l’ordre de β8,1% contre 0,β%. 
δ’oxyde prédominant serait alors le dioxyde de silicium (SiO2). Sur les images MEB en 
coupe transverse de la Figure III. 11, la couche anodisée ne se distingue pas de la couche de 
molybdène restante.  

À partir de ces analyses XPS et de l’épaisseur d’oxyde mesuré après anodisation, nous 
pouvons faire l’hypothèse que dès l’arrivée dans le bain, le substrat de silicium sous le 
molybdène est attaqué au travers des joints de grain du molybdène et que la tension 
d’anodisation accentue ce phénomène. Cependant, il faut rester prudent car l’analyse XPS est 
réalisée en surface sur les 10 premiers nanomètres. Il est à noter qu’avant le dépôt de la 
couche de molybdène une désoxydation HF a été effectuée sur le silicium. 

En outre, des mesures capacitives sur l’oxyde formé lors de l’anodisation du molybdène ont 
montré qu’il s’agit d’un bon oxyde avec des courants de fuite faibles (<1nA). Sachant que le 
bandgap du SiO2 est de l’ordre de 9eV contre γeV pour le trioxyde de molybdène (εoO3) 
[57]. Le SiO2 peut être considéré comme un matériau plus isolant que le trioxyde de 
molybdène (MoO3) qui présente un bandgap de l’ordre des semi-conducteurs. Il devrait alors 
être relativement fuiteux. 

De plus, des essais de gravure sur l’oxyde obtenu après anodisation du molybdène ont été 
menés dans un bain d’acide orthophosphorique 7% et des mesures de profilométrie ont 
confirmé la non-gravure de cet oxyde. Or, nous savons que le seul acide capable de graver le 
dioxyde de silicium est l’acide fluorhydrique. Ainsi, la non-gravure de cet oxyde par l’acide 
orthophosphorique renforce l’hypothèse d’un dioxyde de silicium majoritairement formé au 
contact de l’électrolyte avec le silicium au travers des joints de grain du molybdène. δa 
conséquence pourrait être la présence d’une capacité parasite en fond de pore si ce molybdène 
est utilisé en tant que couche métallique intermédiaire sur le silicium. 

 

b) Couche fine de titane 
δ’anodisation galvanostatique du titane a été effectuée au laboratoire SiNaPs. δ’oxyde de 
titane obtenu à la tension choisie de 60V dans de l’acide oxalique dihydraté (H2C2O4_2H2O 
γ%) à 8°C. Différents temps d’anodisation ont été étudiés afin d’évaluer l’épaisseur d’oxyde 
de titane formé et la cinétique d’anodisation du titane jusqu’à formation de l’épaisseur de 
TiOx correspondant à la tension de 60V. Le but est d’analyser le comportement de la couche 
de titane lors de l’anodisation dans les quelques centaines secondes succédant l’arrivée de 
l’électrolyte sur la couche métallique.  

Les courbes de courant et de tension anodiques sont présentées sur la Figure III. 14. 
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a) b)  

Figure III. 14 : Courant et tension d’anodisation en fonction du temps lors de (a) 
l’anodisation totale et (b) tension d’anodisation aux différents temps : 100s, 200s et 300s 

δe clampe en courant est de 1mA pour ce banc d’anodisation au laboratoire SiNaPs comme 
indiqué au chapitre II et préciser en introduction de cette partie III.2.1. De ce fait, le courant 
stagne au clampe tant que l’épaisseur d’oxyde correspondant à la tension d’anodisation 
donnée n’est pas atteinte comme observé sur le graphe (a) de la Figure III. 14. En raison de la 
limitation en puissance du générateur en tension, la tension augmente et arrive à la valeur 
imposée de 60V à partir du moment où le courant décroît, l’épaisseur maximale d’oxyde 
anodisé à cette tension, est atteinte et cet oxyde va commencer à se densifier. Nous avons 
utilisé différentes plaquettes de titane pour anodiser à 60V aux différentes temps, le contact 
électrique sur l’anode n’est pas contrôlé d’où le décalage jusqu’à 10% entre les différentes 
tensions d’anodisation du graphe (b) de la Figure III. 14. 

 

Figure III. 15 : Images MEB des différentes épaisseurs d’oxyde de titane formé au bout de (a) 
100s, (b) 200s, (c) 300s et (d) à l’anodisation totale à 60V à l’acide oxalique 
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δes différentes épaisseurs d’oxyde anodique de titane formé sont représentées sur les graphes 
de la Figure III. 16 en fonction du temps puis de la tension.  

(a) (b)  

Figure III. 16 : Épaisseur d’oxyde de titane formé en fonction du temps et de la tension 
d’anodisation  

Selon la littérature [106], l’épaisseur d’oxyde augmente avec la quantité de charge circulant 
au travers de la couche d’oxyde et la cinétique d’anodisation diminue quand l’épaisseur de 
l’oxyde croît. δa décroissance de la cinétique de formation de l’oxyde serait due à 
l’augmentation d’oxygène et la diffusion des ions au sein des joints de grain jusqu’à la 
saturation de la couche d’oxyde de titane en oxygène. Ainsi, la majeure épaisseur d’oxyde de 
l’ordre de 60nm se forme dès les γ00 premières secondes et autour d’une tension de γβV 
comme observé respectivement sur les graphes (a) et (b) de la Figure III. 16. Le changement 
de cinétique s’explique ainsi par ce changement de stœchiométrie de l’oxyde à partir de 32V 
et autour de 300s.  

δe schéma de la formation de l’oxyde de titane de la Figure III. 17, nous montre le principe 
de la formation de l’oxyde de titane.  

 

 Figure III. 17 : Formation de l’oxyde anodique sur titane avec les réactions correspondantes 
à l’interface entre l’électrolyte et le titane 

δa formation de l’oxyde de titane se base sur l’anodisation de la couche de titane montrant la 
diffusion des cations de titane (Ti4+) vers l’électrolyte et des anions d’oxygène (O2-) vers le 
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métal. À l’interface entre l’électrolyte et l’oxyde, un complexe de Ti(OH)2-xO2x se forme à 
partir de l’interaction du cation de titane avec l’eau et l’oxygène réagit avec le titane formant 
l’oxyde TiOx jusqu’à la réduction des charges circulant au sein de la couche et la saturation 
du composant en oxygène expliquant la différence de cinétique de formation de l’oxyde. 

Cependant, sur les images MEB des couches en coupe de la Figure III. 15, nous remarquons 
que l’épaisseur d’oxyde de titane reste plus faible que l’oxyde formé lors de l’anodisation du 
molybdène pour la même tension de 60V en négligeant l’impact de l’acide utilisé sachant que 
l’épaisseur d’oxyde anodique est avant tout dépendante de la tension.  

 

c) Couche fine de tantale  
Dans des conditions d’anodisation potentiostatique différente de celle du molybdène et celle 
du titane en raison de limitation de notre générateur keithley contrairement au générateur en 
salle blanche. Des essais d’anodisation ont été effectués à partir du banc d’essai d’anodisation 
pour wafer β00mm en salle blanche, qui s’avère mieux contrôlé. δa Figure III. 18 reprend les 
conditions d’anodisation de la couche de tantale, les courbes de courant et tension anodiques 
et l’image εEB correspondant à l’oxyde formé après anodisation du tantale.  

(a)  

(b)   

Figure III. 18 : (a) Courbes du courant et de la tension en fonction du temps et conditions de 
l’anodisation du tantale (b) Image MEB de l’oxyde de tantale formé sur le tantale après 
l’anodisation 
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δ’image εEB montre bien la distinction entre la couche d’oxyde de titane formée 
potentiellement du pentoxyde de tantale (Ta2O5). δa cinétique d’anodisation du tantale 
s’avère être plus rapide que celle du titane à la même tension. Comme observé sur le graphe, 
la tension de 60V est rapidement atteinte et le courant a été mené jusqu’à totale densification 
de l’oxyde de tantale. 

δa couche d’oxyde de tantale formée se distingue bien de la couche de tantale contrairement 
au dioxyde de silicium formé lors de l’anodisation du molybdène, avec une épaisseur d’oxyde 
de tantale formée légèrement supérieure à celle d’oxyde de titane.  

 

III.2.2 Choix de la couche métallique intermédiaire pour l’anodisation  
 

δa résistivité de la couche métallique intermédiaire utilisée influence la formation de l’oxyde 
anodique. Les résistivités de la littérature à température ambiante pour les différents 
matériaux utilisés sont représentées dans le Tableau III. 2.  

Espèces Aluminium Molybdène Tantale Titane 
Résistivité de la 

littérature  (µΩ cm) 
2,9 5,2 13,5 47 

Tableau III. 2 : Valeurs théoriques de la littérature de résistivité [107] 

 δ’épaisseur d’oxyde formé suite à l’anodisation des différentes couches métalliques 
intermédiaires peut être liée à la résistivité du métal utilisé. δ’épaisseur d’oxyde dépendant de 
la quantité de charge accumulée pour le former, plus la circulation des charges sera limitée et 
plus l’épaisseur d’oxyde sera faible. De ce fait, plus la résistivité de la couche métallique sera 
importante et plus l’épaisseur d’oxyde anodique formé sera faible. Ainsi, nous avons vu plutôt 
que l’épaisseur d’oxyde de tantale formé était plus importante que celle de titane en plus des 
conditions d’anodisation, nous pouvons corréler ce constat à la résistivité du tantale qui est 
plus faible que celle du tantale (Tableau III. 2). 

De plus, la résistivité de la couche peut s’avérer importante pour assurer l’arrêt de 
l’anodisation de l’aluminium, avec une réduction progressive des courants anodiques pour 
une meilleure uniformité et une meilleure adhérence de la matrice sur le substrat.  

Les différents essais ci-dessous montrent ainsi l’évolution de l’anodisation de l’aluminium à 
l’arrivée sur les différentes couches métallique intermédiaires. Une comparaison des 
différentes couches d’arrêt à l’anodisation est effectuée et le choix de la couche de titane est 
expliqué à la suite. 

 

Abandon du Molybdène 
Le molybdène présente une plus faible résistivité (ρ=5,2µΩcm), il pourrait faire une bonne 
couche de contact électrique et l’oxyde formé devrait être le trioxyde de molybdène (MoO3) 
qui présente une énergie de bandgap de l’ordre de celle de l’oxyde de titane (TiO2) formé lors 
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de l’anodisation. Toutefois, il semblerait que l’oxyde anodique ne soit pas du εoO3 pur et 
que ce soit un bon isolant à base de SiO2 comme démontré précédemment.  

De plus, lors de l’anodisation lorsque l’électrolyte atteint le molybdène, le courant anodique 
augmente fortement jusqu’au clampe en courant, l’adhérence de la matrice nanoporeuse n’est 
plus assurée sur l’oxyde anodique formé. Les images de la Figure III. 20 sont corrélées aux 
courbes d’anodisation et de sur-anodisation longue de la Figure III. 19. Avec en (a), l’image 
de l’anodisation correspondant à la courbe bleu où le courant commence à augmenter suite à 
l’arrivée sur le molybdène et en (b), après la sur-anodisation longue, un courant qui diminue 
dès la formation de l’oxyde de molybdène, l’alumine nanoporeuse est alors totalement 
décollée. δe cas intermédiaire n’est pas représenté mais il correspond à la sur-anodisation est 
représentée par la courbe rouge où le clampe est largement atteint et où l’ensemble de la 
matrice n’est pas décollée. 

 

Figure III. 19 : Évolution du courant suivant le temps de l’anodisation, sur-anodisation et 
sur-anodisation longue 

 

Figure III. 20: Image MEB en coupe du fond de pore (a) après anodisation de l’aluminium 
sur le molybdène et (b) après sur-anodisation longue 

Sur les images MEB de la Figure III. 20, en (a), nous observons la couche barrière d’alumine 
nanoporeuse à l’arrivée sur le molybdène après l’anodisation. δ’aluminium n’est pas 
totalement gravé, pourtant le courant anodique augmente fortement, ce qui est signe du fait 

Mo 

Résidus d’oxyde 

Si 
Si 
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que l’électrolyte a atteint le molybdène à certains endroits. Concernant, l’image (b), nous 
remarquons que la matrice est cette fois, complètement décollée. Il ne reste plus que le 
molybdène et des résidus d’oxyde. Ainsi, le molybdène en l’état actuel n’est pas une bonne 
couche d’arrêt à l’anodisation en raison de sa faible résistivité (cf Tableau III. 2) qui entraîne 
une augmentation rapide du courant anodique à l’arrivée de l’électrolyte sur le molybdène. 
Les problèmes d’adhérence de la matrice d’alumine nanoporeuse sur le molybdène et l’oxyde 
anodique obtenu sont à l’origine du décollement de la matrice quand le courant anodique 
atteint son clampe.  

 

Comparaison des arrêts sur Aluminium, Titane et Tantale 
Une reproduction de ces essais d’anodisation de l’aluminium avec arrêt sur aluminium, titane 
et tantale ont également été effectués sur la paillasse d’anodisation sur plaque β00 mm en 
salle blanche. δes différentes courbes de courant et tension d’anodisation de l’aluminium avec 
arrêt sur aluminium, titane et tantale et l’empilement des différentes couches avant et après 
anodisation sont représentées sur la Figure III. 21. 

(a)  

(b)  



107 
  

(c)  

Figure III. 21 : Courbes de courant et tension d’anodisation avec arrêt sur (a) aluminium, (b) 
titane et (c) tantale avec et l’empilement des couches avant et après anodisation 

Sur ces courbes, nous observons que l’anodisation sur titane et tantale se présente de la même 
manière avec une réduction du courant jusqu’à une valeur de l’ordre de 0.9mA au moment de 
la suppression progressive de l’aluminium sur ces différentes couches métalliques 
intermédiaires. 

Afin de connaitre la texture de la surface du substrat en fond de pore après anodisation, une 
gravure totale de la matrice nanoporeuse a été effectuée sur les différents substrats. Les 
images εEB de la surface d’aluminium, de titane et de tantale après retrait de la matrice 
nanoporeuse est présentée sur la Figure III. 22.  
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(a)   

 

Figure III. 22 : Images MEB des surfaces oxydées (a) d’aluminium, (b) de titane et (c) de 
tantale après retrait de la matrice d’alumine nanoporeuse 

Concernant l’aluminium, les empreintes de pore sont très prononcées, pour rappel, c’est à 
partir de ces empreintes que démarre la seconde anodisation pour la formation ordonnée des 
pores. δa surface de titane semble également impactée par la présence d’empreintes. Elles 
correspondrait à de l’oxyde de titane présent en fond de pore car la distance entre ces 
empreintes est de l’ordre de 170±10nm équivalent à l’erreur près à la distance entre les pores 
d’alumine. Dans le cas du tantale, lors de la sur-anodisation, une remontée de l’oxyde de 
tantale au sein de la couche barrière. Sur la surface de tantale, l’oxyde de tantale s’est formé et 
croît au travers de la couche barrière d’alumine au fond de certains pores. Ce phénomène de 
croissance de l’oxyde de tantale est connu dans la littérature [108] [109]. Nous avons effectué 
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des mesures de vérification montrant que la distance entre les différents ilots équivaut à 
140±β0nm, soit la distance interpore obtenue lors de l’anodisation de l’aluminium à 60V.  

 

Choix du titane comme couche métallique intermédiaire 
Pour la suite de l’étude, le titane est choisi en tant que couche métallique intermédiaire en 
raison de : 

- la bonne adhérence de la matrice est assurée sur le titane et son oxyde (TiO2) formé 
lors de l’anodisation contrairement à la matrice sur le molybdène, 

- sa résistivité théorique (cf Tableau III. 2) plus élevée favorise l’arrêt de l’anodisation 
et permet de réduire considérablement le courant anodique, nous le verrons en partie  
III.2.4 lors de la sur-anodisation sur couche métallique intermédiaire de titane, 

- son oxyde (TiO2) présente un bandgap plus faible de l’oxyde de tantale (Ta2O5), 
- le dioxyde de titane formé est un semi-conducteur qu’il est possible de rendre plus 

conducteur par traitement thermique, nous le verrons dans le chapitre IV.  
Des anodisations complémentaires de l’aluminium sur la couche de titane ont donc été 
effectuées pour mieux comprendre la formation de la couche barrière d’alumine nanoporeuse 
sur titane.  

 

III.2.3 Optimisation de l’anodisation de l’aluminium sur le titane 
 

Afin d’optimiser au mieux la matrice nanoporeuse en fin d’anodisation avant gravure de la 
couche barrière d’alumine nanoporeuse, nous avons étudié différents temps d’anodisation. 
δes courbes de courant obtenues lors de l’anodisation à 60V avec de l’acide oxalique 
dihydraté 3% à 8°C sont représentées sur la Figure III. 23 avec les images MEB 
correspondant aux trois temps en Figure III. 24.  

 

Figure III. 23 : Courant d’anodisation correspondant aux différents temps 
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Figure III. 24 : Images MEB en sous-anodisation (a) avant la chute en courant et (b) pendant 
la chute en courant et (c) après anodisation totale 

Avant la chute du courant d’anodisation la présence d’aluminium au-dessus du titane est 
notable avec une épaisseur de l’ordre de 90±9 nm. Durant la chute en courant, il reste des 
petits pics d’aluminium sous les piliers de l’alumine nanoporeuse. Après la chute, 
l’aluminium est totalement consommé dans la même configuration que l’anodisation arrêtée 
sur silicium. La différence se fait à partir de la sur-anodisation après consommation totale de 
l’aluminium comme nous le verrons plus tard. 

 

III.2.4 Intérêt de la sur-anodisation de l’aluminium sur titane  
 

Une comparaison va être faite entre la matrice nanoporeuse obtenue sur titane et celle formée 
sur silicium. La Figure III. 25 montre un comparatif des courbes de courant d’anodisation lors 
de l’arrêt de l’anodisation sur silicium et sur titane et le schéma de la couche barrière inversée 
sur chaque substrat. 

a) b)    c)  

Figure III. 25 : Comparaison des courants d’anodisation lors de l’arrêt de l’anodisation sur 
silicium et sur titane et schéma de la couche barrière d’alumine nanoporeuse résultant de 
l’anodisation sur (a) silicium et sur (b) titane 

Nous remarquons qu’en fin d’anodisation sur le silicium (courbe rouge), le courant va 
remonter après sa chute. Cette remontée de courant signifie que la couche barrière d’alumine 
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est percée et que l’électrolyte a atteint le silicium à certains endroits. En conséquence, suite à 
une gravure non-uniforme, un décollement de la matrice nanoporeuse peut avoir lieu à ces 
endroits. Dans le cas de l’anodisation s’arrêtant sur la couche de titane, le courant ne cesse de 
chuter en raison de la formation d’une très fine couche d’oxyde de titane sous la couche 
barrière d’alumine. Selon Holubowitch et al., β01β, cette couche d’oxyde de titane se forme 
au cours de la diffusion d’ions oxygène vers la couche de titane [88]. Cette couche d’oxyde de 
titane favoriserait l’uniformité de la matrice nanoporeuse.  

δes courants de l’anodisation normale, la sur-anodisation courte (γ00s après l’anodisation 
normale) et la sur-anodisation longue (~1000s après l’anodisation normale) et les images 
εEB correspondant à l’état de la couche barrière d’alumine nanoporeuse lors de ces 
différentes anodisations sont présentés sur le graphe de la Figure III. 26. 

a)

 

Figure III. 26 : (a) Courants aux différents temps de sur-anodisation et images MEB des 
couches barrières d’alumine nanoporeuse sur titane correspondantes (a) à l’anodisation, (b) 
à la sur-anodisation courte et (c) à la sur-anodisation longue 

Nous observons que plus l’anodisation est longue et plus la couche barrière est affinée de 
(112±10nm à 35±4nm) et détériorée. δ’inversion de la couche barrière est également plus 
prononcée lors de la sur-anodisation longue. Cette inversion est favorisée par la forte 
concentration d’anions d’oxygène traversant la couche barrière [88].  

Nous avons également étudié la résistance du système anodique lors d’une sur-anodisation 
longue. Le graphe de la Figure III. 27 représente le courant et la résistance du système 
anodique. 

Ti  Ti  Ti  
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Figure III. 27 : Évolution du courant et de la résistance lors de la sur-anodisation longue 

Ce graphe montre ainsi que plus le temps de sur-anodisation est long et plus la résistance 
augmente. Cela pourrait être le signe de la saturation des réactions anodiques et la formation 
d’un oxyde très résistif en fond de pore. Une sur-anodisation trop longue ne peut donc être 
pratiquée car elle amplifie le risque d’une résistance trop élevée au final comme observé sur le 
graphe de la Figure III. 27. 

Par la suite, une sur-anodisation courte (~300s après anodisation totale) sera effectuée. Son 
avantage est la formation d’un oxyde de titane plus fin, d’une couche barrière suffisamment 
affinée et l’uniformisation de la matrice nanoporeuse. 

 

Adhérence de la matrice nanoporeuse sur titane avec sur-anodisation 
Une mauvaise adhérence de la structure nanoporeuse a été observée sur la couche de titane sur 
les plaques de silicium 200 mm en salle blanche. Nous avons donc réalisé un recuit de 450°C 
pendant 10 minutes à l’H2-N2 sur la structure aluminium sur titane avant anodisation. Ce 
recuit permet la formation d’un alliage AlTi3 améliorant l’adhérence à l’interface entre 
l’aluminium et le titane. Afin de qualifier les espèces chimiques présentes dans la couche 
barrière d’alumine nanoporeuse les concentrations des différents composant (Al, O et Ti) ont 
été analysées par EDX-STEM6 comme présenté sur la Figure III. 28.  

 

                                                 
6 EDX-STEM (Energy Dispersive X-Ray Spectrometry - Scanning Transmission Electron Microscopy)  
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a)  

b)  c)  

Figure III. 28 : Images (a) STEM de la couche barrière d’alumine sur titane avec la zone 
analysée et EDX de (b) des concentrations des différentes espèces (O, Ti et Al) 

δ’image (a) représente la zone de la couche barrière qui a été analysée. Sur les images 
obtenues par EDX, les couleurs rouge, bleu et jaune correspondent respectivement à la 
concentration d’oxygène, de titane et d’aluminium. Ainsi, sur l’image (b), la couleur orangée 
représente la concentration d’alumine nanoporeuse et la zone violacée correspond à la 
présence d’un oxyde de titane. δ’image (c) ne représentant que la concentration de titane 
confirme la diffusion de titane favorisant la formation d’un oxyde de titane.  

Ces images EDX-STEM de la concentrtion de titane montrent que le titane a diffusé en plus 
forte quantité dans la couche barrière. Il est fort probable qu’un alliage AlTi3 se soit formé 
après le recuit de l’aluminium sur le titane. Effectivement, sur les analyses EDX-STEM après 
anodisation normale non présentées ici, la concentration de titane est uniformément répartie 
dans la couche barrière. 

Pour conclure, une sur-anodisation est nécessaire afin d’affiner et de dégrader la couche 
barrière d’alumine nanoporeuse. Cependant, elle ne doit pas être trop longue pour limiter la 
formation d’un oxyde en fond de pore plus résistif. De plus, après sur-anodisation, une 
gravure chimique et/ou électrochimique de la couche barrière est nécessaire afin d’ouvrir la 
couche barrière d’alumine nanoporeuse en fond de pore et ainsi de supprimer la capacité 
parasite et de réduire la résistance en fond de pore. 

 

Ti  
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III.3 Gravure de la couche barrière sur couche métallique intermédiaire 
 

Après anodisation, différents types de gravure de la couche barrière ont été essayés sur le 
banc d’anodisation du laboratoire SiNaPs. Dans un premier temps, un simple élargissement 
par gravure humide à l’acide orthophosphorique est testé. Ensuite, afin d’optimiser le 
procédé, la gravure humide s’accompagne du mode cathodique dans un acide ou dans une 
solution neutre.    

 

III.3.1 Gravure chimique par élargissement 
 

Les matrices obtenues avant, pendant et après anodisation prolongée, ont été élargie dans le 
même bain permettant l’élargissement des pores, soit de l’acide phosphorique à 7%wt chauffé 
à 44°C. Il est à noter que la durée de gravure de la couche barrière après anodisation a été 
effectuée pendant un temps de 8min30s contre 7min pour les deux autres sur-anodisées afin 
de limiter les possibles effets de sur-gravure pouvant entraîner le décollement de la matrice 
nanoporeuse. Sur la Figure III. 29, les images MEB (a), (b) et (c) représentent la couche 
barrière après gravure chimique respectivement suite à la sous-anodisation, la sur-anodisation 
courte et la sur-anodisation longue.    

 

 

Figure III. 29 : Couche barrière d’alumine nanoporeuse sur titane après élargissement suite 
à (a) la sous-anodisation, (b)la sur-anodisation courte et (c) la sur-anodisation longue 

δ’épaisseur de la couche barrière d’alumine nanoporeuse reste de l’ordre de 45±4nm pour 
l’ensemble des échantillons. δa gravure chimique permet uniquement d’accentuer l’effet de la 
détérioration de la couche barrière sur les structures sur-anodisées. Cependant, cette gravure 
n’est pas suffisante pour supprimer totalement la couche barrière d’alumine sur la couche 
métallique de titane comme sur celle de silicium. En effet, elle nécessite l’utilisation d’un 
procédé de gravure électrochimique additionnel afin d’ouvrir au maximum l’ensemble des 
pores. 

 

 

Ti  Ti  Ti  



115 
  

III.3.2 Gravure par polarisation cathodique 
 

δ’inversion de polarisation après l’anodisation, doit servir à graver localement la couche 
barrière d’alumine nanoporeuse. Le schéma de la Figure III. 30 montre la circulation des ions 
au travers de la couche barrière et des chemins de conductions. 

 

Figure III. 30 : Principe de la polarisation cathodique sur la ouche barrière d’alumine 
nanoporeuse [110] 

Les réactions générales et le mécanisme de gravure cathodique mis en jeu  lors de la gravure 
cathodique sont décrits ci-dessous par X.Zhao et al., en 2007 [110]: 

- Pour commencer, l’eau est décomposée à la cathode : 
o     ሺ ሻ     ሺ  ሻ    ሺ  ሻ 

- Les cations    migrent au travers de la couche barrière au niveau des chemins de 
conduction au sein de l’oxyde provocant des microfissures. Ces ions H+ sont ensuite 
réduits à la cathode :   

o    ሺ  ሻ        ሺ ሻ  (ou bien     ሺ  ሻ        ሺ  ሻ     ሺ ሻ) 
- Les ions hydroxyde     générés sont transportés au sein des chemins de conduction à 

travers l’anode. Les ions OH- en fond de pore dissolvent la couche barrière d’alumine 
nanoporeuse et forment le complexe       qui réagit avec les ions hydroxyde    comme 
suit : 

o      ሺ ሻ     ሺ  ሻ        ሺ  ሻ     ሺ ሻ  
o   ሺ  ሻ       ሺ  ሻ     ሺ ሻ    ሺ  ሻ ሺ ሻ 

La formation de précipité de   ሺ  ሻ  est alors à l’origine de « flocons blancs » que nous 
avons observé après réaction cathodique. δa formation d’hydrogène sous la couche barrière 
aide à sa cassure. 

Il est à noter que comme lors de l’anodisation, l’évolution du courant permet de suivre 
l’évolution des réactions cathodiques de gravure de la couche barrière d’alumine. 
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Essais avec l’acide servant à l’anodisation  
δes réactions cathodiques avec l’acide oxalique se caractérisent par un dégagement gazeux de 
dihydrogène (H2) visible à l’œil nu en surface de l’échantillon et de la cellule comme observé 
sur l’image de la Figure III. 31.  

 

 Figure III. 31: Image du dégagement gazeux au sein de l’acide oxalique dans la cellule suite 
aux réactions cathodiques 

Les réactions additionnelles mises en jeu lors du mode cathodique avec l’acide oxalique sont : 

- δa décomposition de l’acide oxalique se traduit par :  
o       ሺ  ሻ     ሺ ሻ        ሺ  ሻ      ሺ  ሻ 

Où     ሺ  ሻ    ሺ  ሻ     ሺ ሻ 
- La dissolution de la couche barrière avec l’acide : 

o      ሺ ሻ    ሺ  ሻ       ሺ  ሻ      ሺ ሻ 
Polarisation cathodique sur substrat d’aluminium 

Des essais de polarisation cathodique sur une couche barrière d’alumine formée sur un 
substrat d’aluminium, ont été menés sur le banc d’anodisation contrôlé en salle blanche. Sur 
la Figure III. 32, les courbes de courant et de tension en fonction du temps d’anodisation et 
l’image εEB correspondant au résultat de cette gravure sur la couche barrière.  

 

Figure III. 32 : Anodisation 60V d’aluminium sur titane avec l’acide oxalique suivi d’un 
inversement de polarisation ou mode cathodique -40V en salle blanche et image MEB de la 
couche barrière d’alumine nanoporeuse sur aluminium 

Al  
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δ’expérience, nous montre que ce mode cathodique avec l’acide oxalique fonctionne 
difficilement sur la structure nanoporeuse lors de l’arrêt de l’anodisation sur aluminium. 
Effectivement, pour une couche barrière d’alumine nanoporeuse épaisse avant élargissement, 
il faut fournir une tension assez importante afin d’amorcer la réaction. Cette tension élevée 
peut être à l’origine du perçage de couche barrière en un seul pore comme observé sur l’image 
MEB de la Figure III. 32. Ce perçage entraine l’augmentation accrue du courant 
d’anodisation lors de l’arrivée de l’électrolyte sur l’aluminium. Le graphe de la Figure III. 32 
présente l’anodisation à 60V suivie de l’inversion de polarisation à -40V représentant la 
gravure cathodique.  

La couche barrière serait donc attaquée au sein de ses défauts. La tension cathodique facilite 
la formation d’un arc électrique au sein de la couche barrière la réaction s’emballe car la 
tension est trop élevée pour la concentration d’acide utilisé. δa polarisation cathodique de la 
couche barrière d’alumine doit être effectuée sur une couche suffisamment résistive. 

Polarisation cathodique sur substrat de titane 

Dans le cas de l’anodisation de l’aluminium sur le titane, le courant est mieux contrôlé car la 
gravure cathodique s’effectue sur de l’oxyde de titane déjà formée lors de la sur-anodisation 
ou lors de des réactions cathodiques avec la diffusion des ions hydroxydes OH-, suivant 
l’équation ci-dessous :   ሺ ሻ      ሺ  ሻ      ሺ ሻ           ሺ ሻ 
Cependant, le temps de gravure s’avère très long jusqu’à saturation du courant en fond de 
pore. δes pores sont alors élargis à l’acide orthophosphorique afin d’affiner la couche barrière 
avant la polarisation cathodique et limiter le temps de gravure. Pour la polarisation cathodique 
de la couche barrière sur le titane, deux tensions cathodiques ont été choisies. Il s’agit des 
tensions à -2V et à -8V. δ’évolution du courant et de la résistance en (a) et de la tension 
cathodique en (b) sont présentés dans la Figure III. 33.   

a) b)  

Figure III. 33 : Courbe de courant et résistance après gravure cathodique à l’oxalique 3% à 
(a) -2V et courbes de courant et tension après gravure cathodique à l’acide oxalique 3% à (b) 
-8V à 8°C 

Lors de la gravure cathodique à 2V, le courant augmente avec le temps sur le graphe (a) de la 
Figure III. 33. Cette augmentation du courant correspond au premier stade du processus de 

-2V -8V 
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polarisation cathodique. δ’ouverture du fond des pores serait progressive sur les premiers 
pores. Ce mécanisme serait possible grâce à la formation sous la couche barrière d’alumine 
d’hydrogène à partir des ions hydroxyde qui ont diffusé au travers de la couche barrière. Ce 
qui explique la réduction progressive de la résistance dans le système cathodique à la tension 
de -2V. La limitation en puissance du générateur keithley est visible sur la courbe où la 
tension cathodique de 8V est appliquée sur le graphe (b) de la Figure III. 33. En effet, le 
courant stagne au clampe et est très bruité tandis que la tension diminue jusqu’à une tension 
cathodique limite favorisant la gravure de la couche barrière (par la circulation des charges). 
Cette tension cathodique limite est celle imposée par la puissance du générateur keithley est 
de -3.5±0.3V. Les images MEB obtenues suite aux deux gravures cathodiques sont données 
sur la Figure III. 34. δes images εEB (a) et (b) représentent la couche barrière d’alumine 
résultante des gravures cathodiques respectivement, à -2V et à -8V.  

 

Figure III. 34 : Image MEB de la couche barrière d’alumine nanoporeuse sur titane après 
gravure cathodique aux tensions de (a) -2V et (b) -8V 

δa première remarque sur ces images εEB est que nous n’observons pas la couche d’oxyde 
de titane qui serait trop fine. δ’image εEB (a) de la Figure III. 34, confirme que l’ensemble 
des pores n’est pas ouvert malgré la durée d’une heure de gravure cathodique. δ’épaisseur de 
la couche barrière d’alumine inversée est de l’ordre de 50nm. Sur la Figure III. 33,  la 
résistance du système montre qu’un effet de saturation semble se produire. Cela peut être lié à 
la couche d’oxyde de titane limitant la circulation des charges électriques. Le temps de 
réaction reste très long signifiant que la tension n’est pas suffisamment importante. Ainsi en 
imposant une tension cathodique à -8V, il est clairement observable sur l’image εEB (b) de 
la Figure III. 34 que pour un temps plus court (1200s), la couche barrière est très attaquée 
voire presque poreuse. Le fait de forcer le courant au clampe permet de faire circuler 
davantage de charges et ainsi, de réduire la tension cathodique indiquant la détérioration 
progressive de la couche barrière d’alumine nanoporeuse.  

Ainsi, lors de la gravure cathodique à l’aide de l’acide oxalique, aux tensions utilisées et 
permises par le générateur keithley, les réactions cathodiques s’avèrent être relativement 
lentes avec l’acide oxalique. En dehors de ces tensions, nous n’avons plus de contrôle sur le 
processus de gravure cathodique. δ’utilisation de la solution de chlorure de potassium (KCl) 
est donc nécessaire afin d’accélérer le temps de gravure et de le contrôler. 
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Essais avec la solution de KCl 
Suite à une anodisation longue, le mode cathodique est effectué avec la solution de KCl à 
0.γε pendant 15min de l’ordre des concentrations et temps de la littérature [87] [111]. Après 
divers essais, la tension cathodique a été choisie à -6V, soit un dixième de la tension 
d’anodisation. δa Figure III. 35 montre l’évolution avec le temps du courant et de la tension 
cathodique et en (b) l’image εEB correspondant à la couche barrière résultante.  

 

 

Figure III. 35 : Courbe de courant et tension en mode cathodique KCl 0.3M à une tension de 
-6V et  image MEB de la couche barrière d’alumine sur titane après gravure cathodique KCl 
0.3M à -6V  

 

δ’évolution du courant est progressive et suit deux des trois niveaux de la littérature [87] [88] 
lors du processus de la gravure cathodique. Effectivement, dans un premier temps, la première 
pente de courant, numérotée en 1 sur le graphe de la Figure III. 35, indiquerait une 
conduction des espèces ioniques au travers de la couche barrière d’alumine nanoporeuse. La 
seconde pente plus abrupte en β représenterait l’ouverture de quelques pores. Cependant, sur 
l’image εEB aucune ouverture du fond de pore n’est nettement observable. δ’épaisseur de 
cette couche barrière d’alumine nanoporeuse est de l’ordre 7β±6nm. Il est à noter que 
contrairement à la gravure cathodique dans l’acide oxalique, aucune gravure chimique n’est 
effectuée au préalable. Ceci peut expliquer ces épaisseurs de couche barrière d’alumine plus 
importante.  

Différent temps de polarisation cathodique ont été étudiés afin d’optimiser l’ouverture des 
pores sur l’ensemble de la matrice nanoporeuse. Pour les trois différents temps de 15, β0 et γ0 
minutes, les courbes de courant, de tension et résistance cathodiques sont données à la Figure 
III. 36. 

Ti 
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a) b)  

c)  

Figure III. 36: Courbes de (a) courant, de (b) tension et de (c) résistance lors de la gravure 
cathodique dans la solution de KCl 0.3M à une tension de 6V aux différents temps d’arrêt de 
la gravure cathodique 

Les images MEB de la Figure III. 37 montrent l’effet sur la couche barrière d’alumine et les 
parois des pores de la polarisation cathodique à -6V dans la solution de KCl à 0.3M au cours 
du temps de 15 minutes à 20 minutes. 

 

Figure III. 37 : Images MEB de l’évolution de la couche barrière d’alumine sur titane au 
cours du temps de gravure cathodique 

Entre 15 et γ0 minutes de gravure cathodique, le courant augmente jusqu’au clampe à 0.1A, 
puis la tension cathodique diminue jusqu’à une asymptote. Au bout de γ0 minutes de gravure 
cathodique, un net affinement des parois des pores se produit comme observé sur les images 

Ti  Ti  Ti  
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MEB de la Figure III. 37. Ainsi, les parois sont de l’ordre de 85±6nm après 15 minutes et 20 
minutes de gravure cathodique contre  43±5nm au bout de 30 minutes.  Ce phénomène montre 
qu’après l’attaque de la couche barrière, la solution de KCl grave également les parois. δa 
couche barrière d’alumine de l’ensemble des pores s’affine de 7β±6nm à 48±5nm  entre 15 et 
β0 minutes. Entre β0 et γ0 minutes, elle ne s’affine plus et semblerait davantage se dégrader. 
Il est possible que la nature chimique de la couche barrière d’alumine nanoporeuse ne soit 
plus la même.  

Cet affinement et cette détérioration de la couche barrière peuvent être corrélés aux réactions 
cathodiques sur l’alumine nanoporeuse lors de l’utilisation de la solution de KCl. 

Les ions     peuvent participer à la détérioration de la couche barrière d’alumine 
nanoporeuse. Ces ions      ont, effectivement, un rôle important dans le mécanisme de 
corrosion par piqûre. Ces ions chlorures sont piégés dans le réseau cristallin de l’oxyde 
d’aluminium hydraté. Il se forme alors un autre composé complexe : 

o     ሺ  ሻ     ሺ  ሻ      ሺ ሻ    ሺ  ሻ   ሺ ሻ     ሺ  ሻ 
Les cations potassium    réagissent avec les anions hydroxyde     pour former des     
nécessaires à la dissolution de la couche barrière d’alumine nanoporeuse : 

o   ሺ  ሻ     ሺ  ሻ     ሺ  ሻ 
o      ሺ ሻ      ሺ  ሻ        ሺ  ሻ     ሺ ሻ 

En conclusion, la gravure cathodique s’avère plus rapide par l’utilisation de la solution de 
KCl 0.3M à -6V et à T=8°C. δa couche barrière d’alumine et les parois des pores sont 
affinées grâce à l’hydroxyde de potassium (KOH) favorisant la dissolution de l’alumine. δa 
détérioration de la couche barrière au cours du temps est favorisée par l’attaque des ions 
chlorure (   ).  
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III.4 Le composant optimisé avec la couche de titane 
 

La structure nanoporeuse sur titane a été mise en œuvre sur le banc d’anodisation en salle 
blanche afin d’être comparé aux composants εIε sur nanostructure sur substrat de silicium. 
Les résultats électriques comparatifs avec les matrices nanoporeuses sur silicium seront 
présentés dans le chapitre IV.  

Ces composants ont été fabriqués à partir d’un aluminium recuit sur du titane à 450°C 
pendant 10 minutes afin d’assurer l’adhérence de la matrice après sa formation. Ensuite, ces 
composants ont été anodisés à l’acide oxalique γ% à β°C en salle blanche puis une inversion 
de polarisation cathodique à -γ0V a été effectuée. δ’équipement en salle blanche n’est pas 
limité en puissance contrairement au générateur keithley, une tension cathodique de -30V a 
donc pu être utilisée avec l’acide oxalique. Cependant, des contraintes d’utilisation liées au 
changement de bain, ont favorisé l’utilisation de l’acide oxalique plutôt que la solution de 
KCl. Afin d’élargir les pores, nous avons effectué une gravure à l’acide orthophosphorique 
7% à 45°C pendant 5 minutes. Les images MEB de la Figure III. 38 montre le fond de pore 
d’un démonstrateur εIε dans une matrice nanoporeuse obtenue sur un substrat de titane. 

 

Figure III. 38 : Images MEB de la couche barrière d’alumine nanoporeuse en fond de pore 
sur titane 

 

Nous remarquons que la couche barrière d’alumine nanoporeuse est très épaisse sous la 
structure MIM. La couche barrière se divise en deux. La première est la couche barrière 
inversée de l’ordre de 40±6nm. δa seconde couche est plus fine de l’ordre de 14±1nm sur le 
substrat de titane, elle correspondrait à la couche d’oxyde formée sur le substrat de titane. Il 
est possible que seule la composition de la couche barrière change lors de la polarisation 
cathodique comme nous l’avons montré précédemment. Afin d’en déterminer la composition, 
cette couche barrière a été analysée par STEM-EDX. La Figure III. 39 représente cette 
analyse effectuée au fond d’un pore sur la couche barrière d’alumine nanoporeuse juste après 
la polarisation cathodique.  

 

Ti  

TiOx  

Couche barrière  

MIM  
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(a)  (b)  

 

(c) (d)  

Figure III. 39 : (a) Structure de la couche barrière sur le substrat de titane et (b) images TEM 
et analyses EDX de la couche barrière après gravure cathodique dans l’acide oxalique avec en 
(c) la composition de titane et en (d) la composition en oxygène, aluminium et titane 

 

Sur la représentation (a), nous avons représenté les deux types de couches (la couche barrière 
d’alumine et la couche d’oxyde de titane). δ’image (b) correspond à la zone de la couche 
barrière d’alumine nanoporeuse analysée. δ’image (c) représente l’analyse EDX de la 
composition en titane en bleu et l’image (d) celle prenant en compte les compositions de 
titane, aluminium en jaune et oxygène en rouge. Nous remarquons sur l’image (b) que le 
titane provenant du substrat a diffusé au sein de la couche barrière sous l’effet du champ 
électrique. De plus, sur l’analyse EDX en (d), nous constatons une zone de couleur violacée à 
l’interface entre l’alumine nanoporeuse et le titane. Cette zone correspondrait à l’oxyde de 
titane formé lors de la gravure cathodique. 

  

Couche barrière  

TiOx  
Ti  
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Conclusion du chapitre III 
 

Dans ce chapitre, nous avons abordé différentes solutions afin d’améliorer le contact 
électrique en fond de pore. Différents procédés chimiques et/ou électrochimiques ont été 
proposés et mis œuvre. Nous avons commencé par la gravure humide afin d’élargir les pores 
et de supprimer la couche barrière sur substrat de silicium pour finir par la polarisation 
cathodique sur substrat de titane.  

Pour commencer, nous avons montré qu’en raison de la non-uniformité de la matrice 
nanoporeuse, la couche barrière sur l’ensemble de la matrice n’était pas totalement supprimée 
à certains endroits lors de la gravure humide de la couche barrière simultanément à 
l’élargissement des pores. Ensuite, nous avons choisi d’arrêter l’anodisation directement dans 
l’aluminium afin de limiter ses effets de non-uniformité de la matrice à l’arrivée sur le 
silicium. Nous avons montré que le procédé sur le substrat d’aluminium portant sur la gravure 
par anodisation galvanostatique par palier suivi d’une gravure humide donnait les meilleurs 
résultats, était mieux contrôlé sur le banc d’essai en salle blanche mais qu’il était insuffisant 
en raison de la présence de la fine couche d’alumine nanoporeuse. De plus, le fond du pilier 
d’alumine nanoporeuse était fragilisé et pouvait potentiellement entraîner des décollements de 
la matrice suite au dépôt par ALD des différentes couches de la capacité MIM. 

Ensuite, une étude de l’anodisation a été menée avec différentes couches métalliques d’arrêt à 
l’anodisation : molybdène, titane et tantale. Le titane a été choisi en raison de sa bonne 
adhérence avec la matrice contrairement au molybdène et son oxyde anodique (TiO2) est plus 
conducteur que l’oxyde de tantale (Ta2O5), étant donné son bandgap inférieur à celui de 
l’oxyde de tantale. δ’évolution de l’anodisation de l’aluminium sur la couche de titane a été 
étudiée et il a été convenu qu’une sur-anodisation permettait de mieux uniformiser la matrice 
nanoporeuse sur le titane grâce à la chute du courant vers une asymptote nulle durant la 
formation de l’oxyde de titane sous la couche barrière d’alumine nanoporeuse. δ’autre 
avantage de cette sur-anodisation est que la couche barrière d’alumine nanoporeuse est 
inversée comme sur le substrat de silicium mais moins affinée. Toutefois, la sur-anodisation 
ne doit pas être trop longue afin d’éviter qu’une trop forte résistance ne soit présente. Cette 
forte résistance peut être en lien avec la formation de l’oxyde de titane en fond de pore. Par la 
suite, le but étant de réduire la couche barrière d’alumine nanoporeuse ou de la rendre 
conductrice, une polarisation cathodique a été effectuée à l’aide premièrement, de l’acide 
oxalique et ensuite, d’une solution neutre de chlorure de potassium. Dans la littérature, cette 
inversion de polarisation cathodique permet l’ouverture de la couche barrière d’alumine 
nanoporeuse grâce à une saturation de dihydrogène sous la couche barrière. Certaines images 
MEB semblent montrer que la couche barrière est détériorée voire poreuse et ouverte. Des 
images STEM et EDX montrent que la polarisation cathodique permet la diffusion de titane 
au sein de la couche barrière donc changement de composition de la couche barrière. La 
couche barrière d’alumine nanoporeuse sur le substrat de titane présente une épaisseur 
importante mais elle n’en reste pas moins détériorée et peut être alors rendu conductrice par 
polarisation cathodique. Ces capacités sur substrat de titane ont été caractérisées et comparées 
aux structures obtenus sur silicium au chapitre IV. 
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Chapitre IV. Etude électrique du 
composant nano-capacitif : 

Caractérisation électrique et 
diélectrique 

 

Dans ce chapitre, une étude détaillée est présentée sur les 6 démonstrateurs fabriqués au sein 
de la matrice d’alumine nanoporeuse sur substrat de silicium. δes caractéristiques de base 
d’un condensateur telles que la capacité, la tension de claquage, l’impédance diélectrique et 
les courants de fuite ont été déterminées. Une étude statistique de la capacité et de la tension 
de claquage a tout d’abord été menée sur les différents démonstrateurs afin d’évaluer la 
répétabilité des performances obtenues sur ces deux paramètres 

Pour chaque démonstrateur, nous avons ensuite sélectionné des composants MIM dont les 
valeurs de capacité et de tension de claquage se retrouvaient dans la moyenne statistique. 
Nous avons alors mené des caractérisations permettant d’évaluer l’impédance électrique, les 
courants de fuite   

La stabilité de la capacité en tension, en fréquence et en température. Nous mettons 
notamment en évidence un problème de résistance de série en fond de pore su lequel nous 
avons recherché l’origine et proposé une solution pour en réduire l’effet négatif sur les 
performances de nos démonstrateurs.  

Afin de faire le lien entre la densité d’intégration et les performances de notre condensateur, 
la densité de capacité surfacique équivalente à une surface 2D, la densité de capacité 
volumique (prenant en compte la profondeur de pore) et la densité d’énergie prenant 
également en compte la tension de claquage du composant ont été étudiées. Ces performances 
énergétiques ont été comparées à celles obtenues par le calcul théorique prenant en compte la 
géométrie approchée déduite d’images de microscopie de la matrice nanoporeuse. 

Différentes hypothèses ont été proposées afin de comprendre les causes de l’écart de certaines 
valeurs expérimentales d’énergie avec celles de la théorie. Ces hypothèses portent sur la non-
uniformité de la structure d’alumine nanoporeuse, sur la robustesse liée aux plots de contact et 
à l’impact mécanique du posé de pointe lors de la caractérisation électrique, sur la qualité du 
diélectrique et de son dépôt, la contribution des parasites du fond de pore.  

Pour finir des solutions sont proposées pour optimiser nos démonstrateurs et atteindre ainsi 
les valeurs théoriques. Ces solutions sont en lien avec l’amélioration du contact en fond de 
pore et la formation du composant nanostructuré sur couche métallique de titane. Nous 
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terminons ce chapitre par une présentation des premières caractérisations d’impédance par 
spectroscopie du composant optimisé sur substrat de titane.  
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IV.1 Évaluation électrique des démonstrateurs 3D nanométriques 
 

δ’ensemble des caractérisations électriques sont menées sur les 6 démonstrateurs dont les 
procédés de fabrication ont été décrits dans le chapitre II. Un comparatif des données 
expérimentales mesurées avec les données théoriques calculées sera ici développé pour les 
densités de capacités et les densités d’énergie.  

 

IV.1.1 Etude statistique des capacités et tensions de claquage 
 

La distribution des capacités et des tensions de claquage a été étudiée statistiquement sur 
chacun des 6 démonstrateurs dont nous rappelons les caractéristiques géométriques dans le 
tableau IV.1. Chaque démonstrateur est constitué d’une zone anodisée de γ0mm de diamètre 
(zone sombre sur la Figure IV. 1). Dans cette zone, chaque plot de contact supérieur 
d’aluminium représente l’emplacement d’un condensateur γD. δe contact électrique se fait en 
face avant sur ce plot d’aluminium représentant l’électrode supérieure de la εIε γD. En face 
arrière, le contact est assuré par le substrat de silicium et une fine couche de 150nm de titane. 

Démonstrateurs     1    2        3      4 5      6 
Distance interpore 

Dint (nm) 
406 180 138 

Densité de pore 
mesurée (cm-2) 

(7,0±1)×108 (3,63±1)×109 (5,64±1)×109 

Diamètre de pore 
mesuré (nm) 

250±25 229±23 117±12 108±11 101±23 92±9 

Tableau IV. 1 : Récapitulatif des distances interpore, des densités et des diamètres de pore 
influençant la surface développée au sein de la nanostructure 

a)  b)  

Figure IV. 1 : (a) Image d’un démonstrateur et (b) schéma en coupe de la structure du 
composant MIM 3D  
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Méthode utilisée pour l’analyse  statistique  

La capacité et la tension de claquage sont les variables à déterminer statistiquement à partir 
des différents composants du même démonstrateur. Nous cherchons à déterminer les 
paramètres statistiques (moyenne et écart-type) de la distribution de cette variable aléatoire. 
Afin de remonter à ces paramètres, il nous faut alors utiliser une loi normale attribuée à cette 
distribution (de la variable présentant les caractéristiques intrinsèques au composant). Or, la 
population de données brutes présente plusieurs distributions comprenant une distribution 
principale et des distributions mineures. La distribution principale est liée aux caractéristiques 
intrinsèques du composant tandis les distributions mineures sont liées aux composants 
défectueux. Une estimation par noyau permet de trier les données de la variable en ne gardant 
que la distribution principale, caractéristique du composant. La méthode mise en œuvre pour 
l’analyse statistique de ces variables est schématisée sur la Figure IV. 2. 

 

Figure IV. 2 : Schéma de la démarche pour chacun des démonstrateurs 

 

Cette méthode consiste à effectuer un traitement des données brutes mesurées afin d’en 
déterminer les paramètres statistiques. Pour commencer, une estimation par noyau permet 
d’effectuer un prétraitement statistique de ces données pour chaque variable à l’aide du 
logiciel de statistique « R ». Cette estimation par noyau est non-paramétrique et permet le 
lissage des données basé sur des continuités de tendance par rapport à la méthode de 
l’histogramme comme nous pouvons l’observer sur la Figure IV. 2. Un estimateur à noyau 
non-paramétrique de la densité de probabilité est alors utilisé et donné par [112] : 

     ̂ ሺ ሻ      ∑  ቀ     ቁ                                         (IV.1) 

 

Avec  

(x1,…,xn), un ensemble fini d’observations (données brutes) de la variable aléatoire. 
En d’autres termes, c’est l’ensemble des valeurs mesurées de capacité ou de tension de 
claquage avec une valeur mesurée par composant, 

n, l’effectif, le nombre totale de valeurs mesurées, 
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k, le noyau sommatif se définie comme la densité d’une fonction gaussienne à 
espérance nulle et variance unitaire : 

             ሺ ሻ   √                                                           (IV.2) 

 

Δ (>0), la fenêtre ou le paramètre de lissage de l’estimation ; elle est optimisée dans le 
cas de la fonction gaussienne par : 

  ቀ  ̂   ቁ        ̂    ⁄                                     (IV.3) 

Avec  ̂, l’écart-type de chaque échantillon. 

δa précision de l’estimation par noyau est influencée par le choix du noyau sommatif et le 
paramètre de lissage. Le noyau gaussien est le plus souvent utilisé et il présente une fenêtre 
déjà optimisée comme montrée sur l’équation (γ). Ainsi, la densité par noyau de chaque 
observation est estimée par rapport aux autres, comprises dans la fenêtre de lissage optimisée 
par la fonction gaussienne. δ’estimation par noyau globale est la somme de l’estimation 
effectuée sur chaque observation. Il est à noter que pour utiliser cette estimation continue, 
l’hypothèse d’un effectif de composants suffisamment important (≥ 24) est faite.  

À partir de la distribution principale déterminée à l’aide de l’estimation par noyau, une loi 
normale est ensuite appliquée afin de déterminer la moyenne et écart-type de chaque variable 
(capacité et tension de claquage) à partir de la densité de probabilité normale. La fonction de 
la densité de probabilité de la loi normale (ou gaussienne) se définit comme : 

 ሺ ሻ    √    ሺ   ሻ                                                 (IV.4) 

Avec  , l’espérance ou la moyenne et  , l’écart-type. 

Ce processus d’analyse statistique est présenté ci-dessous pour les variables aléatoires 
(capacité et tension de claquage) relatives à chaque démonstrateur. 

 

Analyse statistique des capacités 

Pour chacun des 6 démonstrateurs, la capacité a été mesurée à 1kHz à 25°C sur une 
population de 30 composants. À partir des capacités présentes dans les distributions 
principales avec les plus fortes densités estimées pour chaque démonstrateur et grâce à une loi 
normale, les paramètres statistiques déterminés (capacité moyenne ± écart-type, coefficients 
de variation), sont résumés suivant la distance interpore et le gain de surface 3D dans le 
Tableau IV. 2. Le coefficient de variation valide une tendance de la dispersion de la 
distribution des capacités suivant la surface développée au sein de la nanostructure de chaque 
pore. 
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Démonstrateurs 1 2 3 4 5 6 
Distance 

interpore (nm) 
406 406 180 180 138 138 

Gain de surface 
3D/2D théorique 

33,8 29,9 44,1 38,8 57,4 48,6 

C Moyen (nF) 17,4±0,9 16,3±0,6 21,1±0,5 20,4±0,4 26,7±0,4 24,9±0,8 
Coefficient de 
variation (%) 

5,1 3,7 2,4 2 1,5 3,2 

Tableau IV. 2 : Récapitulatif des valeurs moyennes et écart type associés ainsi que le 
coefficient de variation des capacités de chacun des 6 démonstrateurs suivant la distance 
interpore et le gain de surface 

Nous remarquons que les valeurs de capacités moyennes déterminées augmentent bien avec le 
gain de surface 3D/2D. En prenant les gains de surface extrêmes, ces capacités passent de 
17,4nF pour un gain de surface de 29,9 à une valeur de 26,7nF pour un gain de 57,4. 
Cependant, une dispersion plus importante des capacités intra-démonstrateur est observée 
pour les démonstrateurs 1 et 2, donc les moins denses. En effet, comme on peut le voir sur le 
Tableau IV. 2, le coefficient de variation est de l’ordre de γ,7 à 5,1 pour ces démonstrateurs 
contre des coefficients de variation compris entre 1,5 et 2,4 pour les démonstrateurs 3, 4 et 5. 
Le démonstrateur 6 présente une dispersion un peu plus importante que les autres 
démonstrateurs les plus denses mais elle reste plus faible que celle des démonstrateurs 1 et 2.  

Sur la Figure IV. 3, la comparaison des estimations par noyau entre chaque démonstrateur 
vient confirmer cette tendance.  

 

Figure IV. 3 : Comparaison des estimations de la densité par noyau de la capacité pour les 6 
démonstrateurs 

Afin de mieux distinguer les différentes distributions sur un même démonstrateur, 
l’estimation de la densité par noyau est représentée pour chacun des 6 démonstrateurs sur la 
Figure IV. 4. 
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1 2 3     

4 5 6  

Figure IV. 4 : Estimation donnant la tendance des densités par noyau de la capacité pour 
chaque démonstrateur de 1 à 6  

Pour chacun des 6 démonstrateurs, la tendance des estimations par noyau montre une 
distribution principale et au moins une distribution mineure. Il est à noter que sur chaque 
démonstrateur, les distributions mineures apparaissent pour des valeurs de capacité plus 
élevées par rapport à la distribution principale. Ces fortes valeurs de capacité sont 
généralement localisées sur les bords des démonstrateurs. En faisant abstraction de ces 
distributions mineures, la dispersion des valeurs de capacité est d’autant plus importante que 
la densité maximale estimée est faible et que la gaussienne est large sachant que l’effectif 
reste constant. Cela démontre que les démonstrateurs 1 et 2 les moins denses présentent la 
plus forte dispersion de données comparés aux démonstrateurs les plus denses.  

 

Analyse statistique des tensions de claquage  

Nous avons mesuré les tensions de claquage à 25°C sur 25 composants par démonstrateur. Le 
Tableau IV. 3 récapitule les paramètres statistiques (tension de claquage moyenne ± écart-
type, coefficients de variation) déterminés à partir de la méthode expliquée précédemment. 
Ces tensions et champ de claquage sont présentés suivant la distance interpore et le gain de 
surface théorique. 

 

 

 



133 
  

Démonstrateurs 1 2 3 4 5 6 
Distance 

interpore (nm) 
406 406 180 180 138 138 

Gain de surface 
3D/2D théorique 

33.8 29.9 44.1 38.8 57.4 48.6 

Vbd Moyen (V) 8.1±0.8 9±0.9 12.9±1.9 13.1±0.4 12.2±0.9 16.2±1.7 
Coefficient de 
variation (%) 

9.8 9.8 15.2 3 7.6 10 

Ebd moyen 
(MV/cm) 

3.7±0.4 4.1±0.4 5.8±0.9 6.2±0.2 5.6±0.4 6.9±0.7 

Tableau IV. 3 : Récapitulatif des valeurs moyennes et écart type associés ainsi que le 
coefficient de variation des tensions de claquage et le champ de claquage de chacun des 6 
démonstrateurs suivant la distance interpore et le gain de surface 

Nous remarquons que les tensions de claquage sont plus faibles de l’ordre de 8 à 9V pour les 
démonstrateurs 1 et 2, les moins denses avec la distance interpore de 406nm. Tandis que pour 
les démonstrateurs les plus denses d’une distance interpore de 180nm, ils présentent des 
tensions de claquage de l’ordre de 1γV contre 16,βV pour le démonstrateur 6 plus dense. 
Ainsi, la tendance montre que plus le composant est dense et plus la tension de claquage est 
importante. Seul le démonstrateur 5 fait défaut avec une tension de claquage plus faible, ce 
qui pourrait être lié à la qualité de ce démonstrateur.  

De plus, nous constatons que pour une même distance interpore, le démonstrateur présentant 
le gain de surface le plus important a également la tension la plus faible. Entre deux 
démonstrateurs de même densité de pore, seul le diamètre de pore augmente le gain de surface 
sachant que la hauteur reste du même ordre de grandeur. Le diamètre de pore peut alors 
influencer la réduction de la tension de claquage.  

En outre, le champ de claquage est du même ordre de grandeur de 6,5±0.5MV/cm pour les 
démonstrateurs de distance interpore inférieure à 180nm contre 3,9±0,2MV/cm en moyenne. 
Sachant qu’ayant été effectué dans les mêmes conditions, le dépôt ALD des différentes 
couches de la capacité MIM devrait être de même qualité pour chaque démonstrateur. Ce 
comportement des tensions et champs de claquage peut être lié à une meilleure robustesse des 
démonstrateurs les plus denses. 

Nous remarquons que la dispersion des données en termes de tension de claquage est plus 
importante que celle des capacités pour chacun des démonstrateurs. Le coefficient de 
variation est de l’ordre de 8 à 15%, excepté pour le démonstrateur 4 où, il est de 3%. Il est à 
noter que la tendance montre que le démonstrateur 4 présente la dispersion la moins 
importante en termes de capacité et de tension de claquage. Ce démonstrateur pourrait avoir 
une nanostructure plus uniforme intra-démonstrateur que celle des autres démonstrateurs.   

δa distribution des tensions de claquage sur l’ensemble des 6 démonstrateurs est présentée sur 
la Figure IV. 5.  
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Figure IV. 5 : Comparaison des estimations de la densité par noyau de la tension de claquage 
pour les 6 démonstrateurs 

Ce graphe confirme la dispersion de la distribution des tensions de claquage sur l’ensemble 
des démonstrateurs avec l’exception sur le démonstrateur 4. Concernant cette dispersion, 
aucune tendance ne ressort clairement suivant les paramètres de structure de chaque 
démonstrateur. La Figure IV. 6 montre l’estimation par noyau pour chacun des 6 
démonstrateurs pris séparément afin d’apprécier la dispersion intra-démonstrateur. 

1 2 3  

4 5 6  

Figure IV. 6 : Estimation donnant la tendance des densités par noyau de la tension de 
claquage pour chaque démonstrateur de 1 à 6.  
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Sur les démonstrateurs  présentant la dispersion des tensions de claquage la plus importante (1 
et 6), nous remarquons que plusieurs distributions principales peuvent coexister. La 
séparation de ces distributions n’étant pas réalisable, nous les avons alors considérés comme 
une seule et même distribution.  

Pour finir, le claquage prématuré des composants en inter-démonstrateur et intra-
démonstrateur peut être le signe de défauts présents dans la nanostructure et/ou à 
l’instrumentation de mesure. Cela expliquerait le claquage plus dispersé des composants en 
inter-démonstrateur et intra-démonstrateur. Nous reviendrons sur ces aspects lors de l’étude 
des courants de fuite et une hypothèse sur la robustesse du composant. 

Ayant évalué statistiquement nos capacités au sein de chaque démonstrateur, nous pouvons 
donc maintenant sélectionner de façon représentative nos composants pour approfondir notre 
étude.  

 

IV.1.2 Analyse d’impédance des composants  
 

Un condensateur réel, schématisé électriquement sur la Figure IV. 7, se définit par sa capacité 
C avec une prise en compte de ses éléments parasites : résistance série RS (encore appelé ESR 
pour Equivalent Series Resistance) et inductance en série LS (ou encore ESL pour Equivalent 
Series inductance). Une résistance en parallèle avec C tient compte de la résistance 
d’isolement propre au diélectrique et de la résistance des courants de fuite de la capacité.  

 

Figure IV. 7 : Schéma électrique du condensateur réel du modèle RLC à haute fréquence 

Avec,  

C, la capacité du composant, 

Risolant, la résistance d’isolement du diélectrique, 

Rfuite, la résistance représentant le courant de fuite de la capacité, 
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Rs, la résistance série équivalente (ESR), soit la totalité des pertes ohmiques de la capacité, 

L s, l’inductance série équivalente (ESδ), soit la self-inductance effective de la capacité. 

Afin d’étudier le comportement de cette capacité réelle, des mesures de spectroscopie par 
impédance ont dès lors été effectuées. δ’impédance de la capacité se mesure en régime 
sinusoïdal (    ሺ    ሻ) de courant et de tension. δ’impédance complexe se définit 
comme :       ሺ          ሻ                                         (IV.5) 

Où, 

                                                    
     | |                                                                 (IV.6)      ( )                                              (IV.7) 

avec | | le module de l’impédance (homogène à une résistance). δa phase   est le déphasage 
entre la tension et le courant et est équivalente à l’argument de l’impédance.  

Ainsi de la représentation graphique de l’impédance (Figure IV. 8), il faut retenir que lorsque 
l’angle de la phase    , l’impédance est résistive et quand la phase      , l’impédance 
est capacitive. į est l’angle de perte diélectrique.  

A noter que | |  peut permettre d’évaluer la résistance du condensateur.  

 

Figure IV. 8: Représentation graphique de l’impédance   dans le plan complexe avec le 
module | | et la phase   

A haute fréquence, l’impédance du modèle RδC s’écrit comme :       ቀ      ቁ                                               (IV.8)              

δe module de l’impédance │Z│ se définit comme : 

| |  √   ቀ      ቁ                                       (IV.9) 
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Les différents comportements (capacitif et inductif) de │Z│ sont représentés sur la Figure IV. 
9. 

 

Figure IV. 9 : Représentation des différents comportements de │Z│ en fréquence 

La fréquence de résonance est la fréquence pour laquelle │Z│ est le plus faible comme nous 
pouvons le voir sur la Figure IV. 9. Ainsi, en considérant le modèle RLC, aux fréquences 
inférieures à la fréquence de résonance du système, le composant est capacitif ; par contre, il 
devient inductif au-delà de cette fréquence de résonance. Ainsi, aux fréquences inférieures à 
la résonance, le comportement capacitif peut être affecté par la résistance série. En effet, seule 
la capacité et la résistance sont mesurées aux fréquences inférieures à la résonance. Or, plus la 

fréquence va augmenter et plus le terme 
    de l’équation IV.9 sera faible devant R qui ne 

varie pas suivant avec la fréquence. Cette résistance modélise la perte de puissance au sein du 
condensateur lors de sa charge et décharge. Cette perte d’énergie sous forme de chaleur est 
communément appelée perte par effet Joule liée à la résistance des connexions.  

A haute fréquence, la résistance série est déterminée à partir de │Z│à la fréquence de 
résonance lorsque les parties imaginaire de la capacité et de l’inductance se soustraient. │Z│ 
tracé suivant la fréquence donne une idée sur la fréquence de résonance des composants qui 
s’exprime comme :        √                                                       (IV.10) 

δes mesures d’impédance ont été effectuées sur un composant caractéristique de la 
distribution de chaque démonstrateur (Figure IV. 10).  
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Figure IV. 10 : Module de l’impédance suivant la fréquence et la fréquence de résonance des 
différents démonstrateurs 

Concernant la valeur de capacité, plus elle est élevée et plus la fréquence de résonance tend 
vers les basses fréquences pour l’ensemble du démonstrateur 6 au démonstrateur β (avec le 
gain de surface le plus faible). Seul le démonstrateur 5 qui a la capacité la plus élevée et le 
gain de surface le plus élevé, présente une fréquence de résonance plus faible que les 
démonstrateurs 1 et 2.  A la fréquence de résonance, │Z│ équivaut à la résistance série et 
nous remarquons que cette résistance série est la plus faible pour le démonstrateur 5 et la plus 
élevée pour le démonstrateur 6.  

Les résistances séries déduites à partir des mesures d’impédances sont résumés dans le 
Tableau IV. 4 pour les différents démonstrateurs suivant leur gain de surface développée. 

Démonstrateurs 1 2 3 4 5 6 
Gain de surface 
3D/2D théorique  

33.8 29.9 44.1 38.8 57.4 48.6 

C (nF) 17.2 16.4 20.6 20.6 26 27.8 
Rs () 12.4 9.6 21.1 19.1 6.0 27 

Tableau IV. 4 : Récapitulatif de la résistance série mesurée par impédance en fonction de la 
capacité mesurée pour chaque démonstrateur suivant son gain de surface 3D par rapport à 
une surface 2D 

La tendance montre une résistance plus élevée à mesure que le gain de surface augmente 
comme observé sur Tableau IV. 4. Cette résistance varie de 9.6 à 27 ohms pour les 
démonstrateurs 1 et 6, présentant respectivement le gain de surface 3D de 29.9 à 48.6. Seul le 
démonstrateur 5 fait exception à cette règle pour des raisons sans doute relatives aux 
électrodes de ce composant MIM.  
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Pour résumer, les trois informations que nous pouvons déduire des mesures d’impédance, 
sont : 

 La valeur de capacité influence la valeur de la fréquence de résonance. Plus la valeur de 
capacité est faible et plus la fréquence de résonance est élevée.  

 δa linéarité en fréquence est d’autant plus limitée que la résistance série est importante. 
Cette résistance série limiterait la capacité mesurée avant la fréquence de résonance, la 
faisant considérablement chuter. δes pertes par dissipation d’énergie liées à la résistance 
série sont alors en cause dans cette chute de la capacité. 

 Nous avons montré que la résistance série augmente avec le gain de surface de la structure 
pour l’ensemble des démonstrateurs excepté pour le démonstrateur 5. δa résistance série 
est la résistance de l’ensemble des connexions électriques (des électrodes). Ainsi, elle 
dépend de : 

o  l’ensemble de la surface développée par les électrodes TiN de la capacité εIε au 
sein de la nanostructure du composant  

o du contact de l’électrode basse de TiN en fond de structure nanoporeuse sur 
l’électrode externe basse de silicium.  

Il est donc possible que pour le démonstrateur 5, seule la résistance développée par les 
électrodes TiN au sein de la structure 3D soit en cause et que le contact en fond de pore 
soit meilleur que pour les autres démonstrateurs. Nous étudierons alors cette résistance 
série de contact sur l’électrode externe basse de silicium dans la partie IV.2.5.  
 
 
 

IV.1.3 Etude des performances du composant MIM 3D 
 

Les performances de la capacité MIM se décrivent par la densité des courants de fuite, sa 
densité de capacité et d’énergie ainsi que la linéarité de la capacité en fréquence, tension et 
température. Il est à noter que les densités de capacité et d’énergie sont déduites de la 
statistique des capacités mesurées sur chaque démonstrateur. Les densités de courant de fuite 
et la linéarité de la capacité sont étudiées à partir de composants représentatifs de la 
distribution principale pour chacun des démonstrateurs. 

 

IV.1.3.1 Densités de courants de fuite 
La densité des courants de fuite des différents démonstrateurs est présentée sur la Figure IV. 
11 en fonction du champ électrique (jusqu’au claquage) appliqué au condensateur. Une rampe 
en tension est appliquée afin de déterminer les densités de courant de fuite et la tension de 
claquage. Concernant le champ électrique, l’épaisseur de diélectrique prise en compte est 
celle déterminée statistiquement dans le chapitre II .  
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Figure IV. 11 : Densité des courants de fuite (J(A/cm²)) suivant le champ électrique 
(E(MV/cm)) de chacun des démonstrateurs 

Pour commencer, nous n’avons pas réussi à décorréler de façon claire le mécanisme de 
conduction électrique prépondérant pour ces démonstrateurs car ces courants de fuite 
proviennent probablement de l’accumulation de plusieurs mécanismes de conduction.  

Toutefois, les mécanismes de conduction au sein des différents composants MIM paraissent 
liés à la distance inter-pore de chaque démonstrateur. En effet, nous remarquons que les 
densités de courant de fuite et champs de claquage sont appariées suivant la densité de pore de 
chacun des composants. Ces densités de courant de fuite sont du même ordre de grandeur 
pour les démonstrateurs 1 et 2 avec une distance interpore de 406nm, les démonstrateurs 3 et 
4 avec une distance interpore de180nm et les démonstrateurs 5 et 6 avec une distance 
interpore de 138nm.  

Ces densités de courant de fuite restent faibles et de l’ordre de ~γ à 5.10-10 A/cm² à 1MV/cm 
et ~2.10-9A/cm² à 3MV/cm pour les composants 5 et 6 présentant les meilleures densités de 
courant de fuite. Ces courants de fuite s’avèrent être du même ordre que ceux de la littérature. 
En effet, les courants de fuite atteignent 5.10-9A/cm² à 3MV/cm après élargissement des pores 
et ajout d’une couche barrière et de passivation d’Al2O3 sur une structure nanoporeuse [27]. 
Les auteurs ont rapporté que des effets de pointe en surface de la structure nanoporeuse 
influent sur le champ électrique en provoquant un claquage prématuré suite à des courants de 
fuite trop élevés. Cependant, L.Haspert et al., montré que suite à un traitement de surface de la 
structure nanoporeuse par lissage du sommet des pores, les courants de fuite sont réduits par 
10. Ainsi, à 1MV/cm, les courants de fuite sont de 10-9 A/cm² puis de l’ordre de 10-10 A/cm² 
après ajout d’une barrière de diffusion d’impureté dans le diélectrique provenant de la 
structure d’alumine nanoporeuse (structure dans laquelle est modelée la capacité εIε) [35].  

Il est à noter que dans notre cas, la structure d’alumine nanoporeuse est élargie à l’H3PO4, ce 
qui limite la rugosité des parois [27] et que la couche barrière de diffusion des impuretés est 
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l’électrode basse de TiN. Cependant, aucun lissage de la surface de la matrice nanoporeuse 
n’a été effectué.  

δes courants de fuite plus élevés pour certains démonstrateurs (1 à 4) pourraient s’expliquer 
par : 

 des effets de pointe sur le diélectrique en haut et en fond de pore lié à une sur-gravure de 
la structure nanoporeuse,  

 une robustesse du composant limitée par la rugosité du plot supérieur de contact 
entraînant une fragilisation du composant la mesure électrique lors du pose de pointe 
mécanique directement sur le plot d’aluminium servant d’électrode externe haute. 

 

Une investigation sera menée sur les causes des courants de fuites élevées entraînant un 
claquage prématuré des composants dans la partie IV.2.3. 

 

IV.1.3.2 Densités de capacité et densités d’énergie  
La densité de capacité surfacique équivalente, la densité de capacité volumique et la densité 
d’énergie volumique ont été mesurée pour l’ensemble des 6 démonstrateurs ainsi qu’un 
septième démonstrateur optimisé avec une épaisseur de l’ordre de 15nm contre ββnm pour les 
6 démonstrateurs et avec un gain de surface γD par rapport à la surface γD de l’ordre de 59 
contre 57 pour le démonstrateur 5. Ce septième démonstrateur a été fabriqué sur une matrice 
nanoporeuse dont la couche barrière d’alumine nanoporeuse a été optimisée sur la couche 
métallique intermédiaire de titane (voire chapitre III). Nous reviendrons sur ce composant 
dans la partie IV.3.2. 

 

Densité de capacité 

Une comparaison des densités de capacité expérimentales avec celles déterminées 
théoriquement à partir des équations de capacité du chapitre II est effectuée. Les densités de 
capacité expérimentales sont obtenues par le rapport de la capacité moyenne mesurée sur la 
surface 2D du plot de contact de 0,137mm² de surface moyenne, servant d’électrode 
supérieure. Pour les densités de capacité théoriques, une épaisseur de 22±βnm d’Al2O3 est 
prise en compte (suivant l’incertitude des épaisseurs d’Al2O3 mesurées à l’aide d’images 
MEB pour chacun des démonstrateurs (cf chapitre II)) avec une permittivité diélectrique de 9. 
Ces densités de capacité planaire équivalente expérimentales et théoriques sont exprimées en 
fonction du gain théorique de surface 3D développée par le diélectrique sur la surface 2D du 
plot de contact sur la Figure IV. 12. Le numéro de chacun des 6 démonstrateurs est rappelé en 
dessous de chacune des densités de capacité 



142 
 

 

Figure IV. 12 : Comparaison des densités de capacité théoriques et expérimentales en 
fonction du gain de surface théorique et suivant le diamètre de pore et la distance interpore  

En se limitant aux 6 démonstrateurs avec une alumine d’épaisseur β0 nm, ce graphe nous 
permet de faire les constats suivant : 

 δa densité de capacité surfacique équivalente s’accroît de façon linéaire avec le gain de 
surface 3D par rapport à la surface 2D. Ce gain de surface 3D/2D augmente avec la 
réduction de la distance interpore (ou densité de pore) et le diamètre de pore. La 
caractéristique linéaire expérimentale               peut être tracée avec un 
coefficient de linéarité de 96%. La caractéristique linéaire théorique est                avec un coefficient de linéarité de 98%.  

 La distance interpore de 138nm, la plus faible et le diamètre de 100nm, le plus élevé pour 
cette même distance interpore, nous permettent d’obtenir la densité de capacité surfacique 
équivalente expérimentale la plus forte, de l’ordre de 195±6nF/mm² (démonstrateur 5). 

 La tendance théorique de la densité de capacité surfacique est plus faible que la tendance 
expérimentale. De plus, pour une distance interpore donnée, nous remarquons que plus le 
diamètre augmente et plus la densité de capacité surfacique équivalente expérimentale se 
rapproche de la densité de capacité théorique. Nous reviendrons plus tard sur l’explication 
de cet écart. 
 

Nous considérons maintenant le composant obtenu avec la couche intermédiaire de titane. Ce 
composant présente une épaisseur de diélectrique de l’ordre de 15±1nm, plus faible que les 6 
autres démonstrateurs. Nous remarquons que la densité de capacité équivalente est bien 
supérieure à la tendance linéaire des 6 démonstrateurs. Elle est plus élevée de l’ordre de 45% 
par rapport au démonstrateur 5 présentant la densité de capacité surfacique la plus importante. 
Les raisons expliquant ce résultat, sont : 
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 en premier lieu, l’épaisseur de diélectrique est γβ% plus faible ce qui augmente 
naturellement considérablement la densité de capacité surfacique équivalente. 

 le diamètre de pore influence également cette augmentation, il est de l’ordre de 114nm 
contre 100nm pour le démonstrateur 5 pour une distance interpore du même ordre de 
grandeur. Ainsi, pour une distance interpore de 140nm pour ce démonstrateur contre 
1γ8nm pour le démonstrateur 5, le diamètre plus important et permet d’augmenter le gain 
de surface et de ce fait, la densité de capacité surfacique équivalente.  
 
 

Densité de capacité volumique 

La densité de capacité volumique prend en compte la hauteur de pore et donc le volume de la 
matrice nanoporeuse contrairement à la densité de capacité surfacique équivalente. La Figure 
IV. 13 représente la comparaison des densités de capacité volumiques expérimentalement 
mesurées et théoriques pour les 6 démonstrateurs et le démonstrateur optimisé. 

 

Figure IV. 13 : Comparaisons des densités de capacité volumique théoriques et 
expérimentales en fonction du gain de surface théorique et suivant le diamètre de pore, la 
distance interpore et la hauteur de pore Hpore de la structure nanoporeuse  

En se limitant aux 6 démonstrateurs, nous observons sur le graphe de la Figure IV. 13, deux 
tendances linéaires liées aux différentes hauteurs des pores de la structure nanoporeuse de 
7,1±0.2µm pour les structures les plus larges contre 5,0±0,2µm pour les plus denses :  

 la première tendance liée à la hauteur de pore de 7,1±0.2µm peut être donnée par 
l’équation théorique              et l’équation expérimentale               pour la distance interpore, Dint, de 406nm. 
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 la seconde tendance linéaire pour l’épaisseur de 5,0±0,2µm, est donnée théoriquement par              et expérimentalement par              pour les distances 
interpore entre 1γ8nm et 180nm. δe coefficient directeur de l’équation linéaire étant plus 
important dans ce cas par rapport au point précédent, il apparait ainsi plus intéressant de 
travailler sur ce type de structure si on souhaite optimiser la densité de capacité 
volumique. 

La seule différence avec la densité de capacité étant la hauteur des pores de la structure 
nanoporeuse, les mêmes commentaires sur la différence entre les données expérimentales et 
théoriques restent valables pour les 6 démonstrateurs.  
Nous remarquons à nouveau que pour chaque distance interpore, plus le diamètre des pores 
est faible et plus la densité de capacité expérimentale s’éloigne de la densité théorique. δes 
valeurs théoriques de la densité de capacité volumique restent plus faibles que les valeurs 
expérimentales. La cause peut être une sous-estimation du volume calculée théoriquement par 
rapport au volume réel occupé au sein de la structure nanoporeuse présentant des défauts en 
volume comme nous le verrons plus tard. Ces défauts se présentent comme des dendrites en 
fond de pore et des pores subdivisés. Ainsi, élargir davantage la structure permettrait de 
réduire ces défauts de volume au sein de la structure et de se rapprocher alors de la théorie.  
Concernant le septième démonstrateur, la même remarque que pour les densités de capacité 
surfacique équivalente peut être faite. D’autant plus que sa hauteur de pore est de l’ordre de 
5,6µm. 
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Densité d’énergie volumique 

δa densité d’énergie volumique permet de prendre en compte la tension de claquage en plus 
de la densité de capacité volumique. Cette densité d’énergie E, en Wh/cm3, se définit comme :                                                               (IV.11) 

Avec C, la capacité en F, V, le volume en cm3 équivalent à la surface du plot en surface par la 
hauteur et Vbd, la tension de claquage. 

La Figure IV. 14 représente la densité d’énergie en fonction du gain de surface γD/βD.  

 

Figure IV. 14 : Comparaisons des densités d’énergie volumique théoriques et expérimentales 
en fonction du gain de surface théorique et suivant le diamètre de pore et la distance 
interpore 

Plusieurs comparaisons sur la densité d’énegie volumique peuvent être faites à partir de ce 
graphe. 

 La première comparaison est faite entre les six démonstrateurs : 
o  Expérimentalement, les deux comportements linéaires observés précédemment ont 

cette fois disparus à la différence du comportement sur les valeurs théoriques qui, 
elles, continuent à suivre ces tendances linéaires (une tension 16V est considérée pour 
le calcul théorique des densités d’énergie. Il s’agit de celle du démonstrateur 6 
présentant la tension de claquage la plus importante). 

o Concernant la comparaison entre les densités d’énergie expérimentales et théoriques 
des densités d’énergie volumique, nous remarquons que plus la structure du 
démonstrateur est dense et moins l’écart entre les valeurs expérimentales de densité 
d’énergie volumique s’écarte des valeurs théoriques, excepté pour le démonstrateur 5. 
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Pour la distance interpore de 406nm et le diamètre de pore de l’ordre de ββ9nm à 
β50nm, la densité d’énergie volumique expérimentale est un peu plus de γ fois plus 
faible que la valeur théorique (de 0,16mWh/cm3 et 0,19mWh/cm3 contre 
0,53mWh/cm3 et 0,59mWh/cm3). Pour la distance interpore de 180nm, les valeurs 
théoriques sont comprises entre 0,93mWh/cm3 et 1,37mWh/cm3 contre 0,74mWh/cm3 
et 1,3mWh/cm3 pour les valeurs expérimentales. δ’écart est donc moindre.  

o Seules les valeurs expérimentales de la densité d’énergie du démonstrateur 6 se 
rapprochent de la théorie (compris dans la barre d’erreur théorique). Avec la meilleure 
tension de claquage et la distance interpore et le diamètre de pore les plus faibles, sa 
densité d’énergie est de l’ordre de 1,γmWh/cm3. 

 
Nous pouvons expliquer les écarts à la théorie de ces densités d’énergie par les tensions de 
claquage. Ces tensions de claquage devraient être de même valeur. Cependant, nous avons 
constaté précédemment que les tensions de claquage diminuaient avec l’augmentation de la 
distance interpore. De fait, pour les distances interpores de 406nm, 180nm et 138nm, les 
valeurs de tensions de claquage sont de l’ordre respectivement, de 8V à 9V, de 13V et de 
16V. Il y a une exception sur le démonstrateur 5 qui présente une tension de claquage plus 
faible (de l’ordre de 1βV) ce qui n’est pas dans la logique de l’évolution géométrique car elle 
est beaucoup plus faible que celle mesurée dans le démonstrateur 6 par exemple. 
Nous analyserons les causes de ces écarts plus tard à partir de la robustesse du composant 
influant également sur les courants de fuite et tensions de claquage. 

 
 δa seconde comparaison porte sur la densité d’énergie des 6 démonstrateurs avec celle du 

composant optimisé de 15nm de diélectrique Al 2O3. Du fait de problèmes de résistances 
obtenues sur ce composant, lors de la mesure de courants de fuite, il ne nous a pas été 
possible de déterminer expérimentalement la tension de claquage. Pour arriver à en donner 
une estimation, nous avons simplement fait une règle de trois à partir de la valeur de la 
tension de claquage de 16V obtenue sur les démonstrateurs avec une épaisseur de 
diélectrique Al2O3 de 22±2nm. Nous avons alors estimé une tension de claquage de 
l’ordre de 11V pour une épaisseur d’Al2O3 de l’ordre de 15nm. Pour une telle valeur de la 
tension de claquage, la densité d’énergie volumique atteint une valeur de 0,9βmWh/cm3. 
Cette valeur est bien plus faible que celle obtenue pour le démonstrateur 6.  

 
Nous en concluons qu’en réduisant l’épaisseur de diélectrique, on dégrade la densité 
d’énergie volumique stockée mais également la quantité maximale de charges stockées au 
sein du composant malgré une densité de capacité plus importante. De ce fait, le champ de 
claquage dépendant de l’épaisseur de diélectrique, influe davantage que le gain de surface 
3D. 
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 δa  dernière comparaison des densités d’énergie volumique expérimentales peut être faite 
avec celle de l’état de l’art actuel reporté également sur la Figure IV. 14 : 
o par rapport à la double MIM 3D PICS7 microstructurée d’IPDIA. Il s’agit du 

composant de référence d’IPDIA obtenu par gravure du silicium et il est constitué d’un 
diélectrique multi-couche oxyde-nitrure (ONO) de 19nm d’épaisseur. Pour un gain de 
surface de l’ordre de 40, une densité d’énergie volumique de l’ordre de 0,17mWh/cm3 
est obtenue pour ce composant. Cette valeur est du même ordre de grandeur que celle 
obtenue pour nos démonstrateurs (1 et β) présentant les plus faibles densités d’énergie 
avec une simple MIM. Ces démonstrateurs 1 et 2 présententun gain de surface (~30) 
plus faible. Notre meilleure densité d’énergie volumique (obtenue pour le 
démonstrateur 6) est de près de 8 fois supérieure à celle de ce composant double MIM. 
Le gain de surface de la structure nanoporeuse par rapport à la microstructure de 
silicium en est la cause. 

o par rapport à la littérature avec la εIε γD dans une structure d’alumine nanoporeuse 
avec une épaisseur d’Al2O3 de l’ordre de 7nm [27]. Pour un gain de surface de 38 avec 
le démonstrateur 4, nous atteignons une densité d’énergie de l’ordre de 0,7mWh/cm3 
contre 0,5mWh/cm3 pour la MIM 3D nanostructurée de Banerjee et al avec le gain de 
surface de 40. Nous dépassons la densité d’énergie de Banerjee et al. en paramétrant 
différemment les composants de nos démonstrateurs. Ainsi, une densité de pore plus 
faible est utilisée de l’ordre de 6.109cm-2 contre 109cm-2 dans la littérature et une 
épaisseur diélectrique plus élevée est déposée, de l’ordre de 15 à ββnm contre 7 à 10nm 
dans la littérature. Nous avons donc davantage opté pour la fiabilité du composant 
(tension de claquage plus élevée) que pour le gain de surface. 
δes densités d’énergie expérimentales obtenues restent dans la gamme de celles 
données à l’état de l’art dans la littérature avec des valeurs comprises entre 
0,5mWh/cm3 et 1,4mWh/cm3 [27] [36]. 

 

δe démonstrateur 6 présentant le meilleur compromis sur l’ensemble des performances et  des 
facteurs géométriques des structures d’alumine constituées d’une épaisseur de ββ±2nm, il a 
été choisi pour mener une étude plus exhaustive de la linéarité de nos structures capacitives 
nanoporeuses. 

 

IV.1.3.3 Linéarité de la capacité MIM 3D en tension, en fréquence et en température  
La stabilité en tension continue (superposée à une tension alternative), en fréquence et en 
température d’une capacité dépend principalement du diélectrique utilisé. Le choix de cette 
capacité est lié à plusieurs facteurs : tout d’abord ce démonstrateur présente le meilleur 
potentiel en termes de performances énergétiques et mérite donc qu’on s’y attarde. Ensuite, 
les performances théoriques et mesurées sont très proches (cf.Figure IV. 14). Enfin, ce 
démonstrateur appartient aux familles contenant la plus grande densité de capacités, ce qui en 
fait là encore un élément de choix pour une future intégration dans les applications. Le 

                                                 
7 Passive Integrated Connecting Substrate 
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diélectrique Al2O3 constituant cette capacité a une épaisseur mesurée expérimentalement de 
l’ordre de ββ±2nm.  

La Figure IV. 15 représente la stabilité en tension, température et fréquence de notre 
composant MIM au travers de la variation de la capacité. 

  a)       b)     

c) d)  

Figure IV. 15: Variation de la capacité suivant (a) la tension, (b) la température et (c) la 
fréquence et (d) la densité de capacité et phase suivant la fréquence  

La non-linéarité en tension de la capacité déterminée à partir des courbes C-V entre -3V et 3V 
à 100Hz et 1kHz est présentée sur la Figure IV. 15 (a). Cette non-linéarité en C(V) [113] bien 
connue dans les oxydes [5] [6] est classiquement représentée à travers l’équation :  ሺ ሻ    ሺ         ሻ                               (IV.12.a) 

ou encore        ሺ ሻ                                       (IV.12.b) 

avec C0 la capacité obtenue à une tension continue nulle et les coefficients α et ȕ qui sont 
respectivement les coefficients linéaires et quadratiques de la capacité.  

La variation de la capacité est principalement influencée par le coefficient de tension 
quadratique α. Ce coefficient de tension est déterminé à l’aide de l’équation (IV.12.b) et des 
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approximations polynomiales représentées sur la Figure IV. 15 (a). Le coefficient de tension 
quadratique α est d’environ 6β7 ppm/V² à 100Hz contre 489 ppm/V² à 1 kHz. 

Ce coefficient est connu pour diminuer avec l’augmentation de la fréquence et augmenter 
avec l’épaisseur de diélectrique [114]. Dans la littérature [114], pour une épaisseur de 20nm 
d’Al2O3 déposée par ALD, le coefficient de tension quadratique α est de 681 ppm/V² à 1MHz. 
De fait, le coefficient de tension quadratique expérimental peut être considéré meilleur dans 
notre cas. Ces résultats sur le diélectrique Al2O3 peuvent être comparés à un oxyde de 
référence, l’oxyde nitrure. Ce dernier possède un coefficient de tension quadratique de 
247ppm/V² à 1kHz pour une épaisseur de diélectrique de 30nm [5]. Sachant que les courants 
de fuite plus importants dans les diélectriques fins ont un impact considérable sur la variation 
en tension de la capacité [114] [115], nos résultats apparaissent comme légèrement moins 
favorables que ceux du nitrure. Cependant, la variation de capacité reste faible avec 0,6% à 
100Hz contre 0,4% à 1 kHz à 3V (20% de la tension de claquage Vbd). Ceci est le signe d’une 
bonne stabilité de la capacité en tension avec notamment de faibles courants de fuite de 
l’ordre de 5.10-10A/cm² à 1MV/cm (cf.Figure IV. 11).  

La dérive en température de la capacité MIM est présentée dans la Figure IV. 15(b) à 20Hz et 
1kHz. On peut relever une très bonne stabilité en température avec une capacité qui revient à 
sa valeur initiale à 25°C après une montée à 375°C.  

Déterminons le coefficient de température,   , à partir de l’équation  linéaire (IV.13..a) :   

          ሺ       ሻ                                     (IV.13.a) 

Avec C, la capacité à la température maximale, Tmax, que nous prendrons à 375°C 

         C0, la capacité à la température initiale, 25°C, 

           , la différence de température entre 25°C et 375°C. 

Le coefficient de température est donc donné par : 

                             ሺ      ሻ                                        (IV.13.b) 

Le coefficient thermique déterminé par l’équation (IV.1γ.b) est de l’ordre de ββ0 ppm/°C à 
20Hz contre 193ppm/°C à 1 kHz. Ce coefficient est proche de celui observé dans des 
condensateurs à base de nitrure à 187ppm/°C à 1 kHz. De plus, nous remarquons que notre 
capacité présente une bonne robustesse en température, car elle tient jusqu’à γ75°C avec une 
dérive de l’ordre de 8% par rapport à sa valeur à température ambiante. 

La linéarité en fréquence de la capacité MIM 3D est présentée par la densité de capacité 
suivant la fréquence en dessous de 20kHz et la variation de la capacité en fréquence, 
respectivement dans la Figure IV. 15 (c) et (d) à 1V. La densité de capacité est stable en 
dessous de 20kHz avec une phase supérieure à 89,5 qui confirme la mesure réelle de la 
capacité sans l’impact des parasites (résistance série) à ces faibles fréquences. δa diminution 
de capacité est liée aux phénomènes de relaxation dans le diélectrique en relation avec la 
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dépendance en fréquence de la permittivité en raison de la constante de temps des dipôles 
électriques. Ce démonstrateur MIM a une variation de capacité en dessous│-2%│montrant une 
bonne linéarité en fréquence et des phénomènes de relaxation limités en dessous de 20 kHz.  

Pour résumer, ce démonstrateur MIM nanostructuré présente de bonnes performances pour 
des fréquences inférieures à 20 kHz. En effet, la stabilité thermique est excellente, le 
coefficient quadratique de la courbe C(V) est modéré et la densité de capacité s’avère 
relativement stable avec une phase proche de 90°. Enfin, le diélectrique Al2O3 présente peu à 
pas de phénomènes de relaxation à basse fréquence.  

On a vu dans le chapitre III qu’un traitement thermique permettait d’améliorer la linéarité en 
fréquence du composant. Il serait ainsi intéressant de reprendre l’étude menée dans ce 
paragraphe pour des échantillons ayant subi un traitement thermique. La disponibilité de 
temps nous a empêchés de mener cette étude mais on peut être naturellement optimiste sur le 
fait qu’on pourra facilement étendre la gamme de fréquence disponible avec ces 
nanostructures à l’issue de ces traitements. 

 

IV.2 Écarts à la théorie et erreurs de mesure identifiés  
 

Les travaux présentés dans ce chapitre ont été réalisés alors que les démonstrateurs n’étaient 
pas encore totalement optimisés puisque cette optimisation a constitué une préoccupation tout 
au long de cette thèse. La robustesse du composant et le contact mécanique des pointes de 
mesure influent sur les résultats électriques. Les problèmes ou anormalités constatés par 
rapport aux estimations théoriques de par les caractérisations électriques peuvent être :  

 Une répétabilité limitée du nanocondensateur sur un même démonstrateur. Une 
dispersion des données expérimentales en termes de capacité et de courant de fuite 
statistiques sur un même échantillon est observée.  

 Une répétabilité limitée du champ de claquage entre chaque échantillon. Une 
dispersion des données expérimentales en termes de courant de fuite statistique est 
constatée entre les échantillons avec claquage précoce des structures les plus larges.  

 Un écart entre les données expérimentales et théoriques en termes de densité de 
capacité et de densité d’énergie volumique. 

 Le problème de non-linéarité en fréquence lié au contact en fond de pore avec la 
présence d’une résistance série élevée et la présence d’une capacité parasite. 

δ’ensemble de ces problématiques et leurs causes hypothétiques sont résumées dans le 
diagramme ci-après (Figure IV. 16) : 
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Figure IV. 16 : Diagramme récapitulatif des problèmes et causes hypothétiques à l’origine 
des écarts à la théorie 

 

 

 

 

Problèmes Causes hypothétiques 

Répétabilité des capacités et 
champ de claquage intra-

démonstrateur  

Non uniformité de la 
matrice nanoporeuse 

Non uniformité du 
champ électrique lors de 

l'anodisation 

Non contrôle des 
température des bains 

d'anodisation et de 
gravure 

Rugosité et texture de 
l'Al de départ 

Répétabilité des champs de 
claquage entre démonstateurs 

Claquage précoce lié aux effets de pointe du 
diélectrique au sein de la structure nanoporeuse 

Problème de robutesse lié au dépôt du plot de 
contact supérieur ou aux effets de pointe du 
diélectrique en fond de pore ou en surface 

Ecarts des densités de capacité 
et d'énergie à la théorie 

Propriétés physiques et diélectriques de l’Al2O3 
expérimentales différentes de celles estimées 

Mesure non adaptée car basée sur surface 3D 
théorique sans prise en compte de la non-uniformité 

en volume de la matrice  

Modèle théorique non adapté car basé sur des pores 
cylindriques et ordonnés suivant une maille 

hexagonale parfaite 

Linéarité en fréquence limitée 
aux basse fréquences, 

résistance série élevée liées au 
contact électrique en fond de 

pore 

Reste de couche barrière en fond de pore lié à la 
non-uniformité de la structure nanoporeuse 

Présence d'un oxyde de silicium en fond de pore 

Résistance électrique élevée de l'électrode TiN 
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IV.2.1 Les principales causes hypothétiques à analyser 
 

δ’écart des mesures expérimentales à l’estimation théorique des densités de capacité et 
densité énergétique est lié à une capacité plus faible qu’estimée et des claquages précoces du 
composant. Ces faibles capacités et champ de claquage mesurés, leur dispersion sur et entre 
chaque échantillons peuvent être en lien avec : 

 La non-uniformité locale de la structure nanoporeuse du fait de la rugosité et à de la 
texture de l’aluminium de départ et les non-uniformités du champ électrique local en 
relation avec le mode de contact en face arrière durant l’anodisation. Elle peut être à 
l’origine de défauts de dépôt AδD au sein de la structure avec des courants de fuite 
élevés et un claquage prématuré. La non-uniformité globale de la structure 
nanoporeuse serait liée aux variations de température et à l’agitation non contrôlée 
dans le bain d’anodisation avec des variations de couleurs, visible à l’œil nu, en 
surface de la structure anodisée. Elle pourrait entraîner une dispersion en termes de 
champ de claquage sur un même échantillon. 
 

 δes problèmes de robustesse du composant peuvent avoir deux origines. D’un côté, les 
effets de pointe du diélectrique en fond de pore avec notamment, une sur-anodisation 
ou sur-gravure à certains endroits d’un même échantillon liées aux non-uniformités 
locales de la matrice. D’un autre côté, les défauts du plot de l’électrode supérieure 
d’aluminium moins dense sur les nanostructures les plus larges. δe mode de dépôt par 
évaporation du plot de contact d’aluminium n’est pas adapté à la nanostructure. Ces 
défauts entraînent la fragilisation de la capacité 3D lors du posé de pointe mais 
favorisent également les courants de fuite plus élevés. 
 

 δes propriétés physique et diélectrique de l’Al2O3 au sein de la structure nanoporeuse 
telles que sa conformité, sa permittivité relative, ses pertes diélectrique. Elles peuvent 
faire varier les valeurs de capacité mais également celles du claquage du composant.  
 

 δa mesure de surface et de porosité n’est pas adaptée car elle réside sur des images en 
vue de dessus des pores qui ne tiennent pas compte des défauts de volume de la 
matrice nanoporeuse. δa mesure de la surface γD et de la porosité s’effectue à l’aide 
d’image εEB et avec le logiciel de traitement d’image ImageJ. De plus, le modèle 
théorique de surface est basé sur des pores cylindriques et ordonnés selon une maille 
hexagonale parfaite alors qu’en pratique, la structure d’alumine nanoporeuse 
comprend des défauts de volume (pores divisés en 2, pores mal formés avec des zones 
dendritiques). 
 

 La contribution du fond de pore avec les possibles absences de contact du diélectrique 
avec l’électrode de TiN ou encore des parasites en fond de pore tels que la résistance 
série et la capacité parasite. Ces parasites sont liés à la présence de reste de couche 
barrière d’alumine non totalement gravé en fond de pore et à la possible présence 
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d’oxyde de silicium toujours en fond de pore en raison des non-uniformités de la 
matrice d’alumine nanoporeuse. δa résistance élevée de l’électrode de TiN peut aussi 
être en cause. 
 

Évaluons maintenant un peu plus en détail ces différentes causes. 
 
 

IV.2.2 Non-uniformité de la structure nanoporeuse ? 
 

Les non-uniformités de la matrice nanoporeuse sont sensibles aux conditions expérimentales 
de l’anodisation comme un champ électrique non uniforme, des variations de température 
dans le bain d’anodisation ou encore la rugosité et la texture de l’aluminium de base à 
l’anodisation. 

 

Non-uniformité globale de la structure nanoporeuse 

La non-uniformité globale de la structure nanoporeuse peut être visible à l’œil nu sur un 
démonstrateur à travers la différence de coloration de l’échantillon. Comme observé sur le 
démonstrateur de la Figure IV. 17, après 2nde anodisation et élargissement, la coloration n’est 
pas uniforme sur l’ensemble de la zone anodisée.  

 

Figure IV. 17 : Démonstrateur juste après 2nde anodisation et élargissement 

Cette différence de coloration est peut être due à l’agitation au sein du bain ainsi qu’aux 
variations de la température qui ne sont pas suffisamment contrôlées au sein de la cellule. En 
effet, les variations de température dans le bain entre la surface de l’anode et le serpentin de 
refroidissement sont contrôlées par un agitateur. Sachant que le démonstrateur est disposé 
perpendiculairement dans le cristallisoir, il perçoit différentes strates de température. De plus, 
la non-agitation du bain de gravure humide favorise ces irrégularités globales de la matrice. 
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Non-uniformité liée à la rugosité et la texture de l’aluminium de base 

Des problèmes de rugosité et de texture de l’aluminium de départ peuvent également avoir un 
impact sur la structure finale. δa conséquence est par exemple la présence d’aluminium en 
fond de pore et des pores qui croissent en biais comme clairement observé par MEB sur la 
Figure IV. 18. Ce phénomène est plus remarquable dans les zones de défauts (joint de grain, 
creux). De plus, les non-uniformités de volume de la structure ne sont pas prises en compte 
lors de la mesure surfacique en vue de dessus de la porosité à l’aide du logiciel ImageJ. 

 

Figure IV. 18 : Non uniformité locale de la matrice d’alumine nanoporeuse (AAO (Anodic 
Aluminium Oxide)) avec les restes d’aluminium en fond de pore et la matrice déformée liée à 
la rugosité de l’aluminium de départ 

 

Non-uniformité du champ électrique local 

δ’aspect de la matrice nanoporeuse initiale peut avoir un impact sur la robustesse et les 
performances du composant final après dépôt des différents matériaux de la capacité MIM. 
δors de l’anodisation, les non-uniformités du champ électrique local engendrent une 
croissance non-uniforme de la matrice nanoporeuse avec des zones de sous-anodisation et de 
sur-anodisation sur un même composant (Figure IV. 19). 

(a) (b)  

Figure IV. 19 : Non uniformité locale sur une même matrice avec sous-anodisation (avec CB 
(couche barrière d’AAO) encore présente et des restes d’aluminium) en (a) et sur-anodisation  
(avec présence de SiO2 au-dessus du silicium) en (b) 
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Le phénomène de sous-anodisation entraîne la présence d’aluminium et d’une couche barrière 
non totalement gravée en fond de pore comme observé sur la Figure IV. 19 a. Le phénomène 
de sur-anodisation (Figure IV. 19 (b)) entraîne la présence d’un oxyde de silicium (SiO2) en 
fond de pore et des piliers trop étroits de certaines zones surexposées au champ électrique lors 
de l’anodisation. Cette dernière conséquence peut être accentuée par un élargissement trop 
important des pores. δes piliers d’alumine nanoporeuse trop étroits peuvent alors se décoller 
partiellement en fond de pore en raison de leur faible résistance aux contraintes mécaniques 
générées lors du dépôt des couches de la MIM. Ces différentes couches se déposent alors sous 
le pilier favorisant une continuité des couches sous les pores. Des pores en forme de « patte 
d’éléphant» apparaissent et provoquent des effets de pointe dans le diélectrique favorisant la 
concentration du champ électrique dans ces zones. Un claquage prématuré du composant est 
alors favorisé par ces effets de pointe dans les zones de pincement du diélectrique. Dans la 
littérature, un claquage prématuré du composant était également lié à des effets de pointe mais 
au sommet des pores [27] [51]. Un lissage des sommets de pore est proposé pour limiter ces 
phénomènes [35]. Dans notre cas, cette solution n’est cependant pas possible du fait de la 
localisation des pores. 

 

Un oxyde de silicium peut aussi se former en sur-anodisation à l’arrivée de l’électrolyte sur le 
silicium. Cet oxyde peut favoriser l’apparition d’une capacité parasite. Cette dernière, peut 
également être liée aux restes de couche barrière d’alumine nanoporeuse après sous-
anodisation. 

 

Pour récapituler, ces non-uniformités observées sur la matrice nanoporeuse peuvent expliquer 
les variations de capacité et de tension de claquage intra-plaque. Elles sont notamment liées 
aux conditions d’anodisation pas suffisamment contrôlées telles que la température du bain 
d’anodisation ou le champ électrique mais également la rugosité de l’aluminium de départ. 
Leur conséquence est une sur-gravure et une sous-gravure de la couche barrière d’alumine 
nanoporeuse sur une même zone de la matrice. De ce fait, dans les zones sous-gravées, les 
restes de couche barrière d’alumine donnent lieu à l’apparition de capacités parasites tandis 
que dans les zones de sur-gravure, le pilier très affiné entraîne l’apparition d’effets de pointe 
du diélectrique en fond de pore favorisant le claquage prématuré du composant. 
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IV.2.3 Problèmes de robustesse liés aux défauts de dépôt ? 
 

Des défauts du plot d’aluminium servant d’électrode supérieure peuvent être évoqués pour 
expliquer les courants de fuite plus élevés et le claquage prématuré de certaines structures. 
δ’analyse de cette hypothèse est mise en évidence sur la Figure IV. 20 qui montre une vue de 
dessus du plot d’aluminium servant d’électrode supérieure pour les composants de γ 
démonstrateurs de distances interpores différentes avec (a) 406nm, (b) 180nm et (c) 138nm. 

 (a)  (b)   (c)  

Figure IV. 20 : Images MEB en vue de dessus du plot d’aluminium servant d’électrode 
supérieure des démonstrateurs présentant la distance interpore de (a) 406nm, (b) 180nm et 
(c) 138nm  

Nous observons que suivant la porosité de la structure nanoporeuse, le plot d’aluminium 
déposé par évaporation est plus ou moins dense. Comme expliqué dans le chapitre II, la taille 
des grains d’aluminium de 150 ± 50 nm de diamètre est plus faible que le diamètre des pores 
dans le cas des structures les moins denses (distance interpore de 406nm) aux pores les plus 
larges de 240±10 nm. Sur les structures les plus denses avec des diamètres inférieurs à 
105±15 nm, le recouvrement par les grains d’aluminium est plus dense. δa structure serait 
alors plus robuste sur les densités de pore les plus importantes et les diamètres les plus 
restreints, donc moins agressée mécaniquement par le posé de pointe durant les 
caractérisations électriques. De ce fait, ces composants plus denses (avec la distance interpore 
de 138nm) présentent une meilleure rigidité diélectrique. 

 

De plus, certains plots d’aluminium présentent des défauts qui impactent la mesure en courant 
du composant. En effet, le composant est parfois fragilisé par la présence d’une corrosion en 
surface du plot de contact d’aluminium (Figure IV. 21); ainsi le posé de pointe peut détériorer 
le composant et le courant aura tendance à se concentrer dans ces zones de défauts, ce qui 
provoquera un claquage prématuré du composant comparé aux plots d’aluminium non altérés. 
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Figure IV. 21 : Images MEB du plot d’aluminium et de ses zones de corrosion  

Nous remarquons ainsi des défauts sur le plot d’aluminium se présentant sous la forme de 
fissure et de dépôts blanchâtres comme observé sur les images MEB de la Figure IV. 21. Ces 
défauts ont été analysées par EDX, le spectre d’analyse est présentée sur la Figure IV. 22. 

 

Figure IV. 22 : EDX sur la zone de défauts et de fissuration du plot d’aluminium 

Sur cette analyse du plot d’aluminium, nous constatons la présence d’aluminium, d’oxygène, 
de titane, de chlore et de fluor. La présence d’oxygène est liée à l’oxydation du plot 
d’aluminium. δe fluor présent est dû à la gravure du TiN pour isoler chaque plot de contact. 
Le chlore présent peut être lié aux sous-produits (TiCl4) de réaction du dépôt ALD de TiN. 
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Ces ions chlores peuvent corroder l’aluminium sous l’effet de l’oxygène. δes fissures 
observées sur le plot de contact sont très probablement liées à cette corrosion de l’aluminium.  

Si la distribution des capacités sur l’échantillon reste uniforme, la distribution des tensions de 
claquage est moins uniforme car dépendante de ces défauts dans le composant, comme on l’a 
déjà évoqué. Ainsi, pour synthétiser, les disparités de claquage intra et inter-plaque, ainsi que 
les courants de fuite variant suivant la densité de pore de la matrice nanoporeuse, peuvent être 
attribués à la densification du plot de contact supérieur. De ce fait, le claquage précoce des 
composants les moins denses serait lié à la densification moins importante du plot de contact 
d’aluminium qui sont alors moins robustes et fragilisées lors du posé de pointe. Concernant, 
les disparités de claquage intra-plaque, elles peuvent être liées à la corrosion du plot de 
contact lors de la fabrication du composant. 

 

IV.2.4 Propriétés physiques du diélectrique AlʹO͵ et dissipation d’énergie ? 
 

Les propriétés diélectriques étudiées sont la conformité du diélectrique et la dissipation 
d’énergie dans le diélectrique.  

Concernant la conformité du dépôt AδD d’Al2O3, elle a été étudiée dans le chapitre II. Les 
mesures statistiques moyennes de l’épaisseur de diélectrique et de la conformité sont données 
suivant l’aspect ratio et le gain de surface pour les 6 démonstrateurs (Tableau IV. 5 ).  

 

Démonstrateurs 1 2 3 4 5 6 
Aspect ratio 29 30.5 41.6 44.5 47.7 55.7 

Conformité (%) 98.4 96.9 98.4 97.4 99.8 91 
Épaisseur d’Al2O3 (nm) 22.1±1.3 21.7±0.8 22.3±0.9 21.2±1.2 21.8±0.7 23.4±3 
Tableau IV. 5 : Propriétés diélectriques de l’Al2O3 pour les différents démonstrateurs suivant 
leur aspect ratio  

δ’épaisseur de diélectrique est représentée par sa moyenne statistique et l’écart-type des 
épaisseurs de diélectrique mesurées en haut, en milieu et en bas de chaque nanopore. La 
conformité de l’Al2O3 déposée par ALD dans les matrices nanoporeuses est supérieure à 90% 
pour l’ensemble des démonstrateurs. Cependant, pour le démonstrateur dont l’aspect ratio est 
le plus important à 55,7, l’épaisseur  d’Al2O3 au fond du pore est significative pour ces 
nanopores les plus étroits. Toutefois, la contribution du fond de pore étant limitée par rapport 
à celle des parois des nanopores, son influence est réduite. 

δe facteur de dissapation d’énergie dans le diélectrique est également étudié pour expliquer 
les possibles pertes diélectriques au sein du composant. Les pertes diélectriques définies par 
l’angle de perte į et le facteur de dissipation tan(į) s’expriment comme suit :     ሺ ሻ                                                            (IV.14)  



159 
  

Nous nous intéressons à la dissipation d’énergie du diélectrique (    ሻ liée à la partie 
imaginaire de la permittivité (Figure IV. 23). 

 

Figure IV. 23 : Facteur de dissipation d’énergie mesuré pour les 6 démonstrateurs à 25°C  

À basse fréquence (<100Hz), les pertes diélectriques sont similaires pour l’ensemble des 6 
démonstrateurs et l’Al2O3 présente une bonne isolation car ces pertes sont autour de 2,5.10-3 à 
25°C. Pour des fréquences plus élevées (>1 kHz), ces pertes diélectriques sont impactées par 
la résistance série dominante. Cependant, comme déjà évoqué, il est possible de réduire la 
résistance série par un traitement thermique.  

Pour récapituler, le diélectrique présente globalement une bonne conformité (≥91%). δe 
facteur de dissipation tan(į) est très faible aux basses fréquences (<1kHz) mais s’avère 
impacté par la résistance à plus haute fréquence. 

δe diélectrique ne s’avère pas être en cause dans l’écart à la théorie des densités de capacité. 
En effet, à basse fréquence (<100Hz), la dissipation d’énergie est très faible et l’augmentation 
de la dissipation est liée à la résistance à haute fréquence. Sachant qu’à basse fréquence, la 
partie imaginaire de la capacité est supérieure à la partie imaginaire de la résistance (cf. 
équation 8, partie IV.1.2), nous en concluons qu’à basse fréquence la dissipation d’énergie 
correspond aux pertes dans le diélectrique Al2O3 (très faible) et qu’à haute fréquence, ces 
pertes sont ohmiques. La contribution de la résistance est à étudier. 

 

IV.2.5 Contribution des parasites du fond de pore ? 
 

La résistance série et la capacité parasite en fond de pore sont également passés en revue. Un 
modèle RLC est considéré à haute fréquence pour étudier le composant réel présentant des 
pertes électriques et diélectriques. 

Des mesures par spectroscopie diélectrique ont été effectuées afin de déterminer l’impédance 
suivant la fréquence afin d’étudier la capacité réelle et ses parasites. À haute fréquence, la 
partie réelle de l’impédance traduit la résistance série de la capacité et de son environnement. 
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Le schéma électrique à haute fréquence suivant le modèle RLC et à basse fréquence suivant le 
modèle RC est présenté sur la Figure IV. 24. 

 

 

Figure IV. 24 : Schéma électrique du condensateur réel (a) à haute fréquence avec un modèle 
RLC et (b) à basse fréquence (<kHz) avec un modèle RC 

Avec,  

C, la capacité du composant, 

Risolant, la résistance d’isolement du diélectrique, 

Rfuite, la résistance représentant le courant de fuite de la capacité, 

Rs, la résistance série équivalente (ESR), soit la totalité des pertes ohmiques de la capacité, 

L s, l’inductance série équivalente (ESδ), soit la self-inductance effective de la capacité 

Cp, la capacité parasite, obtenue à très basse fréquence. 

 

Afin de réduire l’impact de ces parasites  (résistance série, capacité parasite et l’indutance 
série) dont le rôle direct pour l’application, sera principalement une limitation en fréquence, 
un traitement thermique a été appliqué sur les structures les plus denses avec les diamètres les 
plus restreints et présentant les meilleures performances ainsi que la plus forte résistance série 
(démonstrateur 6). Ce traitement thermique consiste à appliquer une rampe en température 
jusqu’à 375°C par paliers de 10 minutes entre chaque température avec un ΔT=25°C. La 
durée du protocole est de près de 4 heures. δ’impact du traitement thermique sur la linéarité 
de la capacité en fréquence est montré sur la Figure IV. 25. 
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a) b)  

Figure IV. 25 : (a) Capacité et (b) phase en fonction de la fréquence avant et après traitement 
thermique 

Nous remarquons que suite au traitement thermique, la capacité n’a pas été impactée dans sa 
valeur (de l’ordre de β7nF) de retour à β5°C. Cependant à l’issue de ce traitement thermique, 
l’amélioration de la stabilité de la capacité en fréquence est nettement visible et est 
maintenant étendue à la plage de fréquence 20kHz - 350kHz (Figure IV. 25(a)). De plus, la 
phase, caractéristique de la mesure de la capacité quand elle tend vers -90°, est de l’ordre 
89,7° et comme pour la valeur de la capacité, le recuit améliore maintient une bonne phase 
entre 20kHz et 350kHz (Figure IV. 25 (b)). On peut remarquer que la phase à 1MHz, est de 
l’ordre de γγ° après traitement thermique contre 10° avant traitement. Dans ces gammes de 
fréquence élevées, la valeur de la phase est la conséquence de l’inductance parasite δp. δe 
traitement thermique augmente donc l’inductance à haute fréquence au-delà de 800MHz. Son 
effet reste cependant limité pour les fréquences avec lesquelles nous travaillons.  

 

Cette amélioration avec le traitement thermique est principalement liée à l’impact du recuit 
sur la résistance série. En effet, une amélioration de pratiquement un facteur quatre de la 
résistance série est obtenue avec une valeur au final de 7  à l’issue de ce recuit comme on 
peut le voir sur la Figure IV. 26 (a). A noter que la réduction de Rs est progressive avec la 

température jusqu’à atteindre une asymptôte à γ à partir de 300°C (Figure IV. 26 (a)).  

 



162 
 

a)  b)  

Figure IV. 26 : (a) Évolution de la résistance série avec la température et après traitement 
thermique et (b) Résistance série avec la capacité parasite associée à basse fréquence en 
fonction de la fréquence avant et après traitement thermique 

La résistance série étant une valeur constante, on peut s’étonner qu’elle augmente fortement 
aux fréquences inférieures au kHz (Figure IV. 26 (b)). En réalité, cette augmentation est la 
conséquence de la capacité parasite Cp qui lui est associée en parallèle (Figure IV. 26 (b)). 
Cette capacité parasite peut être liée à des résidus de couche barrière d’alumine nanoporeuse 
ou de dioxyde de silicium au fond des pores de la nanostructure d’alumine nanoporeuse. Cp 
n’a aucune influence sur la stabilité en fréquence de la capacité qui reste très faible comme 
nous l’avons montré précédemment.  

δ’impact du traitement thermique sur le facteur de dissipation d’énergie diélectrique tan(į) est 
présenté sur la Figure IV. 27. 

 

 

Figure IV. 27 : Facteur de dissipation tan(δ) suivant la fréquence avant et après traitement 
thermique  

Ainsi, on voit que ces faibles pertes seront fortement conditionnées par l’obtention d’une 
faible résistance série. D’après la Figure IV. 27 et comme évoqué plus haut, on voit bien 
l’effet négligeable à basse fréquence et l’effet néfaste à haute fréquence de RS sur les 
performances de nos nanostructures. Le traitement thermique montre également tout son 
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intérêt dans la diminution de la dégradation des pertes à haute fréquence et un gain sur la 
fréquence de fonctionnement avec des pertes acceptable. Enfin, comme déjà évoqué, on peut 
relever une valeur de tan excellente de 2,5.10-3 des plus basses fréquences et jusqu’à 100 Hz 
traduisant la qualité de nos nanostructures capacitives.  

Pour terminer sur ce paragraphe et l’impact d’éléments parasites de nos structures 
nanocapactives sur la réponse en fréquence et l’apport du traitement thermique, intéressons-
nous au module de l’impédance, ǀZǀ (Figure IV. 28).  

 

Figure IV. 28 : Module de l’impédance suivant la fréquence lors de l’augmentation en 
température et le retour à 25°C 

On remarque que la valeur de la fréquence de résonance n’est pas influencée par le traitement 
thermique avec une valeur de 680 kHz mesurée avant, pendant et après la descente en 
température. Ce constat est tout à fait logique étant donné que cette fréquence de résonance ne 
varie pas avec la résistance série mais avec la valeur de la capacité comme expliqué en II.3. 
Toutefois, l’évolution de ǀZǀ avec la température et après le traitement thermique montre 
également l’évolution de la résistance série avec la température. La valeur de ǀZǀ est ainsi plus 
faible à la résonance après traitement thermique traduisant une amélioration de nos 
nanostrutures après traitement thermique.  

Pour synthétiser, une réduction de la résistance série par traitement thermique influence: 

 La valeur de ǀZǀ qui devient plus faible. 

 δa dissipation d’énergie dans le diélectrique représentée par tan(į) qui devient plus 
faible à plus haute fréquence. 

 δa linéarité de la capacité en fréquence du composant qui s’en trouve améliorée aux 
plus fortes fréquences entre 40kHz et 350kHz. 

Cependant, il n’y a aucune incidence sur la valeur de la capacité utile qui reste constante et il 
n’y a pas non plus d’influence sur la fréquence de résonance. De plus, à basse fréquence, la 
capacité parasite n’a pas d’impact sur la capacité utile du composant. À haute fréquence, 
l’inductance augmente suite au traitement thermique mais son incidence reste secondaire car 
l’effet limitatif prioritaire en fréquence est donné par la résistance série qui empêche nos 
capacités de fonctionner au-delà de 350 kHz.  
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Le rôle majeur de la résistance série est ainsi démontré et constitue un des paramètres phares 
prioritaire sur lequel il faut travailler et qu’il faut minimiser dans l’élaboration de nos 
structures pour en accroitre les performances. 

Pour finir, une bonne tenue en température du composant avec le diélectrique Al2O3 est 
également démontrée après un traitement thermique jusqu’à γ75°C. Cette température s’avère 
supérieure à la température de dépôt du diélectrique à 300°C mais reste inférieure à celle du 
dépôt de l’électrode supérieure de TiN à 400°C, température vue également par le diélectrique 
lors du dépôt de l’électrode haute de TiN. Une cause probable du fait que le traitement 
thermique à 375°C réduit la résistance par rapport au traitement thermique du dépôt ALD, 
serait liée à l’oxydation à l’air de l’électrode supérieure de TiN avant le dépôt de l’électrode 
haute externe d’aluminium. δa réduction de la résistance série est donc probablement le signe 
d’une électrode de TiN de meilleure qualité ainsi qu’une meilleure interface avec le 
diélectrique et l’électrode haute externe d’aluminium. δa contribution de l’oxyde TiN et du 
contact avec l’électrode haute externe d’aluminium dans la résistance série serait plus 
important que la contribution de la résistance du fond de pore, laquelle serait annihilée 
pendant le dépôt ALD des différentes couches de la MIM. 

 

IV.2.6 Défauts de volume de matrice nanoporeuse et méthode de mesure non 
adaptée ? 

 

Nous allons essayer de comprendre la raisons de l’écart entre les tendances expérimentales et 
théoriques des densités de capacité surfaciques équivalentes et volumiques pour les différents 
démonstrateurs (en partie IV.1.3.2). Notre méthode de mesure de surface est basée sur la 
mesure de l’épaisseur de la matrice à l’aide d’une image εEB en coupe transverse de la 
structure et la mesure de la densité et du diamètre des pores par un traitement d’images εEB 
avec le logiciel ImageJ. Cette méthode n’est pas sensible aux défauts de volume de la matrice 
nanoporeuse comme on vient de le voir. En effet, notre méthode fait l’approximation de pores 
ordonnés dans le volume de la matrice comme en sa surface. Cela pourrait ainsi expliquer des 
densités de capacité surfaciques équivalentes et volumiques expérimentales supérieures aux 
densités théoriques pour les différents démonstrateurs. 

Pour essayer de comprendre cet écart entre théorie et expérience, intéressons-nous à l’image 
MEB de la Figure IV. 29. On peut y voir des défauts de structure et en particulier la division 
d’un pore en plusieurs pores ou encore la présence de dendrites au sein d’un pore. Ces défauts 
peuvent expliquer la réduction de la densité de capacité pour les structures les plus denses 
présentant les pores les plus élargis (démonstrateurs 3 et 5 (en partie IV.1.3.2)). En effet, en 
élargissant les pores à l’aide de l’acide orthophosphorique, la gravure des parois dendritiques 
de pore ou des parois entre deux pores se chevauchant peut entraîner une perte de surface et se 
rapproche de la théorie  
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Figure IV. 29 : Matrice d’alumine nanoporeuse sur le démonstrateur 5 après dépôt ALD des 
couches MIM. Mise en évidence de défauts ponctuels 

 

δ’estimation de la densité des pores étant délicate et, comme on vient de le voir, notre 
méthode par imagerie présentant certaines limites, nous avons cherché une technique de 
mesure plus expérimentale pour mieux approcher la valeur réelle de la densité de pores 
présente dans nos nanostructures. Pour cela, nous avons fait appel à la technique de mesure 
basée sur la porosimétrie par intrusion au mercure. δe but est donc d’estimer la précision de 
notre mesure de densité des pores en surfacique par rapport à une méthode basée sur le 
volume de la matrice et considérée plus précise. Une étude de porosité avec différentes 
rugosités d’aluminium a ainsi été menée par la société IPDIA qui a fait appel à la société 
Delft Solids Solutions basé en Hollande pour les mesures de porosimétrie.  

Nous comparons alors nos données obtenues à partir des images MEB de surface  avec les 
données obtenues par la mesure de porosité par intrusion de mercure. Nous effectuons cette 
comparaison sur une nanostructure présentant un écart de surfaces 3D expérimentales 
mesurées sur image MEB très important avec la théorie obtenue à partir d’un aluminium 
avec : 

  une faible rugosité avec une Dint = 140±7nm et un Dp =114±18nm, 
  une forte rugosité avec un Dint =132±7nm et un Dp=105±18nm.  

Pour ces mêmes structures, la variation de volume par masse de structure nanoporeuse est 
présentée suivant les diamètres moyens obtenus à partir des mesures de porosimétrie sur la 
Figure IV. 30. 
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Figure IV. 30 : Représentation de la variation de volume massique de la matrice nanoporeuse 
suivant le diamètre de pore mesuré par porosimétrie par intrusion de mercure sur les 
matrices d’alumine nanoporeuse obtenues à partir des aluminiums de faible et de forte 
rugosité 

En premier lieu, nous traitons la comparaison des données de porosimétrie avec celles 
obtenue à partir des images εEB. À partir de l’aluminium de large grain, le diamètre obtenu 
est de l’ordre de 95nm contre 85 nm pour les structures obtenues à partir d’un aluminium de 
forte rugosité. En reprenant les données mesurées au MEB en termes de diamètres, nous 
remarquons que les diamètres de pores mesurés au MEB sont plus importants que ceux 
mesurés par porosimétrie par intrusion au mercure.  

En second lieu, nous comparons les données de porosimétrie pour les structures obtenues à 
partir des différentes rugosités d’aluminium. La tendance est inversée car il semblerait que 
lorsque le volume est pris en compte par porosimétrie par intrusion au mercure, les diamètres 
soient plus importants pour une matrice formée à partir de petits grains d’aluminium. De plus, 
le volume occupé au sein de cette matrice obtenue à partir de la forte rugosité d’aluminium est 
plus important que celle obtenue à partir d’un aluminium à plus faible rugosité. 

La première explication sur la surestimation des diamètres par notre méthode par le traitement 
d’images εEB avec le logiciel ImageJ est que la structure apparait toujours un peu plus 
ouverte en surface. La seconde explication sur le volume plus important sur les structures 
obtenues à partir d’un aluminium de forte rugosité est qu’il semblerait que l’on ait davantage 
de volume au sein de la structure nanoporeuse en raison des dendrites qui doivent être plus 
importantes sur les structures de plus forte rugosité car le plus souvent elles se forment aux 
joints de grain. 
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En conclusion, la tendance plus élevée des densités de capacité expérimentales par rapport 
aux théoriques est liée à ses défauts de volume augmentant le volume au sein de la matrice 
nanoporeuse. Par un élargissement de la nanostructure, la réduction de la densité de capacité 
est liée à la réduction des défauts et de ce fait, la densité de capacité expérimentale se 
rapproche alors de la théorie. De plus, plus la rugosité de l’aluminium de départ est forte et 
plus nos densités de capacité expérimentales s’éloigneront de la théorie.  

 

IV.2.7 Récapitulatif des causes réelles liées à l’écart à la théorie des densités de 
capacité et d’énergie  

 

δ’ensemble des causes réelles liées aux problèmes de répétabilité des valeurs de claquage 
d’écart à la théorie des densités de capacité et d’énergie sont cités ci-dessous : 

1. La non-uniformité de la matrice nanoporeuse est à l’origine d’effets de pointe du 
diélectrique en fond de pore dans les zones sur-anodisées et d’une dispersion des valeurs 
de claquage intra-plaque.  

2. Les problèmes de robustesse liés à la densification du plot de contact supérieur 
entraînant un posé de pointe direct sur le plot lors de la mesure électrique à l’origine 
d’un claquage prématuré des composants les moins denses aux pores les plus larges et de 
la dispersion des claquages sur les composants d’un même démonstrateur. 

3. La résistance série à haute fréquence impacte la linéarité de la capacité en tension. La 
stabilité de la capacité est améliorée lorsque la résistance série est diminuée grâce à un 
traitement thermique. 

4. Les défauts de volume de la matrice nanoporeuse ne sont pas pris en compte lors de la 
détermination de la densité et du diamètre des pores basés sur des images MEB de 
surface. Les valeurs théoriques déterminées peuvent être biaisées. 
 
 
 

IV.3 Optimisations implémentées 
 

Suites aux causes déterminées pour les différents problèmes de répétabilité des densités de 
capacité et d’énergie et afin d’améliorer le contact électrique en fond de pore, nous allons 
maintenant présenter les optimisations implémentées pour optimiser le contact électrique en 
fond de pore. Le but est de favoriser la réduction de la résistance série parasite en optimisant 
la couche barrière d’alumine nanoporeuse à l’aide de traitements électrochimique et 
thermique sur une couche de titane intermédiaire entre la matrice nanoporeuse et le silicium. 
Nous allons montrer l’impact sur la résistance série de ces traitements sur la couche barrière 
sur titane. Nous finirons par la caractérisation du septième composant dont la couche barrière 
d’alumine nanoporeuse a subi un traitement électrochimique (cf. chapitre III).    
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IV.3.1 Amélioration du contact de fond de pore  
 

Nous présentons les caractérisations de la résistance série et de la phase à partir d’échantillons 
de titane seul anodisé et les autres dont la couche barrière a été optimisée sur titane au 
chapitreIII. δa couche de titane doit être insérée entre l’alumine nanoporeuse et le substrat de 
silicium. Elle doit permettre d’uniformiser la structure nanoporeuse, permettant également de 
réduire la résistance série en fond de pore. 

 

Mesure des résistances série après anodisation du titane en 2D 

δa mesure en température de la résistance série de l’oxyde de titane anodique s’effectue grâce 
à un empilement Au/TiOx/Ti/Si. Deux zones ont été étudiées : la zone non anodisée de 
référence montrée sur la Figure IV. 31 (a) et des zones où le titane a été anodisé à 60V à 
l’acide oxalique à deux temps différents et représentée sur la Figure IV. 31 (b) et (c)).  

a)  b)   c)  

Figure IV. 31 : Schémas représentatifs (non à l’échelle) de l’empilement capacitif ayant servi 
à la mesure avec (a) le titane non anodisé et avec le titane anodisé à 60V au bout de (b) 100s 
et (c) 300s  

 

Deux temps d’anodisation ont été pris en compte entre 100s et γ00s (où l’anodisation est 
totale) qui sont de l’ordre des temps d’arrivée de l’électrolyte sur le titane lors de 
l’anodisation de l’aluminium sur la couche de titane. Nous avons donc pu faire notre étude sur 
deux épaisseurs différentes d’oxyde anodique de titane de 30nm et 70nm obtenues 
respectivement au bout de 100s et 300s. La mesure en température a été effectuée sur les 
zones anodiques afin de voir l’évolution de la résistance de l’oxyde de titane anodique obtenu 
(Figure IV. 32). Dans la zone de titane non anodisée de référence, la résistance série est 
mesurée à β5°C avant et après le traitement thermique jusqu’à γ75°C (Figure IV. 32). Elle est 
presque sensiblement la même au vu des quelques nanomètres d’oxyde de titane natif. 
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Figure IV. 32 : Évolution de résistance série de l’oxyde de titane anodique suivant la 
température aux fréquences inférieures à 100kHz 

Concernant la zone anodisée, nous remarquons que l’empilement avec l’oxyde de titane 
anodique obtenu au bout de 100s est plus résistif que celui obtenu après anodisation totale à la 
température de départ à β5°C. Ce n’est qu’à partir de 100°C que la résistance varie de la 
même manière avec la température. Ainsi, la résistance série de l’oxyde de titane anodique 
diminue avec la température lors du processus de mesure par spectroscopie diélectrique. Cette 
résistance reste stable autour de 3 à partir de 200°C (contre 300°C pour la structure MIM 
sur silicium). Nous remarquons qu’après traitement thermique, de retour à β5°C, la résistance 
de l’oxyde de titane anodisée à 100s et γ00s est de l’ordre de 6.5 soit du même ordre de 
grandeur que la résistance de la zone non anodisée de référence. δa couche d’oxyde serait 
devenue aussi conductrice que la zone de référence en raison de la migration d’espèces 
ioniques réduisant la concentration d’oxygène dans sur le titane. 

Ainsi, la réduction de la résistance série peut s’expliquer par la diffusion de certaines espèces 
ioniques dans l’oxyde de titane (TiO2) provenant du titane non anodisé. De plus, une phase 
nulle a été mesurée en dessous de 100kHz montrant ainsi que l’on mesure bien une résistance 
avant et après traitement thermique.  

δ’oxyde de titane obtenu est donc conducteur avec une résistance de l’ordre de ββΩ au 
maximum qui peut être réduite par 7 à partir de 200°C. De plus, la phase étant nulle en 
dessous de γ0kHz confirme le fait qu’il s’agit davantage d’un conducteur que d’un isolant.  

 

Mesure des résistances série après anodisation et gravure cathodique de l’aluminium sur 
titane 

Les effets sur la résistance série de fond de pore de la sur-anodisation et de la gravure 
cathodique de la couche barrière d’alumine nanoporeuse sur le titane, vont être ici étudiés. 
Les aspects électrochimiques de la sur-anodisation et de l’inversion de polarisation 
cathodique, ont été expliqués dans le chapitre III. Pour rappel l’inversion de polarisation 
cathodique intervient suite à la sur-anodisation. 
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Deux échantillons d’aluminium sur titane ont été préparés : un témoin obtenu après sur-
anodisation et l’autre sur-anodisé suivi par une inversion de polarisation cathodique dans une 
solution de KCl à 8°C durant 20min. Une couche fine de TiN a été déposée par ALD sur la 
zone anodisée AAO (Anodized Aluminum Oxide) et le procédé s’est poursuivi par le dépôt du 
plot de contact d’aluminium et de la gravure des β0nm de TiN au plasma SF6 (250W pendant 
4min).  

Les empilements caractérisés dans la zone anodisée 3D sont composés de Al/TiN/AAO/Ti/Si.  

Figure IV. 33 représente une comparaison de la résistance série et de la phase mesurées pour 
l’empilement résultant de la sur-anodisation et pour celui résultant de l’inversion de 
polarisation cathodique succédant à la sur-anodisation. Nous pouvons ainsi visualiser l’impact 
de l’inversion de polarisation cathodique sur la résistance série et la phase de l’empilement en 
fréquence. 

a)   b)  

Figure IV. 33 : Comparaison des (a) résistances série et (b) phases suivant la fréquence de 
l’empilement 3D après sur-anodisation et après l’inversion de polarisation cathodique suite à 
la sur-anodisation 

Sur le graphe (a), la valeur de Rs de l’échantillon sur-anodisé tend vers le M à basse 

fréquence (<100Hz) puis atteint les 500 à 100kHz. Sur le graphe (b), la phase est de 0° en 
dessous de 100Hz et à partir de 1kHz, elle tend vers -90°. Ce comportement est le signe que 
l’on passe d’un effet résistif à basse fréquence à un effet capacitif à haute fréquence. À plus 
haute fréquence, la résistance est donc cachée par une capacité. Il peut s’agir d’une capacité 
d’un réseau parallèle (avec le réseau résistif de la couche barrière) signe de défectivité au sein 
de la structure d’alumine nanoporeuse. Cette capacité n’est visible qu’à plus haute fréquence 
(1kHz). Suite à la polarisation cathodique, nous avons constaté que la phase reste nulle sur 
l’ensemble de la gamme de fréquence (entre 0,1Hz et 100kHz). δa capacité observée à haute 
fréquence s’annule alors.  

Afin de mieux comprendre l’effet de la polarisation cathodique sur la résistance série et la 
capacité à haute fréquence, nous avons alors observé la couche barrière d’alumine 
nanoporeuse après sur-anodisation et après polarisation cathodique. Ensuite, nous nous 
sommes intéressés à la résistance série après traitement thermique dans les deux cas. 
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Les images MEB des fonds de pores recouverts de la couche de TiN des deux échantillons 
sont montrées sur la Figure IV. 34.  

a)  b)  

Figure IV. 34 : Image MEB après (a) sur-anodisation et (b) sur-anodisation suivie d’une 
polarisation cathodiqueDe ces images MEB, nous tirons les informations suivantes :  

 Pour l’échantillon ayant subi une sur-anodisation, cette couche barrière est inversée sur le 
substrat de titane en raison de la pression mécanique exercée sur la couche barrière 
d’alumine par la formation de l’alumine et/ou de l’accumulation d’oxygène entre la 
couche barrière et le substrat (cf chapitre III). δ’épaisseur de la couche barrière est de 
l’ordre de 51nm. 

 Après polarisation cathodique, la couche barrière d’alumine nanoporeuse reste de la même 
épaisseur. 

 Avant et après inversion par polarisation cathodique, une fine couche se retrouve en fond 
de pore, comme nous pouvons le remarquer sur les images MEB de la Figure IV. 34. Il 
s’agit de l’oxyde de titane formé suite à la sur-anodisation comme vu au chapitre III.  

 
δa couche barrière n’étant pas gravée, il est donc plus favorable d’effectuer une sur-
anodisation suivie d’une gravure cathodique pour réduire l’effet de la résistance série ainsi 
que l’effet capacitif à haute fréquence lié à la présence de la couche barrière compacte. 
Nous cherchons maintenant à analyser l’impact d’un traitement thermique sur Rs.  

 

Rs et la phase de chacune des structures 3D ont été mesurées et comparées à celles des 
structures 2D de base dans la zone non anodisée (le témoin 2D servant à connaitre la 
résistance de base de l’empilement Al/TiN/Al/Ti/Si). Les graphes de la Figure IV. 35 donnent 
l’évolution respective de Rs et de la phase en (a) et (b) après sur-anodisation et en (c) et (d), 
après sur-anodisation et gravure cathodique durant la montée en température et le retour à 
25°C. 
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a) b)  

c)  d)  

Figure IV. 35 : Comparaison des évolutions sur les empilements 2D et 3D des résistances 
série et des phases respectivement (a) et (b) après sur-anodisation et respectivement (c) et (d) 
inversion par polarisation cathodique à 20Hz 

Nous observons sur le graphe (a) un écart significatif entre la valeur de Rs de l’empilement 
γD et celle de la structure βD. Rs, bien qu’améliorée par le traitement thermique, reste élevée 
(~ 6M) au retour à 25°C. De plus, sur le graphe (b), la phase reste à une valeur négative 
signifiant que la capacité parasite est encore présente.  

A contrario, sur l’empilement γD ayant subi un traitement électrochimique par polarisation 
cathodique, la phase reste nulle avant et après traitement thermique. La résistance tend vers 
celle de l’empilement βD de référence (graphe (c)) et évolue de la même manière avec la 
température. Rs de l’empilement γD passe de β0à tandis que, la valeur de Rs de 

l’empilement βD est très fortement réduite de 1γ à 0,5. La réduction de Rs sur 
l’empilement βD peut s’expliquer par l’amélioration de contact de l’électrode supérieure avec 
le TiN de par la suppression de la couche d’oxyde native.  

Pour conclure, le traitement thermique après la polarisation cathodique permet d’obtenir une 
réduction de la résistance série avec la température similaire pour les structures 3D et 2D.  

Précédemment, nous avons montré que notre composant MIM 3D sur substrat de silicium 
présentait une non-linéarité de la capacité à partir de 20kHz. De ce fait, nous pourrions 
envisager d’améliorer le contact du fond de pore par l’optimisation de la couche barrière par 
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la polarisation cathodique sur un substrat de titane. δa résistance provenant de l’électrode de 
TiN serait réduite par un traitement thermique du composant MIM 3D, ce qui améliorerait 
grandement la linéarité en fréquence du composant. 

 

IV.3.2 Le composant optimisé sur couche métallique de titane 
 

Des mesures par impédance ont été menées sur les premiers composants obtenus sur substrat 
de titane. δ’aspect électrochimique des optimisations effectuées sur la couche barrière 
d’alumine sur titane concernant ce composant, a été présenté en fin de chapitre III. 
δ’épaisseur d’Al2O3 a été réduite à 15±1nm. δes densités de capacité et d’énergie de ce 
composant ont été comparées en partie IV.1.3.2 à celle de nos 6 démonstrateurs. 

δ’évolution de la capacité et de la phase associée est représentée sur la Figure IV. 36 pour ce 
composant MIM 3D obtenu sur substrat de titane. 

 

Figure IV. 36 : Évolution en fréquence de la capacité et de la phase du composant sur 
substrat de titane 

Nous remarquons que la capacité est stable en dessous de 20Hz. La valeur de la capacité est 
de 41,γnF à β0Hz et avec une variation de l’ordre de |-2%| sur cette plage de fréquence.. La 
phase, est bien en accord avec cette stabilité de la capacité et présente logiquement une valeur 
de -90° en dessous de 20Hz. Au-delà de 20Hz, la capacité chute pour tendre vers une 
asymptote nulle à partir de β0 kHz. Dans le même temps, la phase croît jusqu’à -15°, puis 
passe par un pic au voisinage de 10kHz pour ensuite diminuer et atteindre -80° à 1MHz.  

Ainsi, la courbe d’évolution de la phase avec la fréquence montre γ effets successifs :  

1. Le premier effet est capacitif à basse fréquence (< 20Hz). Il est caractéristique de la 
capacité réelle du composant MIM 3D.  

2. Le second effet est résistif autour de 10kHz propre à la capacité de MIM 3D. Cette 
résistance intervenant à partir de 100Hz pour ce composant sur substrat de titane contre 
20kHz pour le composant MIM sur silicium. Ce phénomène peut être caractéristique de la 

1 

2 

3 
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forte capacité ici de l’ordre de 4βnF contre β7nF pour les différents démonstrateurs 
étudiés dans les paragraphes antérieurs.  

Le troisième effet tend vers un comportement capacitif à haute fréquence (>20kHz). Il 
semblerait être celui de la couche barrière en fond de pore comme nous l’avons vu 
précédemment sur la Figure IV. 33 (b), d’autant plus que cette couche barrière est encore 
massive après polarisatioon cathodique (Figure IV. 34 (b)).  

Ainsi, pour tenter d’expliquer plus précisément ce troisième effet, la Figure IV. 37 montre une 
comparaison de la phase obtenue pour ce composant MIM 3D sur substrat de titane avec celle 
de l’empilement Al/TiN/AAO/Ti comportant uniquement la couche barrière après sur-
anodisation avant et après polarisation cathodique sur titane présentée auparavant sur la  
Figure IV. 33 (b). 

 

 

Figure IV. 37 : Comparaison de la phase obtenue pour ce composant MIM 3D sur titane avec 
celle de l’empilement TiN/AAO/Ti de la couche barrière (CB) d’alumine seule sur titane 
avant et après polarisation cathodique 

A partir de ce graphe, nous pouvons observer qu’en dessous de β0Hz, la couche barrière (CB) 
est résistive avant et après polarisation cathodique. Au-delà de 20Hz, après polarisation 
cathodique, la couche barrière reste résistive alors qu’avant traitement cathodique, l’effet était 
capacitif (phase = 90°). Sur notre composant MIM 3D, nous voyons ainsi ces deux effets à 
haute fréquence. La capacité et la résistance parasites observées représentent ainsi un réseau 
parallèle « perturbatif » à la capacité utile de la MIM 3D.  

Ce réseau est le signe de la présence d’une défectivité au sein de notre composant γD. Ces 
défauts peuvent être présent au sein de la couche barrière d’alumine nanoporeuse massive et 
dégradée et/ou au sein des différentes couches de la capacité MIM. 

Analysons ces deux possibilités. 

 Ce réseau parallèle peut être dû à des défauts au sein de la structure d’alumine 
nanoporeuse. Dans ce cas, l’effet de la polarisation cathodique peut être considéré 
comme insuffisant car, suite à la polarisation cathodique, à haute fréquence, nous 
devrions mesurer une résistance plutôt qu’une capacité (Figure IV. 37). Ainsi, la 
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présence de cette capacité parasite pourrait être dûe à un temps de polarisation 
cathodique insuffisant. Dans ce cas, un traitement thermique additif s’avèrerait 
nécessaire. Il permettrait la diffusion du titane au sein de la couche barrière tout 
comme le traitement cathodique (cf chapitre III). Ce traitement thermique rendrait la 
couche barrière d’alumine plus conductrice favorisant un effet plus résistif que 
capacitif. Le contact en fond de pore de la matrice nanoporeuse sur titane serait alors 
amélioré. 

   
 Ce réseau parallèle peut être dû à de la défectivité au sein du composant MIM. En 

effet, nous avons montré précédemment en IV.2.3, la présence de chlore au sein de la 
MIM 3D. Ce chlore provient du sous-produit de réaction, TiCl4, lors du dépôt ALD de 
TiN. Il corrode le plot de contact d’aluminium (électrode externe supérieure du 
composant). La cause de sa présence peut être liée à une mauvaise dissociation du 
TiCl4  avec un surplus d’ions chlorure et/ou une réaction de ce dernier avec des 
substances résiduelles d’acide présentes après un rinçage insuffisant de la structure 
nanoporeuse. La structure MIM pourrait être composée de défauts liés à ces résidus de 
Cl. Il s’agirait de mieux maîtriser le dépôt AδD des différentes couches mais 
également de mieux rincer notre structure. 
 
Des optimisations sont donc encore à prévoir. 
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IV.4 Récapitulatif des problèmes, causes réelles et optimisations 
implémentées 

 

Le Tableau IV. 6 récapitule les optimisations à faire côté composant afin d’assurer des 
performances optimisées et une meilleure reproductibilité des composants.  

Problèmes observés Causes réelles Optimisations implémentées 

Répétabilité des capacités et 
tensions de claquage intra-

plaque. 

Non uniformités de la 
matrice nanoporeuse liées 

aux conditions d’anodisation, 
à la rugosité de l’aluminium 

=> effet de pointe du 
diélectrique en sur-

anodisation. 

Pré-industrialisation du 
procédé d’anodisation avec 

meilleur contrôle des 
conditions expérimentales. 

Répétabilité des tensions de 
claquage inter-plaque. 

Robustesse du composant 
liée à la densification du plot 

de contact supérieur d’Al 
dépendant de la densité de 

pore de la matrice,  
=> fragilisation lors du posé 
de pointe directement sur le 

plot d’aluminium. 

Pré-industrialisation de la 
MIM 3D sur wafer 200mm 

avec utilisation d’un masque 
et de plots de contact 
déportés permettant la 
mesure sans risque de 

fragilisation.  

Linéarité en fréquence 
limitée aux basses 

fréquences, résistance série 
élevée liée au contact en fond 

de pore. 

Forte résistance série liée aux 
non-uniformités de la matrice 
nanoporeuse liée à la rugosité 

de l’aluminium avec :  reste de couche barrière 
d’alumine nanoporeuse 
en zone sous-anodisée,  l’oxyde de silicium en 
zone sur-anodisée. 

Réduction de la résistance 
série et amélioration de la 

linéarité en fréquence :  Couche métallique 
intermédiaire,  Gravure cathodique,   Traitement thermique.  

Tableau IV. 6 : Récapitulatif des problèmes constatés, de leurs causes réelles et des 
optimisations implémentées 

Concernant la pré-industrialisation de ce composant, elle est en cours avec la mise en place de 
l’équipement pour plaque de silicium β00mm présenté au chapitre II.  

Les capacités nanostructurées formées sur wafer présentent plusieurs avantages dont un 
meilleur contrôle des conditions d’anodisation et de dépôt des électrodes avec des plots de 
contact déportés afin de caractériser électriquement le composant grâce à l’utilisation d’un 
masque et de cinq niveaux de lithographie. Les plaques étant en cours de fabrication, aucun 
résultat électrique ne peut être montré. 
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Conclusion du chapitre IV 
 

δa densité d’intégration et les performances de notre condensateur γD nanostructuré dans une 
matrice d’alumine nanoporeuse sur un substrat de silicium avec un diélectrique Al2O3 ont été 
étudiées. Les principaux résultats obtenus sont : 

- une densité de capacité surfacique équivalente de l’ordre de β00nF/mm² maximum au sein 
de matrice nanoporeuse sur silicium avec une épaisseur de 22±βnm d’Al2O3 pour les 
structures les plus denses, 

- une densité de capacité volumique de 41mF/cm3 pour les structures les plus denses avec 
une distance interpore de l’ordre de 1γ8nm et une densité de pore de l’ordre de 6.109cm-2. 
Le calcul de cette densité prend en compte la profondeur de la matrice nanoporeuse.  

- une densité d’énergie volumique de 1.γmWh/cm3 pour les structures les plus denses (6. 
109cm-2) ayant une épaisseur d’alumine de β0 nm. Cette densité tient compte de la 
profondeur de la matrice et de la tension de claquage réelle du composant. Ces résultats 
sont à l’état de l’art lorsqu’on compare avec la littérature où des valeurs de 0.49 à 1.4 
mWh/cm3 sont obtenues pour des structures ayant des épaisseurs d’Al2O3 de 7 à 10nm et 
une densité de pore de l’ordre de 1010cm-2. 

La stabilité de la capacité en température, en tension et en fréquence a été analysée. Cette 
stabilité est liée au diélectrique utilisé, l’Al2O3 qui est un diélectrique paraélectrique 
permettant d’obtenir à 1kHz un bon coefficient thermique de l’ordre de 19γ ppm/°C jusqu’à 
γ75°C comparable à l’oxyde de nitrure, une bonne linéarité en tension de 489 ppm/V² et une 
bonne linéarité en fréquence jusqu’à β0kHz. Ces résultats s’avèrent bien meilleurs que ceux 
observés dans les céraliques multicouches (MLCC) où la linéarité de capacité est supérieure à 
10% en fonction de la fréquence, de la tension ou de la température. Sur substrat de silicium 
un traitement thermique a pour effet de réduire la résistance série, une diminution des pertes 
diélectriques et une amélioration de la linéarité en fréquence du composant jusqu’à γ00kHz. 

Les performances du composant obtenu sur silicium sont données par la statistique des 
capacités et des tensions de claquage sur chacun des six démonstrateurs. Les densités de 
capacité et d’énergie ont été comparées aux calculs théoriques. Les écarts à la théorie et les 
erreurs sur la mesure ont été discutés suivant plusieurs hypothèses :  

1. Une non-uniformité de la matrice nanoporeuse : Elle serait à l’origine d’effets de pointe 
du diélectrique en fond de pore dans les zones sur-anodisée et d’une dispersion des 
valeurs de claquage intra-plaque. Cette non-uniformité est liée à la rugosité de 
l’aluminium de base. 

2. Un problème de robustesse liée à la densification du plot de contact supérieur et à 
l’absence de PAD déportés. Ce problème serait à l’origine de l’impact mécanique du 
posé de pointe direct sur le plot lors de la mesure électrique qui induirait alors un 
claquage prématuré des composants les moins denses aux pores les plus larges ainsi 
qu’une dispersion des valeurs de claquage sur les composants d’un même démonstrateur. 
Ce problème expliquerait également les courants de fuite plus élevés dans ces structures. 
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3. Une influence prépondérante négative de la résistance série à haute fréquence : Cette 
résistance série impacte la linéarité de la capacité en tension. Un traitement thermique 
réduit la valeur de cette résistance série et améliore grandement la stabilité de la capacité 
Sans toutefois complètement guérir ce problème si on veut accroitre encore plus 
l’utilisation de nos dispositifs vers des fréquences plus élevées pour l’industrie.  

4. Des défauts de volume de la matrice nanoporeuse qui ne sont pas pris en compte lors de 
la détermination de la densité et du diamètre des pores : En effet, la densité et le 
diamètre des pores est pour l’instant estimé à partir d’images εEB de surface. δes 
valeurs théoriques déterminées peuvent être biaisées. De plus, par la méthode de 
porosimétrie par intrusion de mercure, nous avons montré que les défauts de volume 
augmentent le volume développé au sein de la matrice nanoporeuse. Ces défauts sont 
d’autant plus considérables que la rugosité de l’aluminium de départ est forte.  

 
Parmi les solutions mises en œuvre, l’optimisation du contact a été le plus étudié, les aspects 
procédés chimique et électrochimique ont été donnés au chapitre III. Dans ce chapitre, nous 
avons montré l’influence sur la résistance série de la polarisation cathodique et du traitement 
thermique de la couche intermédiaire de titane et de la couche barrière d’alumine sur titane.  
Enfin, nous avons montré que la résistance en fond de pore peut être améliorée par la 
diffusion d’espèce ionique de titane favorisant un meilleur contact électrique en fond de pore.  
Un condensateur 3D nanométrique a été optimisé par un traitement de la couche barrière 
d’alumine nanoporeuse par polarisation cathodique. Il a montré la présence d’une capacité à 
haute fréquence signe de défectivité au sein de notre condensateur 3D nanostructuré. 
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Conclusion générale 
 

Contexte et objectif de la thèse 

δe travail présenté dans ce manuscrit s’inscrit dans un contexte de miniaturisation des circuits 
intégrés, et plus spécifiquement à l’augmentation de la densité spécifique de composants 
capacitifs co-intégrés sur un substrat de silicium. δ’élaboration de ces composants repose sur 
la structuration du substrat permettant d’augmenter sa surface apparente, et ainsi de 
maximiser la densité capacitive des composants réalisés par rapport à son empreinte de 
surface su le circuit électrique. La société IPDIA fabrique déjà des structures capacitives 
micrométriques sur silicium nommées PICS (Passive Integrated Component System) dont le 
PICS3 est le composant de référence.  

δ’objectif de cette thèse était de démontrer une structure innovante permettant d’améliorer la 
densité d’intégration par rapport aux  technologies PICS pre-existantes. Celles-ci présentent 
une densité de capacité de β50nF/mm² et une densité d’énergie de l’ordre de 0,β mWh/cm3. 
Pour cette nouvelle structure, nous avons fait le choix de combiner une nanostructure 3D et un 
diélectrique de type alumine mis en œuvre  par AδD (Atomic Layer Deposition). 

 

Originalités de la thèse 

δe composant capacitif est réalisé au sein d’une nanostructure d’alumine poreuse. δes 
techniques de nano-structuration anodique de l’aluminium, ainsi que la réalisation de 
capacités dans ces structures sont connues de l’art antérieur. Toutefois, une nouvelle approche 
a été mise en œuvre, elle permet une reprise directe de contact entre l’électrode basse de notre 
structure MIM 3D nanostructurée et le collecteur de courant associé. Cette approche permet 
une réduction théorique des parasites, et  facilite l’empilement de structures capacitives en 
réseaux parallèles.  

Dans la littérature, peu d’études ont été menées sur les éléments parasites associés à la 
capacité réelle et les valeurs de capacités sont généralement extraites à basse fréquence (20Hz 
à 40Hz) [27] [36]. Une étude poussée a donc été effectuée sur les techniques de réduction de 
la résistance série afin d’améliorer les performances électriques du composant capacitif par 
l’augmentation de la fréquence de coupure et la réduction des pertes résistives. Plusieurs 
techniques permettant la réduction de la couche barrière de fond de pore ont été évaluées, 
ainsi que leur impact sur les performances du composant réalisé.   

En outre, pour augmenter la densité d’énergie par rapport à la littérature, et pour garantir la 
fiabilité du composant, nous avons choisi un diélectrique plus épais de 15 et 22nm contre 7 et 
10nm dans la littérature par rapport au gain de surface avec une densité de pore de l’ordre de 
6.109cm-2 pour notre structure la plus dense contre 1,05. 109cm-2 dans la littérature [27].  
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Pour finir, durant cette thèse, un transfert technologique à l’échelle pré-industrielle a été 
effectué au sein des installations du LETI (BHT). Les procédés de nano-structuration et de 
réduction de la couche barrière, initialement développés sur des échantillons de taille réduite, 
ont été mis en œuvre sur des plaques de silicium β00mm. Certains des résultats obtenus dans 
cette configuration sont présentés dans ce manuscrit. En particulier, le dernier composant 
obtenu (sur couche métallique intermédiaire de titane sur silicium), et dont les performances 
ont été présentées dans le chapitre IV a été réalisé sur cette installation. 

 

Résumés, résultats et faits marquants des différents chapitres 

Dans le premier chapitre, nous avons présenté l’état de l’art des technologies de 
condensateurs discrets et intégrés. Nous avons ensuite décrit notre structure capacitive 
innovante, ainsi que son procédé de réalisation, y compris l’optimisation du contact électrique 
entre l’électrode basse de la structure MIM et le collecteur de courant.  Les paramètres de 
performance des condensateurs  tels que la capacité spécifique, la linéarité de la capacité 
(tension, température, fréquence), ainsi que les critères de fiabilité (courant de fuite et champ 
de claquage) ont été présentés. Nous avons montré l’intérêt des structures nanométriques en 
termes de capacité spécifique et de densité énergétique. δ’utilisation d’un diélectrique Al2O3 
déposé par AδD a permis d’obtenir d’excellents résultats en termes de linéarité.  

Le second chapitre présente le processus de réalisation des six démonstrateurs étudiés au 
cours de cette thèse. Une étude corrélant les paramètres géométriques de la matrice 
nanoporeuse aux performances électriques (en particulier capacité spécifique) est détaillée. 
Ces paramètres correspondent au diamètre des nano-pores (de 92nm à 250nm), aux distances 
interpore (de 138nm à 406nm) et à leur hauteur (de 5µm à 7µm). Le démonstrateur présentant 
la capacité spécifique la plus élevée, obtenue avec une profondeur de l’ordre de 5µm et un 
diamètre moyen de 92,3nm, permet d’atteindre un gain de surface spécifique de l’ordre de 57, 
supérieur à ceux observés en PICS 3. Une étude morphologique a été menée sur la conformité 
des dépôts ALD (MIM) au sein de la nanostructure d’alumine poreuse pour chacun des 6 
démonstrateurs. Nous avons relevé une conformité des dépôts supérieure à 91%. Nous avons 
également évalué l’impact de la variation de la rugosité de l’anode d’aluminium sacrificielle, 
et constaté que la réduction de la taille des grains permet une augmentation de la densité de 
pores de l’ordre de 1γ%. 

Le troisième chapitre a porté sur les optimisations du contact électrique entre l’électrode basse 
de la MIM et le collecteur de courant externe. Ces optimisations mettent en œuvre des 
traitements chimiques et électrochimiques visant à réduire la couche barrière en fond de pore.  
Toutefois, la non-uniformité de la matrice nanoporeuse conduit à la présence de résidus 
d’alumine, d’oxyde de silicium ou d’aluminium métallique à l’origine de fortes variations de 
l’impédance parasite, dégradant les performances électriques du composant (fréquence de 
coupure et pertes). Afin de contrôler cette impédance, nous avons mis en œuvre différents 
types de substrats (aluminium et titane) et évalué leur impact sur la formation et les procédés 
de réduction de la couche barrière. Un traitement électrochimique par polarisation cathodique 
combiné à un substrat de titane a été retenu.  
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Pour finir, le chapitre IV a récapitulé les caractéristiques électriques des démonstrateurs 
présentés au chapitre II. Une caractérisation électrique fine a été menée sur le composant le 
plus dense (6.109pores/cm²) et le plus performant. Les densités de capacité ont été mesurées 
de l’ordre de β10nF/mm² à γ05 nF/mm² pour une épaisseur de diélectrique respectivement, de 
ββnm d’Al2O3 et de 15nm d’Al2O3 combinée aux structures nanoporeuses les plus denses 
(Dint = 1γ8nm à 140nm). δa densité énergétique la plus élevée, de l’ordre de 1,γmWh/cm3 est 
obtenue avec ββnm d’Al2O3 au sein des structures les plus denses (6.109pores/cm²). La 
linéarité en tension, en température et en fréquence de cette capacité a été analysée. Un 
coefficient thermique de l’ordre de 19γ ppm/°C à 1kHz, comparable à l’oxy-nitrure 
actuellement utilisé en PICS3. Une bonne robustesse en température du composant a  
également été constatée jusqu’à γ75°C ainsi qu’une bonne linéarité en tension de 489 ppm/V² 
favorisée par de faibles courants de fuite (6.1010A/cm² à 3V). Finalement, une bonne linéarité 
de la capacité avec moins de β% de variation en fréquence jusqu’à β0kHz a été atteinte. δes 
densités énergétiques obtenues sont dans la gamme 0,5mWh/cm3 - 1,4mWh/cm3  reportées 
dans la littérature (qui ne précise pas le gain de surface) respectivement avec 7nm d’Al2O3 par 
P.Banerjee et al. 2009 [27] et L.Iglésias et al. 2015 [36]. 

 Des problèmes technologiques ont été rencontrés lors de l’élaboration de nos structures. δes 
causes ont été analysées et corrélées aux effets:  

Problèmes technologiques              Effets              Causes 

Non répétabilité des 
claquages 

 Non-uniformités de la 
matrice  Effets de pointe sur le 
diélectrique 

 Rugosité de l’anode 
d’aluminium 

Claquages prématurés 

 Problèmes de robustesse  Posé mécanique de 
pointe directement sur 
l’électrode  

 Électrode haute externe 
peu dense sur les 
structures larges 

Écart des densités de 
capacité et d’énergie à la 

théorie 

 Sous-estimation du 
volume de la matrice 
nanoporeuse  Claquages prématurés 

 Non prise en compte des 
défauts de volume 
augmentant avec la 
rugosité de l’anode 
d’aluminium 

Stabilité de la capacité 
limitée à basse fréquence  
(Fréquence de coupure 

limitée à 20kHz) 

 Résistance série réduisant 
la fréquence de coupure 
et augmentant la 
variation de la capacité 
en fréquence 

 Parasites en fond de pore  Qualité des électrodes 
internes de TiN 
(oxydation)  Contact de la MIM 3D 
avec les collecteurs de 
courant 

 

Des solutions ont été implémentées sur le contact électrique de fond de pore grâce à une 
analyse sur : 
- la couche barrière optimisée sur titane (chapitre III). δ’effet bénéfique de la polarisation 

cathodique a été démontré à travers la réduction ou la suppression de la capacité parasite à 
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haute fréquence de la couche barrière. Cette dernière serait liée à de la défectivité au sein 
de la couche barrière détériorée après sur-anodisation. 
 

- le composant MIM sur substrat de titane : 

Problème technologique              Effet      Causes possibles 

Stabilité de la capacité 
limitée et basse fréquence 

de coupure (30Hz) 

 Réseau parallèle avec une 
capacité parasite à haute 
fréquence 

 Défauts de la couche 
barrière d’alumine 
nanoporeuse non 
suffisamment traitée  Défauts au sein des 
couches la MIM 
(oxydation du TiN) 

 
 

En conclusion, la nanostructure développée dans ce travail a permis d’augmenter la densité 
énergétique d’un facteur 6 (soit de 1,γmWh/cm3 contre 0,2mWh/cm3) par rapport au PICS3 
qui intègre une double MIM dans une microstructure 10 fois plus profonde.  
 

Perspectives et applications 

A court termes, les solutions aux problèmes décrits précédemment devront être implémentées 
comme : 

- la réduction de la rugosité de l’aluminium sacrificiel servant à fabriquer la nanostructure 
d’alumine nanoporeuse. Des travaux en cours montrent qu’augmenter la rugosité de 
l’aluminium de départ permettrait d’accroître la densité de volume au sein de la matrice 
nanoporeuse résultante. 

A plus long terme, afin d’accroître davantage les densités d’intégration et d’énergie, il est 
envisagé : 

- une augmentation de l’épaisseur de l’alumine nanoporeuse. Plusieurs optimisations seront 
alors à prévoir : 

o celle du dépôt par PVD des 10µm d’aluminium servant à fabriquer la matrice 
nanoporeuse. 

o celle du dépôt ALD au sein de ces structures plus profondes sera nécessaire. Il 
faudra s’assurer de la conformité des dépôts pour les différentes couches. 

- une superposition de plusieurs étages de nanostructures capacitives interconnectées en 
réseau parallèle.  

 
Pour finir, les performances sur les prototypes réalisés au cours de ce travail, permettent 
d’envisager un large domaine d’applications, incluant des applications de stockage, de filtrage 
de rails d’alimentation, de mise en forme de signaux analogiques et de puissance. δe niveau 
de maturité atteint sur les premiers démonstrateurs permet d’envisager un transfert industriel 
dans les mois à venir. 
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ANNEXE 1 

Récapitulatif des réalisations électrochimiques d’optimisation du contact électrique en fond 
de pore  

Type de substrat 
d’arrêt à 

l’anodisation 

Méthode de gravure 
de la couche barrière 

Résultats marquants Solutions préconisées 

Silicium 
Gravure humide à 

l’H3PO4 7% 

À cause des non-
uniformités de la 

matrice nanoporeuse : 
- présence de la 

couche barrière et 
d’aluminium liée à 

la sous-gravure 
- présence de SiO2 

liée à la sur-gravure 

Traitement thermique 
/ 

Masque pour éviter le 
décollement de la 
matrice sur wafer 

200mm 
/ 

Changement de 
substrat 

 

Aluminium  

Anodisation 
galvanostatique à 
l’H3PO4 1.7% ou 

l’H2C2O4 3% 
+ 

Gravure humide à 
l’H3PO4 7% 

Reste de couche 
barrière d’alumine 

nanoporeuse 
+ 

Affinement du fond de 
pilier => décollement 
de la matrice après 

dépôt ALD 

Plusieurs pas de 
courants pour 

améliorer l’effet par 
anodisation 

galvanostatique 
=> plus facilement 

contrôlée sur le banc 
d’anodisation pour 

wafer 200mm 

Polarisation 
cathodique à l’acide 

oxalique 3% 

Problème d’arc 
électrique au niveau 
de la couche barrière 

d’un pore 

Réduire la tension 
cathodique ou utiliser 

une couche d’arrêt 
plus résistive 

Titane 

Gravure humide à 
l’H3PO4 7% 

Détérioration de la 
couche barrière plus 
simple après une sur-

anodisation 

Gravure 
électrochimique 

additionnelle 
nécessaire 

Polarisation 
cathodique à l’acide 

oxalique 3% 
+ 

Gravure humide à 
l’H3PO4 7% 

Temps trop long 
de polarisation 

cathodique 
+ 

Augmentation de la 
tension pour la 

détérioration de la 
couche barrière 

Réalisation sur le 
banc d’essai en salle 
blanche sur wafer 

200mm 
/ 

Utilisation de KCl 
=> temps de réaction 

plus rapide 

Polarisation 
cathodique avec la 

solution de KCl 0.3M 
(seulement sur le banc 

d’essais du SiNaPs) 

Affinement de la 
couche barrière lors 

de la sur-
anodisation facilité 

l’ouverture de la 
couche barrière 

+ 

Traitement 
thermique pour 

améliorer le 
contact électrique 
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Changement de la 
composition de la 
couche barrière 
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