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Introduction générale 
 

Dans le domaine des MEMS/MOEMS (Micro (Optical) Electrical Mechanical Systems), de nombreux 

dispositifs ont des performances qui dépendent de l’environnement dans lequel ils fonctionnent. Il est 

alors nécessaire de les encapsuler pour maîtriser cet environnement et conserver la plus grande 

sensibilité possible. Pour certains d’entre eux, cela nécessite une encapsulation sous vide. C’est le cas 

par exemple des micro-capteurs résonants (accéléromètres, gyroscopes, …) ou encore des micro-

capteurs opto-électriques (micro-bolomètres). L’étape d’encapsulation est la phase la plus critique 

dans la réalisation d’un microsystème. 

Un système encapsulé sous vide peut subir une dégradation de ses performances pendant sa durée 

de vie à cause du dégazage interne ou des micro-fuites du packaging. Il est donc indispensable de 

disposer d’un moyen de maintenir le niveau de vide désiré. Ceci peut être réalisé en intégrant des 

matériaux particuliers, les matériaux getter. Ces matériaux très réactifs sont capables de piéger 

chimiquement les gaz présents dans la cavité au moment du scellement ou s’y introduisant par des 

micro-fuites. Pour réaliser ce piégeage, ils doivent être activés par un traitement thermique et celui-ci 

doit être compatible avec les conditions acceptables de scellement des MEMS. 

Les matériaux getters actuellement utilisés possèdent des limitations tant au niveau des gaz qu’ils 

peuvent piéger qu’au niveau de la température à laquelle ils peuvent être activés (~ 300 °C – 1h). A 

l’avenir, la miniaturisation des dispositifs et l’accroissement de leur fragilité à la température rendront 

les technologies d’encapsulation actuelles obsolètes. Les techniques de scellement sont en train 

d’évoluer pour être réalisées à plus basse température. Cela oblige à diminuer de plus en plus la 

température d’activation du getter. Par ailleurs, la diminution de la taille des cavités entraine une 

augmentation de la pression plus rapide dans la cavité en cas de fuite. Par conséquent, la technologie 

des matériaux getter doit évoluer pour s’adapter aux contraintes futures, c’est-à-dire : être activé à 

basse température, ne pas désorber, piéger une très grande quantité de gaz en peu de temps, rester 

actif après l’encapsulation. 

Dans ce travail de thèse, nous avons voulu étudier des matériaux pour parvenir à une nouvelle 

génération de getter pour l’encapsulation sous vide de MEMS à basse température d’activation. Pour 

cela nous nous sommes intéressés à l’yttrium. 

Ce manuscrit présentera dans une première partie le contexte de l’étude. Nous développerons les 

conditions d’utilisation des matériaux getter pour l’encapsulation sous vide de MEMS. Nous 

chercherons à caractériser en particulier le niveau de vide dans des dispositifs encapsulés (pression, 

nature des gaz) qui déterminera les conditions que doit satisfaire le getter. Nous présenterons 

également les sources de gaz et les facteurs d’augmentation de la pression dans un packaging sous 

vide. Nous en viendrons tout naturellement à la présentation des matériaux getter, leurs propriétés, 

le mécanisme d’activation cyclique des NEG et les matériaux utilisables pour les réaliser. Enfin, nous 

présenterons quelques propriétés générales de l’yttrium. 

Dans le deuxième chapitre, nous présenterons les mécanismes physico-chimiques intervenant dans 

l’activation getter. Nous présenterons notamment les phénomènes de sorption de surface et de 

diffusion. Nous exposerons également les différents modèles de diffusion et de sorption des espèces 

gazeuses et tenterons de les appliquer au cas des films getter en couche mince nanostructurés. Puis 

nous examinerons les propriétés de diffusion, d’oxydation et d’hydrogénation des matériaux getter les 
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plus commun (Ti, Zr, V) et de l’yttrium disponibles dans la littérature. Enfin, nous nous intéresserons 

aux propriétés de sorption de différents matériaux getter en fonction de la nature des gaz. 

Dans le troisième chapitre, nous détaillerons les techniques utilisées pendant cette thèse pour la 

réalisation de couches minces de matériaux getter et leur caractérisation. Nous commencerons par 

exposer les conditions de production des échantillons par co-évaporation et les difficultés rencontrées 

dans l’élaboration, en particulier pour l’yttrium. Puis nous présenterons les techniques expérimentales 

de salle blanche utilisées pour la caractérisation électrique des films. Cette technique de mesure, 

simple à mettre en œuvre, permet de distinguer pour des échantillons connus des comportements de 

sorption de l’oxygène dans des conditions contrôlées. Elle a été appliquée dans le cas de l’yttrium, 

dans un premier temps pour surveiller l’évolution de son comportement à température ambiante sous 

air, puis pour la caractérisation in situ de l’activation du getter. Nous reviendrons également sur 

quelques exemples de la littérature de l’utilisation de cette technique pour la détection de l’oxydation 

ou de l’hydrogénation de films minces d’yttrium. Par la suite, nous ferons quelques rappels simples et 

exposerons les conditions expérimentales utilisées durant cette thèse sur les autres techniques de salle 

blanche telles que l’XPS et la DRX. Enfin, nous développerons largement la théorie des techniques 

d’Analyses par Faisceau d’Ions (IBA), particulièrement utilisées dans cette thèse et permettant la 

détection des divers éléments chimiques en fonction de la profondeur du film getter avant, pendant 

ou après son activation. Nous présenterons enfin, succinctement, le bâti ultravide de caractérisation 

des getters développé durant cette thèse. 

Dans le Chapitre IV, nous présenterons les résultats sur les nouveaux matériaux étudiés. Nous nous 

intéresserons dans un premier temps à l’yttrium, dont le comportement électrique à température 

ambiante sous air a été étudié. Nous présenterons également sa microstructure et la quantité 

d’oxygène et d’hydrogène présents dans le film avant son activation. Puis, nous analyserons l’évolution 

des propriétés après traitement thermique à plusieurs températures dans différentes conditions de 

pression. Par ailleurs, des analyses in situ ont été réalisées par XPS sous ultravide à 250 °C pour tenter 

de mesurer une modification chimique de la surface du film lors de l’activation indiquant une diffusion, 

et par mesure électrique en temps réel pour détecter l’absorption de nouvelles espèces. La même 

démarche a été utilisée pour des alliages de différentes compositions avec des métaux de transitions 

getter (Zr, V, Ti), à conditions ambiantes et après traitement thermique. Nous explorerons brièvement, 

sur quelques alliages seulement, les premières tendances de sorption de l’hydrogène qui ont pu être 

extraites en fonction de la température pour des films ayant subi un traitement thermique. Pour finir, 

nous réaliserons des mesures électriques de ces alliages in situ sous vide à 250 °C afin de tenter 

d’identifier des comportements de sorption de l’oxygène sous des pressions de 10-6 mbar et 10-3 mbar. 

Enfin, le dernier chapitre présentera les mesures réalisées par NRA de la sorption d’oxygène et de 

carbone in situ sous vide secondaire en fonction de la température. Nous utiliserons ces analyses pour 

déduire les températures d’activation de plusieurs métaux de transition (Zr, V, Ti) et d’alliages à base 

d’yttrium. Pour l’un des alliages à base d’yttrium et de titane, nous avons utilisé ces analyses pour 

extraire des profils de concentration de l’oxygène et du carbone en fonction de la profondeur, de façon 

dynamique pendant un recuit d’activation du getter. Ces analyses innovantes et inédites seront 

présentées. Nous tenterons également pendant un isotherme de la mesure de déduire un coefficient 

de diffusion de l’oxygène dans l’yttrium. Il sera comparé aux données disponibles pour l’yttrium et le 

titane. 
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Chapitre I - Encapsulation sous vide de dispositifs 

et de microsystèmes 

1. Introduction 

L’encapsulation (packaging) des composants, des micro/nano capteurs et des microactionneurs a 

traditionnellement pour objectifs d’assurer leur protection chimique (corrosion, contaminations, …) et 

leur protection mécanique (chocs, vibrations, …) pendant leur stockage et leur utilisation, de réaliser 

les connexions électriques ou optiques entre la puce et l’extérieur et, au cours du fonctionnement, de 

gérer les aspects thermiques (évacuation de la chaleur et/ou thermalisation, homogénéisation de la 

température, …). Nous verrons dans ce chapitre que pour différentes catégories de capteurs et de 

dispositifs, le packaging doit aussi assurer un vide primaire durable ou un environnement gazeux 

contrôlé en terme de pression et de pureté pour obtenir et maintenir des performances élevées des 

dispositifs. Pour toutes ces raisons, il n’est pas étonnant que le packaging soit une cause majeure de 

limitation ou de défaillance des performances des dispositifs encapsulés et qu’il représente une 

fraction majeure du coût de fabrication final. 

Comme pour les microdispositifs/microsystèmes, les technologies avancées d’encapsulation 

évoluent vers une miniaturisation accrue, une réduction du coût de fabrication et des températures 

de procédés plus fiables. Un bref survol des technologies avancées d’encapsulations sous vide sera 

présenté dans la 2ème partie de ce chapitre. 

La réduction de la température des procédés et du volume interne des encapsulations rend de plus 

en plus difficile l’obtention d’un packaging avec le niveau de vide interne nécessaire. Nous 

examinerons dans la 3ème partie de ce chapitre les sources internes et externes de gaz dans une 

encapsulation puis déterminerons l’évolution résultante de la pression interne. 

Nous verrons tout au long de ce chapitre que la solution communément adoptée pour obtenir et 

maintenir un vide primaire dans la cavité des encapsulations est d’intégrer un matériau getter capable 

de piéger les gaz présents dans la cavité. Les caractéristiques principales des matériaux getter et les 

différents alliages et multicouches qui ont été proposés et étudiés pour réaliser des films getter seront 

recensés et analysés dans la dernière partie de ce chapitre. Enfin nous justifierons le choix de films à 

base d’yttrium étudiés dans cette thèse comme nouveaux films getter en vue de surmonter les 

limitations des getters actuels pour les technologies émergentes de packaging sous vide. 

2. Dispositifs nécessitant un fonctionnement sous vide 

De nombreux microdispositifs et microsystèmes nécessitent un fonctionnement sous un vide 

primaire, stable et durable pendant toute leur durée de vie (10 – 20 ans). 

C’est en particulier le cas de nombreux microsystèmes électromécaniques (MEMS : Micro 

ElectroMechanical Systems) qui exploitent les déformations, le mouvement ou les vibrations 

mécaniques de microstructures suspendues. Ces dispositifs sont très répandus pour la réalisation de 

capteurs hautes performances de grandeurs physiques (accéléromètres gyromètres, capteurs de 

pression, de masse, de champ magnétique, …), de paramètres environnementaux, de fonctions 

biologiques ainsi que pour la réalisation de références de temps et de microactionneurs (micromiroirs 



 

Chapitre I - Encapsulation sous vide de dispositifs et de microsystèmes 

Page | 4 
 

digitaux, microinterrupteurs RF, …). Pour ces dispositifs, l’environnement sous vide est nécessaire pour 

contrôler ou éliminer l’amortissement visqueux des microstructures dû à la pression d’air 

environnante, et à l’air emprisonné dans les gaps sous-jacents ou adjacents à la structure mobile 

(squeeze film damping) et pour limiter l’amortissement par friction (slide damping). 

Dans le cas des MEMS résonants, l’encapsulation sous vide permet de maximiser le facteur de 

qualité de la résonance ou des résonances mécaniques utilisées, et donc leur finesse et leur amplitude. 

Le facteur de qualité des microstructures vibrantes a un impact majeur sur les performances des 

capteurs MEMS résonants (stabilité, sensibilité, dynamique, consommation, bruit, …). Le niveau de 

vide nécessaire dépend de la géométrie du dispositif et varie de < 1.10-3 mbar à quelques dizaines de 

mbar [Rei06, Bel08], les valeurs hautes correspondant aux structures de dimensions submicroniques 

[Bel08, van12] ou au besoin de contrôler l’amortissement. 

   
 a) b) 

Figure I-1 : Structure d’un capteur de pression résonant et variation théorique du facteur de qualité selon la pression 
pour différentes valeurs du gap g entre la structure et les électrodes [Leh15] 

L’augmentation importante du facteur de qualité d’une microstructure résonante lorsque l’on 

réduit la pression est illustré dans la Figure I-1 dans le cas d’un de la structure mécanique d’un capteur 

de pression résonant étudié précédemment à l’IEF (ex C2N) et au CEA-LETI pour des applications en 

aéronautique [Leh15]. Cet exemple démontre que le facteur de qualité peut augmenter de plus de 4 

ordres de grandeur si la pression est réduite à 10-3 mbar. 

Dans le cas des micromiroirs, des microinterrupteurs RF ou de certains accéléromètres, la gamme 

pression nécessaire dans l’encapsulation est très variable selon la conception (10-3 – 10 mbar) et est 

souvent utilisée pour contrôler l’amortissement en réalisant un compromis entre le temps de réponse, 

l’amplitude du mouvement et la sensibilité aux vibrations et chocs externes. 

Même pour des MEMS non résonants, le besoin d’une encapsulation sous vide peut être 

nécessaire. C’est par exemple le cas des capteurs de pression absolue ou une cavité sous vide ou avec 

une pression réduite de gaz neutre est utilisée comme référence de pression. 

D’autres dispositifs bénéficiant d’un fonctionnement sous vide sont les dispositifs thermiques. Dans 

ce cas, le vide est nécessaire pour minimiser les échanges thermiques. Ceci permet d’augmenter la 

réponse des capteurs thermiques ou de minimiser la consommation des microactionneurs 

électrothermiques. Un exemple de capteur thermique en technologie MEMS particulièrement 

exigeant en terme de vide est le bolomètre. Ce dispositif utilisé dans les caméras infrarouges est 

constitué d’une planche isolante suspendue de très faible épaisseur et de dimensions latérales 

comprises entre 12 et 34 µm sur laquelle est intégré un thermomètre (typiquement une 

thermorésistance). Pour ce type de dispositifs, une pression environnante dans la gamme 10-4 – 10-2 
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mbar est nécessaire. Ceci est montré dans la Figure I-2 qui présente un exemple de réponse électrique 

normalisée d’un bolomètre en fonction de la pression [Lem17]. Dans cet exemple, la réponse varie de 

quelques pourcents à 100 % lorsque la pression est réduite de 1000 mbar à < 10-3 mbar. 

 
Figure I-2 : Réponse électrique normalisée d’un capteur bolométrique 

[Lem17] 

Un fonctionnement sous vide est aussi nécessaire pour les sources d’électrons utilisées dans les 

afficheurs à effet de champ et dans les microsources de rayons X. Dans ces deux cas il s’agit de 

minimiser les collisions entre les électrons et les molécules de gaz. Un bon niveau de vide (< 10-3 mbar) 

est typiquement nécessaire. 

D’autres dispositifs nécessitent une pression réduite et surtout très stable d’un gaz adéquat avec 

une pureté élevée. Dans cette catégorie on peut citer par exemple les horloges atomiques sur puce 

[Has13, Sch16]. 

En résumé, comme indiqué dans le Tableau I-1, le niveau de vide nécessaire dans une encapsulation 

sous vide dépend de l’application visée et une pression ≤ 10-3 mbar est souvent recherchée. 

Type de capteur Pression de travail (mbar) 

Capteur de pression absolue 10-4 – 1000 

Accéléromètre 1 – 300 

Magnétomètre 1 – 10 

Gyroscope 10-4 – 10-1 

Commutateur RF 10-4 – 10-1 

Micro-bolomètre < 10-2 

Dispositif à émission de champ < 10-3 

Tableau I-1 : Domaines de pression nécessaires pour différents types de capteurs 
[Dra14] [Rut14] [Lem17] 

Ces différents exemples montrent que la nécessité d’un packaging avec un vide primaire stable 

durable n’est pas marginal mais concerne beaucoup d’applications. C’est pourquoi le développement 

de procédés de packaging sous vide est étudié de manière croissante depuis plusieurs dizaines 

d’années. La partie suivante rappelle brièvement les principales approches pour réaliser un packaging 

sous vide. 

3. Technologies d’encapsulation sous vide 

Initialement, les procédés de packaging sous vide de dispositifs étaient individuels : découpe et 

report dans un boitier macroscopique de la puce (ou de plusieurs puces) sélectionnée(s) après test, 

réalisation de la connectique, intégration éventuelle d’une pastille getter pour pomper les gaz (voir 

plus loin) et scellement sous vide du boitier (Figure I-3). 
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Figure I-3 : Principe du packaging individuel sous vide en boitier 

a) découpe du wafer substrat ; b) fixation du MEMS dans le boitier ; c) connexion électrique ; d) scellement du boitier [Ten11] ; 
e)exemple de boitier sous vide ( < 1.10-3 mbar) avec pastille getter [TRONICS] 

Cette technologie a fait ses preuves en termes de niveau de vide, de solidité, de fiabilité, de blindage 

et de conductivité électrique et thermique. De plus elle permet d’encapsuler uniquement des puces 

opérationnelles, ce qui limite le nombre de dispositifs au rebut en fin de chaîne de production. En 

revanche, les opérations doivent être répétées pour chaque puce ce qui conduit à un coût de 

fabrication élevé. Ainsi, ce type d’encapsulation n’est pas bien adapté à des productions de grand 

volume. De plus le boitier résultant est encombrant (Figure I-3), ce qui nuit à la miniaturisation, et les 

capacités, inductances et résistances parasites peuvent être élevées. 

C’est pourquoi les technologies actuelles de packaging sous vide suivent l’évolution des 

technologies des microdispositifs/microsystèmes : miniaturisation accrue, fabrication collective, 

augmentation des performances et de la fonctionnalité, intégration 3D. 

Ainsi, le packaging sous vide sous vide individuel et macroscopique tend à être collectif et 

miniaturisé au niveau du wafer (WLP : Wafer-Level Packaging). Ceci est réalisé en assemblant par 

soudure hermétique sous vide le wafer contenant les dispositifs à encapsuler avec un wafer "capot" 

comprenant la cavité où peut être intégré un film getter (Figure I-4). Cette approche est appelée W2W 

(Wafer to Wafer). 

 
Figure I-4 : Principe du packaging sous vide collectif au niveau du wafer de type W2W (Wafer to Wafer) 

Un schéma 3D d’un MEMS encapsulé au niveau du wafer par ce type de procédé est présenté dans 

la Figure I-5. Ce schéma illustre la nécessité d’un anneau de scellement et la configuration la plus 

classique pour intégrer un film getter dans la cavité de l’encapsulation, i. e. sur le wafer capot. Elle 

n’est pas toujours compatible avec les applications, notamment dans le cas de bolomètres, où diverses 

autres localisations du film getter ont été proposées en particulier quand le capot comporte une 

fenêtre optique. Le film getter peut ainsi être localisé à la périphérie du dispositif ou du capot, dans 

une cavité adjacente, au niveau des joints de scellement et/ou dans tout autre endroit disponible. 
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Figure I-5 : Vue en coupe simplifiée d'un dispositif SOI MEMS encapsulé sous vide par scellement basse température 

et disposant d'un film getter intégré dans la cavité [Bos19] 

Différentes techniques de soudure hermétique de wafers peuvent être utilisées (Tableau I-2). 

Comme indiqué dans le Tableau I-2 elles ont toutes des avantages et des inconvénients mais ont en 

commun de nécessiter des températures de soudure dans la gamme 250 – 450 °C. Cette étape de 

soudure conditionne les caractéristiques à obtenir pour le film getter du point de vue de la 

température d’activation. La tendance est de réduire la température de soudure pour limiter les 

interdiffusions dans les films utilisés dans les dispositifs, permettre l’usage de nouveaux matériaux 

sensibles à la température et accélérer les cadences de production. Ainsi, récemment, dans le cadre 

de travaux communs entre l’IEF (ex C2N) et la société ULIS (devenue Lynred), un procédé de soudure 

CuSn basse température (250 °C) et très hermétique de type phase liquide transitoire (TLP : Transient 

Liquid Phase, aussi appelé SLID : Solid Liquid Inter Diffusion) a été développé [Lem17]. 

 
Tableau I-2 : Principales techniques de soudure de wafers hermétiques 

[Rei06] 

Une autre variante de packaging au niveau du wafer de type W2W consiste à assembler un wafer 

avec des capots troués puis à boucher les trous par un dépôt sous vide ou une autre technique. 

L’intérêt est de permettre un pompage externe du dégazage lors de l’étape de soudure. Il est alors 

possible de réaliser une soudure directe et un dégazage à hautes températures (800 – 1100 °C) afin 

d’obtenir ainsi un packaging sous vide avec un bon niveau de vide (≤ 10-3 mbar) et durable sans besoin 

de getter [Yan16]. Cette approche est cependant conditionnée à l’emploi de matériaux pour les 

dispositifs et la soudure qui soient compatibles avec des procédés hautes température. 



 

Chapitre I - Encapsulation sous vide de dispositifs et de microsystèmes 

Page | 8 
 

L’inconvénient principal de l’approche W2W est la disparité de taille possible entre les capots, les 

MEMS et l’électronique CMOS intégrée. Un autre inconvénient est l’encapsulation de manière 

indifférenciée de tous les dispositifs qu’ils soient fonctionnels ou non. Une approche complémentaire 

qui s’affranchit de celle limitation est l’approche C2W (Chip to Wafer) où seules les bonnes puces sont 

encapsulées par report individuel de capots. Un autre avantage est de permettre l’encapsulation de 

dispositifs de taille variable sur le même wafer. La contrepartie est un procédé moins collectif et donc 

plutôt adapté à des productions de plus faible volume que l’approche W2W. Un exemple de procédé 

de packaging sous vide de type C2W est présenté dans la Figure I-6 [Mar09]. 

 
Figure I-6 : Exemple de procédé de packaging sous vide au niveau du wafer de type C2W 

[Mar09] 

Une autre approche (TFP : Thin Film Packaging) consiste à réaliser l’encapsulation par dépôt d’un 

film présentant des orifices, sur une couche sacrifiée organique ou inorganique qui est ensuite gravée. 

Enfin, les orifices sont bouchés par un autre dépôt sous vide après dégazage. Un exemple de mise en 

œuvre de ce type de procédé est présenté dans la Figure I-7 [Sai12]. Ce type d’encapsulation est très 

compact mais le très faible volume de la cavité peut limiter fortement le niveau de vide qui peut être 

atteint. Une solution pourrait être d’utiliser un film getter comme encapsulant. 

 
Figure I-7 : Exemple de procédé d’encapsulation sous vide par un film mince 

a) Dépôt d’une couche sacrifiée épaisse (5 µm) en polymère ; b) Fluage thermique pour éliminer les angles ; c) Ouverture 
d’orifices par photolithographie et gravure sèche ; d) Gravure sèche de la couche sacrifiée ; e) Colmatage des ouvertures par 

un polymère ou une couche métallique déposée sous vide [Sai12] 
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Ce rapide survol des technologies de packaging sous vide montre qu’il y a une forte tendance 

depuis plus d’une dizaine d’années de réaliser l’encapsulation sous vide par des procédés au niveau du 

wafer. 

Le Tableau I-3 présente une compilation de pressions obtenues dans des encapsulations au niveau du 

wafer réalisées par différentes méthodes de soudure de wafers sans utilisation de matériaux getter. Il 

montre qu’une pression < 10-2 mbar ne peut pas être obtenue sans film getter avec une température 

de procédé ≤ 400 °C. De plus, pour des températures maximum ≤ 300 °C la pression obtenue est dans 

la gamme du mbar. Ceci montre que pour les faibles températures de procédés, il est nécessaire 

d’intégrer un matériau getter capable de piéger les gaz générés ou entrant dans la cavité de 

l’encapsulation si une faible pression interne (< 10-2 mbar) est recherchée. 

Pression résiduelle de 

scellement (mbar) 

Volume de la cavité 

(µL) 
Technique de soudure 

Température maximum 

(°C) 
Référence 

23,8 0,09 Soudure directe Si 400 [Mac97] 

10 ? Eutectique Au-Si 390 [Mit06] 

6 8 Eutectique Au-Si ~ 400 [Cap03] 

3,6 0,54 Anodique 400 [Mac97] 

3 5 ? Au-In TLP 200 [Wel08] 

2,3 7,5 Anodique ~ 400 [Has13] 

1,2 ? Eutectique Au-Sn ~ 300 [AlF18] 

7.10-1 ? Anodique 400 [Chi13] 

5.10-2 0,7 Anodique 400 [Pri13] 

2,2.10-2 4,8 Soudure directe Si Elevée [Lon06] 

Tableau I-3 : Valeurs de pressions mesurées à l’intérieur d’encapsulation de MEMS sous vide sans getter 

Initialement le matériau getter a été intégré dans les laboratoires et dans l’industrie sous forme 

d’une pastille de matériau massif mais la miniaturisation contraint l’usage de films getter. Le film getter 

doit être compatible avec le procédé de scellement ce qui impose qu’il soit actif à une température 

voisine de la température de soudure. En effet, l’étape de scellement marque l’isolement de la cavité 

et le piégeage de gaz. Le premier rôle du getter, est donc de contrecarrer le dégazage généré par le 

traitement thermique (250 – 400 °C) utilisé pour faire fondre le cordon de soudure. Ce dégazage 

provient de toutes les parois du dispositif encapsulé : les wafers, le MEMS et le cordon de soudure 

(Figure I-8-a). Il est élevé, concentré dans un volume réduit et ne dure que quelques dizaines de 

minutes (durée de la soudure). Il peut être en partie réduit par un palier de dégazage prolongé à plus 

basse température (100 – 200 °C) avant soudure. L’intégration d’un film getter est donc indispensable 

pour compenser le dégazage survenant pendant le procédé d’encapsulation. 

 
Figure I-8 : Microdispositif encapsulé sans getter subissant des remontées de pression 

a) pendant le scellement ; b) durant l’utilisation du dispositif (d’après [Bei13]) 

La température de soudure ayant tendance à être réduite en dessous de 300 °C, notamment 

lorsque le dispositif intègre de l’électronique CMOS, des films getter actifs en dessous de cette 

température doivent donc être recherchés. 

Dans une deuxième phase, des cyclages thermiques peuvent être employés pour tester la fiabilité 

des dispositifs. Cette phase peut éventuellement produire un re-dégazage qui doit être pris en compte 

pour évaluer les quantités de gaz à pomper par le film getter. Néanmoins, une augmentation de la 
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pression à ce stade peut être tolérable à condition que le niveau de vide nécessaire soit retrouvé après 

retour à la température ambiante. 

Finalement, le film getter est chargé de maintenir le niveau de vide pendant toute la durée de vie 

du dispositif, soit 10 à 20 ans, en dépit des fuites, du dégazage et de la perméabilité du dispositif et de 

l’encapsulation (Figure I-8-b). 

La faible surface disponible pour intégrer le film getter, impose également que le film getter ait une 

vitesse de pompage initiale assez élevée et qu’il puisse piéger une quantité de gaz suffisamment forte, 

c’est-à-dire qu’il présente une capacité de sorption élevée. 

Dans la suite nous allons examiner rapidement les sources internes et externes de gaz dans une 

encapsulation sous vide que sont le dégazage, la perméation et les fuites. Ceci permettra d’estimer 

globalement leur effet sur le niveau de vide dans la microcavité d’une encapsulation et la vitesse de 

piégeage des gaz nécessaire pour l’obtenir et le maintenir. Les mécanismes physicochimiques 

impliqués dans le dégazage, la perméation et la sorption des films getter seront examinés plus en détail 

dans le Chapitre II. 

4. Sources de gaz dans les encapsulations 

4.1. Le dégazage 

Le dégazage des surfaces des parois, des joints de scellement et éventuellement du dispositif est 

une source interne de gaz majeure et toujours présente dans les cavités d’encapsulation. 

Les molécules/atomes de gaz faiblement adsorbées à la surface peuvent en effet désorber pendant 

les différentes phases du procédé d’encapsulations sous vide et durant la vie du dispositif. 

Eventuellement des molécules faiblement liées peuvent aussi être libérées par vaporisation de la 

surface du matériau lui-même. Ce dégazage de surface est très dépendant de l’énergie de liaison et de 

la température et, pour un gaz donné, peut dépendre des autres gaz présents. 

Le dégazage peut aussi provenir des atomes incorporés à proximité de la surface des parois ou dans 

le volume des films présents dans la cavité d’encapsulation. Ceci est particulièrement le cas pour les 

atomes légers (hydrogène et hélium). Ce dégazage de volume est lié au transport des 

atomes/molécules à travers le matériau. Il peut être limité par l’exodiffusion des atomes ou par les 

phénomènes de surface. Le mécanisme prépondérant dépend en fait de la quantité de gaz dissout, de 

la pression externe si la pression n’est pas suffisamment basse, et de la température. Dans le cas d’une 

cavité non scellée dans une machine de soudure de wafers, la pression environnante est faible (≤ 10-5 

mbar) et éventuellement seulement les mécanismes de diffusion et de recombinaison pourraient être 

considérés mais dans le cas d’une cavité scellée, tous les flux de gaz arrivant et sortant de la surface et 

diffusant du volume ou vers le volume doivent être considérés ; ce qui complique fortement l’analyse. 

De plus, l’atome léger exodiffusant à partir du volume peut être dans différents états d’énergie. C’est 

le cas de l’hydrogène dans la plupart des métaux [Red03].  

Eventuellement l’exodiffusion peut aussi être limitée par l’oxyde résultant de l’exposition à l’air ou 

créé pendant le dégazage, ou par les autres couches de passivation. 

Il est donc très difficile de prévoir sans mesures le taux de dégazage global ou d’une espèce donnée 

dans une microcavité d’encapsulation non seulement en raison de la multiplicité des mécanismes mis 

en jeu mais aussi du manque de données. Le dégazage des matériaux utilisés en ultravide (acier 

inoxydable, aluminium, cuivre) dans des conditions d’ultravide est bien documenté mais il y a peu de 
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données sur le dégazage des matériaux utilisés en technologie silicium hormis quelques études pour 

certains films testés comme revêtements pour les applications ultravide comme TiN, BN, TiO2, a-Si et 

SiO2 [Mam14, Red03, Don03] et pour quelques autres films détaillés dans la suite. Par exemple, le 

revêtement d’acier inoxydable par un film de SiO2 (type non précisé) réduit le taux de dégazage sous 

ultravide après dégazage de 24h à 180 °C de 1.10-12 Torr.l.s-1.cm-2 à ~ 3.10-13 Torr.l.s-1.cm-2 (~ 4.10-13 

atm.cm3.s-1.cm-2) [Don03]. Une autre étude a montré que le revêtement d’acier inoxydable par du 

silicium amorphe déposé in situ par CVD réduit le taux de dégazage d’inox de 5,4.10-8 Torr.l.s-1.cm-2 à 

2.10-9 Torr.l.s-1.cm-2. On notera toutefois la très grande différence des taux de dégazage initiaux dans 

ces deux études. Ces travaux montrent que le silicium et la silice ont après recuit des taux de dégazage 

de surface sous ultravide plus faibles et sont des meilleures barrières de diffusion que l’acier 

inoxydable et sans doute que la plupart des métaux sauf peut-être pour certains métaux comme, par 

exemple, le tungstène et le béryllium [Nem19]. Le taux dégazage du silicium monocristallin non 

hydrogéné est donc à priori négligeable par rapport au dégazage des films métalliques et diélectriques 

présents dans la cavité et dans les joints de scellement si un dégazage préalable est effectué. Notons 

que lorsque des wafers de silicium sont volontairement hydrogénés par implantation ou recuit, le 

dégazage ne commence à être détectée par spectroscopie de désorption thermique qu’au-delà de ~ 

350 °C selon [Abr90] et 600 °C selon [Han17] alors que pour du silicium amorphe hydrogéné, le 

dégazage d’hydrogène débute à 250 °C [Jen97]. 

Comme indiqué ci-dessus il y a peu de travaux publiés consacrés à l’étude du dégazage des 

encapsulations sous vide. En revanche il existe un nombre significatif de travaux consacrés à l’analyse 

de l’atmosphère résiduelle dans la cavité d’encapsulation et à la caractérisation du dégazage des films 

minces. Malheureusement, une partie très faible d’entre eux permet une estimation des taux de 

dégazage par unité de surface. De plus, le taux de dégazage d’un matériau donné peut varier de 

plusieurs ordres de grandeur selon son élaboration, ses conditions de nettoyage, la durée de pompage 

et la température de dégazage. Les principaux résultats publiés sont indiqués ci-dessous. 

 
Figure I-9 : Taux de dégazage mesuré pour un packaging de MEMS 

[Tom01] 
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Les taux de dégazage de différents gaz ont été mesurés par S. Tominetti et al. [Tom01] durant la 

soudure d’une encapsulation de MEMS pour l’automobile. Les taux de dégazage des différents gaz 

sont tracés en fonction de la température dans la Figure I-9. 

Le dégazage le plus important est celui de la vapeur d’eau mais nous verrons dans la partie 5 que 

ceci ne se retrouve pas toujours dans les analyses de l’atmosphère interne d’encapsulations. A 

température ambiante, les taux de dégazage des différents gaz analysés sont dans la gamme 5.10-11 – 

3.10-10 Torr.l/s. Malheureusement la surface et les matériaux ne sont pas spécifiés dans cette 

publication. Si la surface est de l’ordre du cm2 cela correspondrait à un taux de dégazage/cm2 qui serait 

2 à 3 ordres de grandeur plus élevé que l’acier inoxydable étuvé. Si c’est un wafer de 6 pouces, le taux 

de dégazage/cm2 serait voisin ou supérieur d’un ordre de grandeur à celui de l’acier inox étuvé. 

A 120 °C le taux de dégazage des gaz est déjà plus de 2 ordres de grandeur plus élevé qu’à 

température ambiante et même de plus de 4 ordres de grandeur pour la vapeur d’eau. En extrapolant 

à 300 °C, les taux de dégazage seraient au moins 4 ordres de grandeur plus élevés qu’à température 

ambiante. Ceci montre clairement que le scellement de la cavité est l’étape la plus critique pour le 

dégazage. Notons toutefois que la durée du scellement est environ 3 ordres de grandeur plus courte 

que la durée de vie du dispositif (10 – 20 ans) et donc le dégazage à température ambiante pendant la 

durée de vie du dispositif n’est pas complètement négligeable. 

Concernant les films minces, différents travaux ont été consacrés à l’analyse directe ou indirecte 

du dégazage. 

Si le taux de dégazage des semiconducteurs monocristallins est très limité, la situation peut être 

différente pour les semiconducteurs polycristallins élaborés par les techniques de dépôt chimique en 

phase vapeur (CVD). Ceci a été démontré à l’IMEC pour SiC et SiGe pour lesquels une désorption 

significative de vapeur d’eau et de CO2 a été détectée par spectroscopie de désorption thermique à 

350 °C [Wan11]. Le silicium polycristallin dégaze également de manière significative à 450 °C [Wan11]. 

Des mesures du dégazage de films de SiO2 PECVD par spectroscopie de désorption thermique 

indiquent une désorption modérée de H2, H2O et CO2 jusqu’à 350 °C et une forte désorption à 450 °C 

[Wan11]. D’après les travaux de B. Savornin et al. [Sav13a], le dégazage total de films de silice à 250 °C 

est approximativement dans la gamme 1.10-8 – 6,6.10-7 atm.cm3.s-1.cm-2 et est principalement dû à 

l’hydrogène, à l’azote, aux hydrocarbures (notamment au méthane) et au CO2. 

En ce qui concerne les films de nitrure ou d’oxynitrure de silicium déposé par PECVD souvent utilisés 

comme couche de passivation, il est bien connu que ces films sont très contaminés en hydrogène qui 

peut désorber à des températures supérieures à la température de dépôt. Ceci a par exemple été 

étudié et exploité dans le passé à l’IEF (ex C2N) pour contrôler les contraintes mécaniques en vue de 

la fabrication de membranes diélectriques [Dan02, Ber13]. Les travaux de Li et al. [Li09] montrent 

logiquement que le dégazage d’hydrogène est plus faible (environ 50 fois) pour les films déposés par 

LPCVD que par PECVD en raison de la température de dépôt plus élevée et de la contamination en 

hydrogène plus faible. Un recuit à 700 °C permet de réduire le dégazage d’hydrogène environ d’un 

facteur 30. 

La présence d’argon dans les films pulvérisés (diélectriques, silicium, métaux) est bien établie 

depuis longtemps [Sch70, Win67, Iwa13, Hof80] et est une source potentielle de gaz dans les cavités 

d’encapsulation. De l’argon a effectivement été détecté dans des encapsulations lorsque le film getter 

ou d’autres films ont été déposés par pulvérisation [Cap03, Liu05]. Un recuit avant soudure des films 

pulvérisés ne réduit qu’en partie la présence d’Argon dans la cavité de l’encapsulation [Cap03]. Une 

première solution est d’utiliser un gaz de pulvérisation plus lourd comme le xénon ou le krypton dont 
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l’incorporation pendant la pulvérisation est plus faible [Cuo77]. C’est pour cette dernière raison que la 

pulvérisation avec du xénon a été mise en œuvre dès le début des années 90 à l’IEF (ex C2N) pour le 

dépôt de films métalliques et pour des films épitaxiés par pulvérisation par faisceaux d’ions. L’effet 

bénéfique d’une substitution de l’argon sur la pression partielle de gaz rare dans la cavité d’une 

encapsulation a été démontré dans le cas du krypton par X. Liu et al. [Liu05]. Une autre solution 

radicale est d’utiliser des films évaporés. C’est la solution qui a été adopté pour tous les films, 

multicouches et alliages getter étudiés à l’IEF puis au C2N depuis 2005. Les films getter évaporés 

peuvent néanmoins contenir de l’hydrogène incorporé pendant le dépôt. 

L’hydrogène est une source prépondérante de dégazage pour les métaux. Compte tenu du rôle de 

l’hydrogène dans la fragilisation des métaux, du besoin de stockage de l’hydrogène et de l’importance 

de la réduction du dégazage des métaux pour obtenir un ultravide extrême, l’hydrogène dans les 

métaux a fait l’objet d’un nombre très élevé de travaux. L’analyse de tous ces travaux dépasse 

largement l’objectif de cette partie. Notons simplement que les métaux polycristallins, notamment 

dans le joint de scellement, sont sans doute une des principales sources de dégazage d’hydrogène et 

dans une moindre mesure d’autres gaz dans les encapsulations car les gaz sont aisément adsorbés sur 

les métaux et qu’ils peuvent favoriser la dissociation des molécules par effet catalytique. A titre 

indicatif le Tableau I-4 donne une compilation récente du taux de dégazage global sous ultravide de 

différents métaux et polymères [Gri17]. 

 
Tableau I-4 : Taux de dégazage des différents matériaux sous ultravide 
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Concernant les polymères, comme le montre le Tableau I-4, leur taux de dégazage sont plusieurs 

ordres de grandeur supérieurs à ceux des matériaux inorganiques. Ils doivent donc être évités à 

l’intérieur d’une cavité d’encapsulation sous vide ou, à défaut, être recouverts d’une couche barrière 

de diffusion. 

Enfin, d’autres sources de dégazage identifiées sont la génération d’oxygène pendant la soudure 

anodique verre-Si [Mac97], les résidus de lithographie et de gravure, et les contaminations de surface 

des wafers lors du stockage. 

Ces différents résultats laissent penser que les films métalliques et les films diélectriques présents 

dans la cavité d’encapsulation et les joints de scellement sont des sources dégazage importantes par 

rapport au substrat et aux capots en silicium. Ils montrent également que des caractérisations du 

dégazage des matériaux utilisés, de préférence dans la gamme des pressions observées dans les 

encapsulations, doivent idéalement être réalisées. Ceci n’étant pas aisé, l’analyse des gaz présents 

dans l’encapsulation après encapsulation est la méthode plus usuellement employée bien qu’elle ne 

permette pas de discriminer sans ambiguïté les sources de gaz. Les résultats de ce type d’analyse 

seront présentés après examen des autres sources de gaz. 

Notons enfin qu’à température donnée, le taux de dégazage décroit avec le temps. Après un certain 

temps t0, souvent pris égal à 1 heure, la dépendance suivante est généralement considérée [Gri17] : 

 𝜏𝑖 = 𝜏0,𝑖,𝑡0
 (𝑡/𝑡0)−𝛼 (I-1) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝜏0,𝑖,𝑡0
 : le taux de dégazage pour le gaz i après t0 

𝛼 : la constante de désintégration 

 est comprise entre 0,5 et 1,2 selon les gaz et les matériaux considérés [Gri17]. Pour la plupart des 

gaz et surfaces inorganiques  ≈ 1 (dégazage de surface par désorption) et  ≈ 1/2 pour l’hydrogène 

et les dégazages contrôlés par la diffusion. 

Pour des durées de soudure de wafers relativement courtes, e. g. 15 min, on peut négliger en 

première approximation cette dépendance mais normalement pas pendant la durée de vie du 

dispositif à température ambiante. Considérer le taux de dégazage constant permet cependant de 

borner supérieurement le dégazage dans ce dernier cas. 

4.2. Fuites et perméation 

Une source externe courante de gaz dans les cavités sont les fuites dues aux défauts d’herméticité 

des joints de scellement et éventuellement des autres interfaces avec l’extérieur comme les vias 

d’interconnexion (TSV). Une autre source externe possible est la pénétration des gaz à travers les 

différents matériaux constituant les parois de la cavité et les interfaces. Ces deux sources de gaz sont 

examinées dans cette partie. 

Dans les deux cas la source primaire de gaz est l’air ambiant. Les pressions partielles des gaz dans 

l’air ambiant au niveau de la mer à pression atmosphérique sont données dans le Tableau I-5. 

Gaz % en volume Pression partielle (mbar) 

N2 78,08 7,92.102 

O2 20,95 2,12.102 

Ar 0,93 9,39 

CO2 3,3.10-2 3,33.10-1 
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Ne 1,8.10-3 1,87.10-2 

He 5,24.10-4 5,33.10-3 

Kr 1,14.10-4 1,11.10-3 

H2 5,0.10-5 5,06.10-4 

Xe 8,7.10-6 8,79.10-5 

H2O 1,57 1,72.101 

CH4 2,0.10-4 1,9.10-3 

O3 7,0.10-6 7,06.10-5 

N2O 5,0.10-5 5,06.10-4 

Tableau I-5 : Composition de l'air au niveau de la mer 

L’azote, l’oxygène, la vapeur d’eau et l’argon sont les gaz nettement prépondérants dans l’air mais 

il convient de considérer également le rôle de l’hydrogène, de l’hélium du CH4 de CO et CO2 qui sont 

les autres gaz résiduels souvent présents avec des pressions partielles élevées dans les cavités des 

encapsulations sous vide de MEMS. Concernant les fuites des joints de scellement, les technologies de 

soudure de wafers ou de puces/wafer à l’état de l’art sont très hermétiques avec un taux de fuite total 

dans la gamme 10-16 – 10-12 atm.cm3.s-1 [Lon06, Gan08, Rei05, Lem17] mais des taux de fuite jusqu’à 

10-8 atm.cm3.s-1 restent courants surtout si une phase liquide n’est pas impliquée lors du procédé de 

soudure. A titre de comparaison, la limite de détection des détecteurs de fuite à l’hélium est 

généralement dans la gamme 10-12 à 10-10 atm.cm3/s. Dans le cas des MEMS avec des ouvertures de 

faibles dimensions, la présence de fuites virtuelles ne peut pas être totalement exclue si la pression 

avant scellement n’est pas minimisée. Par exemple, pour des wafers de grand diamètre, la faible 

distance entre les wafers avant soudure peut limiter la pression locale avant soudure au centre du 

wafer. 

Une autre source externe potentielle de gaz est la perméation. La perméation est le transport d’une 

substance (gaz dans notre cas) à travers un solide. La perméation joue un rôle important dans le 

dégazage de volume mais nous nous intéresserons ici qu’à son rôle dans la génération de gaz dans les 

encapsulations à partir de l’environnement externe à pression atmosphérique. 

La perméation des gaz à travers une paroi ou un film est un processus physico-chimique complexe 

qui fait intervenir successivement l’absorption, la dissociation (optionnelle), la diffusion, la 

recombinaison (optionnelle), et la désorption des molécules de gaz. Le processus peut dépendre 

également de la présence d’autres gaz. Par exemple la perméation à travers le verre, la céramique et 

les polymères se fait sans dissociation [OHa03]. En revanche la vapeur d’eau se dissocie aisément sur 

les surfaces métalliques. 

Selon la pression et la température, la perméation est limitée par la diffusion ou par les réactions 

de surface ci-dessus. Lorsque la perméation est limitée par la diffusion, le débit Q d’un gaz donné i 

dans la cavité est donné par : 

 𝑄𝑖 = ∑
𝐾𝑚,𝑖

𝑑𝑚
𝑚 𝐴𝑚(𝑃𝑒𝑥𝑡,𝑖

𝛽
− 𝑃𝑖𝑛𝑡,𝑖

𝛽
) (I-2) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑃𝑒𝑥𝑡,𝑖
𝛽

 : la pression partielle du gaz i dans l’air ambiant 

𝑃𝑒𝑥𝑡,𝑖
𝛽

 : la pression partielle du gaz i dans la cavité 

𝛽 : un coefficient égal à 0,5 si la molécule de gaz est dissociée à la surface et 1 sinon 

𝐾𝑚,𝑖 : la perméabilité par unité de surface du matériau de la paroi m de surface Am et 

d’épaisseur dm pour le gaz i 



 

Chapitre I - Encapsulation sous vide de dispositifs et de microsystèmes 

Page | 16 
 

Pour la plupart des gaz = 1, mais pour l’hydrogène  est souvent considéré égal à 0,5 bien que 

des déviations aient été observées. 

Si la diffusion n’est pas limitée par la concentration de gaz dans le matériau, la perméabilité Ki est 

aussi liée à la solubilité Si et au coefficient de diffusion Di du gaz considéré dans le matériau par la 

relation : 

 𝐾𝑖 = 𝑆𝑖 × 𝐷𝑖 (I-3) 

Di et Ki sont activés thermiquement (∝ 𝑒−𝐸𝑖/𝑘𝑇) et donc dépendent fortement de la température. 

La comparaison des valeurs de perméabilité des matériaux n’est pas facilitée d’une part, par la 

grande multiplicité des unités utilisées et des conditions de mesure (et donc des mécanismes 

prépondérants) et, d’autre part, par le nombre très restreint de mesures à des températures ≤ 400 °C 

pour les matériaux et films minces inorganiques. Nous nous limiterons à une analyse globale avec 

quelques exemples. 

La perméabilité des polymères est élevée mais celle des matériaux inorganiques n’est en général 

notable que pour les gaz légers (H2, D2, He) et à haute température. C’est particulièrement le cas du 

silicium [Van56] et dans une certaine mesure des métaux [Per73]. Des exceptions notables sont le 

palladium et PdAg qui sont très perméables à l’hydrogène. Le Tableau I-6 donne les valeurs de 

perméabilité à l’hydrogène de quelques métaux à l’état massif [Nem19]. On notera que le vanadium 

et le titane, souvent utilisés comme matériaux getter, ont une perméabilité à l’hydrogène élevée par 

rapport aux aciers et aux métaux réfractaires de ce tableau. 

Métal Perméabilité (mol H2.m-1.s-1.Pa-1/2) Température (°C) 

Vanadium 2,9.10-8 500 

Titane 7,5.10-9 500 

Nickel 1,2.10-10 500 

Aciers ferreux 3.10-11 500 

Aciers austénitiques 0,9 – 1,1.10-11 500 

Molybdène 1,3.10-11 500 

Tungstène 4,3.10-15 500 

Bérylium 2,0.10-15 400 

Tableau I-6 : Perméabilité à l'hydrogène de quelques métaux 
[Nem19] 

La perméabilité aux gaz légers des diélectriques à température ambiante, ou à des températures 

modérées, a été étudiée par plusieurs auteurs : 

La perméabilité à l’hydrogène de la silice thermique est plus de 10 fois plus faible que celle de la 

silice fondue et décroit avec l’épaisseur [Mrs94]. Ce dernier point a été attribué à une densité plus 

élevée de la silice au voisinage de l’interface SiO2-Si [Mrs94] mais on pourrait aussi évoquer un excès 

de silicium au voisinage de l’interface. La perméabilité à l’hélium des diélectriques déposés à basse 

température peut être beaucoup plus élevée que celle de la silice thermique. Ceci est illustré dans la 

Figure I-10 montre que les perméabilités à l’hélium de films diélectriques pulvérisés et de films de 

quasi-diamant élaborés par PECVD sont supérieures à 10-10 std cm3.cm-1.s-1.Pa-1 à température 

ambiante alors que dans les mêmes conditions la perméabilité mesurée pour la silice thermique est 

plus de 4 ordre de grandeur plus faible (< 5,3.10-14 std cm3.cm-1.s-1.Pa-1) [Ian99]. 
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Figure I-10 : Perméabilité à l’hélium à température ambiante de différents films 

[Ian99] 

La perméabilité de la silice à la vapeur d’eau est connue en microélectronique depuis longtemps. 

L’humidité peu produire par exemple une modification des contraintes résiduelles dans des films de 

silice PECVD [Gok87]. Inversement, pour des films de silice PECVD déposé à 250 °C, des variations des 

contraintes résiduelles ont été attribuées à l’émission d’humidité sous vide à température ambiante 

après exposition à l’air (31 °C, RH 48) [Ble82]. Ceci a pu être observé pendant 40 minutes mais est 

absent dans le cas de la silice thermique élaborée à haute température [Ble82]. 

La perméabilité du silicium et des métaux n’est significative qu’à très haute température et pour 

les gaz légers [Van56, Per73]. On peut donc raisonnablement considérer, pour une technologie de 

packaging sans polymères, que la perméation de gaz est faible et essentiellement due aux gaz légers 

(H2, He) à travers les couches ou fenêtres en verre ou en silice, et à travers les interfaces ou les parois 

minces [Spa13]. La perméabilité K d’hélium à travers un verre borosilicate à 250 °C est environ 2.10-10 

cm3.cm-2.s-1.atm-1.µm-1 et environ une décade plus faible pour l’hydrogène [Nor57]. D’autre part, 

d’après le Tableau I-5, la différence des pressions partielles externe et interne de gaz légers pour une 

encapsulation sous vide primaire pendant la soudure et pendant l’activation du film getter est 

normalement faible (<< 10-1 mbar). Selon l’équation I-2, le taux de perméation de H2 et d’hélium doit 

donc être très faible. Par exemple pour un capot de 8 mm x 6 mm en borosilicate de 500 µm 

d’épaisseur et une soudure à 250 °C, il serait de 2.10-17 atm.cm3.s-1 pour l’hélium soit des ordres de 

grandeur plus faible que le dégazage. Les taux de perméation à température ambiante pendant la vie 

du dispositif doivent être encore plus faibles car les perméabilités sont environ 2 ordres de grandeur 

plus faible qu’à 250 °C [Norton]. Néanmoins, L’hélium, comme les autres gaz rares, n’est pas piégé par 

les matériaux getter et nécessite donc d’être considéré avec attention. Ainsi, la possibilité d’une 

perméation d’hélium dans des encapsulation de MEMS a été démontrée par plusieurs auteurs à partir 

de la variation des performances des dispositifs bien que l’origine n’ait pas été clairement identifiée 

[Che99, Spa13] et que l’on ne peut pas exclure une herméticité insuffisante. 

Concernant l’hydrogène, des taux de perméation plus élevés restent possibles pendant les cycles 

thermiques en atmosphère humide souvent utilisés pour les tests de fiabilité en raison de la 

dissociation des molécules d’eau sur les parois externes qui peuvent produire une source 

supplémentaire de perméation d’hydrogène.  

4.3. Composition de l’atmosphère gazeuse dans une encapsulation 

La composition du vide résiduel dans des encapsulations sous vide en boitier standard ou au niveau 

du wafer avec ou sans film getter a été analysée par différents auteurs par spectrométrie de masse 
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après perçage du capot [Tom01, Lon06, Chi13, Chi19, Sav13b, Kul08, Cha13, Paq13, Cho05]. Cette 

méthode appelée HR-IVA (High Resolution Internal Vapor Analyzer) par la société ORS (Oneida 

Research Services) a aussi été utilisée pour ces travaux de thèse. 

Les résultats sont très variables selon les publications. Sans getter, les pressions partielles de vapeur 

d’eau et/ou d’azote sont soit largement prépondérantes [Cho05, Chi19, Lon06] soit faibles bien que 

ces gaz soient des sources majeures de dégazage. La différence peut sans doute s’expliquer par le 

pompage dans la machine de soudure de wafers et la présence ou non d’un cycle de dégazage avant 

scellement. Pour les faibles valeurs, c’est peut-être aussi à cause de la dissociation des molécules d’eau 

survenant lors de leur interaction avec les surfaces, de leur ré-adsorption et de l’oxydation des surfaces 

lors du cycle de dégazage et de soudure. La pression partielle d’oxygène est généralement faible ou 

non détectée sauf en cas de soudure anodique [Cho05] qui est une source connue d’oxygène [Mac97]. 

Les autres gaz prépondérants sont en général CO, CO2 et les hydrocarbures, notamment CH4. Notons 

que le CH4 peut provenir de la réaction de CO2 adsorbé et de l’hydrogène. Selon le cas, l’hydrogène 

constitue ou non une part importante de l’atmosphère résiduelle. Ceci reflète la sorption élevée mais 

aussi réversible de l’hydrogène dans les métaux. Comme indiqué précédemment, de l’argon est 

observé si la cavité contient des films pulvérisés [Chi19, Paq13, Cho05]. Enfin une pression partielle 

d’hélium peut éventuellement être détectée. 

Lorsqu’un film getter est intégré dans la cavité et activé, les pressions partielles diminuent 

fortement, sauf celles des gaz rares et, le plus souvent, de CH4 et de CO2 qui sont mal piégés. Selon le 

cas, la pression partielle résiduelle d’hydrogène peut être dominante [Lon06] ou faible [Chi19, Paq13]. 

5. Variation de pression dans une cavité d’encapsulation [Gre11] 

Une fois scellée, toute augmentation de pression dans la cavité d’une encapsulation peut être 

dommageable pour le MEMS. Les sources de gaz dans la cavité de l’encapsulation étant durables, il 

n’est pas possible de conserver un niveau de vide pendant une durée infinie sans piégeage des gaz 

dans la cavité avec un film getter. Dans cette partie, après un bref rappel sur les gaz parfaits, le libre 

parcours moyen et les régimes d’écoulement de gaz sous vide, nous évaluerons la variation de pression 

due aux différentes sources de gaz dans une microcavité. 

La pression dans une cavité étant réduite, les gaz présents obéissent loin des parois à la loi des gaz 

parfaits : 

 𝑃𝑉 = 𝑁𝑘𝐵𝑇 = 𝑛𝑅𝑇 (I-4) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑃 : la pression (𝑒𝑛 𝑃𝑎) 

𝑉 : le volume (𝑒𝑛 𝑚3) 

𝑁 : le nombre de molécules de gaz 

𝑘𝐵 : la constante de Boltzmann (𝑘𝐵 = 1,38. 10−23𝐽. 𝐾−1) 

𝑇 : la température (𝑒𝑛 𝐾) 

𝑛 : la quantité de matière (𝑒𝑛 𝑚𝑜𝑙) 

𝑅 : la constante des gaz parfaits (𝑅 = 8,314 𝐽. 𝑚𝑜𝑙−1. 𝐾−1) 
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Cette équation rappelle que pour un volume V constant de la cavité, la pression interne P évolue 

avec la température T et le nombre de molécules de gaz N ou de moles n = m/M, où m est la masse de 

gaz dans la cavité et M sa masse molaire. Par exemple, dans une cavité encapsulée de 1 µl sous 10-2 

mbar de gaz parfait à température ambiante (300 K), on retrouve 2,416.1011 molécules de gaz 

emprisonnées, soit une concentration de 2,416.1014 molécules/cm3 (Figure I-11). 

 
Figure I-11 : Abaque de la quantité de molécules de gaz parfait emprisonnées en fonction du volume et de la pression interne 

d’une cavité d’encapsulation 

Le libre parcours moyen lm des molécules de gaz dans la cavité, i. e. la distance moyenne parcourue 

par une molécule ou un atome de gaz avant collision avec une autre molécule ou atome de gaz est 

donné par : 

 𝑙𝑚 =
𝑘𝐵𝑇

√2𝜋𝑑2𝑃
 (I-5) 

lm dépend du diamètre cinétique d (en m) de la molécule, de la température T et de la pression P. 

Les diamètres cinétique et atomique des atomes ou molécules de gaz usuellement détectées dans 

les encapsulations est donné dans le Tableau I-7 [Ism15]. Le diamètre cinétique varie de 260 pm à 380 

pm. Notons qu’il diffère du diamètre atomique également indiqué dans le Tableau I-7. 

Molécule ou atome He H2O H2 CO2 Ar O2 N2 CO CH4 

Diamètre cinétique (pm) 260 265 289 330 340 346 364 376 380 

Diamètre atomique (pm) 128 343 74,14 332,6 142 292 315 112,8 216 

Tableau I-7 : Diamètres cinétiques et atomiques des atomes et molécules de gaz 
[Ism15] 

Le libre parcours moyen, à température ambiante (300 K), varie donc, d’après la formule I-5, de 

64,5 µm/P à 138 µm/P où P est en mbar selon le gaz. Il doit être comparé aux dimensions de la cavité 

et aux différentes conductances mises en jeu pour déterminer le régime d’écoulement de gaz à 

considérer (Figure I-12). 

 
Figure I-12 : Régimes d’écoulement des gaz 
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Pour l’air sec (78 % N2, d = 315 nm et 21 % O2, d = 292 pm) et une conductance de diamètre D, le 

régime d’écoulement est visqueux et potentiellement turbulent si lm < D/100, laminaire si 

D/100 < lm < D/2 ; et moléculaire si lm > D/2 [Oer07]. Pour une cavité de dimensions typiques Longueur 

x Largeur x Profondeur < 10 mm x 10 mm x 100 µm, on peut donc raisonnablement considérer que le 

régime d’écoulement sera moléculaire dans la cavité si P < 10-2 mbar car le libre parcours moyen est 

alors > 6,4 mm pour tous les gaz présents. L’interaction entre les atomes et molécules de gaz est alors 

très faible et les particules gazeuses peuvent être considérées indépendantes. Les particules de gaz 

n’interagissent qu’avec les différentes surfaces présentes dans la cavité : surface du dispositif 

encapsulé, film getter et parois de la cavité. Nous considèrerons dans la suite que le régime 

d’écoulement dans les microcavités est toujours moléculaire. 

Pour les très faibles taux de fuites observées dans les encapsulations sous vide hermétique, le 

régime d’écoulement dans les canaux de fuite de taille (sub)-nanométrique, est sans ambiguïté 

moléculaire. Dans ce cas le taux de fuite pour un gaz donné i noté Li est proportionnel à la pression 

différentielle partielle du gaz i entre l’extérieur et l’intérieur de la cavité d’encapsulation : 

 𝐿𝑖 = 𝐵𝑖 (𝑝𝑒𝑥𝑡,𝑖 − 𝑝𝑖𝑛𝑡,𝑖(𝑡)) (I-6) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐵 : la conductance de la fuite 

Notons que pour une conductance donnée, le rapport des taux de fuite de deux gaz i et j est donné 

par la relation : 

 𝐿𝑖/𝐿𝑗 = √𝑀𝑗/𝑀𝑖 (I-7) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑀𝑖 , 𝑀𝑗 : les masses molaires des gaz 𝑖 et 𝑗 

Les taux de gaz sont généralement donné en atm.cm3/s = 1,0 mbar.l/s = 1,013 hPa.l/s à une 

température T1 donnée. Le taux de fuite à une autre température T2 est donné par : 

 𝐿𝐺𝑎𝑧(𝑇2) = √
𝑇2

𝑇1
 𝐿𝐺𝑎𝑧(𝑇1) (I-8) 

Le taux de fuite, indépendamment des variations de géométrie dues à la dilatation thermique, varie 

donc peu avec la température. Par exemple le taux de fuite à 250 °C n’est que 38 % plus élevé qu’à 

température ambiante. 

Pour un volume fixe de la cavité et une température donnée, la variation du nombre de moles dans 

la cavité est donnée d’après la relation des gaz parfaits et les équations I-1, I-6 et I-2 par : 

 𝑘𝐵𝑇
𝑑𝑁

𝑑𝑡
 = 𝑉

𝑑𝑃𝑖𝑛𝑡

𝑑𝑇
 (I-9) 

  = − ∑ 𝑆𝑖𝑖 𝑝𝑖𝑛𝑡,𝑖 + ∑ ∑
𝜏0𝑘,𝑖𝑆𝑘

𝑡/𝑡0
𝛼 + ∑ 𝐵𝑖(𝑝𝑒𝑥𝑡,𝑖 − 𝑝𝑖𝑛𝑡,𝑖)𝑖 + ∑ ∑

𝐾𝑚,𝑖

𝑑𝑚
𝑚𝑖 𝐴𝑚(𝑃𝑒𝑥𝑡,𝑖

𝛼 − 𝑃𝑖𝑛𝑡,𝑖
𝛼 )𝑘𝑖  

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑝𝑖𝑛𝑡,𝑖 : la pression partielle du gaz i 

𝑝𝑖𝑛𝑡 = ∑ 𝑝𝑖𝑛𝑡,𝑖𝑖  : la pression totale interne dans la cavité de volume V 

𝑆𝑖 : la vitesse de pompage du film getter pour le gaz i 
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𝜏0𝑘,𝑖 : le taux de dégazage par unité de surface de la surface Sk pour le gaz i 

𝐵𝑖(𝑝𝑒𝑥𝑡,𝑖 − 𝑝𝑖𝑛𝑡,𝑖) : le taux de fuite du gaz i de pression externe pext,i 

𝐾𝑚,𝑖 : la perméabilité de la paroi d’épaisseur dm pour le gaz i 

𝐴𝑚 : l’aire de la paroi 

Le 1er terme du second membre de l’équation I-9 correspond au piégeage par le film getter et les 

termes suivants au dégazage des surfaces internes, au taux de fuite et à la perméation à travers les 

parois. 

En l’absence de matériau getter (S = 0) et de dégazage, l’augmentation de la pression interne liée 

aux fuites et à la perméation est alors donnée quand = 1 par : 

 𝑃𝑖𝑛𝑡(𝑡) = 𝑃𝑖𝑛𝑡 (0) + ∑ [𝑃𝑒𝑥𝑡,𝑖 − 𝑃𝑖𝑛𝑡,𝑖(0)]𝑖 [1 − exp (−
∑

𝐾𝑚
𝑑𝑚

𝑚 𝐴𝑚+𝐵𝑖 

𝑉
 𝑡)] (I-10) 

 𝑃𝑖𝑛𝑡(𝑡) = 𝑃𝑖𝑛𝑡 (0) + ∑ [𝑃𝑒𝑥𝑡,𝑖 − 𝑃𝑖𝑛𝑡,𝑖(0)]𝑖 [1 − exp (−
G𝑖 

𝑉𝑃𝑎𝑡𝑚
 𝑡)] (I-11) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐺𝑖  : le taux d’introduction de gaz i dans la cavité (en atm.cm3/s) pression partielle du gaz i dû 

aux fuites et à la perméation 

𝑉 : le volume (en cm3) 

Remarque : Les équations I-10 et I-11 surestiment légèrement l’augmentation de la pression car la 

simplification = 1 surestime la perméation d’hydrogène mais elles suffisent à estimer la remontée de 

pression selon le taux de génération. 

Si les débits de gaz et les pressions partielles internes restent faibles devant les pressions externes 

partielles, l’augmentation de pression est linéaire. Ainsi, pour un seul gaz : 

 𝑃𝑖𝑛𝑡(𝑡) = 𝑃𝑖𝑛𝑡 (0) + 𝑃𝑒𝑥𝑡
𝐺 

𝑉𝑃𝐴𝑡𝑚 
𝑡 (I-12) 

A titre d’exemple, la Figure I-13 montre la remontée de pression en fonction du temps prédite par 

l’équation I-11 pour une cavité de 1 µl initialement à 10-3 mbar pour différentes valeurs de G de gaz et 

une pression externe égale à la pression atmosphérique (Pext = 1013 hPa = 1000 mbar). 

 
Figure I-13 : Remontée de pression en fonction du temps dans une cavité de 1 µl selon le taux d’introduction de gaz 



 

Chapitre I - Encapsulation sous vide de dispositifs et de microsystèmes 

Page | 22 
 

Ces courbes montrent qu’avec un taux de fuite + perméation ≥ 10-14 atm.cm3/s (100 fois mieux que 

la taux minimum détectable avec un détecteur de fuite à l’hélium pour une enceinte sous vide 

macroscopique), il n’est pas possible sans film getter de maintenir une microcavité de 1 µl à une 

pression inférieure à 10-2 mbar pendant plus de 10 jours et que pour maintenir ce niveau de vide 

pendant 10 ans sans film getter, il faut un taux de fuites + perméation << 10-16 atm.cm3/s (limite de 

l’état de l’art). 

D’après l’équation I-9, la remontée de pression due seulement au dégazage est, dans le cas 

défavorable  = 1 et en négligeant la décroissance du taux de dégazage avec le temps : 

 𝑃𝑖𝑛𝑡(𝑡) = 𝑃𝑖𝑛𝑡 (0) +
∑ ∑ 𝜏0𝑘,𝑖𝑆𝑘𝑘𝑖

𝑉
𝑡 (I-13) 

Considérons une cavité parallélépipédique de 1 µl, de dimensions 3,16 mm x 3,16 mm x 0,1mm 

(surface interne totale S = 0,213 cm2) initialement à 10-3 mbar. La remontée de pression pour différents 

taux de dégazage est tracée dans la Figure I-14 pour des durées correspondant à l’étape de dégazage 

ou de soudure d’une encapsulation et des taux de dégazage par unité de surface possibles. 

 
Figure I-14 : Remontée de pression dans une cavité de 1 µl due au dégazage 

La Figure I-14 montre qu’une remontée importante de pression dans une microcavité est quasiment 

inévitable pendant l’étape de soudure en l’absence de film getter. Elle montre également que même 

en supposant un très faible taux de dégazage par unité de surface raisonnablement possible à 

température ambiante (10-12 atm.cm3.s-1.cm-2) la remontée de pression excède 10-2 mbar en moins 

d’une journée. Il est donc impératif que le film getter soit actif pendant toute la durée de vie du 

dispositif pour assurer son bon fonctionnement. 

Pour mieux se rendre compte de la quantité de gaz à piéger, il est intéressant d’évaluer la remontée 

de pression provenant de la désorption de seulement une monocouche de gaz sur les parois de la 

cavité selon son volume. Si A est l’aire occupée par une molécule ou un atome sur la surface, d’après 

la loi de gaz parfaits (I-4), la remontée de pression pour une cavité parallélépipédique de section carrée 

a x a et de profondeur b, de volume V = a2b et de surface interne S = 2a2 + 4ab est : 

 ∆𝑃 =
𝑆/𝐴

𝑉
𝑘𝐵𝑇 =

(2𝑎2+4𝑎𝑏)/𝐴

𝑎2𝑏
𝑘𝐵𝑇 = (

2

𝑏
+

4

𝑎
)

1

𝐴
𝑘𝐵𝑇 (I-14) 

Pour la plupart des gaz d’intérêt pour l’encapsulation sous vide (H2, N2, CO, CH4, CO2, …), l’aire A 

n’est strictement établie qu’à basse température [McC67] mais n’excède pas d’un facteur supérieur à 

deux fois la valeur pour la vapeur d’eau qui est un gaz prépondérant contribuant au dégazage. Le calcul 
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de la pression due au dégazage à 25 °C d’une monocouche d’eau (A = 10,8 Å2) [Liv49] est tracé en 

fonction de la longueur a pour b = 0,1 mm dans la Figure I-15. 
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Figure I-15 : Pression dans une microcavité due au dégazage d’une monocouche de vapeur d’eau 

Cette figure montre que le dégazage d’une seule monocouche de vapeur d’eau (ou d’un autre gaz) 

produit une remontée de pression dans le haut de la gamme des millibars pour des cavités de volumes 

< 20 µl et donc nettement supérieure aux valeurs admises pour la plupart des dispositifs encapsulés 

sous vide. Sachant que le nombre de molécules arrivant sur une paroi à 10-3 mbar est de l’ordre de 

1000 monocouches/s on mesure la quantité de gaz importante que doit piéger un film getter. La Figure 

I-15 montre aussi que la remontée de pression décroit logiquement avec le volume de la cavité mais 

que pour une cavité de profondeur limitée et fixe, la décroissance reste limitée au-delà de 1 à 2 µl. En 

dessous, la remontée de pression varie fortement avec le volume. 

Ces estimations de la remontée de pression dans une microcavité démontrent sans ambiguïté la 

nécessité d’un film getter lorsque le volume de la cavité de l’encapsulation est faible même avec des 

taux de dégazage très faibles et une excellente herméticité du scellement. Il est aussi clair qu’un 

dégazage avant scellement sous le meilleur vide possible est impératif pour limiter le besoin en vitesse 

de piégeage et en capacité de sorption du film getter. Enfin, dans tous les cas, la remontée de pression 

partielle de gaz oxydants et d’hydrocarbures doit être minimisée pendant le dégazage et la soudure 

pour minimiser l’oxydation et la contamination en carbone du film getter qui sont préjudiciables à ses 

propriétés de sorption. 

6. Les matériaux getters non évaporables (NEG) 

6.1. Introduction 

Les matériaux getters, sont des matériaux capables de piéger les molécules gazeuses de manière 

autonome après activation, i. e. sans apport permanent d’énergie, afin de maintenir voire d’obtenir le 

vide dans une cavité ou un système. De la puce MEMS encapsulée à l’accélérateur de particule, leur 

domaine d’application est large et dépend des dimensions du système (Figure I-16). 
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Figure I-16 : Représentation schématique des différentes gammes d'application des getters 

a) films de plusieurs dizaines de nanomètres à 2 µm intégrés dans les MEMS encapsulés sous vide [Lem18] 
b) pastilles getters de l’ordre de quelques mm à quelques cm utilisés dans des petites enceintes sous vide [SAES] 

c) pompe getter composée de nombreuses pastilles getter conçue pour le pompage UHV de grandes enceintes [SAES] 
d) tubes du LHC recouverts de films getters, par tronçons de 7 m assemblés sur près d’un tiers des 27 km de l’anneau de 

collisions [CERN] 

Le rôle du getter est de piéger les gaz introduits ou dégazés dans la cavité du packaging et 

responsables de la pression. Il s’agit en quelques sortes d’une pompe à fixation à l’état solide, même 

si l’on ne parle pas de pompage mais de sorption des molécules. Cette sorption résulte des différents 

mécanismes physicochimiques qui seront examinés dans le Chapitre II. 

Deux grandes catégories de matériaux getter existent. La première est celle des matériaux getter 

évaporables (typiquement Ba et Ti) essentiellement élaborés in situ dans des enceintes de grandes 

surfaces. Pour cette raison ils ne seront pas considérés dans la suite de cette thèse. La seconde, les 

matériaux getters appelés "NEG" (de l’anglais : Non-Evaporable Getter) pour des raisons historiques, 

sont élaborés ex situ et existent sous forme de pastilles ou en couches « minces » (< quelques µm 

d’épaisseur). Les pastilles NEG sont fabriquées par des techniques de métallurgie (fusion, frittage, 

moulage, découpe, …) et, à peu d’exceptions près, ne sont utilisés dans le domaine de l’encapsulation 

de microdispositifs que pour des encapsulations individuelles. Les films NEG (métaux simples, alliages 

et/ou multicouches) sont utilisés dans les encapsulations sous vide au niveau du wafer. Ils sont le plus 

souvent déposés par pulvérisation cathodique, et moins fréquemment par évaporation sous vide. 

Les matériaux NEG sont essentiellement constitués de métaux de transition de la colonne IV et V 

du tableau périodique (principalement Ti, Zr, Hf, V et Nb) ou d’alliages de ces métaux, qui peuvent être 

dopés (quelques %) avec des terres rares et/ou alliés avec d’autres métaux. Le principal avantage des 

NEG est de permettre de dissocier l’étape d’élaboration de celle de l’utilisation. En effet ces matériaux 

peuvent être utilisé après exposition à l’air ambiant à condition de re-générer leur faculté de sorption 

des gaz par activation thermique sous vide. Eventuellement ces matériaux peuvent être réactivés 

plusieurs fois. 

Dans la suite de cette thèse nous nous intéresserons essentiellement aux getter de type NEG sous 

forme de films dans le cadre de l’encapsulation de micro/nano dispositifs. 
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Figure I-17 : Schéma de principe de l'activation getter 

a) état initial avec la couche de passivation d’oxyde natif, adsorption et absorption impossible 
b) activation du film getter, diffusion des oxydes en profondeur 

c) piégeage en surface des espèces gazeuses sensibles 

Dans le cycle de vie d’un getter, trois étapes se succèdent jusqu’à saturation définitive du NEG, i.e. 

sa fin de vie (Figure I-17). 

Le film getter déposé est initialement idéalement constitués de métaux purs. Ceci est obtenu en 

réalisant le dépôt sous vide ou sous ultravide pour ne pas contaminer le film. A sa sortie du bâti de 

dépôt, le film est nécessairement en contact avec l’air et est donc rapidement recouvert d’une fine 

couche d’oxyde ou d’hydroxyde natif, souvent contaminée en carbone, jouant le rôle de barrière pour 

le piégeage des gaz (Figure I-17-a). Le getter restera dans cet état plus ou moins stable jusqu’à l’étape 

d’activation réalisée juste avant ou après le scellement de la cavité (Figure I-17-b). Cette étape 

d’activation, réalisée par recuit thermique sous vide, a pour objectif d’enlever la couche de passivation 

de surface, le plus souvent par diffusion des atomes de surface dans le volume du film et par dégazage 

de l’hydrogène et de la vapeur d’eau. A basse température la désorption des oxydes métalliques est 

négligeable. 

La température minimum et la durée de cette phase d’activation est la première caractéristique 

d’un film NEG. Nous reviendrons sur ce point dans la partie 6.2. 

Dès la diffusion (même partielle) de l’oxyde natif , le NEG sera de nouveau à même de piéger de 

nouveaux gaz se présentant à sa surface (Figure I-17-c). Il restera actif, même à basse température, 

tant qu’il ne sera pas saturé en surface ou en volume. A saturation, le NEG reviendra dans son état 

premier, moyennant une capacité de sorption diminuée par les sorptions précédentes. Mais tant que 

la saturation ne sera pas complète, le film pourra être de nouveau activé. Avec un film suffisamment 

épais, le nombre d’activations peut en principe dépasser la dizaine dans une utilisation ultravide. En 

fait, dans les applications pour lesquelles il est nécessaire d’obtenir un ultravide ou un vide extrême 

(accélérateurs de particules), l’immense surface NEG utilisée et le faible taux de fuite permettent 

d’activer le NEG seulement quelques fois pour des années de pompage à 10-11 mbar. Dans le domaine 

de l’encapsulation de microdispositifs, la situation est très différente à la fois parce que la pression 

environnante est bien plus élevée mais aussi en raison de la surface réduite du film getter. La durée de 

vie du film getter est alors un point très critique. 

La deuxième caractéristique principale d’un film getter est évidemment sa faculté à piéger (sorber) 

les gaz une fois qu’il est activé. La cinétique de sorption est caractérisée par la vitesse de piégeage 

initiale et la capacité de sorption définie, selon la norme ASTM F798-97 [ASTM], comme la quantité de 

molécules piégées par unité de surface pour laquelle la vitesse de sorption atteint 5% de la vitesse 
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initiale. Elle dépend du gaz considéré, de la température, de la pression et éventuellement des autres 

gaz présents. Tous les gaz ne réagissent pas de la même façon avec le film. Les NEG possèdent en 

général une faculté certaine de sorption des gaz oxydants (O2, CO, CO2) en formant un oxyde 

métallique stable mais certains gaz sont difficilement piégeable (hydrocarbures, gaz rares) du fait de 

leur faible affinité chimique empêchant leur stockage définitif. La sorption de l’hydrogène par les 

matériaux getter est en général élevée mais essentiellement réversible car les hydrures formés ne sont 

généralement pas stables. 

6.2. Température d’activation 

La température d’activation d’un film getter désigne en principe la température de recuit sous vide 

au-dessus de laquelle le film est activé. Elle est très généralement utilisée comme critère de 

comparaison des films getter mais n’est pas une caractéristique bien définie. En effet, il est facile 

d’appréhender le mécanisme d’activation mais en pratique il n’y a pas de limite franche entre un film 

activé et un film non activé car le processus d’activation fait intervenir la diffusion et éventuellement 

le dégazage qui dépendent de la température mais aussi du temps et du gaz considéré. La température 

d’activation dépend donc indirectement de l’application. Ainsi, dans le domaine des accélérateurs de 

particules ou de bâtis en ultravide, d’épitaxie par exemple, l’activation du NEG peut durer jusqu’à une 

semaine, pendant ou après l’étuvage du système. En revanche, pour l’encapsulation sous vide de 

MEMS, l’opération d’activation ne dure que le temps du scellement (15 à 60 min) et donc doit être 

rapide et franche, afin de satisfaire les contraintes du dispositif encapsulé. Par conséquent, un même 

matériau peut avoir une température d’activation affichée de 150 °C pour une utilisation en ultravide 

(activation sur plusieurs jours) tandis que pour une application MEMS, la température devra 

nécessairement être augmentée pour accélérer la diffusion. Elle pourra par exemple atteindre 300 °C 

alors que le matériau getter utilisé est strictement le même. 

Une première définition possible de la température d’activation pour une durée de recuit donné, 

est la température au-dessus de laquelle les atomes à l’état métallique commencent à être apparent 

en analyse de surface, au-dessus de laquelle les atomes de la couche de passivation (O, N, C) 

commencent à diminuer ou au-dessus de laquelle un piégeage des gaz commence à être détecté. La 

température de transition mesurée dépend alors de la sensibilité de la méthode d’analyse ou de 

détection de la sorption. 

Une deuxième définition possible, toujours pour une durée de recuit donnée, est la température 

au-dessus de laquelle, tous les atomes de surface sont à l’état métallique ou au-dessus de laquelle les 

atomes de la couche de passivation ne sont plus détectables ou encore au-dessus de laquelle la vitesse 

de piégeage des gaz est maximale. Ces critères sont moins sensibles à la méthode d’analyse ou de 

détection de la sorption utilisée. 

Dans les deux cas le résultat dépend de l’environnement. Dans des conditions d’ultravide ces 2 

critères peuvent être utilisés. La différence de température d’activation selon ces 2 critères peut 

atteindre 100 °C [Bos19]. Dans une encapsulation sous vide primaire ou poussé, l’activation et la 

sorption sont difficiles à dissocier car la pression partielle de gaz oxydants est suffisante pour induire 

une oxydation significative des métaux de transition même à des températures inférieures à la 

température d’activation des métaux oxydé. Par exemple une pression partielle de seulement 3.10-8 

mbar d’oxygène suffit à produire une oxydation importante en moins de 10 minutes du titane et du 

zirconium purs [Bos19]. 

La température d’activation d’un film getter est donc une donnée trompeuse si la durée et les 

conditions de recuit ne sont pas voisines. Dans la mesure du possible, il est préférable de déterminer 
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la cinétique de l’activation et/ou son énergie d’activation. Dans cette thèse, le contexte de 

l’encapsulation sous vide de MEMS est le domaine d’étude du getter. La température d’activation Ta 

sera donc définie comme la température minimale nécessaire pour activer le getter lors d’un palier de 

température d’une durée d’une heure, la détection étant fondée sur l’incorporation d’oxygène ou 

d’hydrogène dans le film. Pour les expériences in situ en temps réel, où l’on cherche à visualiser 

l’activation en direct en fonction de la température, le palier ne peut pas être appliqué. On définira 

donc dans ce cas particulier la température d’activation comme la température apparente à laquelle 

le film commence à incorporer de l’oxygène. 

6.3. Choix des matériaux 

Les premiers matériaux utilisés pour les films getters sont historiquement le baryum et le titane en 

tant que getter évaporables mais comme indiqué précédemment ce sont les métaux de transition des 

colonnes IV et V du tableau périodique (principalement Ti, Zr, Hf, V et Nb) qui se sont imposés comme 

principaux matériaux pour les NEG. Le Tableau I-8 donne quelques propriétés utiles pour leur 

application comme getter de différents métaux de transition des colonnes IV et V et d’autres éléments. 

Elément 
Electro-

négativité 

Fonction 

de travail 

(eV) 

Chaleur de 

formation de 

l’oxyde (kJ/mol) 

Entropie 

(J.K-1 mol-1) 

Chaleur de 

dissolution de 

l’oxygène dans le 

métal pur (kJ/mol) 

Longueur de 

diffusion de 

l’oxygène (nm) 

250 °C-2 h 

Solubilité de 

l’oxygène à 

250 °C (%) 

Ba 0,89 2,35 
BaO : -548 

BaO2 : -643,3 

Ba : 62,48 

BaO : 72,7 

BaO2 : - 

   

Y 1,22 3,1 Y2O3 : -1905,31 
Y : 44,4 

Y2O3 : 99,08 
 3300 0,33 

Ti 1,54 3,9 

TiO : -519,7 

TiO2 : -966 

Ti2O3 : -1520,9 

Ti3O5 : -2459,4 

Ti : 30,72 

TiO : 50 

TiO2 : 50,62 

Ti2O3 : 78,8 

Ti3O5 : 129,3 

-560,66 < 0,1 33 

Zr 1,33 4,05 ZrO2 : -1100,6 
Zr : 39,0 

ZrO2 : 50,36 
-619,23 0,14 29 

Hf 1,3 3,9 HfO2 : -1144,7 
Hf : 43,56 

HfO2 : 59,3 
-552,29 0,016 17 

V 1,63 4,3 

VO : -431,8 

VO2 : -716,6 

V2O3 : -1218,8 

V2O4 : -1427 

V2O5 : -1550 

V3O5 : -1933 

V : 28,94 

VO : 39 

VO2 : 61,5 

V2O3 : 98,3 

V2O4 : 103 

V2O5 : 130 

V3O5 : 163 

-422,46 66 3,5 

Nb 1,6 4,3 

NbO : -405,8 

NbO2 : -796,2 

Nb2O5 : -1899,5 

Nb : 36,4 

NbO : 48,1 

NbO2 : 64,5 

Nb2O5 : 137,3 

-386,18 370 0,33 

Fe 1,83 4,5 

FeO : -272 

Fe2O3 : -824,2 

Fe3O4 : -118,4 

FeO : 50,75 

Fe2O3 : 87,4 

Fe3O4 : 145,27 

-155,6 (Fe) 

-174,39 (Fe) 

-155,6 (Fe) 

< 0,1 [Heu92] < 0,1 [Wri91] 

Co 1,88 5,0 
CoO : -137,7 

Co3O4 : -891 

Co : 30,0 

CoO : 53 

Co3O4 : 145,27 

-72,42 < 0,1 [Wu16a] 
< 0,1 

[Oka08] 

La 1,1 3,0 La2O3 : -1793,7 
La : 56,9 

La2O3 : 127,32 
  0,3 [Oka08] 

Tableau I-8 : Propriétés de métaux réactifs utilisés dans les films getters 
Refs. : colonnes 2-5 [ASTM] ; colonne 6 [Dea99] ; colonnes 7-8 [Fro80] 

Purs ou associés en alliages ou en multicouches, les métaux de transition des colonnes IV et V 

présentent schématiquement soit une longueur de diffusion faible mais une solubilité élevée de 
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l’oxygène à basse température (250 °C) (cas de Ti, Zr et Hf) soit une longueur de diffusion importante 

de l’oxygène et une solubilité faible (cas de Y, V, Nb et Ta). Dans les deux cas ceci permet une activation 

du film getter et en général une absorption importante des autres atomes des gaz avant saturation. 

De nombreux alliages binaires, ternaires et même quaternaires de métaux de transition ont étés 

étudiés dans la littérature notamment ZrxVy, ZrxTiy [Lem19], TixZryVz [Ben01] et TixZryHf100-x-y-zVz [Ge20]. 

Les métaux de transition ont souvent été associés à d’autres éléments (Fe, Co, ou terres rares), qui 

utilisés seuls ne sont pas de bons getter mais par association améliorent les propriétés. On peut citer 

par exemple les alliages ZrxCoy [Lem19], TixZryFez [Ben96] et ZrxCoyTRz où TR est un mélange de terres 

rares (lanthane (La), cérium (Ce), et néodyme (Nd)). Les additifs ont pour rôle un contrôle de la 

structure, l’ajout d’effet catalytiques ou des capacités de stockage de l’hydrogène. Les films getters les 

plus courants pour l’encapsulation de MEMS sont Ti et ZrxCoyTR. Ce dernier alliage est un de ceux 

développé par l’entreprise italienne SAES getters qui est le leader mondial des matériaux getters pour 

différentes applications. Le film est déposé par pulvérisation cathodique avec une épaisseur d’environ 

2 µm. L’utilisation de terres rares permettrait d’augmenter les mailles cristallines et de diminuer la 

taille des grains, et donc la densité de joints de grains, ce qui favorise la diffusion [Wu16b]. 

Le getter TixZryHf100-x-y-zVz [Ge20] est connu comme le getter avec la plus basse température 

d’activation (160 °C – 24 h). L’hafnium diminue la température d’activation du getter, mais son usage 

n’est pas généralisé du fait de la haute efficacité du getter TixZryVz dans ce domaine d’application. 

Getter 
Epaisseur 

(nm) 

Méthode de 

dépôt 
Activation et/ou sorption 

Méthode 

expérimentale 
Ref. 

Film unique 

Ti 450 Evaporation Sorption détectée après 400 °C-1h 
Technique ampoule de 

verre scellée 
[Zha16] 

Ti 2000 Pulvérisation Sorption détectée après 200 °C-4 min Intégration de MEMS [Wel08] 

Ti 1000 Evaporation 
Pression résiduelle = 0,5 mbar dans 

encapsulation scellé à 400° C-1h30 
Intégration de MEMS [Chi13] 

Ti 600 Evaporation 
Capacité de sorption 10-6 mbar.l/cm2  

après 300 °C-1h 
Recuit sous vide [Chu16] 

Zr ? Pulvérisation 
Activation partielle et piégeage observé après 

chauffage 140 °C-24h 
Recuit sous vide [Mog15] 

Zr 50000 Foil 
Energie d’activation diffusion oxygène: 

 50,4 kJ/mol 
Recuit sous vide [Nar10] 

Zr 200 Evaporation 
Capacité de sorption 2.10-7 mol/cm²  

après 300 °C-1h 
Recuit sous vide [Lya05] 

V 200 Evaporation 
Capacité de sorption 2.10-7 mol/cm²  

après 300 °C-1h 
Recuit sous vide [Lya05] 

Y 200 Evaporation Capacité sorption 10-6 mol/cm² après 300 °C-1h Recuit sous vide [Tho12] 

Avec sous-couche 

Ti/Cr 450/60 Evaporation Sorption détecté après 325 °C-1h 
Technique ampoule de 

verre scellée 
[Zha16] 

Ti/Pt 450/60 Evaporation Sorption détectée après 350 °C-1h 
Technique ampoule de 

verre scellée 
[Zha16] 

Ti/Ru 300/60 Evaporation 

Activation améliorée avec Ru. 

Capacité sorption N2 = 10-5 mbar.l/cm2 

après 300 °C-1h 

Recuit sous vide [Chu16] 
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Zr/Ti/Ru  Evaporation 

Vitesse de sorption initiale N2 = 10-1 l.s-1.cm-2. 

Meilleure capacité de sorption N2 (3.10-5 

mbar.l/cm2) après 250 °C-1h  

Recuit sous vide [Chu16] 

ZrV2/Ti 200/1600 Pulvérisation 
Performances de sorption meilleures que 

 Ti ou ZrV2 seulement 
Recuit sous vide [Con07] 

Avec revêtement 

Au/Ti 5/100 Evaporation 

Capacité de sorption 10-8 mol/cm² 

après 300 °C-1h Recuit sous vide [Li03] 

Au/Ti 30/1000 Evaporation 
P résiduelle = 0,07 mbar dans encapsulation  

scellée à 400 °C-1h30 
Intégration de MEMS [Chi13] 

Pd/Ti 50/1300 Evaporation 
Vitesse de sorption 0,028 l/s détectée  

à 133 °C-12h 
Recuit sous vide [Kos15] 

Ni/Ti 30/1000 Evaporation 
P résiduelle = 0,04 mbar dans encapsulation  

scellée à 400 °C-1h30 
Intégration de MEMS [Cap03] 

Au/Zr 20/100 Evaporation 
Capacité de sorption 2.10-6 mol/cm²  

après 300 °C-1h 
Recuit sous vide [Kul08] 

Au/V 5/100 Evaporation  Recuit sous vide [Kul08] 

V/Zr 20/100 Evaporation 
Capacité de sorption = 4.10-7 mol/cm²  

après 300 °C-1h 
Recuit sous vide [Cha13] 

Nb/Ti 
1500/10000

00 
Evaporation 

Sorption détectée à 200 °C 

durant un chauffage à 14 °C/s 
Recuit sous vide [Gup89] 

Pd/Ti-Zr 

et Pd-

Ag/Ti-Zr 

?/500 Pulvérisation 

Coefficient de collage élevé H2 sur Pd, 

Capacité de sorption élevée de H2 avec Ti-Zr. 

Pas d’activation thermique nécessaire pour sorption 

H2 

Recuit sous vide [Han89] 

Pd/Zr-V-Fe  
Electroplating/ 

arc melting 

Amélioration du taux d’hydrogénation dans H2 pur 

de Zr-V-Fe de 31 % avec revêtement Pd sans 

dégradation de la capacité de sorption maximum 

Recuit sous vide [Cha89] 

Pd-Ag/Ti-

Zr-V ou Zr-

V-Fe 

 
Electroplating/ 

arc melting 

Activation alliages Zr facilitée avec Pd-Ag. 

Pd-AG accélère la cinétique d’hydrogénation et 

décroit légèrement la capacité de sorption 

d’hydrogène 

Recuit sous vide [Sha12] 

Mg ou 

Al/Ba 
 

Evaporation 

basse 

température 

Faible température d’activation (150 °C) et capacité 

de sorption élevée 
 [Sha12] 

Tableau I-9 : Compilation des films getter étudiés dans la littérature pour l’encapsulation sous vide 

Le Tableau I-9 est un recensement non exhaustif mais assez complet effectué dans notre équipe de 

recherche des films simples et multicouches getter qui ont été étudiés dans la littérature pour 

l’encapsulation de microdispositifs et des principales caractéristiques d’activation et/ou de sorption 

qui ont été obtenues. Ce tableau montre que de nombreux autres éléments que les métaux de 

transition ont été utilisés en films très minces comme revêtement ou comme sous-couche pour 

améliorer les propriétés du film, sans pour autant n’avoir aucun effet getter direct. 

Ainsi, des sous-couches ont été utilisées pour modifier la structure du film afin d’obtenir un film 

colonnaire avec de petits grains favorisant la diffusion. C’est par exemple le cas lors de l’utilisation de 
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couche de Ni, Cr, Pt ou Ru sous un film de Ti. Le chrome (Cr) peut également réduire la quantité d’oxyde 

natif sur le substrat de silicium. 

Différents films minces ont été déposés in situ sur le film getter, c’est le cas des matériaux suivants : 

Au, Pt, Pd, Pd-Ag, Cu, Ni, Al ou Mg. Pour l’or le but est de remplacer l’oxyde de passivation par un film 

polycristallin non oxydable qui est une faible barrière de diffusion (cas de Au/Ti) ou qui démouille à 

basse température (cas Au/Zr) [Lan07]. Le platine et le palladium sont d’autres matériaux polycristallin 

non oxydables qui de plus favorisent la dissociation de l’hydrogène et par conséquent la sorption 

d’hydrogène. Pd et Pd-Ag ont surtout été exploités comme revêtement de getters pour l’hydrogène 

car outre leur faculté de dissocier l‘hydrogène, le coefficient de diffusion de l’hydrogène est 

particulièrement élevé dans ces métaux. Les autres revêtements métalliques sont souvent utilisés pour 

leurs propriétés de catalyse favorisant la dissociation des molécules. C’est le cas par exemple du nickel 

pour l’hydrogène et les hydrocarbures. 

Il est important de souligner que la très grande majorité des études de l’activation et de la sorption 

des films getter a été réalisée sous ultravide, que peu d’entre eux sont consacrés à des mesures de 

cinétique de sorption et, quand c’est le cas, rarement avec des mélanges de gaz. Ces conditions sont 

très éloignées des conditions rencontrées dans des encapsulations sous vide. 

Les points faibles communs à la plupart des films getter actuels sont leur faible faculté de piégeage 

de l’azote, leur température d’activation excessive, et surtout leur faible faculté de sorption des 

hydrocarbures, notamment du méthane (CH4), l’absence de sorption des gaz rares et le caractère 

réversible de la sorption d’hydrogène lié à l’absence de formation d’hydrures stables. Ces deux 

derniers points sont examinés ci-dessous. 

Notons que les hydrocarbures peuvent être présents dans l’encapsulation à cause du dégazage des 

surfaces mais aussi à la surface du getter suite à une réaction entre molécules adsorbées. Ainsi CH4 

peut être formée par réaction entre CO2 et H2, et l’adsorption conjointe de CO et de H2 peut produire 

des hydrocarbures selon la réaction globale : 

 𝑛 𝐶𝑂 + 2𝑛 𝐻2 ⟶ −(𝐶𝐻2)𝑛 + 𝑛 𝐻2𝑂 (I-15) 

Une solution potentielle pour améliorer la sorption des hydrocarbures, est d’utiliser des métaux 

ayant des propriétés catalytiques favorisant la dissociation des hydrocarbures. Pour que la dissociation 

se produise il faut que la liaison des fragments avec le métal soit énergétiquement favorable par 

rapport à l’énergie de cohésion de la molécule. La réaction globale s’écrit pour une décomposition 

complète : 

 𝐶𝑛𝐻𝑚 ⟶ 𝐶(𝑠) +
1

2
 𝑚 𝐻2(𝑔) (I-16) 

Par exemple pour le méthane la réaction : 

 𝐶𝐻4 ⟶ 𝐶(𝑠) + 2 𝐻2(𝑔) (I-17) 

est endothermique avec une chaleur de formation de + 75,6 kJ/mol. Sans catalyseur, le craquage du 

méthane nécessite des températures très élevées (> 1200 °C) [Abb10]. Avec un métal catalyseur la 

température de décomposition complète peut être largement réduite. Le taux d’activité de la 

décomposition du méthane par les métaux de transition est dans l’ordre Ru, Ni, Rh > Pt, Re, Ir > Pd, Cu, 

W, Fe, Mo. Toutefois Ni et Fe peuvent avoir les activités les plus élevées [Abb10, Ahm09] et Co un 

meilleur catalyseur que Fe et Ni à plus basse température [Nar10] car l’effet catalytique dépend aussi 

fortement du matériau support et de la structure du catalyseur et du support. Il est intéressant de 

noter qu’une plus grande activité a été obtenue pour des catalyseurs bimétalliques comme la 
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combinaison de Cu, Fe, Ni ou Pd avec d’autres métaux [Abb10, Ahm09], que l’ajout de zircone yttriée 

à du nickel augmente la décomposition du méthane en hydrogène [Wan09] et que tous les catalyseurs 

mentionnés ci-dessus ne forment pas d’hydrures stables. 

Malgré tout, les températures nécessaires pour une décomposition complète des hydrocarbures 

restent élevées [Nar10]. Cette analyse rapide montre la difficulté pour augmenter la sorption des 

hydrocarbures par les films getter. Une minimisation de CO, CO2 et des hydrocarbures par dégazage 

sous vide poussé associé à une décomposition partielle des hydrocarbures est un objectif plus 

raisonnable pour les films getter. 

Concernant la sorption d’hydrogène, les travaux sur le stockage d’hydrogène permettent d’orienter 

le choix des matériaux. Les solutions solides à base de Pd, Ti, Zr et V comme matériau de stockage 

d’hydrogène ont des capacités de stockage réversible modérées près de la température ambiante et 

l’absorption d’hydrogène est exothermique [Gro12]. Les terres rares sont des matériaux performant 

pour cette application grâce à leur faculté de former des hydrures stables. Ceci est illustré dans la 

Figure I-18 [Lat06] qui montre schématiquement les chaleurs de formations des hydrures des éléments 

simples du tableau périodique. On constate que les matériaux électropositifs de la colonne III du 

tableau périodique comme Sc, Y et les lanthanides, comme La, Ce et Nd déjà incorporés dans certains 

films getter de la société SAES, sont des matériaux favorables à la formation d’hydrures métalliques. 

Parmi les éléments purs, La, Th, Ce et Y sont parmi les éléments qui ont les chaleurs de formation des 

hydrures les plus négatives [Wat89]. 

 
Figure I-18 : Tableau périodique des éléments et chaleur de formation des hydrures 

[Lat06] 

Notons que la décomposition des hydrocarbures produit de l’hydrogène et donc que la sorption 

des hydrocarbures et de l’hydrogène sont des problèmes liés. 

L’objectif général de ces travaux de thèse est de rechercher de nouveaux matériaux getter pour 

l’encapsulation sous vide pouvant être activés à basse température (< 300 °C) tout en conservant de 

bonnes propriétés de piégeage des gaz en particulier des hydrocarbures et de l’hydrogène. Suite à 

l’analyse ci-dessus nous avons choisi d’étudier l’yttrium ainsi que les alliages binaires de différentes 

compositions à base d’yttrium : YxTiy, YxZry et YxVy. Nous serons également amenés à étudier un alliage 

d’yttrium-aluminium. La raison première de ce choix est l’affinité très élevé de l’yttrium pour 

l’hydrogène à basse température et sa capacité de former des hydrures stables avec une concentration 

en hydrogène élevée. L’yttrium est également un métal très réactif avec une grande longueur de 

diffusion pour l’oxygène ce qui est favorable pour une faible température d’activation (cf Tableau I-8 : 
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longueur de diffusion à 250 °C). Enfin, concernant la décomposition des hydrocarbures, on peut noter 

qu’il a été observé que l’ajout d’yttrium peut favoriser l’activité catalytique de certains matériaux 

[Kül17, Loc85, Was90, Ind08] mais ceci n’est pas probant pour le cas des films getter. 

Ce matériau sera l’objet principal de cette thèse, dont nous décrivons ci-dessous brièvement les 

propriétés générales avant d’en faire une étude plus complète dans le chapitre suivant. 

6.4. L’yttrium 

L’yttrium est un métal de transition de la colonne 3 du tableau périodique. C’est une terre rare, de 

même que le scandium et les lanthanides. Dans son extraction, il se trouve souvent associé aux autres 

terres rares, dont il est difficile à séparer. 

Il est couramment utilisé dans d’autres domaines scientifiques. Il est notamment connu pour son 

utilisation en optique pour la réalisation de LASERs (Light Amplification by Stimulated Emission of 

Radiation) dits Nd-YAG (Neodymium-doped Yttrium Aluminium Garnet ou Grenats d’Yttrium et 

d’Aluminium dopé au Néodyme). Il entre également dans la composition du supraconducteur YBaCuO 

(cuprate) de formule chimique YBa2Cu3O7-x. 

Caractéristiques 

Il ne possède qu’un seul isotope naturel stable : 89Y, ce qui est un avantage en analyse RBS, mais 

son voisin le plus proche est le 90Zr, ce qui constitue une difficulté pour cette même technique (voir 

Chapitre III - 3.3). Leurs masses étant très proches, il est difficile de séparer leurs spectres de 

rétrodiffusion. 

La résistivité de l’yttrium massif est de 59,6 µ.cm [Lid09]. Déposé en film mince, sa surface s’oxyde 

instantanément lorsqu’il est exposé à l’air. Son oxyde étant isolant, la résistivité du film augmentera 

d’autant plus fortement que l’oxyde sera épais par rapport à l’épaisseur totale du film, i. e. d’autant 

plus que le film sera fin. 

Chimiquement, dans sa forme métallique, l’yttrium forme un cristal hexagonal compact 𝑃63/𝑚𝑚𝑐. 

Sa forme la plus présente et la plus stable est en oxyde (Y2O3). L’oxyde d’yttrium forme une phase 

cristalline de maille cubique 𝐼𝑎3̅. Ces deux phases sont détectées et facilement séparées en analyse 

DRX (voir Chapitre III - 2.6). Le diagramme de phase du système Y-O est donné en Figure I-19-a. A faible 

température (< 500 °C), l’oxygène peut être dissous en très faible quantité (< 1 %) dans l’yttrium dans 

une phase -Y. 

a)  b)  
Figure I-19 : Diagrammes de phases Y-O et Y-H 

a) [Oka11] ; b) [Kha88] 
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Par ailleurs, l’yttrium possède deux principaux hydrures stables : YH2 et YH3 aux apparences et 

structures cristallines différentes : le premier est cubique face centré, métallique et brillant, tandis que 

le second est hexagonal compact, semi-conducteur et transparent [Hui96]. Pour ces raisons, ils sont 

très utilisés pour leurs propriétés optiques. 

L’enthalpie de formation de YHx est de -116 kJ/mol [Hui96]. Le diagramme de phase du système Y-

H est donné en Figure I-19-b. A faible concentration, l’hydrogène est dissous dans l’yttrium par 

insertion dans les sites interstitiels et forme une phase -Y. Lorsque la limite de solubilité est dépassée 

(20 % at.), une phase hydrure  précipite. Le matériau est alors composé d’un mélange de (-Y) et (-

YH2-). En poursuivant l’hydrogénation on peut atteindre la phase  de YH3. 

Ces propriétés très intéressantes à la fois pour la formation d’oxyde et d’hydrures sont les raisons 

de ce choix de l’yttrium pour la réalisation de films getter dans ce travail de thèse. 

7. Conclusion du Chapitre I 

Ce chapitre montre que de nombreux dispositifs comme les capteurs MEMS résonants, les capteurs 

infrarouges et certains microactionneurs et sources intégrées (X, électrons, afficheurs à effet de 

champ) nécessitent un vide primaire poussé (< 10-3 – 10-2 mbar) pour obtenir des performances 

élevées. Un packaging sous vide permettant d’obtenir ce niveau de vide de manière durable (> 10 ans) 

est donc nécessaire pour le bon fonctionnement de ces dispositifs. Ce packaging tend à être au niveau 

du wafer avec des étapes à basse température (< 250 – 400 °C) pour le miniaturiser, réduire son coût 

de fabrication, étendre la gamme de matériaux utilisables, et permettre une intégration d’électronique 

CMOS. 

L’analyse des sources de gaz dans une microcavité d’encapsulation montre que pour des procédés 

de scellement produisant des taux de fuite à l’état de l’art, la source très prépondérante de gaz dans 

une microcavité est le dégazage des surfaces internes et des dispositifs encapsulés pendant l’étape de 

scellement des cavités. La remontée de pression due au dégazage et en partie aux fuites et à la 

perméation impose l’intégration d’un film getter non évaporable intégré dans le packaging. Ceci est 

d’autant plus nécessaire que le volume de la cavité d’encapsulation est réduit et que des films 

diélectriques ou polycristallins sont présents dans la cavité et les joints de scellement. 

De nombreux travaux ont été consacrés à l’étude de films getter pour l’ultravide et de manière plus 

limitée pour l’encapsulation sous vide. Ils sont largement fondés sur des métaux de transition des 

colonnes IV et V du tableau périodique. Ces éléments sont utilisés purs ou en alliages avec ou sans 

éléments secondaires et éventuellement combinés avec des revêtements très minces déposés in situ 

ou des sous-couches en vue d’optimiser leur microstructure et pour ajouter des effets catalytiques 

favorisant la dissociation des molécules de gaz. Ceci est résumé dans le tableau périodique de la Figure 

I-20. 
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Figure I-20 : Eléments du tableau périodique pouvant être utilisés pour la réalisation de getters 

Même si les getters existants répondent efficacement aux besoins actuels de performances, les 

getters futurs devront avoir une température d’activation plus basse (≤ 250 °C) pour des durées 

d’activation limitées (< quelques dizaines de minutes) tout en conservant ou en améliorant leurs 

performances de sorption pour tous les gaz, notamment pour l’hydrogène et les hydrocarbures. En 

effet, les films getter actuels peuvent être activé mais à des températures trop élevée (≥ 300 °C) ou 

des durées d’activation trop longues (1 heure à > 1 jour) pour l’application. Les films getters présentent 

surtout une capacité de stockage permanent de l’hydrogène insuffisante et une sorption limitée des 

hydrocarbures très stables comme le méthane. 

Dans cette thèse une nouvelle famille de films purs et d’alliages getter basée sur l’yttrium (colonne 

III du tableau périodique, voir Figure I-20) est proposée pour tenter de surmonter ces limitations. Ce 

choix est fondé sur la longueur de diffusion très élevée de l’oxygène dans l’yttrium à basse température 

(< 300 °C) et surtout la capacité de ce matériau à former des hydrures stables avec une forte 

concentration d’hydrogène également à basse température. 
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Chapitre II - Dégazage, activation et sorption des 

films getter : mécanismes physico-chimiques 

1. Introduction 

De nombreux mécanismes physicochimiques communs interviennent lors du dégazage de la 

microcavité et lors de l’activation de la sorption de gaz par un film getter. Dans ce chapitre nous ferons 

une présentation générale de ces mécanismes et des principaux modèles proposés en se limitant à 

ceux a priori adéquats pour les métaux de transition et les terres rares utilisés dans les films getter et 

leurs oxydes. Cette analyse sera accompagnée de données disponibles pour les éléments contenus 

dans les films getter étudiés pendant cette thèse, à savoir l’yttrium, le titane, le vanadium et le 

zirconium. 

2. Mécanismes physicochimiques de l’interaction gaz-solide 

Pour un solide, les interactions possibles avec d’autres atomes vont dépendre notamment du fait 

que ceux-ci soient en surface ou dans le volume. C’est le phénomène de réactivité de surface, bien 

connu en cristallographie. Pour tout atome se situant dans le volume, le partage des orbitales 

atomiques avec leurs voisins stabilise le tout. En revanche pour un atome en surface, en arête ou en 

sommet de maille cristalline, les liaisons pendantes restantes le rendent particulièrement réactif. Il en 

est de même dans un système polycristallin comme les films getter, où la réactivité de surface permet 

de réaliser certaines réactions importantes du phénomène getter. 

 
Figure II-1 : Intéractions entre une molécule ou un atome de gaz et la surface ou le volume d’un film métallique 

a) rétrodiffusion ; b) adsorption ; c) dissociation ; d) diffusion de surface ; e) absorption ; f) diffusion ; 
g) réaction en volume ou aux interfaces ; h) transition état dissous état adsorbé ; i) recombinaison ; j) désorption de surface 

La Figure II-1 résume les différents mécanismes physicochimiques impliqués lors de l’interaction 

entre des molécules ou atomes de gaz et un film métallique (film pur, passivé ou multicouche). De 

gauche à droite sont schématiquement décrits : 

a) la rétrodiffusion : rebond de la molécule ou de l’atome de gaz sur la surface ; 

b) l’adsorption : capture par voie physique ou chimique de la molécule ou de l’atome de gaz par les 

atomes de la surface ; 

c) la dissociation : dissociation de la molécule adsorbée ; 
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d) la diffusion de surface : migration le long de la surface de la molécule ou de l’atome de gaz 

adsorbé ; 

e) l’absorption (dissolution) : "pénétration" d’atomes ou de molécules adsorbées dans le film en 

occupant des sites sous la surface avec éventuellement transition d’un état adsorbé à un état dissous ; 

f) la diffusion de volume : transport dans le volume (vers la profondeur ou vers la surface) d’un 

atome ou d’une molécule absorbée, d’un élément du film getter ou d’un élément du substrat ; 

g) la réaction en volume : formation de liaisons chimiques stables dans le volume du film ou aux 

interfaces film-substrat et/ou couche de passivation-film conduisant à la formation d’oxydes, de 

nitrures ou d’hydrures ; 

h) la transition entre état dissous et état adsorbé : retour d’une molécule ou d’un atome dissous 

(dans le volume) vers un site d’adsorption (en surface) ; 

i) la recombinaison : reformation d’une molécule de gaz ; 

j) la désorption de surface : émission d’atomes ou de molécules de la surface du film. 

Des réactions de surface après exodiffusion d’ions métalliques ou à l’interface après diffusion 

interne des ions issus des atomes ou molécules de gaz doivent aussi être considérées car elles sont à 

l’origine de la formation d’oxydes, d’hydrures et éventuellement de nitrures et de carbures. 

Le dégazage de surface et de volume, la perméation et la sorption peuvent combiner l’ensemble 

des mécanismes ci-dessus de l’adsorption à la désorption de surface. Dans le cas de la perméation à 

travers une paroi les mécanismes physicochimiques a) à e) et j) se produisent sur la surface externe et 

les mécanismes h) à j) se produisent sur la surface interne. 

Dans la suite nous allons examiner rapidement ces différents mécanismes physico-chimiques. 

3. Adsorption-désorption et réactions de surface 

L’adsorption des particules de gaz est la fixation temporaire ou permanente des particules gazeuses 

sur la surface. C’est un état indispensable pour que la sorption des gaz par le film getter puisse se 

produire, qui doit être maximisé. La désorption de surface correspond à l’émission ou la réémission 

des atomes ou molécules liées à la surface. 

Le nombre de molécules ou atomes de gaz restant dans la phase gazeuse (non piégés) résulte au 

bout du compte de l’équilibre entre les deux phénomènes d’adsorption et de désorption, bien que la 

particule émise puisse être différente de celle incidente suite aux réactions à la surface, dans le volume 

du film et aux interfaces. 

Dans cette partie nous allons rappeler les modèles de base de l’adsorption et de la désorption puis 

examiner le cas de l’adsorption de gaz sur l’yttrium, le titane, le vanadium et le zirconium purs. 

3.1. Modèles de base de l’adsorption et de la désorption 

Le taux d’adsorption d’une particule par unité de surface est décrit par l’équation II-1 : 

 
𝑑𝑛𝑎

𝑑𝑡
= 𝐶𝑠𝑡𝑒 × 𝑓(𝜃) 𝑒−

𝐸𝑎
𝑅𝑇 × 𝑁 (II-1) 
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𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑛𝑎 : le nombre de particules adsorbées par unité de surface 

𝑛𝑚 : le nombre de particules d’une monocouche par unité de surface 

𝜃 : le taux de couverture de la surface 𝑛𝑎/𝑛𝑚 

𝑓(𝜃) : une fonction isotherme qui dépend entre autres du taux de couverture 𝜃, de la surface 

et si l’adsorption est dissociative ou non 

𝐸𝑎 : l’énergie d’adsorption 

𝑁 : le nombre de particules par unité de temps et de surface (dépend de la pression et de la 

température) 

L’énergie d’adsorption provient de la différence entre l’énergie de dissociation de la molécule et 

l’énergie de liaison avec les atomes de surface. L’adsorption se produit si l’énergie est réduite. 

Le taux de désorption des atomes adsorbés sur la surface est décrit par l’équation de Polyani-Vigner 

(Equation II-2) : 

 
𝑑𝑛𝑑

𝑑𝑡
= −𝜈 𝑓(𝜃) 𝑛𝑚 = −𝜈0 𝑓(𝜃) 𝑛𝑚 𝑒−

𝐸𝑑
𝑅𝑇 (II-2) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝜈0 : la fréquence de vibration (de l’ordre de 1013 Hz à 20 °C) 

𝐸𝑑 : l’énergie de désorption 

Nous remarquons que : (i) si l’adsorption est moléculaire (sans dissociation) : 𝐸𝑎 ≈ 𝐸𝑑  ; (ii) le gaz 

peut être incorporé dans le film dans différents états avec des énergies d’activation différentes ; (iii) la 

désorption des molécules peut être limitée par la nécessité de reformer la molécule gazeuse avant 

désorption. 

Le temps de séjour moyen 𝜏 = 1/𝜈 de la molécule de gaz est défini par la relation II-3 suivante : 

 𝜏 = 𝜏0𝑒
𝐸𝑑

𝑅𝑇⁄  (II-3) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝜏0 = 1/𝜈0 : la période d’oscillation (de l’ordre de 10-13 s à 20 °C) 

L’équilibre entre l’adsorption et la désorption de surface, i. e. l’équilibre entre nombre de particules 

adsorbée et le nombre de particules dans la phase gazeuse, dépend de la température, de la pression 

du gaz et des espèces impliquées. A température constante, il définit un isotherme donnant le taux de 

couverture en fonction de la pression relié à la fonction 𝑓(𝜃) dans les équations II-1 et II-2. De 

nombreux modèles d’isothermes (Langmuir, Temkin, Freundlich, BET, …) ont été proposés depuis un 

siècle. Ils varient selon le taux de couverture, l’adsorption monocouche ou multicouches, la 

dissociation des molécules adsorbées, les interactions entre les molécules adsorbées, la porosité de la 

surface, etc [Gri17]. Selon le modèle d’isotherme considéré la dépendance temporelle du dégazage 

net est ∝ 1/𝑡1/2 (diffusion), ∝ 1/𝑡 (Temkin), ∝ 1/𝑡2 (Langmuir avec dissociation) et ∝ 𝑒−𝑎𝑡 (Langmuir) 

[Els75]. Ces modèles ont été re-classifiés en 1999 par Donohue et al. [Don99]. A priori, les isothermes 

de type I (monocouche) et II (multicouche) (Figure II-2) sont les plus adéquats pour les films getter. 
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Figure II-2 : Isothermes de type I et II 

(d'après Grinham [Gri17], P0 est la pression de vapeur saturante, les lignes bleues pointillées montrent des propositions de 
nouvelles classifications avec des variations de micro-, meso- ou macro-porosités) 

Le Tableau II-1 donne des exemples d’énergies et temps de séjour pour différents gaz et surfaces : 

Energie (kJ/mol) Energie (kcal/mol) Cas typiques  (s) 

0,42 0,1 He 1,2× 10−13 𝑠 = 0,12 𝑝𝑠 

6,28 1,5 H2 physisorbé 1,3 × 10−12 𝑠 = 1,1 𝑝𝑠 

14,65-16,75 3,5-4 Ar, CO, N2, CO2 physisorbés 4,1 − 9,6 × 10−11 𝑠 = 41 − 96 𝑝𝑠 

41,9 10 chimisorption faible 2,9 × 10−6 𝑠 = 2,9 𝑛𝑠 

62,8 15 molécules organiques physisorbées 1,6 × 10−2 𝑠 = 16 𝑚𝑠 

83,7 20 H2 chimisorbé 83 𝑠 

104,7 25 H2O physisorbé 4,48 × 105 𝑠 ~ 5 𝑗 

125,6 30 CO chimisorbé sur Ni 2,41 × 109 𝑠 ~ 76 𝑎𝑛𝑠 

628 150 O chimisorbé sur W 8,1 × 1098 𝑠 → ∞ 

Tableau II-1 : Valeurs typiques de temps de séjour, pour 0 = 10-13 s 
Fond bleu : énergie de liaison considérée comme faible ; 

Fond jaune : énergie de liaison considérée comme moyenne ; 
Fond orange : énergie de liaison considérée comme forte 

Si l’énergie d’adsorption est faible (𝐸𝑎 < 25 kcal/mol = 0,26 eV/particule), comme c’est typiquement 

le cas d’atomes ou molécules pas ou peu réactives (gaz rares, azote), la particule (atome ou molécule 

de gaz) est dite physisorbée. Ceci correspond au cas où elle est faiblement liée aux atomes de surface 

via des forces de van der Waals sans échanges d’électrons ni modification de la molécule adsorbée. 

Dans ce cas la liaison est temporaire et la ré-émission est très rapide. 

Si l’énergie d’adsorption est forte (𝐸𝑎 > 25 kcal/mol = 0,26 eV/particule) la particule est dite 

chimisorbée. Dans ce cas la particule est fortement liée aux atomes de surface via des liaisons ioniques, 

covalentes ou métalliques avec échanges d’électrons. La chimisorption est spécifique : elle dépend des 

affinités chimiques entre le gaz et la surface et donc de la réactivité de la surface. La probabilité de ré-

émission devient faible voire quasi nulle. C’est l’état qui est recherché pour un film getter. 

Cette analyse thermodynamique simple a ses limites car en réalité l’équilibre entre des interactions 

attractives et répulsives fortes peut aussi produire une faible énergie d’adsorption avec de fortes 

variations de la structure électronique de l’adsorbat. 

L’adsorption peut s’effectuer sans ou avec dissociation de la molécule adsorbée. 

Une molécule physisorbée peut se chimisorber de manière dissociative sur des sites vides voisins. 

L’adsorption est alors dissociative. Les fragments forment des liaisons avec les atomes de surface ce 

qui est souvent accompagné d’un réarrangement des positions des atomes se surface. D’un point de 
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vue thermodynamique, i. e. à l’équilibre, l’adsorption peut être dissociative si son enthalpie est plus 

négative que celle de l’adsorption moléculaire (négatif de la chaleur de désorption). Néanmoins la 

dissociation peut ne pas être atteinte pour des raisons de cinétique si l’énergie d’activation de la 

dissociation est élevée ou le terme pré-exponentiel de la réaction de dissociation est faible. La 

cinétique de la dissociation, mais en principe pas le sens d’évolution ni l’état d’équilibre final, peut être 

accélérée par l’usage de métaux catalyseurs, typiquement les métaux de transition des colonnes 8 à 

10 du tableau périodique et notamment Fe, Co, Ni, Pd et Pt. La dissociation est favorisée quand le taux 

de couverture est faible (site vides disponibles, pression faible) et avec un accroissement de 

température car elle est endothermique. 

La particule physisorbée peut aussi sauter sur des sites de physisorption différents (diffusion de 

surface), ou être réémise dans la phase gazeuse (désorption). 

3.2. Adsorption de gaz sur l’yttrium et les métaux de transition des 

colonnes 4 et 5 

L’adsorption des gaz sur les métaux des colonnes 8 à 11 du tableau périodique a fait l’objet de 

nombreux travaux en raison de leurs propriétés catalytiques. C’est beaucoup moins le cas des métaux 

des colonnes 3 à 5 utilisés dans les films getter. Dans cette partie sont réunis de manière non 

exhaustive des données indicatives sur l’adsorption des gaz sur l’yttrium et sur les métaux de transition 

purs des colonnes 4 et 5 utilisés dans les alliages getter étudiés dans cette thèse, à savoir le titane, le 

vanadium et le zirconium. Notons que les données établies pour les métaux purs cristallins ou mêmes 

polycristallins ne donne qu’une tendance pour les alliages polycristallins. 

Vapeur d’eau 

La chaleur de formation de la molécule d’eau est de -243 kJ/mol. La vapeur d’eau est un cas 

particulier d’adsorbat car les forces d’attraction de la molécule dues aux liaisons hydrogène peuvent 

être comparable aux interactions entre la molécule et le substrat. La molécule d’eau peut donc en 

principe s’adsorber sous forme moléculaire via l’atome d’oxygène avec liaisons hydrogène avec 

d’autres molécules d’eau, ou de manière dissociative en produisant de l’hydrogène atomique, de 

l’oxygène atomique et des OH adsorbés. L’enthalpie d’adsorption moléculaire sur les métaux est H = 

50 kJ/mol, à comparer à la chaleur de formation dans le cas d’une adsorption dissociative. Pour les 

métaux de transition utilisés dans les films getter (Ti, V, Zr, Hf, Nb) l’enthalpie d’adsorption dissociative 

est dans la gamme -477 – -269 kJ/mol et d’un point de vue thermodynamique, l’adsorption est 

dissociative comme dans la grande majorité des métaux, et ceci d’autant plus que la surface est 

atomiquement rugueuse et contaminée [Thi87]. Les produits de réaction sont généralement un oxyde 

stable ou rarement se recombinent pour dégazer des molécules d’oxygène et d’hydrogène. Notons 

que les molécules d’eau peuvent s’adsorber sur TiO2, SiO2 et Si à température ambiante. Sur silicium 

(100) reconstruit, le coefficient de collage est proche de 1. En conclusion la vapeur d’eau est fortement 

adsorbée par les parois en silicium et le film getter, donc si la cavité est suffisamment dégazée, la 

pression partielle de vapeur devrait être faible. 

Oxygène et azote 

Les énergies de dissociation des molécules d’oxygène et d’azote sont élevées (493,5 kJ/mol et 945 

kJ/mol). Les énergies de liaison des oxydes et des nitrures sont aussi élevées mais habituellement 

seulement les molécules d’oxygène se dissocient spontanément sur les surfaces métalliques [Chr18] 

car la molécule N2 est beaucoup plus stable. La sorption de l’azote par les films getter est donc difficile 
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mais comme l’azote est faiblement adsorbé sur la plupart des matériaux, il peut en principe être 

éliminé avant fermeture de l’encapsulation par pompage et dégazage. 

Hydrogène 

L’énergie de formation de deux liaisons métal-hydrodrogène est en général plus grande que 

l’énergie de dissociation de la molécule d’hydrogène (432 kJ/mol) ce qui rend très favorable 

l’adsorption dissociative de l’hydrogène sur beaucoup de métaux. C’est en particulier le cas des métaux 

de transition réactifs et ceux utilisés comme catalyseurs comme Ni, Pd et Pt [Chr18]. L’adsorption 

d’hydrogène est très sensible à la présence d’espèces carbonées sur la surface, et à la compétition 

avec les autres gaz présents (effet d’empoisonnement) [Don03]. L’oxydation de surface peut 

largement diminuer l’adsorption d’hydrogène. Par exemple l’hydrogène est peu adsorbé sur TiO2. 

Monoxyde et dioxyde de carbone 

L’énergie de dissociation de la molécule CO est une des plus élevée (1072 kJ/mol). Malgré tout, 

l’adsorption de CO sur les métaux de transition des colonnes 3, 4 et 5 serait dissociative [Bro76]. C’est 

en tout cas le cas du titane et en accord avec la vitesse élevée de sorption de CO sur les films getter. 

C’est aussi le cas pour le zirconium selon Foord et al. [Foo80]. En revanche, Abboud et al. réfutent ce 

phénomène pour le Zr-Co-TR [Abb17]. 

D’après Liu et al. [Liu18] l’adsorption de CO2 sur les surfaces de faible indice de Fe, Ni, Re, Al et Mg 

est dissociative ; alors que CO2 est physisorbé ou faiblement chimisorbé pour les surfaces de faible 

indice de Au, Pt, Cu, Ag et Pd. Mais une analyse plus large montre que l’adsorption de CO2 est très 

dépendante de la température et de l’orientation cristalline du métal [Sol91]. On peut 

raisonnablement penser que l’adsorption sur métaux de transition polycristallins des colonnes 3, 4 et 

5 qui sont très réactifs est dissociative. 

Hydrocarbures 

L’adsorption des hydrocarbures sur les métaux est un point important pour les films getter. Cela a 

notamment été traité par H. Östrom [Öst04]. 

L’acétylène (C2H2), représentatif des hydrocarbures avec deux liaisons C-C, se ré-hybride sur les 

métaux et les molécules d’acétylène peuvent interagir pour former du benzène à température 

ambiante. Les alcanes avec une seule liaison C-C sont faiblement absorbés (physisorbés) sur les 

surfaces métalliques. Le méthane est une molécule très stable sans liaison C-C et avec 4 liaisons 

hydrogène qui s’adsorbe peu sur les métaux et, comme indiqué à la fin du Chapitre I plusieurs réactions 

de surface peuvent produire du CH4. Ceci peut contribuer à expliquer la pression partielle souvent 

élevée observée dans les encapsulations. Il faut donc pouvoir craquer la molécule de CH4 pour pouvoir 

l’adsorber efficacement, ce qui n’est pas évident à des températures modérées (25 – 300 °C). 
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4. Diffusion de volume 

 
Figure II-3 : Phénomènes de diffusion se produisant lors du dégazage, de l’activation et de la sorption d’un film getter selon 

l’environnement 

Comme illustré dans la Figure II-3, la diffusion thermique intervient : 

i) lors du dégazage de volume d’un film getter (diffusion des espèces du volume du film vers la 

surface puis désorption) ; 

ii) pendant son activation thermique (diffusion des espèces de la couche de passivation dans le 

volume du film) ; 

iii) lors de la sorption de gaz (diffusion des atomes et molécules adsorbées sur la surface) ; 

iv) lors de l’oxydation, la nitruration ou l’hydrogénation d’un film getter (diffusion dans la couche 

superficielle et le volume du film des espèces adsorbées, ou diffusion vers la surface des ions du 

substrat ou du film sous la couche de passivation). 

La diffusion est donc un mécanisme majeur à considérer pour les films getter car c’est souvent le 

mécanisme limitant de leur sorption.  

Nous présenterons dans un premier temps les aspects généraux de la diffusion dans un solide 

cristallin, puis dans un deuxième temps, nous explorerons les effets d’une structure microcristalline 

sur la diffusion. Ensuite nous verrons quelques données sur la diffusion, l’oxydation et l’hydrogénation 

de l’yttrium, du titane, du vanadium et du zirconium et des alliages avec l’yttrium. 
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4.1. Modélisation de la diffusion 

4.1.1. Diffusion dans un matériau cristallin ou amorphe 

La diffusion d’espèces dans un solide est régie en première analyse par les lois de Fick formulées en 

1855. 

La première loi de Fick indique que le flux d’atomes 𝐽 diffuse proportionnellement et dans le sens 

inverse des gradients de concentration des atomes en régime permanent. Autrement dit, les atomes 

auront tendance à diffuser vers les zones de moindre densité, et d’autant plus vite que l’écart de 

concentration sera important, jusqu’à stabilisation dans tout le volume. Dans le cas général (3D), la loi 

de Fick s’écrit [Gup88] : 

 𝐽 = −𝐷∇⃗⃗⃗𝐶(𝑥, 𝑦, 𝑧, 𝑡) (II-4) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐷 : le coefficient de diffusion dans la direction considérée 

𝐶 : la concentration de l’espèce diffusante 

Dans le cas d’un film homogène de dimensions latérales très grandes devant son épaisseur avec 

des sources d’espèces diffusantes réparties uniformément dans le plan de l’échantillon, il est suffisant 

de considérer une diffusion 1D dans la seule direction 𝑧 normale à la surface du solide (Equation II-5) : 

 𝐽𝑧 = −𝐷 (
𝜕𝐶(𝑧,𝑡)

𝜕𝑧
)

𝑇
 (II-5) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐷 : le coefficient de diffusion 

𝑇 : la température 

La deuxième loi de Fick décrit le processus de diffusion dans le cadre d’un régime transitoire de 

concentration de l’espèce en fonction du temps [Gup88]. L’évolution de la concentration de l’espèce 

diffusante dans le solide est exprimée, à 1 dimension, par l’Equation II-6 : 

 
𝜕𝐶(𝑧,𝑡)

𝜕𝑡
=

𝜕

𝜕𝑧
𝐷

𝜕𝐶(𝑧,𝑡)

𝜕𝑧
= 𝐷

𝜕2𝐶(𝑧,𝑡)

𝜕𝑧2  (II-6) 

où la dernière égalité correspond au cas d’une diffusion linéaire (𝐷 indépendant de 𝐶). 

On considère que le coefficient de diffusion suit une loi d’Arrhenius et donc s’exprime selon 

l’équation II-7 suivante : 

 𝐷(𝑇) = 𝐷0𝑒
−𝐸𝑎
𝑅𝑇  (II-7) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐷0 : la constante de diffusion 

𝐸𝑎 : l’énergie d’activation de la diffusion 

𝐷0 dépend de l’élément diffusant considéré et du solide dans lequel il diffuse. 

Les équations II-6 et II-7 indiquent que la diffusion est croissante avec la température. 
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L’Equation II-6 admet des solutions analytiques dans un certain nombre de cas où la géométrie 

reste simple et les conditions aux limites aussi [Cra75, Car59, Gup88]. Nous indiquerons ci-dessous les 

solutions dans des cas utiles pour une première analyse très simplifiée de l’activation et de la sorption 

d’un film getter, à savoir la diffusion d’une espèce dans un solide semi-infini en quantité constante 

(Figure II-4-a) et le cas d’un solide semi-infini avec concentration de surface constante (Figure II-4-b). 

Se placer dans ces cas peut faciliter une première estimation du coefficient de diffusion de l’espèce 

considérée. La Figure II-4 montre les diffusions possibles d’une espèce avec 𝐷 = 5.10-14 cm2/s, soit une 

valeur de l’ordre de grandeur de la diffusion de l’oxygène dans les métaux. En revanche, la diffusion 

de l’hydrogène est bien plus rapide (𝐷 de l’ordre de 5.10-5 cm2/s), soit une concentration qui s’annule 

dans le premier cas (𝐶 → 0) et qui s’intègre à tout le film dans le second cas (𝐶 → 𝐶𝑠), dès les premiers 

instants (<< 1 s). 

 
Figure II-4 : Simulations de diffusion d'une espèce dans un solide semi-infini par les lois de Fick à plusieurs temps 
(pour D = 5.10-14 cm2/s ; a) dans le cas d’une quantité constante ; b) dans le cas d’un apport surfacique constant) 

Diffusion à quantité constante dans un solide semi-infini 

Le premier cas est celui de la diffusion d’une quantité constante d’espèce dans un solide. 

Formellement, cela signifie que ∫ 𝐶(𝑧, 𝑡)
∞

0
𝑑𝑧 = 𝑆0 pour toute la durée du recuit. Par ailleurs, l’espèce 

est considérée comme concentrée en Dirac à la surface du film à 𝑡0 (Equation II-8) et il est supposé 

qu’il n’y a pas de flux d’espèces arrivant sur la surface (Equation II-9) [Gup88] : 

 𝐶(𝑧, 0) = 𝑆0𝛿(𝑧) (II-8) 

 
𝜕𝐶

𝜕𝑧
(0, 𝑡) = 0 (II-9) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑆0 : la quantité totale d’espèce diffusante 

𝛿(𝑧) : la distribution de Fermi-Dirac 

Le profil de concentration de l’espèce dans l’épaisseur 𝑧 du solide après un recuit d’une durée 𝑡 est 

alors donné par l’Equation II-10 suivante [Cra75] : 

 𝐶(𝑧, 𝑡) =
𝑆0

2√𝜋𝐷𝑡
𝑒

−(
𝑧

2√𝐷𝑡
)

2

 (II-10) 

Cette équation peut éventuellement être utilisée pour l’activation d’un film getter si le film est 

suffisamment épais, si l’activation se fait avec un apport négligeable de nouvelles espèces, i. e. sous 
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ultravide, et lorsque la dissociation de l’oxyde de surface ou l’oxydation de surface ne limite pas le 

processus. 

La Figure II-4-a montre l’allure du profil de concentration pour différents temps à température fixe 

prédite par l’Equation II-10. 

Diffusion à concentration surfacique constante dans un solide semi-infini 

Une deuxième solution analytique existe dans le cas où la quantité d’espèce en surface est 

considérée invariante, malgré la diffusion des espèces de surface dans le volume. Ce cas peut 

correspondre au cas d’une sorption de gaz par un film getter lorsque la pression partielle de gaz et le 

taux d’adsorption sont élevés et lorsque la concentration à l’interface avec le substrat est encore 

négligeable. L’évolution de la concentration 𝐶 de l’espèce en fonction de la profondeur 𝑧 et du temps 

𝑡 pour un recuit à une température fixée 𝑇 est alors donnée par l’Equation II-11 [Cra75] : 

 𝐶(𝑧, 𝑡) = 𝐶𝑠 𝑒𝑟𝑓𝑐 (
𝑧

2√𝐷𝑡
) (II-11) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐶𝑠 : la concentration en surface (𝑧 = 0) 

𝑒𝑟𝑓𝑐 : la fonction erreur complémentaire 

Le profil de concentration prédit par l’Equation II-11 est illustré dans la Figure II-4-b pour différents 

temps. Le solide incorpore dans ce cas de grandes quantités de l’espèce diffusante. 

Si la concentration initiale dans le volume est 𝐶0, la solution devient [Cra75] : 

 
𝐶(𝑧,𝑡)−𝐶0

𝐶𝑠−𝐶0
= 𝑒𝑟𝑓𝑐 (

𝑧

2√𝐷𝑡
) (II-12) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐶0 : la concentration en profondeur à l’état initial 

Ce cas correspondra à une contamination initiale de l’espèce diffusante dans le film. 

Des solutions analytiques existent aussi dans le cas d’une concentration de surface variable en 

fonction du temps selon 𝑘𝑡, 𝑘𝑡1/2 ou 𝑘𝑡𝑛 ou lorsque le flux à la surface est proportionnel à la différence 

entre la concentration de surface et la concentration d’équilibre [Cra75]. 

Les modèles ci-dessus montrent que le profil de concentration est lié, à une température et un 

temps donnés, à la longueur de diffusion donnée par : 

 𝐿𝑑𝑖𝑓𝑓(𝑡, 𝑇) = √𝐷(𝑇)𝑡 (II-13) 

Pour donner un ordre d’idées, la Figure II-5 donne la longueur de diffusion en fonction du coefficient 

de diffusion pour des durées de 15 minutes à 10 ans. Les durées de 15 minutes à 2 heures 

correspondent respectivement à la durée d’activation et de dégazage d’un film getter et 10 ans à la 

durée de vie d’un composant encapsulé sous vide. Dans cette figure, les lignes horizontales en 

pointillés correspondent à l’épaisseur typique (200 nm) des films getter que nous avons étudiés. Ces 

courbes montrent que la longueur de diffusion devient supérieure à l’épaisseur du film si le coefficient 

de diffusion est supérieur à 5.10-14 cm2/s ou 4.10-13 cm2/s pendant un dégazage ou un recuit 

d’activation, et si le coefficient de diffusion est supérieur à 1.10-18 cm2/s pendant la durée de vie du 

packaging. 
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Figure II-5 : Longueur de diffusion en fonction du coefficient de diffusion pour différentes durées 

Lorsque le mécanisme physico-chimique limitant est la diffusion, les longueurs de diffusion peuvent 

être déterminées expérimentalement. Durant cette thèse, des tentatives de mesure d’une longueur 

de diffusion dans nos films getters ont été réalisées. Les résultats de ces expériences seront exposés 

au Chapitre V. 

Film d’épaisseur finie sur un substrat 

Les modèles ci-dessus ne peuvent être appliqués que pour des longueurs de diffusion faibles devant 

l’épaisseur du film, ce qui est très restrictif dans le cas des films minces. La résolution des équations 

de diffusion dans le cas d’un film d’épaisseur finie est beaucoup plus complexe mais reste possible 

dans certains cas notamment en passant par des transformées de Fourier ou de Laplace pour résoudre 

l’équation différentielle de la deuxième loi de Fick. 

Par exemple, dans le cas d’une concentration de surface constante et un substrat imperméable 

(barrière de diffusion) à la profondeur 𝐿, les conditions aux limites sont : 

Concentration nulle au départ dans le film : 𝐶(𝑧, 0) = 0 (II-14) 

Concentration constante sur la surface du film : 𝐶(0, 𝑡) = 𝐶𝑠 (II-15) 

Flux en 𝑧 = 𝐿 nul (effet miroir du substrat) : |
𝜕𝐶(𝑧,𝑡)

𝜕𝑧
|
𝑧=𝐿

= 0 (II-16) 

La solution est alors [Cra75, Liu16] : 

 𝐶(𝑧, 𝑡) = 𝐶𝑠 {1 −
4

𝜋
∑

1

2𝑚−1
𝑠𝑖𝑛 (

(2𝑚−1)𝜋𝑧

2𝐿
) 𝑒𝑥𝑝 (−𝐷

(2𝑚−1)2𝜋2𝑡

4𝐿2 )
∞

𝑚=1
} (II-17) 

La concentration moyenne est, en partant de l’équation II-17 : 

 𝐶(𝑡)̅̅ ̅̅ ̅ =
∫ 𝐶(𝑧,𝑡)𝑑𝑧

𝐿

0

𝐿
= 𝐶𝑠 {1 −

8

𝜋2
∑

1

(2𝑚−1)2 𝑒𝑥𝑝 (−𝐷
(2𝑚−1)2𝜋2𝑡

4𝐿2 )
∞

𝑚=1
} (II-18) 

Ce modèle suppose que le substrat est une barrière de diffusion. La validité de cette hypothèse 

pour la diffusion dans un film getter déposé sur silicium sera examinée plus loin. 
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Figure II-6 : Profils de diffusion calculés pour une concentration surfacique constante dans le cas d’un film de 200 nm sur un 

substrat imperméable et d’un film semi-infini 

La Figure II-6 compare les profils calculés dans le cas d’un film de 200 nm et d’un substrat infini pour 

des durées de 2 à 60 min et un coefficient de diffusion de 5.10-14 cm2/s. La valeur de 200 nm est la 

valeur de l’épaisseur des films getter étudiés dans cette thèse. Elle montre que pour une durée de 

diffusion supérieure à 15 minutes ou un coefficient de diffusion supérieur à 5.10-14 cm2/s (ordre de 

grandeur du coefficient de diffusion de l’oxygène), il est nécessaire de prendre en compte l’épaisseur 

finie du film. Dans le cas de l’hydrogène (𝐷 ≈ 5.10-5 cm2/s), la diffusion est considérée comme 

instantanée à travers un film d’une telle épaisseur. 

Diffusion dans un solide bi-couche 

Un cas intéressant pour l’activation de films getter sous ultravide est le cas d’une couche 

d’épaisseur ℎ (0 < 𝑧 < ℎ) avec une concentration initiale 𝐶0 sur une couche d’épaisseur 𝐿 (ℎ < 𝑧 <

𝐿) initialement vierge. Dans ce cas le profil de concentration est donné par [Cra75] : 

 𝐶(𝑧, 𝑡) = 𝐶0 {
ℎ

𝐿
+

2

𝜋
∑

1

𝑛
𝑠𝑖𝑛 (

𝑛𝜋ℎ

𝐿
) 𝑒𝑥𝑝 (−𝐷

𝑛2𝜋2𝑡

𝐿2 ) 𝑐𝑜𝑠 (
𝑛𝜋𝑧

𝐿
)

∞

𝑛=1
} (II-19) 

Autres cas 

Certaines solutions analytiques existent pour d’autres cas plus complexes mais elles impliquent un 

nombre additionnel de paramètres qui les rendent difficiles à exploiter. 

Notons que les modèles ci-dessus supposent une diffusion linéaire sans changement du coefficient 

de diffusion avec la concentration, ce qui est discutable pour de grandes concentrations d’espèces 

diffusées, et dans le cas de l’oxygène, car les oxydes sont des barrières de diffusion. Une manière de 

prendre en compte la dépendance du coefficient de diffusion avec la concentration est de considérer 

comme coefficient de diffusion local la moyenne harmonique pondérée par les fractions volumique de 

l’oxyde et du métal [Zum15]. Par exemple pour l’oxygène : 

 𝐷 =
1

𝑓𝑜𝑥
𝐷𝑜𝑥

+
1−𝑓𝑜𝑥

𝐷𝑀

 (II-20) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑓
𝑜𝑥

 : la fraction volumique d’oxyde 

𝐷𝑜𝑥, 𝐷𝑀 : le coefficient de diffusion dans l’oxyde ou dans le métal 
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4.1.2. Diffusion dans un matériau polycristallin 

Les modèles de diffusions présentés ci-dessus sont valables pour des matériaux solides homogènes. 

Dans le cas de films micro ou nanocristallins et à basse température la diffusion se produit, au moins 

initialement, de manière prépondérante via les joints de grains. Dans le cas de joints de grains 

perpendiculaires à la surface (structure uniquement colonnaire), la diffusion par les joints de grains 

peut se produire selon trois cinétiques principales, proposées par Harrison [Har61] et appelées de type 

A, B et C. Depuis, des régimes intermédiaires AB et BC ont été identifiés et les limites entre les 

différents régimes ont été raffinées à partir de simulations Monte Carlo [Bel11]. Les 3 régimes A, B et 

C sont schématisés dans la Figure II-7 avec les limites établies par Belova et al. [Bel11]. 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑥 : l’axe horizontal (dans le plan du film) 

𝑧 : l’axe vertical (normal à la surface du film) 

𝛿 : la largeur de joint de grain (typiquement considérée ~ 0,5 nm) 

𝐷𝐿 : le coefficient de diffusion dans le réseau cristallin (dans les grains) (𝐿 = 𝑙𝑎𝑡𝑡𝑖𝑐𝑒) 

𝐷𝑔𝑏 : le coefficient de diffusion dans les joints de grain (𝑔𝑏 = 𝑔𝑟𝑎𝑖𝑛 𝑏𝑜𝑢𝑛𝑑𝑎𝑟𝑖𝑒𝑠) 

𝐷𝑒𝑓𝑓 : le coefficient de diffusion effectif 

𝐿 : la largeur de grain 

 
Figure II-7 : Représentation schématique des cinétiques de diffusion de type A, B et C selon Harrison 

avec les limites établies par Belova (les lignes pointillées sont des contours d’isoconcentration, la source de diffusion se 
trouve en haut) 

Cinétique de diffusion de type A (√𝑫𝑳𝒕 > 𝟐, 𝟓 𝑳) 

Le comportement de diffusion dans la cinétique A intervient à parts équivalentes dans les joints de 

grains et dans le grain (Figure II-7-A). Ce type de diffusion se produit pour une distance entre les grains 

assez faible, lorsque la longueur de diffusion de réseau (dans les grains) est au moins 2,5 fois supérieure 

à la largeur de grain (√𝐷𝑙𝑡 > 2,5 𝐿), autrement dit lorsque la longueur de diffusion est bien plus 

grande que la distance entre les grains (le rapport d’échelle 𝑥/𝑧 de la Figure II-7-A n’est pas respecté). 

Les grains sont alors trop petits pour une dissociation de la diffusion. Celle-ci passe en premier par les 
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joints de grains mais se propage immédiatement à l’environnement proche. Il n’y a donc pas de 

gradient de diffusion important selon l’axe 𝑥. 

La diffusion selon cette cinétique de type A est plus importante et plus rapide que dans les autres 

régimes. La diffusivité effective 𝐷𝑒𝑓𝑓 s’en voit renforcée avec une énergie d’activation plus basse 

[Gup88]. Pour des joints de grains avec des parois verticales et parallèles, elle peut être décrite par 

l’équation de Hart : 

 𝐷𝑒𝑓𝑓 ≃ (1 − 𝑔)𝐷𝐿 + 𝑔𝐷𝑔𝑏 (II-21) 

Où 𝑔 est le facteur d’occupation de site donné par : 

 𝑔 = 4𝛿/𝐿 (II-22) 

Typiquement, dans les matériaux massifs 𝑔 ≤ 10-5 mais dans les films minces les valeurs de 𝑔 sont 

de l’ordre de 10-2. En conséquence, le deuxième terme devient prépondérant dans les films minces 

[Gup88]. D’autres expressions de la diffusivité effective ont été proposées pour des grains cubiques et 

d’autres cas [Bel07]. 

Cinétique de diffusion de type B (𝟓𝜹 ≤ √𝑫𝑳𝒕 ≤ 𝑳/𝟑) 

Dans le cas de grains plus massifs, la diffusion est en revanche très majoritairement au niveau des 

joints de grains (Figure II-7-B). Il existe une diffusion dans les grains à partir des joints de grain mais les 

joints de grains sont suffisamment espacés pour être supposés isolés. On considère que ce régime de 

diffusion se produit lorsque la taille des grains est supérieure à trois fois la longueur de diffusion dans 

le réseau cristallin. Dans ce cas, la diffusion au cœur du grain forme un plateau à la profondeur 𝑧 =

√𝐷𝐿𝑡. La diffusion au cœur du joint de grain atteint la longueur 𝑧 = √𝐷𝑔𝑏𝑡. Au bord du joint de grain, 

la diffusion est faible puisqu’elle se fait selon le coefficient de diffusion de la phase cristalline. 

Cinétique de diffusion de type C (√𝑫𝑳𝒕 ≤ 𝜹/𝟏𝟎) 

Enfin, dans le cas où la longueur de diffusion dans le réseau est très petite devant la largeur du joint 

de grain, l’intégralité de la diffusion se fait par le joint de grain. 

 
Figure II-8 : Modèle de calcul de la diffusion dans un polycristal 

(les joints de grains sont parallèles, le coefficient de diffusion est Dgb dans les joints de grains et DL dans les grains) 

Pour certains de ces régimes de diffusion et quelques jeux de conditions aux limites, la diffusion 

dans des matériaux avec des joints de grains isolés ou multiples peut être modélisée analytiquement 

(voir par exemple [Gil76a, Gil76b, Gup88, Pre96, Pre06, Suz61]). Un modèle 2D avec des joints de grains 

verticaux et parallèles (Figure II-8) est généralement considéré comme ce qui peut être 

approximativement en adéquation avec la structure colonnaire souvent observée dans les films 

getters. Néanmoins l’acquisition des paramètres nécessaires pour appliquer ces modèles nécessite de 

pouvoir disposer de monocristaux du matériau et/ou de pouvoir varier la taille des grains, et/ou de 
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pouvoir mesurer des profils de diffusion avec une résolution élevée en profondeur. A ce stade de nos 

travaux sur les films getter à base d’yttrium, les données sont insuffisantes pour appliquer ces modèles 

et donc une analyse détaillée de ces modèles ne sera pas présentée ici. 

Pour tenir compte de la forme et de la taille des grains, de la ségrégation aux joints de grain qui 

produit une discontinuité de la concentration entre le grain et le joint de grain, du mouvement des 

joints de grain, d’une concentration de surface variable ou d’autres effets, des modélisations 

numériques par différences finies, éléments finis ou par méthode Monte Carlo sont nécessaires (voir 

par exemple [Jas20, Bel12, Zum15]. 

4.1.3. Diffusion avec réaction dans le volume (sorption) 

Les espèces diffusantes, atomes, ions ou molécules, peuvent réagir avec les éléments du film et 

être piégées de manière réversible ou irréversible. C’est la situation qui est recherchée pour obtenir 

une sorption irréversible ou au moins partiellement irréversible des gaz. Le piégeage est dû en premier 

lieu à des défauts résultant notamment de la présence de joints de grains. Ceci conduit également à 

une augmentation de la limite de solubilité effective par rapport au même matériau monocristallin. 

C’est une autre raison pour laquelle une densité de joints de grains élevée est recherchée dans les films 

getter. Par ailleurs, si la concentration atteint la limite de solubilité à une température 𝑇, la formation 

de précipités peut se produire si la température est réduite car la limite de solubilité est généralement 

une fonction croissante de la température. Dans le cas du packaging sous vide, cette situation peut 

éventuellement correspondre au refroidissement après scellement de la cavité du packaging. Enfin, si 

la concentration de l’espèce diffusante devient suffisamment importante, un composé défini stable 

comme un oxyde ou un hydrure peut se former si cela est thermodynamiquement favorable. 

Le piégeage en volume produit une réduction variable de la concentration d’espèces diffusantes. 

Ceci peut être globalement pris en compte de manière simplifiée dans la modélisation de la diffusion 

en introduisant un terme de perte proportionnel à la concentration à la profondeur 𝑧 dans l’équation 

de diffusion de Fick [Sak01, Sel14] ou en reformulant les équations de Fick [Leg13]. 

En fait les pièges sont souvent de types multiples (lacunes, dislocations, joints de grains, 

précipités, …) et de nombreux autres phénomènes sont mis en jeu lors de la diffusion comme la 

présence et la génération de contraintes mécaniques qui altèrent la diffusion, la présence de gradients 

de potentiels (électro)chimiques et la ségrégation aux joints de grains et aux interfaces, etc. 

Pour prendre en compte ces effets et/ou d’autres effets comme la présence d’un substrat 

perméable avec ou sans effet de résistance à la diffusion à l’interface film-substrat, une concentration 

variable à la surface, la variation d’épaisseur de la couche superficielle, le cas de multicouches, … , de 

très nombreux modèles analytiques et numériques sophistiqués par différences finies, par éléments 

finis ou par d’autres méthodes ont été proposés, notamment dans le cas de la diffusion de l’hydrogène 

dans les métaux massifs (voir par exemple : [Svo12, Tor15, Elm20, Li20, Dia16, Fuk85, Suz20]). 

Même dans le cas d’un seul gaz et d’un seul film, le développement de tels modèles nécessite un 

temps d’étude et de développement très conséquent. Dans cette thèse où de nombreux alliages de 

composition variable et un mélange de gaz (pression partielle d’air) a été utilisé dans la majorité des 

expériences, l’approche expérimentale été privilégiée et l’analyse détaillée et la mise en œuvre de 

modèles avancés n’a pas été entreprise. 
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Diffusion avec réaction à la surface et/ou à l’interface : cas de l’oxydation des métaux 

La pression dans une cavité d’encapsulation sous vide n’est pas suffisamment faible pour exclure 

une oxydation de la surface pendant l’activation thermique du film getter. Il convient donc d’examiner 

les mécanismes d’oxydation et leur modélisation. Nous allons donc présenter très succinctement les 

principaux modèles d’oxydation des métaux et les cinétiques d’oxydation résultantes. 

Très schématiquement, l’oxydation d’un métal peut résulter : 

i) soit de la diffusion d’ions (anions) oxygène dans le film en croissance accompagnée d’une réaction 

avec le film non oxydé (ou le substrat sous-jacent) ; 

ii) soit de l’exodiffusion des ions (cations) du métal pur (ou du substrat) à travers le film 

accompagnée d’une réaction à la surface ; 

iii) soit de la diffusion des ions oxygènes et des ions métalliques avec croissance à l’intérieur du film 

en croissance : reformation d’une molécule de gaz. 

L’oxydation conduit à une croissance d’un film d’oxyde à la surface et à une consommation du 

matériau sous-jacent. Ceci peut être exploité pour mesurer la cinétique d’oxydation par voie 

électrique, au moins pour les matériaux cristallins où la diffusion est spatialement homogène (voir 

Chapitre III - 2.3). Le rapport entre le volume molaire d’oxyde formé et le volume de métal consommé 

est appelé le facteur de Pilling-Bedworth. Il est donné par : 

 
𝑉𝑜𝑥

𝑉𝑚é𝑡𝑎𝑙
=

𝑀𝑜𝑥 𝜌𝑚é𝑡𝑎𝑙

𝛼 𝑀𝑚é𝑡𝑎𝑙 𝜌𝑜𝑥
 (II-23) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑉𝑜𝑥, 𝑉𝑚é𝑡𝑎𝑙 : les volumes de l’oxyde et du métal 

𝑀𝑜𝑥, 𝑀𝑚é𝑡𝑎𝑙 : les masses molaires de l’oxyde et du métal 

𝜌
𝑜𝑥

, 𝜌
𝑚é𝑡𝑎𝑙

 : les masses volumiques de l’oxyde et du métal 

𝛼 : le coefficient stœchiométrique du métal dans l’oxyde 

Le rapport entre l’épaisseur d’oxyde et l’épaisseur de métal est approximativement donné par : 

 
𝑡𝑜𝑥

𝑡𝑚é𝑡𝑎𝑙
= (

𝑉𝑜𝑥

𝑉𝑚é𝑡𝑎𝑙
)

1/3
 (II-24) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑡𝑜𝑥, 𝑡𝑚é𝑡𝑎𝑙 : les épaisseurs de l’oxyde et du métal 

L’épaisseur de métal consommée est alors : 

 𝑡𝑚é𝑡𝑎𝑙 =
𝑡𝑜𝑥

(
𝑉𝑜𝑥

𝑉𝑚é𝑡𝑎𝑙
)

1
3

 (II-25) 

Le Tableau II-2 donne les valeurs des rapport volumiques et d’épaisseur entre l’oxyde et le métal 

pour l’yttrium et les autres éléments considérés dans ces travaux de thèse. 
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Elément Si V Ti Y Zr 

Masse atomique 

(u. m. a.) 
28,0855 50,94 57,867 88,906 91,224 

Masse volumique 

(g/cm3) 
2,3290 6,0 4,51 4,47 6,5 

Coefficient de 

dilatation 

thermique 

(ppm/K) 

2,6 8,4 8,6 10,6 5,7 

Oxyde SiO2 VO2 V2O3 V2O5 TiO2 Y2O3 ZrO2 

Masse molaire 

(g/mol) 
60,082 82,939 149,878 181,877 89,8658 225,808 123,22 

Masse volumique 

(g/cm3) 
2,2 4,57 4,87 3,36 4,23 4,84 5,68 

𝑉𝑜𝑥

𝑉𝑚é𝑡𝑎𝑙

 2,2647 2,1377 1,8125 3,188 1,6558 1,173 1,546 

𝑡𝑜𝑥

𝑡𝑚é𝑡𝑎𝑙

 1,3132 1,288 1,219 1,472 1,288 1,0546 1,183 

Tableau II-2 : Masses atomiques et volumiques de métaux de transition et du silicium et rapports volumiques et épaisseurs 
des oxydes et du métal ou du semiconducteur 

Un rapport de Pilling-Bedworth > 1 produit une contrainte compressive dans le film d’oxyde et une 

croissance globale de l’épaisseur du film oxydé. Ceci est le cas pour l’yttrium, le titane, le zirconium, le 

vanadium et le silicium (Tableau II-2). L’état de contrainte dans le film d’oxyde dépend également 

d’autres paramètres comme la différence de structure de l’oxyde et du métal, la température 

(contraintes thermomécaniques), … Ceci a une influence sur la cinétique de croissance, au moins à 

haute température. 

L’oxydation des métaux étant à l’origine de la corrosion et étant impliquée dans la catalyse, une 

littérature très abondante a été consacrée depuis près d’un siècle à son étude. De nombreux modèles 

et leurs variantes ont été proposés pour prédire l’oxydation des métaux dans différentes conditions 

(Wagner, Deal and Grove, Cabrera-Mott, Fehlner-Mott, Wagner, MacDonald, modèle généralisé, …) 

mais surtout à la pression atmosphérique, dans des liquides ou à très basse pression. Il y a donc un 

manque d’études à des pressions intermédiaires, qui est précisément le cas qui nous intéresse, comme 

cela a été souligné par J. Schnadt et al. [Sch18]. 

Pour la passivation à l’air de films métalliques à température ambiante, le modèle le plus considéré 

est le modèle de Cabrera-Mott [Cab49]. Ce modèle considère que l’oxydation est due à la migration 

des ions métalliques interstitiels à travers l’oxyde et qu’elle est contrôlée par le champ électrique 

autogénéré dans le film par effet tunnel des électrons jusqu’à l’oxygène chimisorbé en surface [Zho18, 

Lut18]. Ce modèle conduit à une cinétique d’oxydation dite inverse logarithmique de la forme : 

 
𝑑(𝑧𝑡)

𝑑𝑡
= 𝐴 𝑒𝑥𝑝 (

𝐵

𝑧
)      𝑜𝑢     ln (

𝑑𝑧(𝑡)

𝑑𝑡
) = ln(𝐴) + 𝐵/𝑧 (II-26) 

𝑂𝑢 𝑒𝑛𝑐𝑜𝑟𝑒 ∶  

 
1

𝑧(𝑡)
= 𝐴 − 𝐵 ln(𝑡) (II-27) 

Où 𝐴 et 𝐵 sont des constantes. 𝐴 dépend entre autres de l’épaisseur limite qui augmente avec la 

pression partielle de gaz oxydant et varie avec l’espèce oxydante. 

Ce modèle est aussi valide pour la plupart des métaux purs jusqu’à une certaine épaisseur très 

mince 𝑧1 liée à 𝐵 pour des températures inférieures à 100 – 200 °C, ou à plus haute température mais 

seulement pour l’oxydation initiale. 
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Le modèle de Mott-Cabrera a été étendu aux alliages binaires. Sans entrer dans les détails, notons 

que qualitativement, l’énergie libre et la température déterminent l’oxydation. L’élément dont l’oxyde 

a l’énergie libre la plus négative sera oxydé en premier. 

Pour une épaisseur supérieure à 𝑧1 et jusqu’à une autre épaisseur critique 𝑧𝑑, la croissance est 

contrôlée par la dérive des ions et les effets de charge d’espace [Muk18]. 𝑧𝑑 est lié à la longueur de 

Debye d’écrantage du champ électrique et est de l’ordre d’une fraction de µm à quelques µm. La 

cinétique suit une loi inverse logarithmique avec un taux de croissance tel que [Muk18] : 

 ln (
𝑑𝑧

𝑑𝑡
) = 𝐴 +

𝐵

𝑧
− 𝐶𝑧 (II-28) 

Au-delà de 𝑧𝑑 le champ électrique devient négligeable, la croissance est limitée par la diffusion et 

est parabolique, elle est décrite par le modèle de Wagner : 

 𝑧2(𝑡) = 𝐴𝑡     𝑠𝑜𝑖𝑡    
𝑑𝑧

𝑑𝑡
=

𝐴

2𝑧
 (II-29) 

En fait, en pratique pour les films minces il peut être difficile de déterminer la loi de dépendance 

de la cinétique. 

Dans les parties suivantes, nous ferons un survol non exhaustif des résultats publiés pour l’yttrium, 

le zirconium, le titane et le vanadium et les alliages Y-Zr, Y-Ti, et Y-V concernant la diffusion d’oxygène 

et l’oxydation puis concernant la diffusion de l’hydrogène et l’hydrogénation dans ces matériaux. Puis 

nous examinerons le cas du silicium afin d’estimer si un substrat de silicium peut être considéré comme 

une barrière de diffusion et donc comme un substrat imperméable pour un film getter. Enfin, la 

possibilité de formations de siliciures sera brièvement examinée. 

4.2. Diffusion, oxydation et hydrogénation des films getter 

Les données sur la diffusion de gaz dans les alliages getter Y-Zr, Y-Ti et Y-V étudiés dans cette thèse 

sont quasiment inexistantes et il y a peu de données pour l’yttrium sauf pour l’hydrogène. Quand les 

données existent elles sont essentiellement pour des matériaux massifs et souvent à haute 

température et à pression atmosphérique. Il existe en revanche des données sur l’oxydation à basse 

température du vanadium, du titane et du zirconium purs et sur l’hydrogénation de ces métaux et de 

l’yttrium. Néanmoins comme pour l’adsorption, il y a peu de résultats dans le régime de pressions 

intermédiaires entre l’ultravide et la pression atmosphérique donc les données doivent être 

considérées avec précaution pour leur application aux films getter. 

Dans les films getter polycristallins, la diffusion de l’oxygène, de l’azote et du carbone est 

probablement substitutionnelle alors que la diffusion de l’hydrogène est très vraisemblablement 

interstitielle comme dans les autres métaux ce qui explique les coefficients de diffusion très élevés de 

l’hydrogène. Lorsque le film getter est amorphe la diffusion peut-être soit liée aux défauts comme dans 

les cristaux, soit liée à un mécanisme de type collectif. 

Les films getter peuvent être amorphes mais une microstructure nanocristalline est usuellement 

recherchée pour favoriser la diffusion et la solubilité grâce à une densité de joints de grains élevée. Le 

dépôt à faible température des films getter et leur caractère réfractaire conduit à des tailles de grains 

généralement très faibles (< 50 nm). Pendant le scellement de la cavité du packaging à 250 – 300 °C, 

la longueur de diffusion de l’oxygène dans les films getter est généralement plus grande que la taille 

des grains et donc un régime de diffusion de type A est attendu sauf pour le titane et le zirconium qui, 

d’après le Tableau I-8 ont une très faible longueur de diffusion de l’oxygène correspondant au régime 

BC ou C. Pour l’hydrogène, un régime de diffusion de type A est attendu pour tous les films. A 
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température ambiante, les longueurs de diffusion de l’oxygène, de l’azote ou du carbone peuvent être 

faible ou élevée devant la taille des grains et donc une cinétique de type B, BC, ou C est possible selon 

le matériau et la durée considérée. 

 
Figure II-9 : Diagrammes de phases de Y-Zr, Y-Ti et Y-V 

[SpMCBN] 

Les diagrammes de phase des alliages Y-Zr, Y-Ti et Y-V étudiés comme matériaux getter dans cette 

thèse ne comportent pas de formation de composés intermétalliques (Figure II-9) et les solubilités de 

Ti, Zr et V dans l’yttrium et inversement sont quasi nulles aux températures d’utilisation des films 

getter (< 350 °C). Il est donc intéressant d’examiner l’oxydation et l’hydrogénation de l’yttrium et des 

autres éléments simples (Zr, Ti, V) contenus dans ces alliages. Ceci est effectué de manière succincte 

et non exhaustive dans la suite. Nous examinerons ensuite la diffusion de l’hydrogène et de l’oxygène 

dans le silicium et la formation de siliciures. 

4.2.1. Diffusion de l’oxygène et oxydation des films getter 

Dans cette partie nous allons rapidement présenter une revue rapide des informations disponibles 

sur l’oxydation de l’yttrium et de Zr, Ti et V. 

Yttrium 

D’après le diagramme de phase Y-O [Oka11], l’yttrium a un seul oxyde, Y2O3 de structure cubique 

qui est très stable (Figure II-10). 
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L’énergie de formation de l’oxyde d’yttrium (Y2O3) à 25 °C par l’atome d’oxygène est fortement 

négative (exothermique) par rapport à la plupart des oxydes. En d’autres termes, l’yttrium a une très 

forte affinité à l’oxygène. En conséquence l’yttrium réduit la plupart des autres oxydes qui peuvent 

donc jouer le rôle de catalyseurs. 

 
Figure II-10 : Diagramme de phases de Y-O 

[Oka11] 

L’yttrium a aussi une forte affinité avec l’hydrogène (voir plus bas). C’est donc un matériau difficile 

à élaborer sans contamination en oxygène et en hydrogène. Ainsi d’après A. E. Curzon et al. [Cur78], 

un film d’yttrium évaporé avec une pression résiduelle de 7.10-7 mbar serait en fait un film de YH2, et 

pour une évaporation sous ultravide, la contamination initiale en hydrogène mesurée par J. N. Huiberts 

et al. [Hui96] est de 8 %. Ceci pourrait expliquer la disparité des résultats publiés sur l’oxydation des 

films d’yttrium "purs" car la présence d’hydrogène réduit l’oxydation et la pression résiduelle pendant 

le dépôt n’est pas toujours précisée. 

L’oxydation à température ambiante de l’yttrium a été étudiée pour des films polycristallins par J. 

N. Huiberts et al. [Hui96] et pour de l’yttrium Y(001) cristallin par A. R. Wildes et al. [Wil96] et M. Ay et 

al. [Ay08]. 

 
Figure II-11 : Cinétique d’oxydation à l’air ambiant de l’yttrium évaporé 

d’après R. Reichl [Rei86] (l’épaisseur d’oxyde est normalisée par  = 3,3 nm) 
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Selon R. Reichl et al. [Rei86], à l’air ambiant la surface de films d’yttrium évaporés s’oxyde 

rapidement puis lentement selon une croissance logarithmique (Figure II-11). A l’air ambiant, 

l’épaisseur d’oxyde formé atteint 9,5 nm au bout de 10 min seulement et elle croit de 1 nm 

supplémentaire au bout d’environ un jour [Rei86]. Ceci indique que le coefficient de diffusion de 

l’oxygène est ≥ 10-15 cm2/s. D’après ces travaux, pour une pression de 10-3 mbar pendant 1 heure 

(exposition de 3,6.106 L : 1 Langmuir = 10-6 Torr pendant 1 s), l’épaisseur d’oxyde serait d’environ 8 

nm. 

Une croissance logarithmique d’oxyde a aussi été observée à l’air ambiant par A. K. Burnham et al. 

[Bur87] pour des films pulvérisés mais avec une épaisseur d’oxyde formé au bout de 2 heures égale à 

5 nm seulement. J. N. Huiberts et al. [Hui96] ont observé une couche superficielle avec des îlots de 

Y2O3 de 5 nm et des canaux verticaux d’oxyde de 175 nm dus aux joints de grains, sur un film exposé à 

l’air et recouvert d’une couche trop fine de palladium. Un résultat similaire a été reporté par S. J. Van 

der Molen et al. [van99]. Pour de l’yttrium monocristallin Y(0001) l’oxydation à l’air produit un oxyde 

de Y2O3 d’environ 5 nm d’épaisseur [Wil96] ou de 2,5 nm de YOxHx avec des précipités pouvant 

pénétrer à travers le film épitaxié de 30 nm [Ay08]. Selon M. Krawczyk et al. [Kra18], après une 

exposition de feuilles de Y avec une dose d’oxygène d’environ 250 L (Langmuir), le rapport O/Y est déjà 

saturé. Après une dose de 2430 L, un oxyde de Y01,48 de 4,3 nm d’épaisseur a été formé. La présence 

d’hydroxyde et de liaisons métalliques Y-Y ont été détectés ce qui a été attribuée à la plus grande 

stabilité de Y(OH)3 par rapport à Y2O3 et à une oxydation incomplète à température ambiante. 

M. Gurvitch et al. [Gur87] ont étudié l’oxydation thermique de films d’yttrium. L’oxydation à 500 – 

700 °C de Y/SiO2/Si pendant 2 h produit un film de Y2O3 en surface et une couche intermédiaire 

amorphe attribuée à du silicate d’yttrium entre le film de Y2O3, et le film de SiO2 dont l’épaisseur est 

réduite. Pour des films de Y/Si, l’oxydation à ces températures produit une couche amorphe de silicate 

d’yttrium riche en yttrium avec des grains de Y2O3. Nous n’avons pas connaissance d’autres travaux 

sur l’oxydation de l’yttrium à basse température, notamment dans la gamme utile pour les films 

getters (150 – 350 °C). 

Quelques auteurs ont étudié l’oxydation de l’yttrium à haute température. A 450 °C l’oxydation à 

l’air de l’yttrium massif suit une loi du type 𝑥𝑛 = 𝑘𝑇 avec 𝑥 le gain de poids par unité de surface, 𝑛 = 

2,74 et 𝑘 = 1,31.10-5 [Car60]. A 514 °C le gain en poids obtenu par Borchardt pour 10 heures d’oxydation 

à l’air est de 0,6 mg/cm2 [Bor64]. A 900 °C le coefficient de diffusion de l’oxygène atteint 1,3.10-6 cm2/s 

[Bor64] et la solubilité de l’oxygène n’est que de 5,1 %.  

En conclusion, l’yttrium s’oxyde aisément à basse température mais présente finalement une forte 

résistance à l’oxydation à haute température car l’oxyde d’yttrium est une très bonne barrière de 

diffusion pour l’oxygène. C’est aussi une très bonne barrière de diffusion pour l’hydrogène et ses 

isotopes [Eng18]. L’oxyde d’yttrium est très stable thermiquement, et chimiquement sous une 

atmosphère réductrice [Eng17]. Pour un film getter, il est donc souhaitable de minimiser la formation 

d’oxyde superficiel. 

Zirconium 

ZrO2 est le seul composé stable du système Zr-O (Figure II-12). Pour une température inférieure à 

~ 500 °C, l’oxygène reste en solution en gardant la structure  du zirconium jusqu’à 29,1 % d’oxygène 

(ou l’une des nombreuses structures métastables) [Mas86], puis une biphase -Zr + ZrO2-x subsiste 

jusqu’à 66 % d’oxygène où la phase monoclinique de ZrO2 est formée [Ack77, Mas86]. L’oxydation du 

zirconium procède par diffusion des ions oxygène et réaction avec le métal [Cox68]. 
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Figure II-12 : Diagramme de phases Zr-O 

[Mas86] 

La Figure II-13 montre la cinétique d’oxydation sous ultravide du zirconium et du titane à différentes 

températures avec une pression partielle d’oxygène de 2 – 3.10-8 mbar [Lya05]. Elle montre que ces 

deux métaux, comme tous les matériaux getter des colonnes 4 et 5, s’oxydent à température 

ambiante, même à des pressions partielles d’oxygène très faibles. L’épaisseur de ZrO2 sature à une 

épaisseur voisine du nanomètre à température ambiante et à une épaisseur d’environ 2 nm à 250 °C 

en 30 min. Ceci correspond à des coefficients de diffusion de l’oxygène de 5,5.10-18 cm2/s et 2,2.10-17 

cm2/s respectivement. 

 
Figure II-13 : Cinétique d’oxydation du zirconium et du titane à différentes températures 

pour une pression partielle de 1-3.10-8 mbar [Lya05, Smi73] 

Titane 

Beaucoup d’études de l’oxydation du titane massif ou d’alliages de titane massif ont été réalisées 

mais la plupart à haute température et à pression atmosphérique d’oxygène ou d’air. Nous nous 

limiterons essentiellement aux résultats obtenus à des températures modérées (< 600 °C). 



 

Chapitre II - Dégazage, activation et sorption des films getter : mécanismes physico-chimiques 

Page | 57  
 

 
Figure II-14 : Diagramme de phases Ti-O 

[Glo] 

Le diagramme de phase Ti-O (Figure II-14) montre qu’en plus de TiO2 de nombreux sous-oxydes 

(Ti3O, Ti2O, TiO, …) peuvent être formés par oxydation du titane. 

Comme indiqué précédemment dans la Figure II-13, le titane s’oxyde rapidement même avec une 

très faible pression partielle d’oxygène : une couche de ~ 3,5 nm se forme en seulement 15 minutes 

avec une pression partielle de 2 – 3.10-8 mbar [Smi73]. A très basse pression, une cinétique linéaire n’a 

été observée qu’au-delà de 390 °C. A plus basse température une croissance linéaire puis une 

croissance exponentielle attribuée à l’oxydation de joints de grains sur toute l’épaisseur a aussi été 

reportée. 

L’oxydation sous ultravide de feuilles polycristallines de Ti nettoyées in situ par bombardement 

ionique et recuit a été étudiée en détail par XPS par Lu et al. [Lu00]. 

Avec une dose de O1 de 3 L (Langmuir), le pic du titane oxydé croît et celui du titane à l’état 

métallique décroît avec la température jusqu’à 277 °C puis une inversion est observée au-delà. 

L’exposition de titane pur à de la vapeur d’eau à T ≥ 300 K ne produit que du TiO puis des oxydes plus 

riches en oxygène et l’oxydation de surface diminue au-delà de 277 °C. En accord avec d’autres travaux 

[Car90], l’oxydation du titane avec O2 ou H2O produit du titane avec un degré d’oxydation faible près 

de l’interface avec le métal et des états d’oxydation plus élevés lorsqu’on s’éloigne de l’interface. Une 

surface de titane quasiment pure est obtenue après recuit sous ultravide à 577 °C et seulement de 

l’oxygène atomique est détecté dans la phase gazeuse par spectrométrie de masse pendant la 

désorption. 

A l’air ambiant une couche protectrice de ~ 9 nm est formée à température ambiante qui peut 

croître lentement jusqu’à 25 nm au bout de 4 ans. La composition de ce film est TiO2 en surface, puis 

Ti2O3 et TiO à l'interface avec le métal. 

L’oxydation dans O2 à pression atmosphérique à des températures dans la gamme 510 – 550 °C de 

films minces de Ti évaporés a été étudiée par G. Salomonsen et al. [Sal90]. Après une oxydation rapide 

jusqu’à 20 nm, la cinétique d’oxydation est linéaire avec une vitesse de l’ordre de 0,004 à 0,02 nm/s et 

une énergie d’activation de 2 eV. Des expériences avec un marqueur de Xe implanté ont montré que 

la croissance se produit surtout à l’interface métal-oxyde en croissance (transport d’oxygène) et dans 
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une moindre mesure à la surface (transport de métal). La mobilité de l’oxygène indique que l’oxygène 

est dissous. La cinétique est limitée par les réactions à la surface et à l’interface. 

Des expériences d’oxydation du titane dans des conditions plus proches de l’utilisation de films 

getter ont été effectuées par M. Martin et al. [Mar94] (Figure II-15). L’oxydation est évaluée à partir 

du gain en masse du film, mesuré à l’aide d’une balance à quartz. Il est activé en présence d’O2 à haute 

pression. La variation de fréquence 𝛥𝑓 du quartz sur lequel le film de titane a été évaporé permet donc 

de déduire le nombre de monocouches équivalentes d’O2 sorbées par le film. 

 
Figure II-15 : Cinétique d’oxydation de films de titane évaporés à différentes températures 

(pour une pression d’oxygène de 7.10-3 mbar ; 
ML = 1 monocouche de O2 définie comme 1015 molécules/cm2 ou 5,3.10-8 g/cm2 de phases de Ti-O) 

 
Figure II-16 : Cinétique d’oxydation à 50 °C de films de titane évaporés à différentes pressions d’oxygène 

A plus basse température et à 0,7 Pa (7.10-3 mbar), pour des films de titane évaporés, Martin et al. 

[Mar94] ont observé une croissance rapide puis une croissance logarithmique en dessous de ~ 130 °C 

et une forte augmentation de la vitesse de croissance au-delà de 130 °C (Figure II-15). Lorsque la 

pression est diminuée la cinétique d’oxydation a une allure similaire mais avec un étalement dans le 

temps et inversement si la pression est augmentée (Figure II-16). 

Vanadium 

Le diagramme de phase du système V-O (Figure II-17) montre que de très nombreuses phases 

simples ou mélanges d’oxydes de vanadium existent, surtout au-delà de 50 %at. d’oxygène [Mas86]. 

Ces oxydes de vanadium présentant une transition isolant-métal à différentes températures, ils ont 

fait l’objet d’un nombre considérable de publications. Comparativement, relativement peu de 

publications ont été consacrées à l’étude de l’oxydation du vanadium. Nous nous contenterons ici de 
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présenter quelques résultats publiés sur l’oxydation de film de vanadium évaporés ou pulvérisés à des 

températures inférieures à 500 °C. 

 
Figure II-17 : Diagrammes de phase V-O 

[Mas86] [Kat03] 

La Figure II-18 montre la cinétique d’oxydation à 35 °C de films de vanadium purs pour différentes 

pressions d’oxygène [Gra90]. La cinétique d’oxydation dépend clairement de la pression et comporte 

trois étapes, une croissance de type Cabrera-Mott, puis, au-delà de 30 à 60 nm selon la pression, une 

croissance logarithmique quand le flux d’électrons par effet tunnel devient faible devant le flux d’ions 

oxygène ou métalliques, et enfin, quand l’épaisseur devient supérieure à 41 – 70 nm, une croissance 

parabolique limitée par la diffusion. 
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Figure II-18 : Oxydation de films de vanadium à 35 °C pour différentes pressions partielles d’oxygène (en Pa) 

[Gra90] 

A 370 °C et pression atmosphérique de O2, l’oxydation thermique de films de vanadium évaporé 

est parabolique avec la croissance de deux oxydes de composition V2O5 et V6O13 (proche de VO2). 

L’énergie d’activation déterminée à partir de la consommation de vanadium est de 1,2 eV [Sal90]. 

A 450 °C, à l’air et à pression atmosphérique, un film de 120 – 130 nm de vanadium peut être 

transformé en VO2 en seulement 30 s [Ash20] ou en ~ 4 heures à 400 °C et une pression de 0,08 – 0,025 

Torrs [Jia91]. 

Notons que selon D. S. Su et al. [Su02], V2O5 commence à se décomposer lors d’un recuit sous 

ultravide d’une heure à une température entre 200 °C et 400 °C, et à 600 °C l’oxyde résultant est V2O3. 

D’autres auteurs ont obtenus une surface exempte d’oxygène par un recuit de 5 min à 450 °C sous 

ultravide [Lin06] ou un oxyde V4O9 et/ou V6O13 sur V2O5 après un recuit de V2O5/V à 427 °C pendant 45 

min [Mos91]. 

Alliages Y-Zr, Y-Ti et Y-V 

Il n’y a pas ou peu de publications sur l’oxydation des alliages Y-Zr, Y-Ti et Y-V. Pour un alliage 

binaire, l’élément qui a l’énergie libre de formation d’un oxyde la plus négative devrait être oxydé en 

premier. Donc, selon les données du Tableau I-8 du Chapitre I, l’yttrium devrait être oxydé en premier 

pour l’alliage Y-Zr, mais la situation est moins claire pour Y-V et Y-Ti car Ti et V ont des sous-oxydes 

avec des chaleurs de formation plus négatives que Y2O3. 

4.2.2. Diffusion de l’hydrogène et hydrogénation des films getter 

A très faible concentration, l’hydrogène interstitiel est en solution solide sans changement de 

structure du métal hôte hormis un changement de paramètre de maille. A forte concentration 

d’hydrogène, de nouvelles phases peuvent être formées et en raison de la forte diffusivité de 

l’hydrogène, les phases avec différentes concentration d’hydrogène peuvent se séparer même à basse 

température. 

Yttrium 

La diffusion et le piégeage d’hydrogène dans l’yttrium massif et dans des films yttrium ont fait 

l’objet de nombreux travaux depuis ~ 25 ans notamment en raison des propriétés de stockage élevé 

de l’yttrium pour l’hydrogène et des propriétés de miroir optique commutable et photochromiques de 
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l’yttrium hydrogéné. Dans ce dernier cas les travaux ont essentiellement été menés à haute pression 

(~ 1 bar) et à température ambiante. 

L’yttrium a une structure hexagonale compact (hcp). Cette structure comme la structure cubique à 

base centrée (fcc) a des sites d’occupation de l’hydrogène interstitiel plus favorables pour la diffusion 

que les matériaux cubiques à face centrées [Wip01]. 

 
Figure II-19 : Enthalpie de solution pour l’absorption d’hydrogène des métaux d’après Wipf 

[Wip01] 

L’yttrium à une enthalpie de solution H pour l’absorption d’hydrogène qui est positive et une des 

plus élevées parmi les métaux simples (Figure II-19) [Wip01]. L’enthalpie de solution est la chaleur 

émise (H > 0, réaction exothermique) ou acquise (H < 0, réaction endothermique) par atome 

d’hydrogène lors de l’absorption par le métal M. Cette absorption est décrite par l’équation II-30 : 

 𝑀 +
𝑥

2
𝐻2 → 𝑀𝐻𝑥 + 𝑥 Δ𝐻 (II-30) 

Une valeur positive et élevée de H favorise l’absorption d’hydrogène par le métal [Wip01]. Notons 

que les autres métaux considérés pour les alliages getter comme V, Zr et Ti ont aussi une valeur de H 

positive mais moins élevée. 

L’yttrium hydrogéné a différentes phases possibles (Figure II-20) dont les propriétés électriques et 

optiques sont très différentes : 

- La phase  hexagonale à basse concentration où l’hydrogène est en position interstitielle. A 

température ambiante cette phase subsiste jusqu’à la solubilité limite H/Y = 0,25. L’incorporation 

d‘hydrogène augmente les paramètres de maille [Hui96] ; 

- Une phase métallique cubique à face centrée (fcc)  de composition proche de YH2 et d’enthalpie 

de formation dans la gamme -224,5 kJ/mol à -226,7 kJ/mol [Kho14]. Cette phase est semi-transparente 

vers 1,8 – 1,9 eV ; 

- Une phase hexagonale compact isolante -YH3- avec une bande interdite de 2,6 – 2,66 eV. Cette 

structure est celle généralement observée mais une structure fcc a aussi été obtenue [Mon11] ; 

- Des biphases intermédiaires + et +. 
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Figure II-20 : Diagramme de phase Y-H 

[Kha88] 

La chaleur de formation pour transiter de la phase  à la phase  est dans la gamme -30 à -44,9 

kJ/mol [Hui96]. 

 
Figure II-21 : Pression de dissociation des di-hydrures en fonction de la température 

[Dor11] 

La Figure II-21 montre les pressions de dissociation de différent dihydrures en fonction de la 

température [Dor11]. Ceci donne une indication de la stabilité thermique du piégeage de l’hydrogène. 

Elle montre que comparativement aux autre dihydrures, YH2 est thermiquement très stable, ce qui est 

une caractéristique recherchée pour le piégeage irréversible de gaz dans un film getter. 

Comme pour tous les métaux, l’hydrogénation s’accompagne d’une augmentation de volume qui 

peut être très importante (19 % pour la phase YH3). La contrainte résultante peut être une cause de 

détérioration du film. C’est une cause parmi d’autres de la fragilisation des métaux par l’incorporation 

d’hydrogène. 
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Figure II-22 : Isotherme à 288 K d’un film Pd (25 nm)/Y (530 nm) exposé à l’hydrogène 

(le plateau correspond à la coexistence des phases -YH2 et -YH3-) [Hui96] 

Même à basse pression et à température voisine de l’ambiante, l’yttrium peut potentiellement 

contenir une quantité importante d’hydrogène. Ceci est illustré par l’isotherme de la Figure II-22 

mesuré à 288 K pour un film de 530 nm d’yttrium recouvert d’un film de 35 nm de palladium pour 

empêcher l’oxydation de surface et favoriser la dissociation d’hydrogène [Hui96]. Il montre que pour 

une pression d’hydrogène de 1 Pa (10-2 mbar), le rapport H/Y peut atteindre une valeur proche de 1,9 

soit une concentration de ~ 65 %. 

L’incorporation d’hydrogène dans l’yttrium est très rapide. Ainsi, d’après [Rem99] pour un film de 

Pd (20 nm)/Y (100 nm) à 900 mbar, la phase  est saturée en seulement 18 secondes, elle est suivi 

d’une coexistence des phases  et , et la phase stœchiométrique  est atteinte en seulement 65 s. 

Toutefois la cinétique d’hydrogénation dépend très fortement de l’épaisseur du film de palladium 

[Bor04, van99] et la composition YH3 n’est "jamais" atteinte pour une surface non recouverte de 

palladium et exposée à l’air à température ambiante [van99]. Ceci montre que la couche superficielle 

a un rôle majeur sur l’hydrogénation de l’yttrium et qu’une activation thermique efficace est 

indispensable pour l’utilisation d’yttrium comme film getter pour l’hydrogène. 

La valeur mesurée du coefficient de diffusion de l’hydrogène dans des poudres de YH2 dans la 

gamme 300 – 450 °C est D = 10-12,7.10-1770/T m2/s [Lev11]. Nous n’avons pas connaissance d’autres 

valeurs publiées du coefficient de diffusion de l’hydrogène dans l’yttrium et les autres phases YHx pour 

les températures intéressantes pour les films getter. 

Zirconium 

A basse température (< 500 °C) le zirconium hydrogéné a plusieurs phases de stœchiométrie 

variable (Figure II-23) : (i) la phase , solution solide hexagonale compact, quasi inexistante à basse 

température, (ii) une phase cubique à face centrée de dihydrure non stœchiométrique -ZrH2-x, (iii) 

une phase tétragonale de dihydrure non stœchiométrique -ZrH2-x et des biphases intermédiaires (iv) 

-ZrH2-x + -ZrH2-x et (v) -ZrH2-x + -ZrH2-x [Che13]. 
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Figure II-23 : Diagramme de phase Zr-H 

[Che13] 

Le zirconium peut stocker jusqu’à 7.1022 atomes d’hydrogène/cm3 et le dihydrure de zirconium a 

une bonne stabilité thermique avec une chaleur de formation de -169 kJ/mol et une faible pression de 

dissociation. En fait le zirconium a une capacité de sorption 𝑆 de l’hydrogène à basse température 

intermédiaire entre le titane et le vanadium (Figure II-24) [Che13]. 

 
Figure II-24 : Capacité d’absorption d’hydrogène de 100 g de métal à pression atmosphérique en fonction de la température 

(S : quantité d’hydrogène (en cm3) absorbé par 100 g de métal) [Che13] 

Titane 

Le diagramme de phase du système Ti-H est présenté dans la Figure II-25 [Wan10b, Man00]. Le 

diagramme de phase de gauche [Wan10b] ressemble à celui du système Zr-H mais avec un palier à une 

température beaucoup plus basse (300 °C au lieu de 540 °C). La phase  a une structure hexagonale 

compact et un taux de dissolution très faible de l‘hydrogène qui occupe des sites tétraédriques, la 
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phase  est de structure cubique à faces centrées et la phase à forte concentration d’hydrogène a une 

structure tétragonale. Au-dessus du palier à 300 °C la phase  cubique à face centrée et des mélanges 

de phases + et + peuvent être obtenues. 

 
Figure II-25 : Diagrammes de phase du système Ti-H 

[Wan10b, Man00] 

Le diagramme de phase de droite [Man00] comporte une phase supplémentaire métastable  de 

structure tétragonale centrée et la phase intermédiaire est un mélange des phases  et  au lieu de  

et  en dessous de ~ 180 °C. 

 
Figure II-26 : Coefficient de diffusion de l’hydrogène dans le titane, le titane hydrogéné et TiO2 en fonction de la température 

[Had18] 

La Figure II-26 est une compilation des coefficients de diffusion de l’hydrogène dans les différentes 

phases du titane, des hydrures de titane et de TiO2 [Had18]. Ce graphique montre que TiO2 est une 

barrière de diffusion comme la plupart des oxydes métalliques et que le coefficient de diffusion de 

l’hydrogène dans le titane et de l’ordre de 10-10 cm2/s à température ambiante et de 10-6 cm2/s vers 

250 °C. Ces valeurs correspondent à des longueurs de diffusion très grandes dans l’épaisseur d’un film 

getter pendant une activation à 250 °C ou pendant la durée de vie à température ambiante d’un film 

getter de 200 nm. 
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Vanadium 

 
Figure II-27 : Diagramme de phases V-H 

[Smi82] 

Le vanadium pur a une structure cubique à faces centrées avec ses sites interstitiels octaédriques 

et tétraédriques. Selon Smith et Peterson [Smi82], le vanadium hydrogéné peut être dans plusieurs 

phases de compositions plus ou moins définies (Figure II-27). A très faible concentration il est comme 

pour l’yttrium dans une phase  (solution solide) où l’hydrogène peut se déplacer librement, dont la 

solubilité atteint quelques pourcents à température ambiante. A plus forte concentration (et à T > 25 

°C) il est dans une biphase +, jusqu’à une phase solide  où l’hydrogène est piégé (peu mobile) dans 

une composition entre V2H (1) et V2H + VH (2). Au-delà de 50 %at. d’hydrogène une phase + est 

constituée jusqu’au composé défini  (VH2) dont la formation n’est assurée qu’à très basse 

température. 

 
Figure II-28 : Coefficient de diffusion de l’hydrogène dans le vanadium massif en fonction de la température 

(les lignes continues correspondent à DH (cm2/s) = 2,9.10-4 exp(-0,043 eV/kT) et Dd = 3,7.10-4 exp(-0,08 eV/kT)) [Völ75] 
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Le coefficient de diffusion de l’hydrogène dans le vanadium est très élevé même à des températures 

faibles. Ceci est illustré dans la Figure II-28 qui est une compilation des valeurs mesurées des 

coefficients de diffusion de l’hydrogène et du deutérium dans le vanadium massif en fonction de la 

température [Völ75]. Les valeurs sont 4 à 5 ordres de grandeur plus élevées que dans le titane. 

Les valeurs mesurées pour des films minces sont assez rares. Le coefficient de diffusion de 

l’hydrogène dans un film de vanadium évaporé a récemment été mesuré à 200 °C pour une pression 

de 1 mbar et à 100 °C pour une pression de 1 bar [Rem02]. Les valeurs obtenues, 1,2.10-5 cm2/s et 

0,67.10-5 cm2/s respectivement, sont plus faibles que celles du vanadium massif de la Figure II-28.  

Le vanadium peut stocker jusqu’à 1,4.1022 atomes d’hydrogène/cm3 mais le dihydrure de vanadium 

VH2 est peu stable thermiquement. 

Alliages Y-Zr, Y-Ti et Y-V 

Les données sur l’hydrogénation des alliages Y-Zr, Y-Ti et Y-V massifs ou en couches minces 

semblent assez rares. Un résultat intéressant est la démonstration d’une hydrogénation accentuée par 

l’ajout de zirconium dans des films d’yttrium attribuée à une compression du réseau de l’yttrium 

[Nge17]. 

4.2.3. Diffusion de l’oxygène et de l’hydrogène dans le silicium et la silice 

Il est intéressant de vérifier si le silicium et le silicium oxydé, souvent utilisés comme substrats de 

films getter, peuvent être considérés comme des barrières de diffusion. 
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Figure II-29 : Coefficient de diffusion de l’hydrogène dans le silicium monocristallin en fonction de la température 

(les couleurs correspondent à des publications différentes) 

La Figure II-29 donne la variation du coefficient de diffusion de l’hydrogène atomique dans le 

silicium monocristallin dans la gamme 22 – 300 °C tracée à partir de valeurs compilées dans [Fis98] et 

d’autres valeurs publiées. D’après ces valeurs, la longueur de diffusion de l’hydrogène à 250 °C pendant 

1 heure serait de 6 à 13 µm, et donc loin d’être négligeable. Le silicium n’est donc pas une barrière de 

diffusion pour l’hydrogène. 
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A 300 °C le coefficient de diffusion de l’oxygène dans le silicium monocristallin est dans la gamme 

1,43.10-21 cm2/s à 3.10-21 cm2/s et celui de l’azote est beaucoup plus faible [Fis98]. Même si la diffusion 

de l’oxygène est augmentée en présence d’hydrogène, il est clair que la diffusion d’oxygène et d’azote 

dans le silicium est négligeable par rapport à la diffusion dans des films métalliques polycristallins ou 

nanocristallins. Notons que les coefficients de diffusion du titane et du vanadium dans le silicium à 

300 °C sont 1,12.10-19 cm2/s et 2,1.10-16 cm2/s et sont donc négligeables. 

Examinons maintenant le cas de la silice : 

 
Figure II-30 : Coefficient de diffusion du deuterium dans la silice vitreuse en fonction de la température 

[She77] 

 Le coefficient de diffusion du deutérium dans la silice vitreuse entre 5 et 88 °C et entre 181 °C et 

~ 700 °C est tracé dans la Figure II-30-a et la Figure II-30-b respectivement [She77]. D’après ces 

courbes, le coefficient de diffusion du deutérium est ~ 2.10-8 cm2/s à 250 °C et ~ 2.10-11 cm2/s à 22 °C. 

Si l’on admet que le coefficient de diffusion de l’hydrogène est en première approximation 

√𝑀𝐷2 𝑀𝐻2⁄  = 1,414 fois plus élevé que celui du deutérium, ces valeurs indiquent que le coefficient de 

diffusion de l’hydrogène dans la silice peut être comparable au coefficient de diffusion de l’hydrogène 

dans les métaux cristallins. Ceci est montré dans la Figure II-31 qui rassemble des valeurs du coefficient 

de diffusion de réseau (dans les grains) pour différents métaux, notamment dans des métaux de 

transition (V, Ta et Nb). Néanmoins, comme nous l’avons vu précédemment, le coefficient de diffusion 

dans les matériaux polycristallins peuvent être beaucoup plus élevés en raison de la diffusion aux joints 

de grain. 

A 1000 °C les coefficients de diffusion du titane et du vanadium dans la silice thermique sont 

inférieurs à 6.10-19 cm2/s et 2,8.10-17 cm2/s [Fra03] et donc doivent être très faibles en dessous de 

300 °C. A 1200 °C le coefficient de diffusion de l’oxygène est 2,2.10-16 cm2/s et est donc aussi 

négligeable en dessous de 300 °C. 

En conclusion le silicium nu ou avec son oxyde natif peut être considéré comme une barrière de 

diffusion pour l’oxygène mais pas pour l’hydrogène. 
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Figure II-31 : Coefficient de diffusion de l’hydrogène dans différents métaux 

A : -Fe ; B : acier ferritique 4130 ; C : acier martensitique 4130 ; D : acier austénitique 304 ; E : vanadium ; F : niobium ; 
G : tantale ; H : palladium 

Formation de siliciures 

Le recuit thermique d’un film métallique sur silicium peut produire un film de siliciure par 

interdiffusion, ce qui ne semble pas souhaitable à priori pour un film getter. 

D’après Huang et al. [Hua08], la formation d’un siliciure d’yttrium est observé après un recuit rapide 

à 350 °C sous azote d’un film d’yttrium déposé sur silicium désoxydé. Ceci est en accord avec les 

travaux de Isogai et al. [Iso08] qui n’observent pas de formation de siliciure à 300 °C à 350 °C. Toutefois 

Chaim et al. [Chi07] ont observé la formation de siliciure après un recuit sous ultravide de 30 minutes 

à seulement 200 °C. Compte tenu de la grand affinité de l’yttrium à l’oxygène, cette différence provient 

peut-être de la pureté des films ou de l’environnement de recuit. L’épaisseur d’yttrium joue également 

un rôle [Chi07]. 

La possibilité d’une formation de siliciure de silicium lors de l’activation d’un film getter d’yttrium 

déposé sur silicium désoxydé ne peut donc pas être exclue. Lorsque le silicium n’est pas désoxydé, on 

s’attend à une augmentation de la température de formation de siliciure car la silice est une bonne 

barrière de diffusion pour les métaux mais à notre connaissance ceci n’est pas documenté. 

Dans le cas du zirconium sur silicium désoxydé, la formation de siliciure a été détectée à partir de 

246 °C [Far16]. La conclusion est donc la même que pour l’yttrium. 

Pour le titane, la température de formation de siliciure est de 550 °C sur silicium désoxydé et > 650 

°C si le titane est contaminé en oxygène [Ben85]. Notons également que le titane réagit avec la silice 

à partir de 400 °C. La formation de siliciure n’est donc pas un problème pour les films getter en titane. 

La température de formation du siliciure de vanadium semble encore plus élevée que celle du 

siliciure de titane (≥ 600 °C) [Tu73], donc il devrait être possible d’ignorer cette possibilité pour les 

films getters. 

En conclusion, la formation de siliciure lors de l’activation de films getter à base d’yttrium ne peut 

pas être complètement exclue car l’yttrium et le zirconium peuvent former des siliciures à T < 300 °C 
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sur du silicium désoxydé d’autant plus que la formation de siliciure peut éventuellement être plus 

faible avec des alliages. Néanmoins, sur du silicium avec son oxyde natif, les températures de formation 

des siliciures étant généralement nettement plus élevées, la formation de siliciure doit pouvoir être 

exclue dans ce cas. 

5. Sorption 

Comme indiqué au début du chapitre, la sorption résulte de l’ensemble des réactions de surface, 

ainsi que de la diffusion et des réactions intervenant dans le volume du film. Elle dépend aussi des 

réactions à l’interface film-substrat et de la diffusion dans le substrat. 

D’un point de vue global la sorption est caractérisée par la vitesse de sorption et la capacité de 

sorption. La vitesse de sorption d’une surface 𝐴 est donnée par : 

 𝑆 = 𝐴√
𝑘𝐵𝑇

2𝜋𝑚
. 𝑠 (II-31) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

√
𝑘𝐵𝑇

2𝜋𝑚
 : le taux d’arrivée des molécules de masse 𝑚 à la température 𝑇 

𝑠 : le coefficient de collage 

La capacité de sorption est définie, selon la norme ASTM [ASTM] très généralement adoptée, 

comme la quantité de gaz piégée au-delà de laquelle, la vitesse de sorption est réduite à 5 % de sa 

valeur mesurée 3 minutes après le commencement du test.  

Suite à cette norme, le monoxyde de carbone (CO) et l’hydrogène (H2) sont les gaz généralement 

utilisés pour évaluer les performances de sorption non réversible et réversible des films de matériaux 

getter respectivement. Mais la connaissance des propriétés de sorption des autres gaz, notamment 

N2, O2, CO2, CH4, … est aussi nécessaire pour une évaluation complète. 

A notre connaissance, il n’a pas de valeurs publiées des performances de sorption des films 

d’yttrium et des alliages Y-Ti, Y-Zr et Y-V. En revanche, à cause de son usage dans les pompes ioniques, 

les performances de sorption du titane ont été étudiées par différents auteurs. D’une manière 

générale, les mesures des vitesses et capacité de sorption des films getter sont peu nombreuses en 

raison des équipements onéreux et complexes nécessaires. Pour le zirconium et le vanadium elles sont 

quasiment inexistantes. Les alliages ZrTiV et ZrCoRe (Re = Rare Earth) et le titane peuvent être 

considérées comme des matériaux getter de référence pour comparer les performances de sorption 

d’un film getter car ce sont les plus performants et les plus utilisés pour l’ultravide et le packaging sous 

vide respectivement. Dans la suite nous présentons une revue rapide des propriétés de sorption de 

ces différents matériaux. 

Zirconium 

Pour une poudre avec des grains de 15 µm, la température d’activation optimum pour la sorption 

de l’hydrogène, et plus généralement pour le pompage dans une enceinte sous vide, a été mesurée à 

~ 450 °C pour une durée d’activation de 10 minutes [Par07]. Pour des dépôts sur des tubes, la 

température d’activation pour la sorption de CO, CO2 et H2 peut être réduite à ~ 150 °C si la durée 

d’activation est de 24 heures mais les coefficients de collage restent assez faibles (Figure II-32) [Šir18]. 
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Figure II-32 : Coefficient de collage de CO, CO2 et H2 sur Zr en fonction de la température d’activation pendant 24 heures 

(en lignes continues : films denses, en pointillés : films colonnaires) [Šir18] 

Titane 

Le titane a été très étudié comme matériau getter pour les pompes ioniques et pour l’encapsulation 

sous vide. Dans ce dernier cas, le film a été utilisé nu [Ten11b] ou recouvert d’une couche de 

passivation nanométrique en or, comme dans notre laboratoire [Wu16b], de Ni [Chi13], ou d’autres 

matériaux (voir Tableau I-9 du Chapitre I). La sorption a le plus souvent été qualifiée à partir de la 

différence de composition de l’atmosphère gazeuse dans la cavité d’encapsulation scellée ou dans une 

ampoule scellée [Ten11b] avec et sans film getter ou à partir du coefficient de qualité de 

microrésonateurs mécaniques encapsulés. D’après les résultats de L. Tenchine et al. [Ten11b] la 

température d’activation du titane nu pour une durée d’activation de 1 heure est dans la gamme 375 

– 450 °C. 

 
Figure II-33 : Vitesse de sorption en fonction de la quantité absorbée pour une chambre recouverte d’un film de Pd/Ti 

[Miy19] 

La Figure II-33 montre les courbes de sorption pour différents gaz obtenues pour une chambre 

ultravide avec des parois recouvertes de Pd/Ti [Miy19]. La surface n’étant pas précisée, la comparaison 

avec les autres films getter présentés dans cette partie n’est pas possible mais la Figure II-33 permet 

de voir que la vitesse et la capacité de sorption de CO et H2 sont assez similaires pour le titane. 

Des valeurs du coefficient de collage et de la capacité de sorption du titane ont été compilées en 

1976 par Harra [Har76] et en 1984 par Grigorov [Gri84]. Le Tableau II-3 synthétise les valeurs à 

température ambiante pour du titane évaporé par flash. Les vitesses de pompages initiales et les 

capacités de sorption sont élevées et assez peu dépendantes du gaz sauf pour H2 et D2. On notera 
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toutefois que les valeurs de capacité sont toutes supérieures à 1 monocouche, ce qui est sujet à 

caution. 

Gaz H2 D2 H2O CO N2 O2 CO2 

Coefficient de 

collage 

0,06 

0,012* 

0,1 

0,15* 

0,5 

 

0,7 

0,9* 

0,3 

0,22* 

0,8 

0,9* 

0,5 

0,44* 

Capacité de 

sorption 

(1015 mol/cm2) 

7,6 – 230 5,8 – 11 30 4,9 – 23 0,3 – 12 24 5 – 24 

Tableau II-3 : Valeurs moyennes des valeurs compilées par D. J. Harra et G. I. Grigorov du coefficient de collage et de la 
capacité de sorption du titane pour différents gaz 

(* : valeurs de Grigirov) [Har76, Gri84] 

Vanadium 

Les travaux sur les propriétés de sorption de gaz du vanadium pur massif en couche mince sont 

quasiment inexistants. Dans des thèses précédentes dans notre équipe à l’IEF [Wu16b, Lem17], ce film, 

le plus souvent recouvert avec une couche de protection de quelques nanomètres d’or a été étudié du 

point de vue de l’activation thermique et de l’incorporation d’oxygène sous pression partielle d’air 

mais sans mesures de cinétiques de sorption de CO, H2 ou d’un autre gaz. 

ZrTiV 

 
Figure II-34 : Vitesse de sorption en fonction de la quantité de molécules adsorbées pour des films de ZrTiV/Cu pulvérisés 

avec du krypton et activés pendant 2 heures à 325 °C 
a) sorption du CO à différentes températures de dépôt ; b) comparaison de la sorption de CO, N2 et H2 [Ben03] 

La Figure II-34 à gauche montre la cinétique de sorption de CO par des films de ZrTiV pulvérisés 

avec du krypton à différentes températures de dépôt et activés pendant 2 heures à 325 °C [Ben03]. La 

dépendance avec la température de dépôt est attribuée à la variation de rugosité et de porosité des 

films. La vitesse de pompage initiale est très élevée (~ 10 l.s-1.cm-2) et la capacité de sorption est de 

l’ordre de 0,5 à 1 monocouche (1015 mol/cm2). Si la durée d’activation est prolongée jusqu’à 24 heures, 

la température d’activation peut être réduite à 180 °C. La comparaison des vitesses de pompage de 

CO, N2 et H2 (Figure II-34-b) montre que pour ces deux derniers gaz, la vitesse de pompage initiale est 

un peu plus d’un ordre de grandeur plus faible mais la capacité de sorption est voisine de celle de CO. 

Les performances présentées dans la Figure II-34 sont parmi les meilleures publiées, des valeurs de 

vitesse de sorption jusqu’à 10 fois plus faibles et des capacités de sorption similaires ou plus de 3 fois 

plus faibles ont aussi été reportées pour cet alliage [Liu05, Lai12, Mal09]. 
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ZrCoRe 

Cet alliage a été proposé par la société italienne SAES, leader mondial des matériaux getter massifs 

et en couches minces pour l’industrie. La composition du getter SAES est Zr75Co22Re3 où Re est du 

mischmétal (alliage de terres rares) de composition Ce53La30Nd12Pr4,6. Le rôle du cobalt est d’augmenter 

le paramètre de maille et peut-être aussi de jouer le rôle de catalyseur pour la dissociation des gaz. Les 

terres rares ont pour but de dépléter en oxygène le zirconium pour réduire la température d’activation 

et sans doute aussi de favoriser le piégeage de l’hydrogène. Ce type de film getter est commercialisé 

et très utilisé dans l’industrie du semi-conducteur pour le packaging sous vide. Les informations 

disponibles sont en conséquence peu détaillées. 

La Figure II-35 montre les courbes de sorption de l’hydrogène obtenus pour un film colonnaire de 

ZrCoRe pulvérisé et une tri-couche de ZrCoRe film dense/film colonnaire/film dense [Bu12]. La tri-

couche a pour but de limiter l’oxydation de surface et l’effet du dégazage du substrat (barrières 

d’oxydation et de diffusion). La vitesse de sorption initiale et la capacité de sorption sont assez faibles 

pour le film unique mais beaucoup plus élevées et voisines de celle de ZrTiV pour le système tri-couche 

ce qui montre que cette approche est intéressante. D’autres travaux du même laboratoire ont montré 

qu’un dégazage prolongé du substrat (6 h – 300 °C) avant dépôt du film getter permettait un gain d’un 

facteur ~ 2,5 sur la vitesse de sorption de l’hydrogène pour un film de ZrCoCe [Xu16]. 

 
Figure II-35 : Courbes de sorption de H2 pour des films de ZrCoRe (couche simple et tri-couche) 

d’épaisseur > 1 µm activés à 300 °C pendant 15 à 60 min [Bu12] 

Conclusion 

En résumé, les performances de sorption disponibles de Zr, Ti et V et des alliages getter les plus 

performants et les plus utilisés pour l’ultravide (ZrTiV) et le packaging sous vide (ZrCoRe) ont été 

recensées. Globalement les vitesses de sorption ou coefficients de collage de CO sont plus élevées 

pour les alliages et les capacités de sorption maximum sont de l’ordre d’une monocouche et semble-

t-il jusqu’à 10 monocouches pour le titane. Pour N2, et H2 les vitesses de sorption sont au moins 10 fois 

plus faibles mais les capacités de sorption peuvent être voisines de celle pour CO. Il convient de 

remarquer que ces résultats ont été typiquement obtenus sous ultravide, sur des surfaces rugueuses 

et pour des durées d’activation thermique très longues et donc dans des conditions de mise en œuvre 

très éloignées du packaging sous vide. 
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6. Conclusion du Chapitre II 

Dans ce chapitre, nous avons fait un état des lieux des connaissances sur les propriétés 

d’interactions entre gaz et solides et particulièrement les propriétés d’adsorption, de diffusion et 

d’absorption communes aux matériaux getter. Nous avons notamment établi ces propriétés pour 

l’yttrium, le zirconium, le titane et le vanadium vis-à-vis de l’oxygène et de l’hydrogène sans oublier de 

traiter succinctement le cas des interactions de ces métaux et gaz avec le substrat (Si avec 

éventuellement une couche fine de SiO2). 

Nous avons mis en évidence des propriétés de sorption et de diffusion intéressantes de l’yttrium 

pour en faire un matériau getter basse température alliant parfaitement les propriétés de stockage de 

l’oxygène et de l’hydrogène. Cet élément sera étudié en tant que tel durant cette thèse, comme film 

mince pur ou d’alliage avec Ti, Zr, V. 
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Chapitre III - Techniques expérimentales 

1. Introduction 

Ce chapitre présente les méthodes et techniques utilisées durant ces travaux de thèse sur l’étude 

de nouveaux films getters pour l’encapsulation sous vide de MEMS. 

Dans un premier temps, nous reviendrons sur les techniques conventionnelles du domaine des 

films minces en y apportant quelques précisions relatives à l’étude en cours. Nous commencerons par 

la présentation de la méthode de fabrication de nos films minces getters : la co-évaporation sous vide. 

Nous y évoquerons les spécificités du bâti utilisé et discuterons des difficultés rencontrées avec 

l’évaporation d’yttrium. Puis, le chapitre s’ouvrira sur les techniques d’analyse en salle blanche 

spécifiquement utilisées pour la caractérisation de nos échantillons. Nous résumerons brièvement les 

apports de chaque technique dans la problématique getter. 

Dans un deuxième temps, nous nous concentrerons particulièrement sur les méthodes d’analyse 

par faisceau d’ions (IBA), qui permettent la caractérisation en profondeur de matériaux et de films 

minces. Dans le cadre de notre étude, nous utilisons ces méthodes pour la caractérisation de 

l’oxydation et de l’hydrogénation de nos films en fonction de la profondeur et l’observation des 

phénomènes de diffusion et de sorption en fonction de la température. 

Enfin, nous présenterons le bâti ultravide de caractérisation des getters, dont la réalisation a été 

poursuivie durant cette thèse. Cet outil apportera ses premiers résultats à la suite de cette thèse, dans 

la continuité du projet actuel dont il est l’un des éléments majeurs. Il permettra à terme l’analyse de 

l’activation et de la sorption de films minces getters en fonction de la température et la nature du gaz 

dans un vide allant de 10-4 à 10-10 mbar. 

2. Techniques d’élaboration et d’analyse des films getter en salle 

blanche 

Pour l’étude de getters utilisés dans l’encapsulation sous vide de MEMS nous devons nous placer 

dans les conditions de propreté que requièrent cette application. C’est pourquoi tous les dépôts de 

films et de caractérisation des films sont effectués en salle blanche (sauf analyses par faisceau d’ions). 

2.1. Co-évaporation 

2.1.1. Présentation du bâti de co-évaporation 

Pour produire nos échantillons, nous avons choisi l’évaporation sous vide par canon à électrons. Du 

fait de l’oxydation native des matériaux getters, la phase de dépôt doit se faire des conditions 

d’ultravide pour garantir une haute pureté des échantillons. Les conditions de dépôt doivent donc être 

particulièrement scrutées. 

La moindre sorption de gaz formerait pendant le dépôt un oxyde ou une autre contamination dans 

le film et diminuerait sa capacité de sorption et ses propriétés. Tous les échantillons ont été déposés 

dans un co-évaporateur par canons à électrons (Figure III-1) sous une pression inférieure à 10-8 mbar 

et pouvant aller jusqu’à 5.10-10 mbar dans les meilleurs cas. 
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a)   b)  
Figure III-1 : Configuration du co-évaporateur Plassys MEB 800 S 

a) schéma technique du co-évaporateur Plassys MEB 800 S annoté ; b) représentation des flux d’évaporations des 3 creusets 
dans l’enceinte de dépôt 

Afin de conserver les meilleures conditions possibles, l’enceinte n’est ouverte que pour le 

chargement des matériaux dans les creusets. Un sas d’insertion est utilisé pour placer les substrats 

vierges dans la chambre. Afin de garantir un excellent niveau de vide dans ce bâti, toute résine est 

proscrite. Nous réalisons donc des dépôts pleine plaque sur le substrat de silicium. 

2.1.2. Rôle et contrôle des paramètres de dépôts 

Contrôle par les conditions de dépôts (température) 

Dans la littérature, le contrôle de la structure de films évaporés a notamment été étudié par H. T. 

G. Hentzell et al. [Hen84]. Ils rapportent qu’après l’étude de l’évaporation d’un dizaine d’éléments 

sous différentes conditions une constante permet de prédire l’aspect granulaire des films déposés. 

Cette constante est la température réduite 𝑇𝑠/𝑇𝑚 ; où 𝑇𝑠 est la température du substrat et 𝑇𝑚 celle de 

la fusion du matériau évaporé. 

H. T. G. Hentzell et al. observent différents régimes granulaires en fonction de ce rapport, ces 

régimes sont décrits en Figure III-2. Globalement, plus la température du substrat est élevée, plus la 

taille des grains sera élevée. 

 
Figure III-2 : Structure Zone Model de H. T. G. Hentzell et C. R. M. Grovenor 

[Hen84] 
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Pour 𝑇𝑠/𝑇𝑚 < 0,2, les grains constituant la couche mince sont de diamètre constant et généralement 

inférieur à 20 nm. La quantité de joints de grains est très importante. Un empilement colonnaire des 

grains peut exister. 

Entre 𝑇𝑠/𝑇𝑚 = 0,2 et 𝑇𝑠/𝑇𝑚 = 0,3, de gros grains apparaissent (diamètre > 500 nm). Ils sont de plus 

en plus nombreux à mesure que la température du substrat augmente. La présence de gains de cette 

taille n’est pas bénéfique aux getters en couche mince. En effet, le nombre de joints de grains est 

largement diminué, réduisant ainsi la diffusion des espèces dans le film. 

Au-delà de 𝑇𝑠/𝑇𝑚 = 0,3, le film devient peu à peu colonnaire. Mais les domaines cristallins sont très 

grands. La cinétique de diffusion est donc de type B (voir C) est n’est plus bénéfique au getter. Pour 

𝑇𝑠/𝑇𝑚 > 0,4, la quantité de petits grains en profondeur est même minime, i. e. réduite à la seule 

interface avec le substrat. 

Pour une température réduite 𝑇𝑠/𝑇𝑚 > 0,5, les grains sont particulièrement gros. Ils forment de 

grands domaines monocristallins. Cette configuration n’est pas intéressante dans notre cas car les 

joints de grains y sont rares, la cinétique de diffusion y sera de type C. 

 
Figure III-3 : Structure Zone Model de P. B. Barna et M. Adamik 

[Bar98b] 
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Dans notre cas, les dépôts sont effectués sans chauffage (300 K environ), nous nous situons donc à 

une température réduite 𝑇𝑠/𝑇𝑚 d’environ 0,15 (Tableau III-1) ; i. e. dans une zone à forte concentration 

de grains et de petite dimensions. 

Matériau Ts (K) Tm (K) Ts/Tm 

Titane 293 1941 0,15 

Vanadium 293 2183 0,13 

Yttrium 293 1795 0,16 

Zirconium 293 2128 0,14 

Tableau III-1 : Températures réduites des matériaux évaporés dans cette étude 

Mais P. B. Barna et M. Adamik [Bar98a] apportent en 1998 un complément important au Structure 

Zone Model de H. T. G. Hentzell et C. R. M. Grovenor. Ils distinguent modèle idéal et modèle réel par 

l’introduction de l’effet des impuretés présentent dans le film, incorporées pendant le dépôt. 

L’adsorption par exemple d’oxygène sur les faces cristallines des grains pendant l’évaporation peut 

modifier la croissance de ceux-ci. L’influence de la teneur en impuretés durant le dépôt selon ces 

auteurs est représentée dans la Figure III-3. Les quantités d’impuretés dans les dépôts sont établies en 

quatre cas : pur (aucune impureté), basse, moyenne, haute (Figure III-3-a, b, c et d respectivement). 

Dans le cas d’une basse contamination, la croissance se fait en colonnes. En revanche pour une 

contamination moyenne, nous retrouvons approximativement le modèle décrit par H. T. G. Hentzell et 

C. R. M. Grovenor. Enfin, dans le cas d’une haute contamination, il n’y a qu’une seule zone I à III, la 

présence de petits grains est systématique à toutes les températures de dépôt. La croissance 

colonnaire des grains ne peut pas être réalisée. Seuls quelques gros grains peuvent apparaître ici et là 

à haute température de dépôt, au milieu des petits grains. 

Contrôle par les conditions de dépôts (angle d’incidence) 

Un autre moyen de contrôler la structure du film est de jouer sur l’incidence de l’évaporation 

pendant le dépôt. Cette technique est couramment utilisée pour le dépôt de films minces [Haw07]. 

Elle a par exemple été utilisée par le passé dans notre équipe [Wu16b], où des dépôt de films getter 

Au/Ti ont été réalisés par évaporation. Le titane a été évaporé sous différents angles d’incidence du 

substrat, tandis que l’or était évaporé selon la normale du substrat pour garantir le recouvrement total 

du getter et ainsi sa protection contre l’oxydation native (Figure III-4). 

 
Figure III-4 : Dépôt d’or sous incidence ou sans incidence, sur un film de titane évaporé sous incidence oblique 

[Wu16b] 

L’inclinaison du substrat pendant l’évaporation de titane permet d’obtenir une structure en 

bâtonnets schématisée sur la Figure III-4 ci-dessus et visible sur la Figure III-5. Trois angles d’incidence 

ont notamment été testés : 30°, 50° et 70°. Une porosité de 22 % et 57 % est obtenue pour les dépôts 

avec des angles d’incidence de 50° et 70° respectivement tandis que le dépôt sous 30° d’incidence est 

dense et ne semble pas colonnaire [Wu16b]. 
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Figure III-5 : Coupe de films minces de titane évaporés sous incidence, recouverts d’or 

[Wu16b] 

Des mesures EDX semblent toutefois montrer un défaut de recouvrement de l’or pour le film de 

titane évaporé à 70° car le taux d’oxygène détecté montre que le film est très fortement contaminé. 

Pour les deux autres dépôts, aucune trace d’oxygène n’est détectée. 

a)  b)  
Figure III-6 : Oxydation de films de titane déposés à 0°, 30° ou 50° après recuit à différentes températures (1h, N2) 

a) variation de résistance R□ des films en fonction de la température ; b) quantification de l’oxygène en fonction de la 
température de recuit par EDX ; [Wu16b] 

Les mesures réalisées ensuite sur des dépôts à 0°, 30° et 50° montrent que la température 

d’activation est réduite pour un angle d’incidence de 50° (Figure III-6-b). La structure colonnaire 

observée au MEB permet en effet une meilleure diffusivité à travers les joints de grains. Les mesures 

électriques réalisées sur des échantillons recuits sous azote montrent une hausse de la résistance du 

film dès 200 à 250 °C (Figure III-6-a), signe d’une oxydation du film et donc d’activation de la diffusion 

de l’or dans le titane. 

Influence de l’épaisseur 

L’influence de l’épaisseur sur la structure des films déposés est un élément très connu dans le 

domaine des couches minces métalliques. L. Tenchine [Ten11] a par exemple mesuré la taille des grains 

et la rugosité d’un film getter de titane en fonction de l’épaisseur déposée (Figure III-7). 

 
Figure III-7 : Evolution de la rugosité et de la taille de grains en fonction de l’épaisseur de dépôts de titane 

[Ten11] 



 

Chapitre III - Techniques expérimentales 

Page | 80 
 

La rugosité évolue linéairement et faiblement selon l’épaisseur de film tandis que la taille des grains 

et leur morphologie est d’abord constante pour des films de 20 à 75 nm, puis croissante à mesure que 

le film s’épaissit. 

Cela est bien le signe que les propriétés getters, très liées à l’état de surface et la microstructure 

des films, peuvent aussi varier selon ces paramètres. 

Influence du substrat 

 
Figure III-8 : Dépots de Ti-Zr-V sur différents substrats vus par MEB 

a) déposé sur acier inoxydable ; b) sur cuivre polis ; c) sur Glidcop® ; d) sur verre ; e) sur aluminium ; f) sur bérilium [Pro02] 

Par ailleurs, comme l’explique A. Prodromides dans sa thèse [Pro02], le substrat peut également 

jouer un très grand rôle dans la texture du film getter. Dans les travaux de A. Prodromides, le getter 

étudié est le Ti-Zr-V pour la couverture de canalisations d’accélérateur de particule au CERN. La 

méthode de dépôt est la pulvérisation cathodique. Les conditions d’études diffèrent donc de notre cas. 

Néanmoins, elle rapporte qu’un même film déposé sur différents supports présente des structures très 

différentes. 

Pour l’exemple pris de films déposés sur acier inoxydable, cuivre polis ou verre (Figure III-8-a, b, d), 

le film est très homogène. En revanche, lors de l’utilisation d’autres substrats tels qu’un alliage de 

cuivre et de particules d’alumine, de l’aluminium ou encore du béryllium (Figure III-8-c, e, f), le film est 

extrêmement poreux et rugueux, ce qui pourrait conférer au getter des propriétés différentes. 

Conclusion du rôle de la structure 

Ainsi, de très nombreux paramètres peuvent jouer sur l’efficacité getter. Du support, à l’épaisseur 

de couche en passant par les modes de dépôts (innombrables), tous jouent d’une façon ou d’une autre 

sur la structure. Le contrôle de cette structure est donc primordial mais n’est pas le seul paramètre 

jouant sur la sorption. Notre objectif est de trouver de nouveaux getters capables de sorber tous les 

gaz, sans distinction et avec une grande efficacité. Outre la structure du film, c’est la nature des 

éléments getters utilisés qui peut permettre une avancée dans ce domaine. C’est pourquoi dans ce 

travail nous nous intéresserons à l’yttrium et aux alliages à base d’yttrium comme nouveaux matériaux 

getter. 
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2.1.3. Dépôts des films getter à base d’yttrium 

Désorption de gaz 

Pendant les dépôts, une analyse résiduelle de gaz (RGA) est réalisée, en mode suivi de masse. Cette 

surveillance est nécessaire afin de qualifier et quantifier les éventuelles désorptions des matériaux lors 

de leur évaporation et anticiper les contaminations des films évaporés. Nous avons pu notamment 

observer de grandes quantités d’hydrogène (H2) désorbées par certains métaux dès le déclenchement 

du canon à électron et en plus faible quantité par les parois de la chambre à mesure que celle-ci 

chauffait. 

Parmi les éléments évaporés, l’yttrium est le principal contributeur de ces désorptions. La Figure 

III-9 est un enregistrement de RGA réalisé pendant l’évaporation d’un film mince d’yttrium. Le temps 

du dépôt est mis en évidence par l’ouverture du cache (Shutter = 1). 

 
Figure III-9 : Suivi RGA des désorptions de gaz pendant un dépôt d'Yttrium 

Les plus grandes désorptions interviennent pour les premiers dépôts, juste après le chargement du 

creuset. Le matériau est brut et doit être fondu par balayage du faisceau pour la constitution d’une 

cible homogène. Dans cette opération il nous est arrivé de constater une augmentation extrêmement 

rapide de pression à 10-2 mbar pendant quelques secondes puis dans les gammes 10-5 et 10-6 mbar 

avec une puissance de faisceau d’électron minimale (quelques mA), très insuffisante pour amorcer une 

évaporation. La Figure III-10 montre la pression mesurée dans l’enceinte à la fin de l’évaporation par 

la jauge Bayard-Alpert ainsi que par le spectromètre de masse, au fur et à mesure des dépôts d’yttrium. 

 
Figure III-10 : Evolution des pressions et pressions partielles d’hydrogène en fin de depôt au cours des évaporations d’yttrium 

(la différence de pression est due au type et à la position des détecteurs dans la chambre) 
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La quantité d’hydrogène désorbée diminue assez rapidement dépôts après dépôts car les creusets 

sont suffisamment grands pour ne pas être rechargés régulièrement. Les charges d’évaporation sont 

conservées sous vide. 

Ces analyses montrent que la charge initiale d’yttrium, sous forme de granulés, contient 

initialement de l’hydrogène et/ou absorbe de l’hydrogène qui est facilement désorbé par 

l’échauffement généré par le faisceau d’électron pour l’évaporer. Cela signifie que le film mince getter 

pourrait être amené à en contenir de grandes quantités. Mais la capture définitive, et ainsi le stockage 

d’hydrogène semble tout de même difficile au vu de la facilité de désorption du matériau. Cette 

question sera étudiée lors des chapitres IV et V. 

La deuxième observation qui peut être faite est qu’il est très difficile de déposer un film mince ultra-

pur d’yttrium. L’hydrogène désorbé peut être facilement ré-absorbé par le film au cours du dépôt. Il 

doit être fait à très basses pressions (< 10-9 mbar) [Raj84] pour éviter toute contamination amont et la 

diminution des capacités de sorption du film. Ces larges désorptions empêchent si ce n’est d’avoir les 

meilleures conditions, d’avoir des conditions parfaitement reproductibles entre deux dépôts. Au fur et 

à mesure de l’augmentation du nombre de dépôts, les conditions se stabilisent. 

Contenu en hydrogène d’un granulé d’yttrium 

Les grandes quantités de gaz désorbés nous ont conduit à étudier la composition d’une charge 

d’yttrium avant d’être fondue, à l’aide des techniques d’analyses par faisceau d’ions. 

En utilisant l’ERDA sur un lopin d’yttrium pur non fondu, nous avons pu estimer la concentration 

atomique moyenne d’hydrogène à environ 10 %. Le dépouillement de l’ERDA est particulièrement 

difficile en raison de l’oxydation importante de l’yttrium mais révèle que la quantité d’hydrogène est 

un peu plus importante en surface. Des analyses complémentaires sont nécessaires pour déterminer 

ce taux plus précisément. En profondeur, le rapport moyen H/Y est de l’ordre de 1/10 environ. 

Contrôle de la structure et de l’épaisseur 

Un des paramètres important du dépôt est le contrôle de la vitesse de dépôt et de l’épaisseur totale. 

La microstructure peut être fortement modifiée par la vitesse d’évaporation. Si le matériau est déposé 

à très faible vitesse (typiquement < 0,1 nm/s) le film aura tendance à être polycristallin à gros grains 

et fortement contraint. En revanche pour une évaporation plutôt rapide, l’arrangement atomique sera 

difficile, le film sera peu contraint et amorphe ou polycristallin à petits grains. 

Nos dépôts de films métalliques sont donc effectués à une vitesse d’évaporation de 0,5 nm/s et 

surveillées par des balances à quartz positionnées sur la trajectoire du flux d’évaporation (Figure III-1-

b). Dans le cas de l’évaporation d’alliages, c’est la vitesse d’évaporation totale qui est de 0,5 nm/s. Les 

vitesses d’évaporations individuelles sont établies à partir de cette vitesse d’évaporation totale et des 

densités des deux matériaux évaporés. De légères déviations sur la composition effective de nos 

alliages ont été observées, du fait de variations du flux d’évaporation, observé pour l’yttrium. 

La raison de ces variations semble être le creusement de la cible d’yttrium. Nous présentons ci-

après notre interprétation de ce phénomène, qui n’a pu être détecté que tardivement dans cette 

étude. 

Creusement de la cible 

Dans notre étude de l’yttrium, nous nous sommes aperçus d’un creusement de la cible. Les granulés 

sont bien évaporés et non sublimés, mais la phase liquide est très localisée. Il n’est pas possible de 

faire un bain d’yttrium. De ce fait, la consommation de matériau est très localisée et entraine un 
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creusement du matériau très localement. Cela nous pose des problèmes quant à la reproductibilité 

des films et au contrôle de leurs épaisseurs. 

L’évaporation est contrôlée par des témoins censés être fiables : les quartz, légèrement déportés 

par rapport au porte-échantillon (Figure III-11). Or il semble qu’ici le creusement de l’yttrium génère 

une déviation du flux évaporé (Figure III-11-b) car la déviation d’épaisseur déposée augmente 

fortement pour les échantillons évaporés à partir de cibles déjà consommées en partie. 

 a)  b)  
Figure III-11 : Effet supposé du creusement des cibles d’yttrium sur les poires d’évaporation 

a) pour un creuset plein, évaporation homogène ; b) pour un creuset entamé, évaporation orientée 

En conséquences, la quantité de matériau évaporé sur le substrat devient très différente de celle 

évaporée sur le quartz. Durant cette thèse il nous a donc été très difficile de réalisé des dépôts 

reproductibles. Ainsi, certains dépôts d’yttrium purs pouvaient avoir des épaisseurs plus faibles ou plus 

importantes que prévues en fonction de l’état de creusement de la cible au moment du dépôt par 

rapport à celui au moment de la calibration des flux. Pour des dépôts d’alliages YmXn, le rapport 𝑚/𝑛 

déviait de la composition visée selon l’état de la cible, mais globalement ce rapport ne variait pas selon 

la profondeur dans un seul et même film évaporé (vérifié par analyses par faisceau d’ions). 

Pour s’affranchir de ces difficultés, il faut balayer le faisceau sur toute la surface du creuset. Ainsi, 

le faisceau d’électron est moins concentré et moins de trous se formeront dans la cible. Mais de 

nombreuses difficultés apparaissent, du fait notamment de la nature du matériau sous faisceau. 

L’yttrium devient plus mou lorsqu’il est soumis au bombardement d’un faisceau d’électron, mais il 

ne se liquéfie pas. Ainsi, la zone évaporée est très restreinte. Pour étendre la surface d’évaporation et 

ainsi diminuer le creusement, il est nécessaire d’élargir le spot ou d’effectuer un balayage de la surface 

du matériau. Dans les deux cas, cela revient à augmenter significativement l’intensité de faisceau pour 

conserver un flux d’évaporation satisfaisant. Nous avons utilisé le balayage rapide de la cible par une 

figure de « 8 » tournant. 

Le balayage du faisceau doit être parfaitement contrôlé, mais est très difficile à obtenir. La difficulté 

vient du fait qu’il ne peut pas être clairement visible. Sur la cible, la présence du faisceau est 

uniquement détectée visuellement par un point lumineux sur le matériau cible. Mais à fort courant, 

pour atteindre l’évaporation, la lumière générée par le spot est très intense, on localise donc 

facilement le centre de l’évaporation mais il n’est pas possible d’en distinguer les contours. 

Si le faisceau devient trop décalé par rapport au centre du creuset, alors une partie touchera le liner 

en alumine (Al2O3) du creuset et l’évaporera en même temps que l’yttrium ciblé. Mais le spot sur ce 

matériau n’est pas ou est peu lumineux. On se retrouvera alors avec une contamination en aluminium 

dans les films. Ce problème a été observé pour plusieurs échantillons dont un échantillon d’yttrium, 

central dans la thèse, censé être pur. Involontairement, nous avons donc créé un alliage Y89Al11. Nous 

l’avons étudié et comparé à un échantillon d’yttrium pur. Les mesures réalisées sur cet alliage seront 

discutées plus loin dans le Chapitre IV, avec les autres alliages. 
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Dégradation de l’yttrium 

Lors de tests nous avons mis en évidence une très forte dégradation de l’yttrium face aux solvants, 

en particulier avec l’eau. Des tests d’intégration de films getter à base d’yttrium ont montré aussi des 

dégradations très importantes et répétées lors du lift-off par le solvant SVC-14 par exemple. 

2.2. Traitements thermiques en four tubulaire pour les mesures ex situ 

Pour toutes les mesures dites "ex situ", les échantillons analysés sont passés par un cycle de 

traitement thermique d’une heure dans un four tubulaire à température fixée. Ce traitement 

thermique a été effectué sous atmosphère raréfiée d’oxygène (balayés par un flux continu d’argon), 

afin de ne pas saturer immédiatement les getters à l’activation. 

Ce mode de recuit présente des avantages et des inconvénients explicités ci-après. Dans notre 

première approche, le but était de comparer les capacités globales d’absorption de l’oxygène de films 

getters d’yttrium et d’alliages à base d’yttrium. Pour comparer au mieux de nombreux échantillons, le 

mieux est de reproduire parfaitement les conditions de leur traitement thermique. Pour cela, un recuit 

collectif est effectué. 

Malgré un recuit sous argon, de grandes quantités d’oxygène et d’hydrogène sont absorbées par 

les films (dont les résultats seront abordés Chapitre IV). Cela constitue à la fois un avantage et un 

inconvénient pour notre étude. L’avantage est bien sûr la possibilité de déterminer une capacité de 

sorption en at/cm2 de film en fonction de la température atteinte. Ainsi, une comparaison entre 

alliages de composition différente est très facile. En revanche, cela signifie qu’une source importante 

et non maîtrisée de gaz est présente au moment de ce traitement thermique. 

Nous pensons que la majorité des espèces sorbées proviennent de l’air de la salle blanche à 

l’ouverture du four mais nous n’avons aucun moyen de le quantifier. En effet, le four tubulaire dispose 

d’un plateau sur lequel sont positionnés les échantillons. Les échantillons sont insérés dans le four 

alors que celui-ci est déjà chaud. Le mode de retrait est identique, le four n’est jamais éteint. En 

conséquances, les échantillons sont encore à haute température lorsque le four est ouvert et le plateau 

coulisse. Ce serait à ce moment-là que la majorité de la sorption se produit. 

Cela n’est donc pas idéal pour l’étude de sorption mais cela a l’avantage de nous permettre une 

comparaison des performances d’un grand nombre d’échantillons dans les mêmes conditions. Ce 

travail a vocation à être uniquement comparatif et à orienter notre travail futur dans des conditions 

de mesures plus maîtrisées, avec notamment des analyses avec traitement thermique in situ, qui ne 

peuvent être effectuées que sur un nombre limité d’échantillons. 

2.3. Mesures de la résistivité en fonction de la température 

2.3.1. Présentation des bancs de mesures du C2N et de la technique 

Bancs de mesures 

Dans cette étude, de nombreuses mesures électriques ont été réalisées, permettant la 

caractérisation simplifiée de l’état des films déposés en fonction du temps et/ou de la température. 

Lors de l’oxydation (par exposition à l’air après dépôt, ou par effet getter après activation thermique), 

les films minces getters évolueront d’un état métallique (conducteur) à oxydé (isolant). Par la mesure 

de l’évolution de la résistivité des films, il est donc possible de détecter de manière simple, rapide et 

in situ l’effet getter. 
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Pour ces mesures, nous nous sommes servis de stations de mesures 4-pointes en salle blanche. La 

première nous permet de mesurer la résistivité de nos films à l’air juste après dépôt et de façon 

ponctuelle à divers moments durant leur durée de vie. La seconde, dont l’architecture du bâti est 

représenté Figure III-12, développée par notre équipe, est entièrement automatisée pour permettre 

des mesures en continu dans différentes conditions de pression et de température. 

 
Figure III-12 : Schéma simplifié du banc de mesure 4-pointes sous vide et en température 

Le système est composée d’une tête 4-pointes en ligne, d’un système de chauffage par 

rayonnement autorégulé, d’un système de pompage permettant d’atteindre une pression résiduelle 

voisine de 10-6 mbar et d’une fuite réglable d’air pour faire varier la pression jusqu’à 10-2 mbar. Le tout 

est contrôlé par ordinateur et un programme de mesure peut y être appliqué, gérant 

automatiquement la régulation de température et l’activation ou non de la fuite pendant la mesure. 

Par ailleurs, durant la dernière année de thèse, des modifications majeures ont été apportées dans 

l’optique d’une caractérisation plus poussée des matériaux getters. Le nouveau bâti permet désormais 

d’atteindre une pression résiduelle dans la gamme 5 – 8.10-8 mbar et le choix des gaz de fuite parmi : 

H2, O2, N2, Ar, 2D2, 18O2, Air. 

Mesures électriques par la méthode 4-pointes 

Plusieurs méthodes de mesures peuvent utiliser 4 pointes pour la mesure de la résistance d’un 

matériau. La méthode de Van der Pauw par exemple, impose de placer les pointes 4 à la périphérie 

d’un échantillon de dimensions quelconques. Le courant est alors imposé par deux pointes opposées, 

la tension mesurée par les deux autres. Cette méthode est applicable dans une large gamme de 

température dans un premier temps mais elle est difficile à mettre en place car les facteurs correctifs 

pour extraire la résistance du film dépendent de la taille des pointes, de leur localisation, de la 

géométrie de l’échantillon et cette mesure nécessite une commutation des contacts. C’est pourquoi 

une autre technique a été utilisée : la mesure 4-pointes en ligne. 

Cette technique est la plus employée pour mesurer la résistance de matériaux pour la 

microélectronique ou de films déposés en couches minces. L’utilisation de ce mode de mesure permet 

de s’affranchir de la résistance des contacts et ainsi de ne mesure que la résistance du matériau. La 

configuration de la mesure à l’échelle de l’échantillon est représentée sur la Figure III-13. 

En plaçant les 4 pointes en ligne, le facteur de correction est constant et connu (𝐶0 de l’Equation 

III-1). Le principe de la mesure est l’établissement d’un courant électrique les deux pointes externes 

de la tête 4-pointes (Figure III-13). Dans le même temps, la tension induite est mesurée entre les deux 
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pointes internes. Il suffit d’utiliser un voltmètre de haute impédance devant celle de l’échantillon pour 

s’affranchir de la résistance de contact des pointes. 

 
Figure III-13 : Configuration de la mesure électrique 4-pointes 

La tension mesurée 𝑈 est donc directement proportionnelle à la résistance R□ du film. La notion de 

résistance R□ est employée dans cette configuration afin d’exprimer la résistance équivalente d’un film 

de dimensions carrées. Pour corriger l’effet dû aux dimensions de l’échantillons, un deuxième facteur 

de correction est appliqué : 𝐶1. 

La résistance R□ de l’échantillon vaut donc : 

 𝑅□ = 𝐶0𝐶1
𝑈

𝐼
 (III-1) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐶0 : la constante de correction due à la configuration de mesure 

𝐶1 : la constante de correction due aux dimensions de l’échantillon 

𝑈 : la tension (V) 

𝐼 : le courant (A) 

Dans le cas de pointes alignées et à égale distance les unes des autres, C0 vaut 
𝜋

ln(2)
. 

Par ailleurs, le facteur de correction dû aux dimensions de l’échantillon 𝐶1 est un facteur de 

correction inférieur à 1 dont la valeur doit corriger les effets de bords sur la distribution des lignes de 

courant dans le matériau. Si les bords de l’échantillon sont suffisamment éloignés des pointes, ce 

facteur tend vers 1. Durant l’ensemble de cette thèse, les dimensions des échantillons utilisés étaient 

au minimum de 20x20 mm permettant de négliger 𝐶1, qui tend vers 1. Ainsi l’équation III-1 devient 

pour nos échantillons : 

 𝑅□ =
𝜋

ln(2)

𝑈

𝐼
 (III-2) 

Prenons le cas d’un modèle très simple bicouche de deux matériaux résistifs. Nous pouvons faire 

une analogie avec le modèle des résistances équivalentes en parallèle (Figure III-14). 
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Figure III-14 : Modèle électrique équivalent de mesure d’un film résistif multicouches par la méthode 4-pointes 

En supposant la première couche comme un oxyde formé par le getter (isolant) et la seconde 

comme le film métallique restant (conducteur) ; à mesure que celui-ci sera consommé la résistance 

équivalente du film augmentera. Il est ainsi possible de détecter la formation d’oxyde dans le film par 

une simple mesure électrique en continu. 

En réalité, l’adsorption d’oxygène peut conduire à la formation d’un oxyde de surface, ou une 

oxydation en volume, ou à l’interface oxyde-métal, voire film-substrat. On considère donc que la 

variation de résistance est équivalente à la formation d’un oxyde de surface. 

Mesures électriques en fonction de la température 

Durant cette étude, les mesures de résistance R□ ont été réalisées sous une pression partielle d’air 

ou de gaz de 10-6 et 10-3 mbar, pendant un traitement thermique d’une heure à 250 °C. La pression de 

10-3 mbar constitue un vide fortement dégradé pour le getter, nous simulons donc un environnement 

de dégazage dans une cavité MEMS en cours d’encapsulation. La pression de 10-6 mbar était la pression 

limite de notre enceinte à l’époque de la réalisation de ces mesures. Cette pression est de l’ordre de 

grandeur de celle d’un système de soudure de wafers utilisée pour l’encapsulation sous vide de MEMS. 

A ces pressions, la quantité d’oxygène est suffisante pour générer une sorption de ce gaz en quantités 

suffisantes pour une détection du changement de résistivité du film. Mais d’autres phénomènes 

peuvent générer une modification de la résistance de couche. Parmi eux, le coefficient en température 

de la résistance (TCR) est un phénomène réversible. Ce facteur inhérent au matériau agit de façon 

constante sur la mesure de résistance R□ d’un matériau par la seule action de la température : 

 𝑅□(20 °𝐶) = 𝑅□ 𝑚𝑒𝑠𝑢𝑟é(1 − 𝑇𝐶𝑅. (𝑇 − 20)) (III-3) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

 𝑇𝐶𝑅 =
1

𝑅

𝜕𝑅

𝜕𝑇
=

1

𝜌
(

𝜕𝜌

𝜕𝑇
+ 𝛼) ≈

1

𝜌

𝜕𝜌

𝜕𝑇
 (III-4) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑇𝐶𝑅 : le coefficient de température de la résistance (°C-1) 

𝑅 : la résistance () et 𝜌 : la résistivité (µ.cm) 

𝑇 : la température (°C) 

Le TCR renseigne sur le désordre cristallin du film. Un TCR négatif indique un film très désordonné. 

La règle de Mooij [Moo73] prédit que les alliages métallique dont la résistivité est supérieure à 150 

µ.cm possèdent un TCR négatif. Pour déterminer le TCR de nos films d’alliages, nous réalisons un 
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relevé de la résistance R□ mesurée lors d’un changement de température. Cette mesure est effectuée 

au début d’un recuit avec mesures in situ de la résistance R□, alors que l’effet getter n’a pas encore été 

déclenché. 

Les mesures électriques in situ en température ont été réalisées principalement à 10-6 mbar sans 

fuite d’air et à 10-3 mbar à l’aide d’une fuite contrôlée d’air dont la composition chimique n’est pas 

parfaitement connue (susceptible de contenir de l’eau). A l’aide d’un système de chauffage par 

rayonnement nous réalisons le traitement thermique des échantillons pendant un palier d’une heure 

à température fixée. L’ouverture de la vanne de fuite (le cas échéant) est contrôlée par le logiciel 

d’acquisition des données au moment où le palier est atteint. La mesure de R□ est automatisée 

pendant tout le processus jusqu’à retour à température ambiante. Chaque point d’acquisition est le 

résultat d’une moyenne de 10 points de mesures, le tout s’effectuant par cycle toutes les 3 secondes. 

A la fin du traitement thermique l’enceinte est remise à pression ambiante tout en continuant la 

mesure de résistance R□, dans l’optique de mettre en évidence la formation du nouvel oxyde de 

surface. 

Tel qu’indiqué plus tôt dans cette partie, suite au déménagement du laboratoire et à l’installation 

du bâti en salle blanche, ce banc de mesure a été largement modifié pour permettre l’insertion de gaz 

de différentes natures. Mais ces mesures n’ont pas pu être réalisées durant la thèse. 

2.3.2. Mesures électriques de films minces d’yttrium 

Il est intéressant de faire le point sur les résultats déjà publiés sur la variation de résistance ou de 

résistivité de l’yttrium selon l’environnement gazeux pour permettre une comparaison avec nos 

mesures qui seront présentées dans le Chapitre IV. 

Beaucoup d’études du comportement électrique de films fins (< 200 nm) d’yttrium mesuré in situ 

sous vide dans le bâti de dépôt ont été publiées dans les années 1980 [Cur78, Cur79, Ash80, Ang83], 

mais les films étudiés ont été évaporés avec un vide de 10-6 mbar, et les comportements étudiés sont 

probablement ceux de films YHx comme l’ont identifié O. S. Rajora et A. E. Curzon [Raj84]. Ces derniers 

recommandent d’évaporer sous ultravide pour réaliser des "vrais" films d’yttrium pur, soit à moins de 

10-9 mbar [Raj84]. 

Avec une pression de 10-9 mbar, J. N. Huiberts et al. ont obtenu des films d’yttrium avec un rapport 

𝑥 = 𝐻/𝑌 = 0,08 soit 7,4 % d’hydrogène environ [Hui96]. Obtenir des films très purs d’yttrium est donc 

très difficile. 

L’incorporation d’atomes d’hydrogène dans le dépôt a une influence sur la résistivité du film. 

D’après J. N. Huiberts et al. [Hui96] qui citent l’expérience donnée par J. E. Bonnet et al. [Bon82] (Figure 

III-15), la contamination à 7,4 % d’hydrogène a augmenté la résistivité d’un film d’yttrium épais de 570 

nm (recouvert d’une couche de passivation de palladium de 5 nm) de 21,6 µ.cm. 

 
Figure III-15 : Gain en résistivité avec l'insertion d'atomes d'hyfdrogène en solution à trois températures 

[Bon82] 
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Hydrogénation de films d’yttrium 

 
Figure III-16 : Résistivité en fonction de la température d'un film évaporé de 55 nm d'yttrium avant et après hydrogénation 

[Cur79] 

La contamination à l’hydrogène des films a pour effet d’abaisser la résistivité du film car les phases 

YHx ont des résistivités inférieures à l’yttrium. La phase YH2 est celle dont la résistivité est la plus basse. 

La phase YH3 est semi-conductrice (et donc son TCR est négatif). Une illustration du comportement 

électrique de films Y-H est donnée en Figure III-16. 

L’oxydation, au contraire, a pour effet d’augmenter la résistivité du film. Les deux contaminations 

peuvent donc se compenser. 

Avec des mesures in situ dans un bâti d’évaporation sous ultravide (à 10-9 mbar), P. V. Ashrit et al. 

ont étudié l’effet de l’épaisseur sur le TCR d’un film d’yttrium non passivé [Ash84]. Le TCR est négatif 

aux faibles épaisseurs (< 20 nm), puis est mesuré positif à 300 nm (Tableau III-2). Cela est attribué par 

les auteurs au comblement des espaces intergranulaires lors de l’épaississement des films. 

 
Tableau III-2 : TCR en fonction de l'épaisseur de film d'yttrium sous ultravide non passivé 

[Ash84] 

J. N. Huiberts et al. ont mesuré un TCR positif sur leur film d’yttrium de 570 nm recouvert par une 

surcouche de palladium, alors que sa résistivité est d’environ 160 µ.cm. La mesure électrique a été 

réalisée à basse température (< 300 K) [Hui96]. 

Oxygénation de films d’yttrium 

L’yttrium forme l’un des oxydes les plus stables, Y2O3 [Hui96]. L’influence sur la résistivité de 

l’oxydation à l’air ambiant ne semble pas avoir été très étudiée, puisque parmi les études recensées 

précédemment dans ce chapitre, soit la résistivité a été mesurée sur les films in situ dans le bâti 

d’évaporation (exemple : [Ang83]) soit à l’air après dépôt mais sur des films protégés de la passivation 

par une couche de palladium (exemple : [Hui96]). 
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Figure III-17 : Effet de l’exposition à l’air sur la résistivité électrique de films d'yttrium 

[Cur78] 

 Seul A. E. Curzon et al. [Cur78] ont mesuré l’effet de l’oxydation in situ, mais sur des films d’yttrium 

évaporés à 10-6 mbar (donc fortement contaminés en hydrogène). La résistivité de ces films fins d’YHx 

a été mesurée in situ lors de l’exposition progressive à 1 atm d’air. Sur les deux films testés, une 

augmentation de la résistivité a été mesurée (Figure III-17). Pour le film de 75 nm, la résistivité s’est 

stabilisée en quelques minutes, parce qu’une passivation de Y2O3 s’est formée. L’augmentation après 

oxydation est de 50 % (de 200 à 300 µ.cm). Pour le film fin de 30 nm, le film s’est entièrement 

converti en Y2O3 lors de la montée progressive de la pression d’air dans la chambre et la résistivité n’a 

pu être mesurée après 2 minutes à l’air du fait de l’isolation électrique croissante du film [Cur78]. 

L’oxydation empêche le film d’absorber du gaz (oxygène comme hydrogène). J. N. Huiberts et al. 

[Hui96] ont été les premiers à protéger un dépôt fin d’yttrium de l’oxydation en le recouvrant d’une 

surcouche fine de palladium. Le palladium favorise la dissociation de l’hydrogène moléculaire et n’est 

pas une barrière de diffusion pour l’hydrogène atomique, ce qui facilite l’hydrogénation du getter. Cet 

empilement a été très étudié par la suite [Wan10a]. 

Des mesures électriques d’empilements de palladium sur yttrium après dépôt (Tableau III-3) ont 

montré qu’un film de palladium trop fin n’empêche pas la formation d’un oxyde d’yttrium en surface, 

qui est une barrière de diffusion pour l’hydrogène (Tableau III-3-Film C). La technique RBS appliquée 

sur ce film a permis de détecter, selon J. N. Huiberts et al., de l’oxygène jusqu’à 175 nm en profondeur 

du film [Hui96]. 

 
Tableau III-3 : Variation de la résistivité à température ambiante d'une couche d'yttrium de 570 nm pour trois épaisseurs de 

surchouches de palladium 

Pour un film de palladium de 5 nm environ (Tableau III-3-Film B), le recouvrement n’est pas 

homogène et un oxyde d’yttrium est formé où la protection est minimale (Figure III-18-a). Mais dans 

le même temps, l’hydrogène est dissocié par le palladium et incorporé dans l’yttrium non oxydé. 
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Enfin, si le film est très épais (Tableau III-3-Film A, Figure III-18-b), le film d’yttrium est totalement 

protégé de l’oxydation et les mesures électriques mesurent l’hydrogénation de la couche. 

 
Figure III-18 : Vue schématique en coupe d’échantillons d’yttrium recouverts de surcouches de passivation de palladium 

a) surcouche de palladium de 5 nm en îlots, les régions oxidées se sont propagées dans les 200 premiers nm de film, sur les 
zones non protégées ; b) surcouche de palladium de 20 nm, l’yttrium est complètement protégé de l’oxydation [Hui96] 

Cette analyse de l’état de l’art montre que nos conditions de mesures peuvent différer des études 

précédentes soit par la pression de dépôts soit par l’environnement pendant les mesures. 

En particulier, dans le cas de notre étude, les films d’yttrium et d’alliages Y-Zr, Y-V et Y-Ti ont été 

étudiés sans couche de protection. L’objectif est aussi d’étudier si les alliages pourront jouer le rôle de 

stabilisateur de la couche d’oxyde de surface. 

2.4. MEB/EDX 

Les techniques de caractérisation basées sur la microscopie électronique ont également été 

utilisées durant ce travail afin de d’établir la microstructure ou la composition des films minces 

déposés. 

Nous avons utilisé un MEB (Microscope Electronique à Balayage) Hitachi SU8000 pour l’analyse de 

la morphologie de surface de nos films en haute résolution. Ces analyses nous permettent de qualifier 

la taille de grains du film et de visualiser une éventuelle structure colonnaire par observation de coupes 

de nos échantillons. Les analyses EDX nous ont simplement servi à orienter notre travail en analyses 

par faisceaux d’ions, mais ce sont ces dernière analyses (plus complètes et plus précises) qui nous ont 

permis de déterminer la composition finale de nos échantillons. 

2.5. XPS (Spectrométrie de Photoélectrons induits par rayons X) 

Des analyses XPS ont été réalisées au début de ce travail de thèse pour étudier les capacités 

d’activation getter de l’yttrium pur sous ultravide. Ce type d’analyse permet l’extraction de la 

composition chimique de surface d’un matériau et la détermination du type de liaisons chimiques des 

atomes. 

2.5.1. Principe 

Le principe de l’analyse XPS est l’émission d’électrons de cœurs d’un atome à partir d’une excitation 

de rayon X d’énergie déterminée. La collecte et l’analyse en énergie des électrons émis permet 

d’identifier la couche électronique de l’élément cible. S’agissant d’électrons de cœur, seuls les deux 

éléments ne comportant que des électrons de valence ne sont pas détectables, i. e. l’hydrogène et 

l’hélium. 

La sensibilité de l’analyse ne permet de sonder que les 6 à 10 premiers nanomètres de matériau. 

Cela en fait une technique d’analyse de surface. Les signaux détectés sont à la fois ceux des électrons 
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secondaires éjectés (signal XPS) et ceux des électrons Auger émis (signal AES). L’Annexe 1 rappelle les 

différents types de particules émises lors d’interactions entre un faisceau incident et le cortège 

électronique d’un atome. 

2.5.2. Conditions expérimentales XPS 

Les mesures d’XPS ont été réalisées dans un bâti ultravide multi-chambres du département 

"Matériaux" du C2N. 

La source X utilisée est une cathode d’aluminium produisant des photons Al K. La tension de travail 

de la source est de 15 kV. Un détecteur hémisphérique à 7 canaux est utilisé afin d’augmenter la 

quantité de signal mesuré, et ainsi le temps de mesure. La résolution du spectre de survol est de 0,2 

eV, celle d’un spectre fin est de 0,005 eV. Toutes ces mesures sont réalisées sous ultravide (< 10-9 

mbar). 

2.5.3. Dépouillement des spectres XPS 

Les dépouillements des spectres mesurés sont réalisés à l’aide du logiciel de simulation CasaXPS. 

Ce logiciel nous permet d’attribuer chaque région de pics à un élément, puis à déconvoluer les pics. 

Pour attribuer le déplacement chimique à un type de liaison chimique, nous nous basons sur la 

littérature existante. 

 
Figure III-19 : Exemple de spectre XPS obtenu pour un film mince d’yttrium non recuit 

Nous nous intéresserons particulièrement à la déconvolution des pics Y 3d et O 1s, nous renseignant 

sur l’état d’oxydation du film en surface et son évolution lors d’une activation thermique. 

2.5.4. Recuit in situ sous UHV 

Le bâti où ont été réalisés les mesures XPS est équipé d’une chambre de recuit haute température 

sous ultravide. La désorption étant minime nous considérons que ceci permet de réaliser un recuit sans 

oxydation. De même, durant les opérations de transfert de l’échantillon et d’analyse XPS, nous 

considérons qu’aucune oxydation n’a lieu. 

Il nous est alors possible de mesurer la composition chimique de surface par XPS avant et après 

recuit d’un échantillon getter. Avant activation, la composition de surface est essentiellement celle de 

son oxyde natif et des contaminations de surface dues à l’exposition à l’air. En comparant ce spectre à 

une mesure identique après recuit, la variation de la quantité d’oxygène permettra de mettre en 
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évidence la quantité d’oxygène ayant disparu de la surface, i. e. ayant désorbé ou diffusé dans le film. 

Ces résultats seront discutés Chapitre IV - 2.3.2. 

2.6. DRX (Diffraction des Rayons X) 

2.6.1. Principe 

L’analyse d’un matériau par diffraction des rayons X permet de déterminer la ou les phase(s) 

cristalline(s) qui le compose(nt). Le phénomène de diffraction peut être appliqué à toutes les échelles 

mais dépend de la longueur d’onde considérée. L’utilisation de rayons X (dont la longueur d’onde est 

de l’ordre de l’ångström) permet la diffraction des objets de même ordre de grandeur. Ces "objets" de 

l’ordre de 10-10 m sont les atomes. Si la matière n’est pas organisée, les rayons X ne seront pas 

diffractés mais diffusés. En revanche, si la matière est organisée en réseau, alors les rayons X seront 

diffractés, la figure de diffraction nous permettra de remonter à l’organisation des atomes dans le 

matériau. 

Certains matériaux, les métaux en particulier ont tendance à être naturellement organisés. Dans le 

cas particulier des films métalliques déposés en couches minces, nous savons (tel que décrit par 

Harrison [Har61]) que le matériau sera organisé en domaines nanocristallins fonctions des paramètres 

de dépôt. Les analyses DRX nous permettrons donc d’identifier la microstructure des films après 

dépôts en fonction de leurs compositions respectives et d’identifier les changements de phases après 

recuits ex situ à différentes températures. 

La DRX permet de caractériser l’état cristallin de nos films getters. Seules les phases cristallines sont 

visibles. La technique n’apporte donc qu’une information partielle mais hautement importante 

puisque l’état cristallin des films est primordial pour la diffusion. 

Equipement utilisé 

Dans ce travail, les analyses de DRX ont été réalisées à l’IM2NP de Marseille à l’aide d’un 

diffractomètre PANalytical X’Pert Pro. La source de rayons X est émise à partir d’une anticathode de 

cuivre avec un filtre de nickel, produisant la double longueur d’onde caractéristique 𝜆𝐾𝛼1
 = 1,5406 Å 

et 𝜆𝐾𝛼2
 = 1,5444 Å. Les échantillons ont été mesurés en configuration 2 sans traitement thermique 

entre 25° et 45°. 

2.6.2. Mesures 2de films minces getters 

Chaque atome diffracte l’onde lumineuse, mais cela ne peut être détecté que lorsque les 

interférences sont constructives, i. e. lorsque les amplitudes des ondes diffractées sont en phase 

(Figure III-20), sans quoi le signal reçu par le détecteur ne sera qu’un bruit de fond. 

Ainsi, pour certains angles (𝜃–2𝜃), des pics de diffractions seront mesurés. A partir de ces données, 

et connaissant la longueur d’onde 𝜆 (Å) de la source de rayons X utilisée, nous pouvons remonter à la 

distance interréticulaire 𝑑 (Å) étant la distance entre deux plan cristallins diffractant, donnée par la 

loi de Bragg (Equation III-5), avec 𝑛 un nombre naturel. 

 𝑛. 𝜆 = 2𝑑 𝑠𝑖𝑛 𝜃 (III-5) 
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Figure III-20 : Principe de diffraction des rayons X sur les deux premiers plans horizontaux d'un solide cristallin quelconque 

La formule de Scherrer (Equation III-6) donne la taille des cristallites à partir de la largeur à mi-

hauteur 𝐹𝑊𝐻𝑀 d’un pic de diffraction. 

 𝑡 =
𝑘.𝜆

√𝐹𝑊𝐻𝑀2−𝑠2.𝑐𝑜𝑠 𝜃
 (III-6) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑡 : la taille des cristallites (nm) 

𝑘 : le facteur de correction (0,89 dans le cas standard de particules sphériques, sans dimension) 

𝑠 : la largeur instrumentale 

2.6.3. Mesures en  et en , figures de pôle 

L’analyse de diffraction des rayons X permet non seulement de déterminer la microstructure d’un 

matériau mais peut également détecter une orientation privilégiée de la structure (ou texture). 

Pour une poudre analysée en DRX sur poudre, il est extrêmement rare d’observer une orientation 

privilégiée des grains car ceux-ci sont mélangés et disposés aléatoirement. Une orientation pourrait 

être envisagée par exemple pour des grains aux dimensions fortement anisotropes ou présentant une 

sensibilité magnétique. 

Dans le cadre de films minces, les grains qui le composes ne sont pas libres comme dans une 

poudre. La méthode de dépôt ou les traitements effectués peuvent générer une ou des orientations 

privilégiées des cristallites dans le film. Il est courant d’observer une orientation privilégiée selon l’axe 

vertical 𝑐 pour les structures hexagonales (comme c’est le cas pour Y, Zr, ou Ti), soit un pic 002 exalté. 

Pour s’assurer qu’aucune autre orientation privilégiée du film n’existe, il est ainsi nécessaire de faire 

une analyse selon l’azimut 𝜑 et l’angle d’inclinaison de l’échantillon 𝛹 (visibles Figure III-21). 

 
Figure III-21 : Représentation des angles ,  et  d'orientation du faisceau par rapport à l'échantillon 
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Le tracé se fait en deux dimensions selon 𝜑 et 𝛹, à 𝜃 et 2𝜃 fixé. C’est donc l’échantillon qui est 

tourné selon 𝜑 et incliné selon 𝛹. Des essais de telles mesures ont été réalisés sur un échantillon 

d’yttrium pur mais n’ont pas permis de détecter une quelconque orientation privilégiée autre que celle 

de l’axe 𝑐. Ces mesures n’ont donc pas été poursuivies et ne seront pas plus développées dans cette 

thèse. 

3. Les techniques d’Analyses par Faisceau d’Ions 

3.1. Introduction 

Les techniques d’Analyse par Faisceau d’Ions (IBA : Ion Beam Analysis) regroupent un ensemble de 

techniques permettant l’analyse de la composition des matériaux à l’aide d’un faisceau d’ions légers 

(protons (p), deutons (d), hélions (3He2+) ou particules  (4He2+)) pour les techniques les plus courantes 

ou d’ions lourds. Les fondements physiques des techniques IBA reposent sur l’interaction des ions 

accélérés avec les atomes, plus précisément avec le cortège électronique et le noyau des éléments 

composant l’objet à analyser. L’utilisation de faisceaux d’ions, d’énergie du dixième de MeV à quelques 

dizaines de MeV, permet de sonder les matériaux jusqu’à des profondeurs de plusieurs microns, voire 

même des dizaines de microns pour la technique CPAA (Charged Particles Activation Analysis). Les 

techniques IBA mettent en œuvre la détection de particules issues de collisions élastiques avec les 

noyaux de la cible et/ou la détection de rayonnements électromagnétiques issus de l’ionisation de 

l’élément impacté et/ou de particules issues de réactions nucléaires. La spectrométrie en énergie de 

particules nucléaires s’extrayant de la cible permet de déterminer la profondeur à laquelle la réaction 

nucléaire s’est produite et donc de localiser l’élément ayant interagi avec le faisceau. Ainsi, et c’est la 

force de ces techniques IBA centrées sur la détection de particules nucléaires, il est possible de mesurer 

un profil de concentrations de tout élément en fonction de la profondeur dans le matériau. 

Dans le cadre de cette étude, trois techniques nucléaires ont été utilisées pour mesurer la 

stœchiométrie de nos films getters à divers moments de leur cycle de vie, nommées RBS (Rutherford 

Backscattering Spectrometry), NRA (Nuclear Reaction Analysis) et ERDA (Elastic Recoil Detection 

Analysis). Ces techniques IBA nous permettent d’établir leur composition avant activation puis 

d’étudier leurs évolutions physico-chimiques suite à la sorption d’atomes de carbone, d’oxygène, 

d’azote et d’hydrogène pendant ou après leur traitement thermique. Cet examen peut être réalisé ex 

situ, i. e. après recuit, ou in situ en température et sous atmosphère contrôlées. Chaque technique est 

spécifique à un type d’éléments : ultralégers (ERDA), légers (NRA) et lourds (RBS). C’est en couplant les 

trois techniques IBA que la composition élémentaire précise du matériau peut être déterminée. 

La première technique est la RBS, qui est particulièrement adaptée à la quantification des éléments 

dits "lourds" (Z > 13). La technique NRA permet quant à elle de déterminer les profils en profondeur 

des éléments légers, excepté l’hydrogène (1H). Les éléments généralement mesurés par NRA sont le 

carbone, l’azote et l’oxygène. A noter que l’isotope 2H de l’hydrogène peut également être mesuré par 

cette technique. La mesure de l’hydrogène mono-nucléique, ne peut être réalisée que par la troisième 

technique d’analyse par faisceau d’ions : l’ERDA. Les techniques nucléaires RBS, NRA et ERDA ont un 

grand rôle à jouer pour l’étude des interfaces solide/gaz car elles sont isotopiquement sélectives et 

permettent la mise en œuvre de gaz marqués, i. e. avec traceurs isotopiques (D2, 18O2, …). 

Les techniques RBS, NRA et ERDA mettant en jeu les interactions entre les noyaux incidents et 

cibles, elles ont le désavantage d’être aveugles à toutes liaisons chimiques existant entre les éléments 

composant la cible. 
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Les techniques IBA peuvent être utilisées dans de nombreux domaines d’applications : physique de 

la matière condensée, sciences des matériaux, environnement, biologie ou objets du patrimoine. 

Dans le domaine de la science des matériaux, les méthodes d’analyse par faisceau d’ions sont 

particulièrement adaptées aux nanomatériaux déposés en films minces ou structurés en nanocouches. 

Associées, les techniques IBA sont d’une grande pertinence pour la caractérisation d’un matériau et 

l’étude de l’évolution de sa physico-chimie après son exposition en température à une atmosphère 

souvent oxydante. Le résultat rendu par ces techniques est la mesure de la composition chimique de 

la couche mince en fonction de la profondeur, et ceci de la première monocouche atomique de surface 

à 1 µm de profondeur et pour les éléments allant de l’hydrogène à l’uranium. 

Dans cette partie, nous présenterons brièvement les interactions ions-matière mises en jeu par les 

techniques d’analyses par faisceau d’ions. Puis nous verrons plus en détail les fondements des trois 

techniques employées pendant la thèse (RBS, NRA, ERDA). Nous commencerons à chaque fois par une 

présentation rapide du principe de la technique, puis nous nous concentrerons sur l’expression des 

coefficients cinématiques et sections efficaces de réaction pour chaque technique. Ensuite, nous 

ferons la synthèse des éléments à prendre en compte pour le dépouillement et la simulation de 

spectres. Enfin, nous présenterons les conditions expérimentales utilisées spécifiquement pour les 

analyses ex situ et in situ de films getter non évaporables durant cette thèse. 

3.2. Interactions ions-matière 

Les méthodes d’analyse par faisceau d’ions sont basées sur les interactions ions-matière, 

interactions que nous décrivons dans ce sous-chapitre. Différents rayonnements sont émis suite à 

l’interaction de la particule incidente avec les atomes de la cible, à savoir émission ou diffusion de 

particules nucléaires et émission de rayonnements électromagnétiques X et . La détection de ces 

rayonnements fournit des informations sur la composition élémentaire de la cible, mais aussi le degré 

de cristallinité d’un monocristal. 

L’intensité des interactions des ions avec la matière est dépendante du projectile et de son énergie 

ainsi que de la nature de la cible. Suite à des collisions élastiques et inélastique entre l’ion incident et 

les atomes de la cible, le matériau peut subir de l’endommagement. 

3.2.1. Interactions à l’échelle du matériau 

Les collisions élastiques et inélastiques tendent à ralentir l'ion incident et à le dévier de sa 

trajectoire initiale. Les deux processus de perte d'énergie décrits en Figure III-22 se produisent 

simultanément lors de la pénétration de l’ion incident dans une cible solide. 

Cascades électroniques 

Les cascades électroniques sont liées à des collisions électroniques avec émission d’électrons 

secondaires. L’ion incident est freiné avec une faible déflexion en traversant les nuages électroniques 

des atomes de la matière et engendre une excitation électronique ou l’ionisation d’atomes cibles. 

Cette perte d’énergie électronique constitue la composante majeure du ralentissement des ions 

rapides. La région dans laquelle se produit cette forte ionisation d’atomes cible et production de 

défauts électroniques est appelée la zone de cascades électroniques (Figure III-22). 

Cascades nucléaires 

Les cascades nucléaires sont liées aux chocs nucléaires. Les deux particules ont une interaction de 

type coulombienne, plus ou moins écrantée par le cortège électronique de l’atome cible. Cette perte 
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d’énergie nucléaire par collision élastique sur les atomes cibles (transfert d’énergie cinétique) est le 

mécanisme prédominant pour les ions de faible énergie, i. e. en fin de parcours de l’ion dans la cible. 

Ces chocs noyau-noyau en fin de parcours entraînent une déflexion importante de l'ion incident et 

définissent la zone des cacades nucléaires (Figure III-22). Ces cascades nucléaires primaires en fin de 

parcours des ions rapides produisent des déplacements atomiques et des noyaux de recul dans le 

matériau. Les noyaux de recul produisent à leur tour, si leur énergie est suffisante, des cascades 

nucléaires dites secondaires. 

 
Figure III-22 : Intéractions ions-matière possibles lors du parcours d'un ion M1Z1 dans un solide M2Z2 

En fin de parcours, l’ion incident s’implante dans le matériau. Il y a dopage de la matière en 

hydrogène, deutérium ou hélium en fonction de la nature du faisceau incident et ceci à des 

concentrations qui peuvent être de l’ordre de quelques pourcents. Les concentrations atteintes sont 

dépendantes de la fluence d’ions incidents. Pour une analyse par techniques IBA, l’utilisateur fixe une 

valeur de charge d’ions incidents et donc indirectement de fluence pour obtenir une bonne statistique 

de comptage des rayonnements électromagnétiques ou particules nucléaires d’intérêt. 

3.2.2. Analyses par faisceaux d’ions 

En substance, les interactions précises entre ions incidents et matière à sonder sont décrites dans 

l’Annexe 2. Les pouvoirs d’arrêts électroniques et nucléaires étant définis selon une particule 

incidente, son énergie incidente, une particule cible et l’énergie mesurée d’une particule ou un 

rayonnement détecté, il est possible en connaissant parfaitement les caractéristiques du projectile 

envoyé (le faisceau d’ion) de retrouver la nature de la cible inconnue au premier abord à partir du 

spectre d’énergie collecté. 

3.2.3. Endommagement de la cible sous faisceau d’ions d’analyse 

Les techniques IBA sont considérées comme des techniques d’analyse non destructives, mais ce 

postulat dépend de l’échelle considérée. En effet, une irradiation par faisceau d’ions même à des 

courants faibles, c’est-à-dire quelques dizaines de nano ampères, peut engendrer des altérations 

physiques ou chimiques de l’échantillon analysé par IBA. Parmi ces effets, figurent notamment le 

dopage du matériau cible par implantation de l’ion incident, la création de défauts ponctuels suite au 

déplacement d’un atome cible, la création de défauts électroniques, l’échauffement de la cible ou 

encore la création d’un champ électrique dans le cas de matériaux isolants. Les éventuels 

endommagements de la cible sous faisceau d’ions d’analyse sont résumés dans le Tableau III-4. 

Pour une analyse IBA, plusieurs paramètres peuvent être modulés afin de réduire le taux 

d’endommagement de la cible, tels que la limitation du flux, de la fluence de particules incidentes et 

de la densité de puissance du faisceau (W/cm3). Pour les matériaux isolants, il est conseillé de 
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métalliser la surface afin d’abaisser la tension de claquage, qui peut détériorer considérablement la 

cible. 

Implantation de charges dans les matériaux isolants 

Charge d’espace 

Claquages 

Electrons chauds 

Instabilité des matériaux sous faisceau 

Echauffement 

Fracture 

Défauts atomiques et électroniques 

Désordre 

Rupture de liaisons 

Migration 

Désorption 

Pertes élémentaires 

Tableau III-4 : Modifications possibles d’un matériau sous faisceau d’ions 

Pour donner un ordre de grandeur, nous calculons l’endommagement d’une couche mince getter 

d’yttrium (Y : 200 nm) déposée sur du silicium pour une analyse RBS réalisée à l’aide de particules  

accélérées à 2000 keV (Tableau III-5). En terme de déplacements par atome par seconde (dpa/s), c’est 

la technique la plus pénalisante parmi les différentes techniques utilisées dans ce travail. 

L’endommagement est la résultante de chocs balistiques intervenant lors de collisions élastiques. 

L’angle d’incidence du faisceau par rapport à la normale de l’échantillon  est égal à 0°, la perte 

d’énergie dans le film getter est de 56 keV. L’analyse étant généralement réalisée à un courant 

maximum de 60 – 70 nA avec un faisceau de 2,5x2,5 mm2, la puissance faisceau déposée est très faible 

(3 mW). L’endommagement moyen calculé par SRIM avec une énergie de déplacement de 25 eV pour 

l’atome d’yttrium est de 0,01 dpa (déplacements par atome) pour 30 minutes d’analyse RBS. Ce taux 

d’endommagement de 1 %, soit un atome déplacé sur 100 atomes, est donc très faible et ne tient pas 

compte de la recombinaison des lacunes et des interstitiels (atomes déplacés) créés lors de l’analyse. 

Pour les mesures NRA in situ, les conditions sont identiques à celle de RBS sauf que les particules 

incidentes sont des deutons de 900 keV et le temps d’analyse est d’environ 3 heures (Tableau III-5).  

Nature de la 

particule incidente 

Energie 

(keV) 

Energie 

déposée (keV) 

Puissance 

déposée (mW) 

Courant de faisceau (nA) / 

Temps d’analyse (h) 
dpa dpa/s 

2H (d) 900 14 1 60 / 3 0,01 1,8.10-6 
4He () 2000 56 3 60 / 0,5 0,01 7,4.10-6 

Tableau III-5 : Taux d’endommagement d’une couche mince d’yttrium de 200 nm pendant une analyse ex situ RBS et une 
analyse in situ NRA 

Nous observons que l’endommagement du matériau après une analyse NRA in situ de 3 heures est 

strictement identique à celui pour un analyse RBS de 30 minutes. 

En dehors de ce très faible endommagement, nous devons relater que la surface de l’échantillon se 

contamine très faiblement en carbone quelles que soient les conditions de vide utilisées. Dans notre 

étude, les deux configurations de vide utilisées sont premièrement le vide limite du système à 2.10-7 

mbar, ainsi qu’un vide dégradé à 2.10-6 mbar. Cette source clairement identifiée est la carburation de 

vapeur d’huile de pompes à vide. Le phénomène de cracking sous faisceau ionique de ces molécules 

d’hydrocarbures issues du système de pompage est bien connu [Blo84]. Ce phénomène existe lors de 

nos analyses NRA in situ dans le dispositif DIADDHEM (Chapitre III - 3.7.1) bien qu’il soit équipé d’un 

système de pompage sec. La quantification de cette contamination est traitée dans la partie 3.7.3.2.2 

de ce chapitre. 

Par ailleurs, la question de l’échauffement du matériau getter sous faisceau d’analyse a été traitée 

afin de s’assurer de la stabilité de nos conditions de mesures. Dans les mêmes conditions d’analyse 

NRA in situ, G. Martin a relevé durant sa thèse quelques degrés d’élévation de la température mesurée 

par le pyromètre visant l’impact faisceau sur un échantillon d’UO2 [Mar07]. La non variation de 
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l’émissivité du dioxyde d’uranium permettait en effet de mesurer la température directement sur 

l’échantillon. La température était enregistrée pendant une montée en température avec et sans 

faisceau. A noter que le dioxyde d’uranium n’est pas un bon conducteur thermique et que cette très 

légère intensité d’émission de rayonnement sur le détecteur du pyromètre peut être interprétée par 

effet de ionoluminescence du matériau sous faisceau [Mar07]. Nous pouvons conclure que les 

matériaux getter étudiés dans ce travail subissent un infinitésimal échauffement par le faisceau 

d’analyse deutons de 900 keV. 

Malgré tout, il est indéniable que le faisceau endommage la surface du getter, puisque la zone 

impactée par le faisceau a changé de couleur dans le cas de certains échantillons (Figure III-23). Cet 

effet a pu être observé pour de rares échantillons après analyses ex situ mais aussi, plus régulièrement, 

sur les échantillons analysés par NRA in situ (voir également Figure III-38, p.117). 

 
Figure III-23 : Exemples de dégradations dues au faisceaux sur des échantillons de films minces getter après analyses IBA 

3.3. La technique RBS (Rutherford Backscattering Spectrometry) 

La méthode RBS est basée sur la mesure de l'énergie des ions après qu'ils aient subi une collision 

élastique avec les noyaux des atomes cibles. 

Le matériau est bombardé par un faisceau d'ions légers d’énergie de l’ordre du MeV. Les particules 

chargées en général (4He+ ou 4He++) sont produites et accélérées par un accélérateur de type Van De 

Graff, Pelletron, singletron ou tandetron de tension de quelques mégavolts. La dimension latérale du 

faisceau est de l’ordre du millimètre jusqu’au micron pour un faisceau focalisé. Le flux de particules 

rétrodiffusés est analysé à l’aide d’un détecteur de particules qui fournit un spectre d’intensité de 

particules rétrodiffusés en fonction de leur énergie. L’accélérateur, la voie de faisceau et la chambre 

d’analyse sont maintenus sous vide secondaire pour minimiser la divergence du faisceau. 

La distribution en énergie des particules détectées permet par exemple de mesurer les gradients 

de concentration d’un élément dans une matrice. Cette technique est plus particulièrement adaptée 

à l'étude de matériaux en couche mince et multicouches, des phénomènes de surface ou d'interface 

et de diffusion. La technique RBS est quantitative et absolue, c’est-à-dire qu’elle ne nécessite pas 

l’emploi de standards. A l’inverse de la technique SIMS (Secondary Ion Mass Spectrometry), elle 

permet de localiser les constituants d'un matériau dans son volume sans effectuer d'érosion ionique. 

Cette méthode est limitée à l’analyse d’un matériau sur une épaisseur maximale de quelques microns 

en fonction de la matrice à analyser. 

La technique RBS se distingue des autres techniques IBA par son aspect d’analyse multi 

élémentaire. Elle permet la détermination de stœchiométrie des éléments composant l’échantillon à 

l’échelle de la dizaine de nanomètres à plusieurs microns. En revanche, elle ne donne pas d’information 

sur les liaisons chimiques ou l’environnement chimique entre composés. 
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3.3.1. Principe 

Les réactions utilisées en RBS sont notées B(A,A)B où A est la particule incidente et rétrodiffusée et 

B l’atome cible impacté par le faisceau de particules incidentes A (Figure III-24). 

 
Figure III-24 : Diffusion élastique B(A,A)B entre particules détecté par RBS 

La technique RBS repose sur trois concepts physiques : 

- le facteur cinématique, qui décrit le transfert d’énergie lors de la collision élastique entre l’ion 

incident et le noyau cible ; 

- la section efficace différentielle ou probabilité de diffusion, c’est-à-dire le nombre de particules 

rétrodiffusées et détectées à l’angle de diffusion  ; 

- les pertes d’énergie ou pouvoirs d’arrêt de l’ion incident et de la particule incidente rétrodiffusée 

lors de leur trajet dans le matériau. Les pertes d’énergie sont accompagnées de fluctuations 

statistiques appelées communément straggling en énergie, fluctuations qui détériorent la résolution 

en profondeur de la technique. 

3.3.2. Coefficient cinématique et énergie des particules rétrodiffusées 

La diffusion coulombienne des particules chargées est assimilée à une diffusion purement élastique. 

Soit une particule A (𝑀1) incidente d’énergie initiale 𝐸0 et une particule cible B (𝑀2) à la surface de 

l’échantillon. Lors d’une collision dans les conditions de Rutherford (𝐷𝑚𝑖𝑛 ≤ 𝑎 ; voir Annexe 2), le seul 

mécanisme de perte d’énergie ayant lieu est le transfert d’énergie à l’atome cible. Le facteur liant 

l’énergie du projectile après collision par rapport à son énergie initiale est défini comme le facteur 

cinématique 𝐾 de la diffusion. 

Selon le principe de la conservation de l'énergie et de la quantité de mouvement, l'énergie 𝐸1 de la 

particule incidente rétrodiffusée après collision s’écrit : 

 𝐸1 = 𝐾. 𝐸0 (III-7) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐸0 : l’énergie initiale de la particule incidente 

𝐸1 : l’énergie finale de la particule incidente après collision 

Le coefficient cinématique 𝐾 (Equation III-8) traduit la fraction d’énergie cinétique 𝐸1 conservée 

par la particule incidente par rapport à son énergie initiale 𝐸0 après une collision élastique avec un 

noyau (Figure III-24). 
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 𝐾 =
𝐸1

𝐸0
= (

𝑀1 𝑐𝑜𝑠 𝜃+√𝑀2
2−𝑀1

2 𝑠𝑖𝑛2 𝜃

𝑀1+𝑀2
)

2

 (III-8) 

𝐾 dépend des masses de la particule incidente 𝑀1 et du noyau 𝑀2 avec lequel a lieu la collision 

élastique. Connaissant la nature de la particule incidente utilisée pour l’analyse, son énergie et l’angle 

𝜃 auquel ont été détectées les particules rétrodiffusées, la mesure de l’énergie de la particule 

rétrodiffusée permet d’identifier la masse 𝑀2 du noyau diffuseur. L’énergie transférée au noyau 

diffuseur est maximale pour une collision frontale correspondant à une diffusion de 180°. 

 
Figure III-25 : Evolution du coefficient cinématique K en fonction de la masse de l'atome cible 

pour une particule incidente  de 2 MeV et des particules rétrodiffusée collectées à 165° 

La technique RBS est d’autant plus sélective en masse quand la masse des noyaux diffuseurs est 

faible. En revanche, l’identification d’éléments lourds peut être difficile car le coefficient cinématique 

évolue faiblement entre deux masses proches (Figure III-25, Tableau III-6). 

 𝑴𝟏 = 𝟒 ;  𝜽 = 𝟏𝟔𝟓° 𝑴𝟏 = 𝟒 ;  𝜽 = 𝟏𝟔𝟓° ;  𝑬𝟎 = 𝟐 𝑴𝒆𝑽 

Atome (𝑴𝟐) ∆𝑴 (uma) 
Coefficient 

cinématique 𝑲 
∆𝑲 

Energie de 

rétrodiffusion en 

surface (keV) 

∆𝑬 (keV) 

Carbone ( 𝐶 
12 ) 

2 

0,2559 

0,0587 

511,713 

117,392 

Azote ( 𝑁 
14 ) 0,3146 629,105 

2 0,0512 102,535 

Oxygène ( 𝑂 
16 ) 0,3658 731,640 

Aluminium ( 𝐴𝑙 
27 ) 

1 
0,5556 

0,0119 
1111,228 

23,820 
Silicium ( 𝑆𝑖 

28 ) 0,5675 1135,048 

Titane ( 𝑇𝑖 
48 ) 

3 
0,7196 

0,0142 
1439,284 

28,242 
Vanadium ( 𝑉 

51 ) 0,7338 1467,526 

Yttrium ( 𝑌 
89 ) 

1 
0,8377 

0,0037 
1675,331 

3,305 
Zirconium ( 𝑍𝑟 

90 ) 0,8414 1678,636 

Platine ( 𝑃𝑡 
195 ) 

2 
0,9224 

0,0008 
1844,882 

1,515 
Or ( 𝐴𝑢 

197 ) 0,9232 1846,397 

Tableau III-6 : Coefficient cinématique et énergie de rétrodiffusion en surface pour différents éléments, exemple pour un 
faisceau incident d’ions 4He2+ à 2 MeV, collectés à 165° 

Pour savoir si deux éléments proches sont facilement séparables par la technique il faut comparer 

le ∆𝐸 de leurs isotopes les plus naturellement présents à la résolution du détecteur, qui est dans notre 

cas de l’ordre de 11 à 15 keV. Ainsi, les éléments les plus lourds tels que le platine et l’or ne pourraient 

pas être distingués, contrairement aux plus légers : carbone, azote et oxygène. 
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En ce qui concerne l’aluminium et le silicium, ils sont théoriquement séparables par la technique 

mais à condition d’une quantité suffisante de chacun des éléments. De même, nous en déduisons que 

le titane et le vanadium pourront être séparés. En revanche, pour l’yttrium et le zirconium, il sera 

éventuellement possible d’identifier l’élément s’il est pur, mais beaucoup plus difficile d’extraire une 

composition précise entre les deux éléments pour un alliage Y-Zr, du fait d’une différence d’énergie de 

l’ordre de 3,3 keV (Tableau III-6), très inférieure à la sensibilité du détecteur. 

3.3.3. Section efficace et sensibilité de détection 

La section efficace 𝜎(𝐸, 𝜃) est un paramètre important dans les analyses par faisceaux d’ions car 

elle définit la probabilité pour qu’une collision particulière se produise. Le nombre de particules 

rétrodiffusées sur les atomes cible dans un angle solide donné et pour un nombre de particules 

incidentes est déterminé à partir de la section efficace différentielle de diffusion 
𝜕𝜎

𝜕𝛺
(𝐸, 𝜃), dépendante 

de la nature des particules 𝑍1, 𝑀1 et 𝑍2, 𝑀2 ainsi que de l’angle de rétrodiffusion (Equation III-9). 

 
𝜕𝜎

𝜕𝛺
= [

𝑍1𝑍2𝑒2

4𝐸0
]

2

.
4

𝑠𝑖𝑛4 𝜃
.

[√1−[
𝑀1 𝑠𝑖𝑛 𝜃

𝑀2
]

2
+𝑐𝑜𝑠 𝜃]

2

√1−[
𝑀1 𝑠𝑖𝑛 𝜃

𝑀2
]

2
 (III-9) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐸0 : l’énergie initiale de la particule incidente 

𝑍1, 𝑍2 : les numéros atomiques du projectile et de l’atome cible 

La section efficace de diffusion ou section efficace de Rutherford est proportionnelle au carré du 

nombre atomique 𝑍2 de l’atome cible. Cela signifie que les éléments lourds ont une sensibilité de 

détection plus grande que les éléments légers. Sur le spectre RBS d’une couche mince constitué d’un 

alliage d’un élément lourd et d’un élément plus léger, cela se traduit par une hauteur plus grande du 

signal à saturation obtenu pour l’élément lourd. La sensibilité de détection est dans le cas des atomes 

lourds inférieure à la monocouche atomique. 

La section efficace de Rutherford a un domaine de validité limité à faible énergie en raison d’un 

écrantage partiel des charges nucléaires par les électrons de l’atome et à forte énergie en raison de la 

présence des forces nucléaires. Pour les faibles énergies, elle est généralement corrigée par des 

facteurs semi-empiriques. Pour le domaine non-Rutherford à forte énergie, il est nécessaire de 

mesurer expérimentalement la section efficace et ceci avec une excellente résolution en énergie en 

raison de la présence de résonances de sections efficaces de faible largeur à mi-hauteur. Nous citerons 

par exemple la réaction 16O(,)16O pour laquelle est présente à 3038,1 ± 1,3 keV une résonance de la 

section efficace [Col15]. La section efficace est multipliée par 20 par rapport à la section efficace 

Rutherford avec un ∆𝐸 à mi-hauteur de quelques keV. 

La section efficace s’exprime en général en mb/sr (millibarn par stéradian) avec 1 mb = 10-27 cm2. 

D’une façon générale, nous retiendrons que la section efficace détermine la probabilité de diffusion et 

donc la sensibilité de la méthode. Les ordres de grandeur des sections efficaces varient de l’ordre de 

quelques dizaines à quelques milliers de mb/sr pour la rétrodiffusion Rutherford (2000 mb/sr pour Y 

avec  2 MeV et  = 163°), à comparer aux quelques mb/sr dans le cas de réactions nucléaires utilisées 

en NRA. 
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La technique RBS est une méthode très pertinente pour la caractérisation de nanomatériaux en 

couches minces de par sa capacité à réaliser une analyse multi-élémentaire avec une résolution en 

profondeur nanométrique. En revanche, dès que la caractérisation concerne la mesure de 

concentration d’éléments légers (C, N, O, H), la technique devient peu sensible car leurs signaux sont 

noyés dans le signal du substrat. En complément, d’autres analyses par faisceaux d’ion doivent être 

mises en œuvre telles que la NRA et l’ERDA. 

3.4. La technique NRA (Nuclear Reaction Analysis) 

3.4.1. Principe 

La technique NRA d’analyse par faisceau d’ions repose sur la production de réactions nucléaires par 

la particule incidente avec un noyau cible (Figure III-26). La réaction nucléaire est notée B(A,Cn)D où A 

est la particule incidente, B le noyau cible, C et D sont les produits de la réaction et n l’état d’excitation 

de D. La particule légère C a une énergie suffisante pour s’extraire de l’échantillon et être détectée. Le 

produit de réaction lourd D (ou noyau de recul) reste très localement dans la matrice avec en général 

la création d’un défaut lacunaire. 

 
Figure III-26 : Réaction nucléaire B(A,Cn)D détecté par NRA 

A une énergie faisceau de l’ordre du MeV, ces réactions nucléaires ne se produisent qu’avec des 

noyaux-cibles légers. La répulsion électrostatique devient en effet trop forte avec des noyaux plus 

lourds et empêche l’ion incident de s’approcher suffisamment du noyau cible pour induire une réaction 

nucléaire. La technique NRA possède une très grande sélectivité pour les atomes détectés (Z < 15) et 

est particulièrement adaptée à la mesure de gradients de concentration en profondeur d’éléments tels 

que : D, 3He, 12C, 14N, 16O, 18O, … La plupart des réactions utilisées sont des réactions (d,p) ou (d,). 

L’utilisation du deuton comme principal ion incident s’explique par sa faible énergie de liaison (2,2 

MeV). 

3.4.2. Cinématique de réactions nucléaires et énergie des particules émises 

Le calcul de la cinématique de la réaction nucléaire relatée par J. R. Tesmer et al. [Tes95] permet 

de connaître, pour des réactions endoénergétique (existence d’une énergie seuil de réaction) ou 

exoénergétique, l'énergie des particules émises à un angle donné lors de réactions nucléaires entre 

des deutons incidents d'énergie 𝐸0 et des noyaux de carbone, d’azote ou d’oxygène au repos. 

Le choix des réactions nucléaires est orienté par plusieurs paramètres qui sont : 

- l’énergie des particules émises, et la prise en compte d’éventuelles interférences spectrales entre 

les différents éléments présents dans le matériau (carbone, azote, oxygène, …). L’énergie trop faible 

de la particule C émise (de la réaction B(A,Cn)D) peut être pénalisante avec la présence d’un bruit de 
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fond important. Mais une énergie trop grande peut être tout aussi pénalisante car le pouvoir d’arrêt 

sera faible et la résolution en profondeur non optimale ; 

- la masse de la particule nucléaire détectée. Il est conseillé d’opter pour l’émission d’un  plutôt 

que d’un proton afin d’améliorer la résolution en profondeur ; 

- la valeur de la section efficace de la réaction. Nous verrons dans la partie 3.7 la cinématique des 

réactions nucléaires choisies pour la problématique getter. 

3.4.3. Section efficace et sensibilité de détection 

La section efficace ou probabilité de réaction nucléaire varie en intensité en fonction de la réaction 

sélectionnée et de l’énergie de la particule incidente. Pour une mesure multi-élémentaire et sensible 

pour chaque élément à doser, il est nécessaire de réaliser le calcul de la cinématique de chaque 

réaction et d’identifier les données de sections efficaces disponibles dans la littérature via les sites de 

bases de données de sections efficaces (tels que [IBANDL] ou [SIGMACALC, Gur16]). Ces deux adresses 

web sont très largement utilisées par la communauté des faisceaux d’ions. 

Les sections efficaces utilisées aujourd’hui sont issues de mesures expérimentales réalisées depuis 

plusieurs décennies pour un grand panel de réactions nucléaires et sur une large gamme d’énergie. La 

plupart des sections efficaces de réactions nucléaires montre une anisotropie d’émission de la 

particule légère C (de la réaction B(A,Cn)D) dans le centre de masse. Le choix d’une section efficace 

oriente donc le choix de l’angle de détection  par l’expérimentateur, car la section efficace 

sélectionnée a été mesurée à un angle précis. Le logiciel (SigmaCalc 2.0 [Gur16]) est à ce jour largement 

utilisé car il prédit de façon semi-empirique la section efficace de bon nombre de réactions nucléaires 

à un angle de détection choisi par l’expérimentateur via la compilation de toutes les mesures relatées 

dans la littérature. 

L’épaisseur analysée peut être de quelques microns et la résolution en profondeur de l’ordre de la 

dizaine de nanomètres en surface. La sensibilité de détection varie en fonction de la réaction nucléaire 

mais généralement une concentration atomique de l’ordre de quelques dixièmes de pourcents peut 

être détectée, i. e. bien inférieure à la sensibilité de détection de la technique RBS (< 1 monocouche). 

La valeur de la section efficace de la réaction 16O(d,)14N est de 7 mb/sr à E0 = 900 keV et  = 163°, soit 

une probabilité de détection bien plus faible que la réaction de RBS 89Y(d,d)89Y, dont la section efficace 

est de 2500 mb/sr pour le même jeu de paramètres énergie et angle. 

3.5. La technique ERDA (Elastic Recoil Detection Analysis) 

3.5.1. Principe 

La technique ERDA permet comme son nom l’indique de détecter une particule ayant subi un recul 

après interaction avec un ion incident. Son énergie de recul peut être suffisante pour s’extraire du 

matériau et être détectée. 

 
Figure III-27 : Collision de recul élastique B(A,B)A détecté par ERDA 
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Les réactions étudiées en ERDA sont notées B(A,B)A où A est la particule incidente et B est l’atome 

cible détecté après impact par A et extraction du matériau (Figure III-27). Pour décrire les aspects 

théoriques de la technique, nous nous placerons dans le cas d’une réaction 1H(4He,1H)4He, avec mesure 

en énergie du noyau de recul 1H, qui est la réaction utilisée pour le dosage d’hydrogène. 

La technique ERDA repose sur les trois mêmes concepts physiques décrits pour la technique RBS, à 

savoir : le facteur cinématique, la section efficace différentielle (ou probabilité de diffusion) et les 

pouvoirs d’arrêt de 4He et de 1H lors de leur trajet dans le matériau. 

Dans le cas d’une mesure RBS, la rétrodiffusion ne peut se faire que sur des noyaux plus lourds que 

l’ion incident. Ainsi l’hydrogène ne peut être détecté. Il sera plutôt expulsé de sa position initiale. En 

inclinant judicieusement l’échantillon, le noyau sera éjecté hors du matériau et aura une chance d’être 

collecté par un détecteur. C’est en cela que consiste la technique d’analyse ERDA. 

3.5.2. Coefficient cinématique et énergie des particules de recul 

 
Figure III-28 : Interactions ion-particules en configuration ERDA 

a) recul élastique sur un atome d’hydrogène (à l’origine d’un signal ERDA) ; b) rétrodiffusion de type Rutherford sur un noyau 
d’yttrium (à l’origine d’un signal RBS) 

La cinématique de la réaction 1H(4He,1H)4He montre que l’hydrogène (1H) ne peut pas être émis à 

un angle supérieur à 90°. Ceci impose le choix d’un angle de détection faible. En standard, l’angle de 

diffusion 𝜑 est de 30° avec un angle d’incidence 𝛼′ de 15° par rapport à la surface de l’échantillon et 

un angle de sortie 𝛽′ de 15° par rapport à la surface de l’échantillon (soit les angles par rapport à la 

normale 𝛼 = 75° et 𝛽 = 75°, respectivement). En choisissant un faible angle de diffusion, les noyaux 

de recul d’hydrogène peuvent être éjectés hors du matériau (Figure III-28-a). Par la détection de ceux-

ci et la mesure de leur énergie 𝐸′ (Equation III-10), il est possible de mesurer non seulement la quantité 

globale d’atomes d’hydrogène dans un film mince mais aussi leur distribution en profondeur : 

 𝐸′ = (
4𝑀1𝑀2

(𝑀1+𝑀2)2 𝑐𝑜𝑠2 𝜑) 𝐸0 = 𝑘′𝐸0 (III-10) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐸′ : l’énergie de recul 

𝜑 : l’angle de recul (ou d’éjection) 

Pour 𝛼′ = 15°, 𝛽′ = 15° et 𝜑 = 30°, le facteur cinématique 𝑘′ pour 1H(4He,1H)4He est égal à 0,48. 

Pour un atome d’hydrogène en surface de l’échantillon et 𝐸0 = 2,8 𝑀𝑒𝑉, l’énergie de recul 𝐸′ de 1H 

est de 1,344 𝑀𝑒𝑉. 
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3.5.3. Section efficace et sensibilité de détection 

La section efficace de la collision 1H(4He,1H)4He est supérieure à celle de simples collisions 

élastiques, i. e. de la section efficace Rutherford. S’agissant d’une collision entre deux atomes de faible 

numéro atomique, la distance minimale d'approche est très petite et les interactions nucléaires 

interviennent. 

En simultané, des particules  rétrodiffusent après impact avec les atomes plus lourds de la cible 

(métaux, carbone, azote, oxygène, silicium du substrat, …) et ceci de façon beaucoup plus intense 

(Figure III-28-b). 

Les sections efficaces de 1H(4He,1H)4He et 89Y(4He,4He)89Y à 2,8 MeV  et pour un angle de détection 

de 30° sont respectivement de 300 mb/sr [Bag92, Gur16] et de 223.103 mb/sr (section efficace de 

Rutherford), soit environ 3 décades supérieure pour 89Y(4He,4He)89Y par rapport à 1H(4He,1H)4He. 

Les particules  issues de 89Y(4He,4He)89Y ont une énergie de 2,766 MeV, i. e. plus forte que l’énergie 

de recul 𝐸′ des 1H éjectés (1,344 MeV). La probabilité de diffusion des  (4He) étant très supérieure à 

celle de recul de 1H, le signal de 1H(4He,1H)4He est donc noyé dans les signaux de diffusion (4He,4He) 

sur les éléments lourds de la cible (Figure III-29-a). Il faut donc filtrer les signaux pour s’affranchir de 

ces contributions et obtenir le seul signal de l’hydrogène (Figure III-29-b). 

Filtration des particules à détecter 

Pour cette opération, une feuille de Mylar de 13 µm d’épaisseur est disposée devant le détecteur. 

 
Figure III-29 : Effet de filtrage d'une feuille de Mylar sur le spectre ERDA 

a) simulation par SIMNRA d’un spectre ERDA d’une couche mince Yx(NOCH)y sur silicium contenant des concentrations 
constantes d’hydrogène, carbone, azote et oxygène (sans filtre) ; b) spectre ERDA d’une couche mince Yx(NOCH)y avec 
comme filtre une feuille de Mylar de 13 µm ; c) parcours moyen de 1H et de 4He dans le Mylar en fonction de l’énergie 

Le parcours des  est bien inférieur à celui des protons et ceci quel que soit le matériau cible et la 

gamme d’énergie. Les particules diffusées () possèdent un parcours inférieur à 13 µm lorsque leur 

énergie est inférieure à 2,9 MeV, ils ne peuvent donc pas traverser la feuille de Mylar tandis que les 

particules 1H éjectés le peuvent (Figure III-29-c). En revanche, en traversant le filtre, les particules 1H 

subissent un straggling en énergie, ce qui détériore la résolution en profondeur. L’épaisseur du filtre 

doit être connue précisément et renseignée lors de la simulation du spectre pour le calcul de perte et 

de dispersion en énergie de 1H au sein du filtre. 

Sensibilité de détection 

La sensibilité de détection de 1H par la technique ERDA est de l’ordre de 1% at. sur une profondeur 

de l’ordre du micron. En revanche, même si la quantité globale d’hydrogène peut être suffisamment 

précise, l’extraction de profils de concentration est plus difficile qu’en RBS ou NRA, notamment pour 

les films en couches minces. 
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3.6. Dépouillements des spectres RBS, NRA et ERDA 

Dans le cadre de cette étude de matériaux getters en couche mince, nous mettons en œuvre les 

techniques IBA pour la mesure de la concentration des métaux (par RBS), des éléments légers 

(carbone, azote et oxygène) (par NRA) et enfin de l’hydrogène (par ERDA). La simulation des spectres 

obtenus par les trois techniques permet d’obtenir la composition élémentaire de la couche getter, 

composition qui peut présenter des gradients de concentrations. 

Pour illustrer la potentialité des techniques IBA pour cette problématique et présenter les 

spécificités de notre étude, nous utiliserons dans la suite de ce chapitre les spectres obtenus sur une 

couche mince getter composée de l’alliage Y31Ti69 avant traitement thermique d’activation. 

 
Figure III-30 : RBS et NRA du film mince Y31Ti69 sur substrat de silicium (NR) 

a) RBS en  de 2 MeV ; b) NRA en deutons de 900 keV, zoom sur les pics 16O(d,p0), 16O(d,0) et 12C(d,p0)

Un spectre RBS présente dans le cas d’une couche mince de Y31Ti69 sur un substrat silicium les deux 

pics des métaux (yttrium et titane) à hautes énergies et le pic en plateau du substrat de silicium en 

dessous des 1000 keV (Figure III-30-a). Les signaux des éléments de masse inférieure (Z < 28) seront 

d’une part convolués au front de silicium et d’autre part de faible intensité par rapport au signal de ce 

plateau puisque la section efficace Rutherford est proportionnelle au carré de Z2. Il est ainsi possible 

de voir par exemple la présence d’oxygène mais néanmoins tous ces éléments ne sont néanmoins pas 

quantifiables avec précision en RBS standard 2 MeV α. Pour palier cela et poursuivre la quantification 

des éléments légers, nous mettons en œuvre la technique NRA. Dans le film mince pris en exemple 

(Figure III-30-b), nous observons les pics de carbone et d’oxygène, très bien séparés. Pour se trouver 

dans des conditions où les pics sont bien définis et ne se chevauchent pas, il faut étudier les 

cinématiques de réactions nucléaires (voir Chapitre III - 3.4.2). Les deux précédentes techniques étant 

aveugles à la présence d’hydrogène, nous devons réaliser une analyse ERDA pour quantifier cet 

élément dans le film. 

Plusieurs logiciels existent pour la simulation des spectres IBA, dont le logiciel SIMNRA 

communément utilisé par la communauté IBA. SIMNRA est un programme de simulation de spectres 

d'énergie de particules nucléaires rétrodiffusées (RBS, NRBS), émises par réaction nucléaire (NRA) ou 

de recul (ERDA). Il intègre le calcul de la cinématique des réactions, les sections efficaces de Rutherford, 

non-Rutherford et une base de données des sections efficaces expérimentales pour les réactions 

nucléaires émissives en particules nucléaires, ainsi que les pouvoirs d’arrêt nucléaire et électronique 

de Ziegler & Bierzack : ZB [Zie85]. 
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La simulation des spectres RBS, NRA et ERDA obtenus lors de ce travail a été réalisée avec le logiciel 

SIMNRA. Le couplage des techniques IBA permet d’accroître la justesse de nos résultats de 

caractérisation des matériaux getter mais rend difficile ce travail de dépouillement. Depuis peu, des 

logiciels tels que MultiSIMNRA [Sil16] et DataFurnace [Bar08] ont été développés pour réaliser une 

analyse auto-cohérente de plusieurs spectres obtenus par différentes techniques IBA et/ou dans 

différentes conditions expérimentales sur la même cible. Dans le futur, nous envisageons de mettre 

en œuvre le logiciel IBA DataFurnace pour une cohérence objective des simulations multi-spectres. 

La simulation d’un spectre par le logiciel SIMNRA est réalisée en considérant la cible comme une 

succession de couches dont l'épaisseur et les concentrations des éléments sont ajustées 

manuellement par l’utilisateur de sorte que le spectre calculé corresponde aux données 

expérimentales. Une définition incorrecte des épaisseurs des différentes couches peut induire une 

mauvaise interprétation ou une surinterprétation des données expérimentales. Les épaisseurs des 

multicouches doivent être ajustées à la résolution en profondeur. SIMNRA ne calculant pas les écarts 

entre le spectre expérimental et le spectre simulé, les profils de profondeur extraits par différents 

utilisateurs peuvent légèrement variés. 

Nous rappelons les caractéristiques d’un spectre en énergie de particules nucléaires détectées, 

caractéristiques importantes à connaître pour le dépouillement de spectres RBS, NRA ou ERDA. Le 

signal d’un élément d’une couche mince suffisamment épaisse sur un spectre RBS, NRA et ERDA se 

caractérise par : 

- l’aire Ai du pic des particules légères détectées qui est la signature du nombre d’atomes par cm2 

de l’élément 𝑖 sondé ; 

- la hauteur du plateau de saturation du signal qui informe sur la concentration de l’élément 𝑖 

sondé ; 

- la largeur du pic qui est directement liée à l’épaisseur de la couche mince analysée. 

3.6.1. Aire du pic d’un signal RBS, NRA ou ERDA 

Si nous considérons que la perte d’énergie de la particule incidente est faible dans l’épaisseur de la 

couche mince analysée, la section efficace est une constante et l’intégrale 𝐴𝑖  du pic des particules 

légères détectées est décrit par la formule suivante : 

 𝐴𝑖 =
𝑁𝑖.[𝑄.𝛺.𝜎(𝐸0)]

𝑐𝑜𝑠 𝛼
 (III-11) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐴𝑖  : l’aire du pic de référence de l’élément 𝑖 (coups) 

𝑁𝑖  : la quantité d’atomes 𝑖 sondés par unité de surface de faisceau (at/cm2) 

𝑄 : le nombre de particules incidentes (part) 

Ω : l’angle solide de détection (sr) 

𝜎(𝐸0) : la section efficace de la réaction nucléaire à l’énergie incidente 𝐸0 du faisceau (cm2/sr) 

𝛼 : l’angle d’incidence du faisceau par rapport à la normale de l’échantillon (°) 

Le nombre total d’atomes 𝑁𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 par cm2 présents dans la cible est donné en réalisant la somme du 

nombre d’atomes 𝑁𝑖  par cm2 des 𝑛 éléments composant la cible : 
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 𝑁𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 = ∑ 𝑁𝑖
𝑛
𝑖=1      𝑒𝑡     𝑁𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙(𝑎𝑡/𝑐𝑚2) = 𝑁𝑣(𝑎𝑡/𝑐𝑚3). 𝑋     𝑎𝑣𝑒𝑐     𝑁𝑣 =

𝑁𝐴.𝜌

𝑀
 (III-12) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑁𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙  : la quantité d’atomes 𝑖 totale sondés par le faisceau (at/cm2) 

𝑁𝑣  : la quantité d’atomes 𝑖 volumique sondés par le faisceau (at/cm3) 

𝑋 : l’épaisseur de la couche mince (cm) 

𝑁𝐴 : le nombre d’Avogadro (6,022.1023 mol-1 (ou atomes 𝑖 /mol)) 

𝜌 : la densité du matériau (g/cm3) 

𝑀 : la masse molaire des atomes 𝑖 sondés (g/mol) 

Ne connaissant pas la densité du matériau sondé et donc 𝑁𝑣, particulièrement pour nos couches 

getter qui s’oxydent en température de façon inhomogène en profondeur, l’épaisseur de la couche 

mince peut être représentée par 𝑁𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 en at/cm2. Si son épaisseur physique en cm est mesurée par 

une technique conventionnelle type profilométrie, ellipsométrie ou par microscopie électronique de 

la tranche de la couche mince, il est possible de déterminer sa densité g/cm3. 

L’équation III-11 est très importante pour les analyses NRA in situ en temps réel réalisées durant 

cette étude, qui fournissent un grand nombre de spectres (60 à 70 spectres). En effet, elle permet sans 

simulation du spectre, de mesurer quantitativement le nombre d’atomes 𝑖 sorbés par cm2 par 

détermination de l’intégrale du pic d’intérêt. Ainsi, en réalisant des spectres rapides (trop rapides pour 

une bonne statistique de comptage et l’extraction des profils de concentration en fonction de la 

profondeur du film), il est possible de déterminer quand même la quantité d’espèces sorbées en 

fonction de la température de recuit, sans effet de matrice et sans échantillon standard, pour le 

carbone, l’azote et l’oxygène. 

3.6.2. Hauteur du plateau de saturation d’un signal RBS, NRA ou ERDA 

Une caractéristique importante d'un spectre RBS, NRA ou ERDA est la hauteur d'un pic élémentaire 

correspondant à la rétrodiffusion ou émission de particules en proche surface du matériau. Nous 

considérons le cas où l'échantillon produit des pics élémentaires plus larges que la résolution en 

énergie du détecteur afin d’obtenir un signal à saturation. 

Les hauteurs à saturation des deux signaux A et B d’un composé AmBn sont représentées à un angle 

d’incidence du faisceau  = 0 par les relations suivantes : 

 𝐻𝐴 =
𝜎𝐴(𝐸0,𝜃).𝑄.𝛺.𝑚.𝜀

[𝜀]𝐴
     𝑒𝑡     𝐻𝐵 =

𝜎𝐵(𝐸0,𝜃).𝑄.𝛺.𝑛.𝜀

[𝜀]𝐵
 (III-13) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

 [𝜀]𝐴 = 𝐾𝐴. (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
(𝐸0))

𝐴𝑚𝐵𝑛

+ (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
(𝐾𝐴. 𝐸0))

𝐴𝑚𝐵𝑛

.
1

|𝑐𝑜𝑠 𝜃|
 (III-14) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐻𝐴, 𝐻𝐵 : la hauteur de signal à saturation des éléments A ou B (coups) 

𝜎𝐴(𝐸0, 𝜃), 𝜎𝐵(𝐸0, 𝜃) : la section efficace différentielle pour l’élément A ou B à l’énergie 

incidente 𝐸0 du faisceau et à l’angle de détection 𝜃 (cm²/sr) 
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𝑄 : le nombre de particules incidentes du faisceau (part) 

𝛺 : l’angle solide de détection (sr) 

𝑚, 𝑛 : le coefficient stœchiométrique de l’élément A ou B dans l’alliage AmBn, avec m + n = 1 

𝜀 : la calibration en énergie de la chaîne d’électronique nucléaire (keV/canal) 

[𝜀]𝐴, [𝜀]𝐵 : le facteur de section efficace d’arrêt de A ou de B (keV/(1015 at/cm2)) 

La stœchiométrie en proche surface d’un échantillon multi-élémentaire peut être calculée en 

comparant les hauteurs des pics des éléments. Ceci nous a été utile pour mettre en évidence la 

présence d’une sorption d’hydrogène pendant l’analyse NRA in situ du film mince Y31Ti69. Ces calculs 

montraient clairement que les hauteurs des signaux Y(d,d)Y et Ti(d,d)Ti ne pouvaient pas être simulés 

si nous n'introduisions pas d’hydrogène. La difficulté résidait dans le fait que l’analyse se faisait in situ 

et en temps réel, hors il n’est pas possible de réaliser dans les mêmes conditions NRA et ERDA à la fois. 

Ainsi, la présence d’hydrogène peut être détectée sans signal d’hydrogène par ERDA, dans une 

détection dite "à l’aveugle" sur le signal de l’analyse NRA (voir partie 3.7.3.2.3). 

3.6.3. Largeur d’un signal RBS, NRA ou ERDA et résolution en profondeur 

Largeur du signal 

La largeur d’un signal RBS, NRA ou ERDA est dictée par : 

- la perte d’énergie et le straggling en énergie de la particule incidente avant collision ; 

- la perte d’énergie et le straggling en énergie de la particule diffusée, émise ou de recul dans 

l’épaisseur de matériau à traverser entre le lieu de la collision et la surface ; 

- la géométrie d’analyse à savoir l’angle  d’incidence et l’angle de sortie  de la particule détectée 

par rapport à la normale à la surface de l’échantillon ; 

- la diffusion multiple et la résolution en énergie du détecteur comprise entre 11 et 14 keV selon 

son épaisseur active. 

 
Figure III-31 : Spectre RBS d'une couche mince d’yttrium de 1000.1015 at/cm2 sur silicium (, 2 MeV) 

Pour illustration, nous considérons une couche mince d’yttrium d’épaisseur 𝛥𝑋 (at/cm2) déposée 

sur un substrat de silicium (Figure III-31). La largeur du pic d’yttrium est donnée par la relation suivante, 

avec  = 0° : 
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 𝛥𝐸𝑌 = [𝜀]𝑌. 𝛥𝑋 = [𝐾𝑌 . (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
(𝐸𝑜))

𝑌
+ (

𝑑𝐸

𝑑𝑥
(𝐾𝑌 . 𝐸0))

𝑌
.

1

|cos 𝜃|
] . 𝛥𝑋 

Le front montant de silicium est décalé vers les basses énergies avec un écart d’énergie par rapport 

à l’énergie de surface 𝐾𝑆𝑖 . 𝐸0 de : 

 𝛥𝐸𝑆𝑖 = [𝐾𝑆𝑖 . (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
(𝐸𝑜))

𝑌
+ (

𝑑𝐸

𝑑𝑥
(𝐾𝑆𝑖 . 𝐸0

′ ))
𝑌

.
1

|cos 𝜃|
] . 𝛥𝑋 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

 𝐸0
′ = 𝐸𝑜 − (

𝑑𝐸

𝑑𝑥
(𝐸𝑜))

𝑌
. 𝛥𝑋 

Résolution en profondeur 

La résolution en profondeur dans l'analyse de spectres de détection de particules nucléaires est 

définie comme la différence de profondeur minimale X détectable en relation directe avec la 

différence d'énergie minimale E des particules détectées. 

Pour la détermination de la résolution en profondeur des spectres acquis en mode non résonant, 

nous définissons la résolution en profondeur sur des considérations statistiques, explicitées par G. 

Martin [Mar07b]. 

La résolution en profondeur est définie à une probabilité 𝑝𝑗  choisie en appliquant l’expression III-15. 

La probabilité 𝑝𝑗  peut être déterminée en calculant la zone hachurée représentant l’aire chevauchant 

les signaux de la couche 𝐿𝑗 représentée sur la Figure III-32. 

 𝑝𝑗 ≈ 1 −
∫ 𝑚𝑖𝑛[𝑆𝑗−(𝐸),𝑆𝑗+(𝐸)]𝑑𝐸

 

𝐸
1

2
∫ [𝑆𝑗−(𝐸)+𝑆𝑗+(𝐸)]𝑑𝐸

 

𝐸

 (III-15) 

 
Figure III-32 : Signaux de la simulation SIMNRA de deux couches de matériau consécutives 
d’épaisseur identique wj, la zone hachurée est l’aire commune des deux courbes [Mar07b] 

Pour déterminer la résolution en profondeur adéquate, nous simulons avec le logiciel SIMNRA, deux 

couches 𝐿𝑗+ et 𝐿𝑗− de même épaisseur 𝑤𝑗 et de même concentration de l’élément à analyser. Puis 

nous ajustons l’épaisseur 𝑤𝑗 afin que 𝑝𝑗  soit égal à 68,3 %. 𝑝𝑗  est la probabilité que la position de 

l’élément détecté soit dans un l'intervalle [𝑥𝑗 − 𝑤𝑗/2, 𝑥𝑗 − 𝑤𝑗/2]. Cette démarche est réalisée pour 

des couches de plus en plus profonde ce qui nous permet d’estimer la résolution en profondeur en 

fonction de 𝑥𝑗. Les hypothèses pour l’emploi d’un tel calcul ont été décrites par G. Martin et al. 

[Mar07b]. 
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Figure III-33 : Décomposition du signal 89Y(,)89Y en multicouches en RBS à  = 163° 

En pratique, dans le cas de l’étude du signal yttrium du spectre RBS, en y appliquant cette méthode, 

nous avons pu déterminer une résolution en profondeur de l’ordre de 90.1015 at/cm2 (soit une 

épaisseur approximative correspondante de 30 nm pour l’yttrium et 12 nm pour Y2O3). La 

décomposition des couches utilisée est représentée en Figure III-33. Sont mis en évidence les tracés 

pour le calcul de 𝑝𝑗  entre les couches 𝑆4 et 𝑆5, à savoir (𝑆4 + 𝑆5)/2 et 𝑚𝑖𝑛(𝑆4, 𝑆5). 

Pour des analyses après ou pendant recuit, lorsque le getter a pu être activé, le film a absorbé de 

grandes quantités d’oxygène. Au terme du traitement thermique, le gradient de concentration 

d’oxygène est faible en profondeur du film. La résolution en profondeur est dépendante du pouvoir 

d’arrêt, lui-même dépendant de la matrice. Il est donc nécessaire d’étudier l’évolution de la résolution 

en profondeur en fonction du taux d’oxydation du getter, c’est-à-dire à différentes températures de 

recuit. 

Considérons maintenant le cas de l’analyse par réactions nucléaires (NRA) : 

Nous calculons la résolution en profondeur du signal de la réaction 16O(d,0)14N du film d’alliage 

Y31Ti69 plus ou moins oxydé dans les conditions d’analyse pratiquées lors d’un recuit in situ (E0 = 900 

keV,  = 0° et  = 178°). Nous prenons comme hypothèse que le film est oxydé de façon homogène 

dans le volume à 2 % at. avant recuit et 29 % at. après recuit. Nous verrons au chapitre IV que pour cet 

alliage, l’épaisseur de la couche getter est de 1800.1015 at/cm2 après recuit. Ceci nous permet d’établir 

l’épaisseur maximale pour le calcul de la résolution en profondeur du signal 16O(d,0)14N (Figure III-34). 

Nous observons que la résolution en profondeur se dégrade en fonction de la profondeur (Tableau 

III-7). La raison principale est que le straggling en énergie augmente avec la profondeur, car l’épaisseur 

(en at/cm2) de matériau à traverser par la particule incidente avant la collision et par la particule 

détectée après collision est de plus en plus importante. 

 Résolution en profondeur pour 16O(d,0)14N 

 Y30Ti68O2 Y22Ti49O29 

Profondeur (1015 at/cm2) (1015 at/cm2) (nm) (1015 at/cm2) (nm) 

200 170 36 200 20 

1200 220 46 250 25 

2000 250 52 280 28 

Tableau III-7 : Calcul de la résolution en profondeur du signal 16O(d,0)14N pour E0 = 900 keV,  = 0° et  = 178° 

Dans le cas de la simulation des spectres NRA d’un échantillon Y31Ti69 qui s’oxyde différemment en 

fonction de la température, nous devons considérer l’évolution de la résolution en profondeur 

pendant l’analyse. Par ailleurs, l’épaisseur des multicouches pour la simulation du signal 16O(d,0)14N 

est différente de celle permettant la simulation du signal de la réaction 12C(d,p0)13C. 
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La résolution en profondeur du carbone via la réaction 12C(d,p0)13C est estimée à environ 300.1015 

at/cm2 par la méthode de 68,3 % tandis que celle du signal oxygène par la réaction 16O(d,0)14N est 

approximativement deux fois plus faible en surface. Nous avons opté de prendre une épaisseur de 

couches constante à 150.1015 at/cm2 (voir partie 3.7.2) et d’appliquer une même concentration de 

carbone pour deux couches successives, afin de simuler les signaux d’oxygène et de carbone en même 

temps. La différence de quelques dizaines de 1015 at/cm2 de résolution en profondeur pour le signal 

d’oxygène n’est pas significative pour la technique et nous permet de valider nos résultats malgré une 

très légère sous-estimation de l’épaisseur résolue par la mesure NRA. 

Ces calculs sont nécessaires pour le choix des réactions nucléaires et des conditions expérimentales 

afin d’obtenir une résolution en profondeur optimale. Nous rappelons qu’un des objectifs de ce travail 

est d’extraire des données expérimentales de gradients de concentrations d’oxygène et de carbone, 

afin d’étudier la sorption et la diffusion de ces éléments en fonction de la température de recuit, et à 

terme estimer des coefficients de diffusion. Une résolution en profondeur sous-estimée mènerait à 

des interprétations erronées de ces gradients, à l’inverse une valeur surestimée pourrait ne pas 

permettre de distinguer les phénomènes recherchés. 

3.6.4. Simulation d’un spectre obtenu par technique IBA 

Le logiciel SIMNRA permet de reconstruire le spectre des particules émises par diffusion ou 

réactions nucléaires suite à l’impact d’un faisceau d’ions sur la couche mince ou matériau massif. Le 

concept est de découper la cible en une succession de couches. Les épaisseurs des couches simulées 

doivent être en adéquation avec la résolution en profondeur des techniques dans les conditions 

expérimentales sélectionnées. Une hypothèse de la stœchiométrie est faite pour chaque couche et la 

somme des signaux des différentes couches est comparée au spectre expérimental. La stœchiométrie 

des différentes couches permet de reconstruire les gradients en concentration des éléments 

constituant la cible. 

 
Figure III-34 : Décomposition du signal 16O(d,0)14N en multicouches (Y31Ti69 NR) en NRA à  = 178° 

La simulation nous permet donc de connaître précisément les gradients de concentration en 

métaux, carbone, oxygène, azote et hydrogène, en combinant leurs informations. La Figure III-34 

représente la simulation NRA en 9 couches du signal expérimental de la réaction 16O(d,0)14N avant 

recuit in situ (Eo = 900 keV,  = 0,  = 178°) d’un film de Y31Ti69. Pour dépouiller ce spectre NRA du signal 

oxygène, il est nécessaire d’utiliser les informations acquises par la méthode RBS tant au niveau de la 

composition de l’alliage Y-Ti qu’au nombre d’atomes métalliques, nous permettant ainsi de séparer le 

signal d’oxygène provenant de la couche getter et celui venant de la très fine couche de SiO2 à 

l’interface entre le film getter et le substrat de silicium. 
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L’analyse NRA permet de distinguer très nettement la couche d’oxyde présente en proche surface 

du getter avec une résolution en profondeur de 150.1015 at/cm2. Par cette technique, nous n’avons 

pas d’information de la physicochimie en très proche surface, i. e. de la présence d’une couche 

d’oxydes Y2O3, TiO2 ou d’un composé Y31Ti69 oxydé. Une couche d’un mélange d’oxydes Y2O3 et TiO2 

d’épaisseur 3 nm ne représenterait que 40.1015 at/cm2, soit un quart de l’épaisseur de la première 

couche. Le gradient de concentration de O mesuré en surface est certainement très largement sous-

estimé en raison d’une résolution en profondeur insuffisante. L’analyse NRA révèle une concentration 

d’oxygène de l’ordre de 2 % dans le volume du getter ainsi que la présence d’une couche de SiO2 

d’épaisseur 3 nm en surface du substrat de silicium. 

Pour cet échantillon Y31Ti69 avant recuit, la simulation du signal de carbone via la réaction 
12C(d,p0)13C n’est pas déterminante car la simulation d’une seule couche permet de simuler le spectre 

expérimental. Il est impossible d’affirmer la présence de C dans le volume pour l’échantillon Y31Ti69 non 

recuit en raison de la mauvaise résolution en profondeur du signal et de la très faible quantité (voire 

nulle) d’atomes. 

3.7. Applications des techniques nucléaires à l’analyse des matériaux 

getters 

Dans le cadre de cette étude de matériaux getters en couches minces, le travail de caractérisation 

effectué repose sur les trois techniques IBA qui sont la RBS, la NRA et l’ERDA. Pour les mesures ex situ, 

nous combinons ces trois techniques, afin de définir une stœchiométrie de tous les éléments de la 

couche getter qui permet de simuler les trois spectres. A noter qu’aucun des matériaux getter étudiés 

ne présente de sorption de l’azote. Des analyses NRA in situ en temps réel ont été réalisées sur les 

films qui montraient de bonnes capacités de sorption en analyses ex situ. 

La technique RBS permet de mesurer la composition en métaux des films getters et de s’assurer de 

l’homogénéité du film dans l’épaisseur. La quantification de l’oxygène par RBS est peu sensible et 

imprécise par l’étude du signal 16O(,)16O, en revanche une première approche de la quantité globale 

d’oxygène peut être appréciée par la hauteur H du signal à saturation du signal (,) du ou des métaux, 

proportionnelle à la concentration atomique du ou des métaux dans le matériau (Equation III-13), mais 

pas seulement. En effet, la présence d’oxygène modifie le pourvoir d’arrêt S(E). Dans le cas où l’analyse 

RBS est aveugle du signal d’oxygène, i. e. pour un alliage faiblement oxydé, les signaux des métaux ne 

pourront pas être simulés avec SIMNRA sans introduction d’oxygène. 

La détection d’oxygène et de carbone est réalisée beaucoup plus précisément par NRA via les 

réactions nucléaires 16O(d,0)14N et 12C(d,p0)13C. Ayant un spectre RBS et un spectre NRA pour le même 

échantillon, nous cherchons par le logiciel de simulation SIMNRA une solution unique de la 

composition de la cible en métaux, carbone et oxygène. Cette solution unique N°1 permet de simuler 

les deux spectres expérimentaux. 

Une analyse ERDA est ensuite réalisée pour quantifier l’hydrogène présent dans le film getter, a 

priori absorbable par l’yttrium. A noter qu’une analyse RBS 2,8 MeV est réalisée en simultanée à 

l’analyse ERDA afin de mesurer la charge d’analyse. Cette démarche est couramment utilisée car la 

mesure de courant pour des faibles angles d’incidence est souvent biaisée par l’émission d’électrons 

secondaires en surface de la cible. 

La solution N°1 est prise comme hypothèse pour la simulation du spectre RBS 2,8 MeV acquis 

pendant l’analyse ERDA et la simulation du spectre ERDA. Après simulation du spectre ERDA, cette 

nouvelle composition est réinjectée pour la simulation des spectres RBS 2,8 MeV, RBS 2 MeV et NRA 
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0,9 MeV. Plusieurs itérations sont nécessaires pour obtenir la solution unique N°2 de la composition 

de la cible permettant de simuler les 4 spectres expérimentaux. Ce couplage de techniques permet 

d’obtenir une grande assurance sur la stœchiométrie de la couche en fonction de la profondeur. 

Les getters sont des matériaux dont la structure et les propriétés chimiques évoluent 

irréversiblement en fonction de la température (sauf pour l’hydrogène). Nous nous intéressons 

particulièrement à leur capacité et leur dynamique de sorption en température pour une atmosphère 

donnée. Un banc de caractérisation in situ en température et sous atmosphère de vide secondaire 

limite (2.10-7 mbar) ou vide secondaire dégradé à 2.10-6 mbar a été utilisé, avec une mesure NRA in 

situ en temps réel (maximum de fréquence de l’ordre de 2 mesures/minute) afin de suivre la quantité 

d’oxygène et de carbone absorbée pendant l’activation du getter. 

Après une succincte présentation de l’installation Pelletron du CEMHTI, nous définirons pour 

chaque type de technique les conditions expérimentales pour réaliser ces analyses IBA ex situ et in situ. 

Le paramètre commun à toutes les techniques employées ex situ ou in situ est un courant d’analyse 

de l’ordre de 60-70 nA avec une taille de faisceau proche de 2,5x2,5 mm2, sauf pour les analyses ERDA 

pour lesquelles nous avions un courant de quelques nano ampères sur 3x1 mm2. 

3.7.1. Présentation de l’installation Pelletron du CEMHTI 

Accélérateur Pelletron 

Le Pelletron 3U-2 du laboratoire CEMHTI est un accélérateur électrostatique 3 MV de la société 

National Electrostatic Corporation (NEC). Il permet de produire des faisceaux d’ions 1H+, 2H+ (ou d), 
3He+ et 4He+ (ou ) dans la gamme d’énergie 0,5 à 3 MeV. Autour de cet accélérateur, le CEMHTI 

développe des montages de prototypes expérimentaux installés en bout des trois lignes de faisceau 

pour l'irradiation ou l'implantation d'éléments lumineux dans les matériaux et l'analyse de faisceaux 

d'ions dans une grande diversité de domaines scientifiques tels que les matériaux pour l'énergie, la 

microélectronique, les nanotechnologies, la biologie ou la géologie. 

 
Figure III-35 : Aire d’expérience de l’installation Pelletron du CEMHTI avec ses multiples voies de faisceau 

L'accélérateur Pelletron du CEMHTI est équipé de trois dispositifs expérimentaux pour l'irradiation 

ou l'implantation d'hydrogène ou d'hélium à température ambiante, jusqu’à -150 °C en 

refroidissement et jusqu'à 1400 °C en chauffage. Ces dispositifs ne seront pas décrits dans ce 

manuscrit. 
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Dispositif d’analyses IBA ex situ 

Les expériences d’analyse ex situ RBS, NRA et ERDA ont été réalisées dans le dispositif IBIC (Ion 

Beam Implantation and Channeling) installé sur la ligne de faisceau n°5 du Pelletron du CEMHTI. Ce 

dispositif est une chambre sous vide secondaire (2.10-6 mbar) qui permet d'analyser la composition 

chimique des matériaux par des techniques nucléaires (RBS, NRA, PIXE et ERDA). Elle est équipée d’un 

goniomètre à 5 axes (2 translations TX et TY ± 12,5 mm et 3 rotations RX ± 45°, RY ± 135° et RZ ± 90°) 

et permet le transfert d’échantillons via un sas en vide primaire sans remettre la chambre à 

l’atmosphère. 

Les 3 rotations RX, RY et RZ permettent de réaliser des expériences de canalisation d’un monocristal 

en position de canalisation axiale ou planaire pour la caractérisation des dommages et la localisation 

des impuretés à l’échelle de la maille cristalline. 

Pour nos expériences, nous utilisons les rotations pour éviter tout phénomène de canalisation sur 

le substrat de silicium sur lequel est déposée la couche mince getter. La polyvalence de la configuration 

de la chambre d’analyse offre la possibilité de coupler plusieurs techniques IBA et de choisir les angles 

de détection  de 30° à 178°. L’échantillon peut être fortement incliné avec la rotation RY, que ce soit 

pour augmenter la résolution en profondeur de l’analyse RBS ou NRA, ou pour se positionner en 

configuration ERDA avec  = 30°. 

Dispositif d’analyses NRA in situ 

Dans le cadre de cette étude, la nature particulière des matériaux étudiés nous a très rapidement 

conduit à mettre en œuvre des analyses in situ en température. Nous nous sommes donc dirigés vers 

l’utilisation d’un dispositif déjà existant de mesure NRA réalisée en simultané avec le recuit sous vide 

d’échantillon, installé au Pelletron du laboratoire CEMHTI. Originellement dédié à l’analyse de la 

diffusion de deutérium et d’hélium dans les matériaux à haute température, le dispositif DIADDHEM 

(DIspositif d’Analyse de la Diffusion du Deutérium et de l’HElium dans les Matériaux) [Cha10] a été 

utilisé dans notre cas pour l’étude de l’activation en température des films getters (Figure III-36). 

 
Figure III-36 : Schéma de la configuration expérimentale du dispositif DIADDHEM 

de l’accélérateur pelletron du CEMHTI (CNRS-Orléans) 

Les expériences d’analyse NRA in situ ont été réalisées dans le dispositif DIADDHEM installé sur la 

ligne de faisceau n°3 du Pelletron. La chambre à vide DIADDHEM est équipée d’un porte échantillon 

monté sur une tête goniométrique (Figure III-37) à déplacements motorisés dont 2 translations (TX et 

TY ± 12,5 mm) et 1 rotation (RX ± 135°) permettant le transfert d’échantillons via un sas sous vide 

secondaire. La tête goniométrique supporte un four et un système de refroidissement à l’azote gazeux 

froid par pinces rétractables pour ramener l’échantillon à une température ambiante en quelques 

minutes, si nécessaire. 
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Figure III-37 : Vue d’ensemble du dispositif DIADDHEM et de la tête goniométrique 

L’échantillon est fixé en compression par une feuille de molybdène de 100 µm sur la plaque en 

carbure de silicium (SiC) du porte-échantillon en molybdène (Figure III-38). Un four chauffe la plaque 

de SiC et donc la face arrière du substrat supportant le film mince getter. Le filament de tungstène est 

porté à haute température par effet joule et peut être à polarisé à 800 V pour augmenter la puissance 

de chauffe par bombardement électronique. L’effet de bombardement électronique est actif à partir 

de 800 °C et permet d’atteindre des températures de l’ordre de 1400 °C. Le rayonnement émis permet 

à lui seul de chauffer la plaque sur laquelle est placé l’échantillon getter, jusqu’à une température de 

800 °C. La composante bombardement électronique n’était pas nécessaire dans notre cas, car la 

température maximum visée est de 500 °C. 

 
Figure III-38 : Porte-échantillon utilisé pour les mesures NRA in situ dans le dispositif DIADDHEM 

a) porte-échantillon en SiC ; b) échantillon getter sur silicium ; c) feuille de maintien en molybdène ; d) vis de serrage 

La mesure de température est réalisée par pyrométrie sur la plaque de carbure de silicium, car il 

n’était pas concevable de mesurer la température de l’échantillon lui-même. En effet, l’évolution de 

sa composition pendant le recuit, avec en premier lieu une forte oxydation du matériau, engendre une 

variabilité de son émissivité (voir Annexe 3). 

Pyromètre IMPAC 140 MB9 : 70 à 900 °C 2,0 à 2,6 µm 

Emissivité SiC 0,82 

Transmission Hublot MgF2 0,92 

Valeur émissivité utilisée 0,754 

Tableau III-8 : Caractéristiques du pyromètre utilisé pour les analyses NRA in situ 

Le capteur de température est de type InGaAs, sa réponse spectrale se situe entre 2 et 2,6 µm (les 

caractéristiques complètes sont définies dans le Tableau III-8). Cette courte longueur d’onde minimise 

les erreurs dues aux variations du pouvoir émissif du matériau visé. Un asservissement PID permet de 

réguler la température à la température de consigne et de programmer des pentes de montée ou 

descente en température de ± 5 °C/min à ± 60 °C/min. Les limites inférieures et supérieures de mesure 

de température par le pyromètre sont respectivement 70 °C et 900 °C. 

La qualité plus ou moins bonne du contact thermique entre l’échantillon getter et la plaque de SiC 

peut engendrer un écart de température. Pour nous assurer d’un bon contact thermique, nous avons 

remplacé l’échantillon getter par un substrat de silicium de même épaisseur et fortement dopé 

permettant la mesure directe de l’émissivité du substrat (𝜀𝑛−𝑆𝑖 = 0,705). Le mode de fixation de cet 

étalon dopé sur la plaque de SiC est identique à celui réalisé pour l’échantillon getter. Comme pour les 
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couches getter, la feuille de molybdène de 100 µm plaque l’échantillon sur le disque de SiC et ceci de 

façon reproductible. Nous avons mesuré à tour de rôle les températures lors de paliers de recuits à 

courant d’émission du four fixé entre la plaque de SiC (𝜀𝑆𝑖𝐶 = 0,82) et cet échantillon de n-Si (𝜀𝑛−𝑆𝑖 =

0,705). L’écart de température mesuré est faible (± 2 °C) pour des températures inférieures à 350 °C 

et au maximum -10 °C à 500 °C (Figure III-39). A noter qu’une température plus élevée de l’échantillon 

par rapport à la plaque du porte-échantillon ne peut se justifier que par des erreurs d’émissivité. 

 
Figure III-39 : Mesure de l’écart de température entre l’échantillon et la plaque de SiC en fonction de la température visée 

L’expérience DIADDHEM est dotée d’un détecteur annulaire qui permet d’acquérir les spectres NRA 

pendant le recuit à un angle de détection de 178°. Un doigt tournant intercepte environ un quart de 

faisceau et assure la mesure de la charge d’analyse. Sa calibration est réalisée par une cage de Faraday 

escamotable. La cage de Faraday et le doigt tournant sont équipés d’un repousseur d’électrons polarisé 

à -400 V. La Figure III-40 illustre ces différents éléments et leur position par rapport au trajet du 

faisceau. Le dispositif DIADDHEM est totalement automatisé permettant ainsi le pilotage des différents 

composants pour le vide, le contrôle du faisceau ou encore les conditions expérimentales 

(température, angles d’échantillons, …). 

 
Figure III-40 : Coupe transverse du dispositif DIADDHEM 

Concernant l’atmosphère à laquelle est exposée le film getter, l’enceinte DIADDHEM est doté d’une 

pompe turbo moléculaire. Les recuits in situ sont effectués dans un vide secondaire limite de 2.10-7 

mbar ou dans un vide secondaire dégradé à 2.10-6 mbar par une fuite d’air atmosphérique. 
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La pression dans le dispositif DIADDHEM est enregistrée pendant les expériences de NRA in situ, au 

même titre que d’autres paramètres d’environnement dans l’enceinte mais aucune expérience ne 

nous a permis de voir de variation de pression à l’activation des getters. Cette insensibilité de détection 

de sorption des espèces gazeuses par le getter est due à sa très faible surface d’échange (de l’ordre du 

cm2) par rapport au volume de la chambre DIADDHEM qui est de l’ordre de 100 dm3. 

Dans ce travail de thèse, nous avons utilisé un dispositif déjà existant ne nous permettant pas de 

contrôler la qualité de l’atmosphère de recuit. L’objectif était avant tout de réaliser des premières 

mesures en dynamique de la sorption d’espèces gazeuses par nos matériaux getter. Une enceinte dans 

laquelle la pression et la qualité des gaz seront parfaitement contrôlées est en cours d’étude et de 

réalisation au CEMHTI pour pouvoir réaliser des mesures IBA in situ dans de meilleures conditions. Le 

faisceau d’analyse traversera une fenêtre très fine permettant la séparation entre l’atmosphère 

contrôlée et le vide secondaire de l’accélérateur. 

3.7.2. Conditions expérimentales pour les analyses ex situ de films getters 

En introduction du sous-chapitre 3.7, nous avons décrit le mode opératoire pour trouver une 

solution unique N°2 de la composition de la cible permettant de simuler les 4 spectres expérimentaux 

(RBS 2 MeV, RBS 2,8 MeV, ERDA 2,8 MeV et NRA 0,9 MeV). Dans cette partie, pour justifier le choix 

des conditions de mesure et illustrer les procédures de calibration et de traitement des mesures, nous 

présenterons dans la suite les conditions expérimentales d’analyse et montrerons les simulations des 

spectres IBA obtenus pour le getter Y31Ti69 non recuit, avec comme composition du film la solution 

unique N°2. 

Analyse RBS  2 MeV 

Les expériences RBS effectuées dans ce travail pour la quantification des métaux composant la 

couche mince getter sont réalisées dans le domaine Rutherford à l’énergie standard de 2 MeV  et à 

un fort angle de détection (163°) pour une sélectivité en masse optimale. Un exemple de spectre 

obtenu pour le film d’alliage Y31Ti69 sans traitement thermique est donné Figure III-41. 

 
Figure III-41 : Simulation du spectre RBS de l’échantillon Y31Ti69 non recuit 

La calibration en énergie du détecteur est réalisée à l’aide de quatre échantillons comprenant : un 

échantillon massif de carbone vitreux, un échantillon massif de silicium, une couche mince de cobalt 

(élément avec un seul isotope stable) de 100 nm sur substrat de silicium et une couche mince d’or 

(élément avec aussi un seul isotope stable) de 30 nm sur substrat de silicium afin de couvrir une grande 

gamme d’énergie rétrodiffusée. Par régression linéaire de la courbe de l’énergie rétrodiffusée de 

surface de chacun des éléments (C, Si, Co et Au) en fonction du canal incrémenté, nous en déduisons 
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la courbe linéaire d’équation : 𝐸 = 𝑎1 × 𝑐 + 𝑎0 avec 𝑐 le canal du MCA (Multi Channel Analyzer), 𝑎1 la 

pente (en keV/canal) et 𝑎0 l’offset (en keV) de la courbe de calibration en énergie de l’électronique 

nucléaire. 

Les simulations ont été obtenues en utilisant les pouvoirs d’arrêts Ziegler Bierzack [Zie85]. 

Dans nos conditions expérimentales d’analyse (détaillées dans le Tableau III-9), la résolution en 

profondeur pour établir les profils de l’yttrium et du titane est de 80.1015 at/cm2, ce qui correspond à 

18 nm d’une matrice Y31Ti69. 

Technique RBS 

Particule 

incidente 

Energie 

(MeV) 

Angle d’entrée 

 (°) 

Angle de sortie 

 (°) 

Angle de détection 

 (°) 

Angle solide 

(msr) 

 2,0 0 17 163 5,1 

Elément d’intérêt Réaction utilisée Objectifs / Commentaire 

Silicium Si(,)Si 
Calibration de la charge d’analyse – Sections efficaces de 

Rutherford 

Métaux M(,)M 
Stœchiométrie des métaux – Sections efficaces de 

Rutherford – Résolution en profondeur = 80.1015 at/cm2 

Tableau III-9 : Conditions expérimentales d'analyse RBS et résolution en profondeur pour les métaux 

Nous avons étés confrontés à plusieurs difficultés lors de ce travail d’analyse des spectres RBS. Tout 

d’abord, nous avons tardivement détecté une contamination en aluminium de certains dépôts à base 

d’yttrium. Nous en avons conclu qu’elle se produit lors de l’évaporation mais pas de façon 

systématique. Cette contamination n’a pas été détectée par MEB/EDX et a été difficile à déceler sur 

les spectres RBS en raison de la faible amplitude du signal 27Al(,)27Al et de sa convolution avec le 

signal d’empilement de 28Si(,)28Si. Par ailleurs, les signaux RBS de l’élément 89Y mono-isotopique et 

l’isotope 90Zr d’abondance majoritaire sont difficiles à déconvoluer car leurs masses sont proches. Or, 

comme expliqué précédemment, au regard du coefficient cinématique d’une collision élastique, la 

sélectivité en masse de la technique est faible pour les éléments lourds. Les  rétrodiffusés en surface 

sur 89Y et 90Zr n’ont qu’une différence d’énergie de 3,3 keV alors que la résolution du détecteur utilisé 

est de l’ordre de 11 à 15 keV. De plus, la multi-isotopie du Zr crée sur le spectre un élargissement 

important du pic de surface. Enfin, la cible d’évaporation de Zr possède une contamination naturelle 

en hafnium (180Hf est l’isotope le plus abondant), due à la difficulté de séparer ces éléments lors du 

processus de fabrication de la cible. Ceci génère un pic de faible amplitude à plus haute énergie mais 

ce signal se superpose, pour des épaisseurs fortes du film getter, aux signaux Y(,)Y et Zr(,)Zr. 

Analyse NRA d 900 keV 

Les expériences NRA réalisées dans ce travail ont pour but de mesurer les quantités globales (et 

déterminer les profils les profils en profondeur lorsque cela est possible) du carbone et de l’oxygène 

dans nos films avant et après recuit ex situ à différentes températures. Les critères de sélection d’une 

réaction nucléaire ont été définis au Chapitre III - 3.4.2. L’exemple d’un spectre NRA est donné en 

Figure III-42. Il est composé d’un spectre des particules rétrodiffusées (EY < 824 keV) et de signaux issus 

des réactions nucléaires recherchées. Ces divers signaux peuvent parfois être pollués par le "pile-up" 

provenant de particules collectées en doublons par le détecteur, leur énergie sera alors sommée. Cela 

crée donc un bruit de mesure, visible aux énergies doubles du spectre RBS (ici : E < 1648 keV). 
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Figure III-42 : Simulation du spectre NRA de l’échantillon Y31Ti69 non recuit 

La Figure III-43 montre les cinématiques de réactions nucléaires d’intérêt pour le dosage du 

carbone, de l’azote et de l’oxygène, jusqu’à une énergie de faisceau de deutons de 1400 keV [Tes95]. 

L’angle de détection est de 163° et l’épaisseur active du détecteur PIPS (Passivated Implanted Planar 

Silicon) est de 300 µm, comme pour les analyses RBS. 

Nous relevons que l’énergie de p0 pour la réaction 14N(d,p0)15N décroit quand l’énergie ED des 

deutons augmente. Ceci est la signature que p0 est tellement énergétique qu’il perd uniquement une 

fraction de son énergie dans le détecteur. 

Nous pouvons observer que pour certaines conditions expérimentales, des interférences spectrales 

peuvent apparaître, en particulier avec les nombreux signaux de l’azote. Pour notre problématique, le 

choix des conditions d’analyse a été simplifié en raison de l’absence de sorption d’azote par les getters. 

 
Figure III-43 : Cinématique à 163° des réactions nucléaires d’intérêt pour le dosage des éléments légers des films getters 

Pour le dosage de l’oxygène, nous avons sélectionné la réaction 16O(d,0)14N pour obtenir une 

résolution en profondeur optimale. En effet, le pouvoir d’arrêt de la particule  est plus importante 

que pour les protons de 16O(d,p1)17O. De plus, la cinématique montre que le pic p1 de cette dernière 

peut être bruité par le pile-up de 89Y(d,d)89Y. La cinématique montre aussi que l’énergie p0 de 
16O(d,p0)17O est d’autant plus près de l’énergie  de 16O(d,0)14N que l’énergie des deutons incidents 

est importante. 
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Pour le dosage du carbone, le choix est restreint car il existe une seule réaction nucléaire 
12C(d,p0)13C. La cinématique révèle une interférence spectrale avec 14N(d,3)12C mais cette réaction 

n’est pas relatée dans la littérature en raison de sa très faible section efficace [Pel04]. 

Dans le cas de l’azote, de très nombreux signaux de réaction peuvent être détectés. La Figure III-43 

ne représente que les plus pertinents dans notre cas. Dans le cadre de cette étude, jamais l’azote n’a 

pu être détecté dans les films getter, car il n’est pas sorbé, mais la connaissance des réactions possibles 

est indispensable. Nous pouvons tout d’abord identifier à une énergie d’émission de 3,317 MeV, le 

signal p0 de la réaction nucléaire 14N(d,p0)15N. Il n’est pas bruité et ne présente aucune interférence 

spectrale. Les signaux 14N(d,3)12C et 14N(d,p3)15N sont en revanche très proches des signaux d’intérêt 

du carbone et de l’oxygène respectivement. Un autre signal intéressant peut être celui de la réaction 
14N(d,p5)15N avec une énergie de p5 de 1,72 MeV dont le signal est bruité par le signal pile-up, mais 

avec une plus grande section efficace (environ 5 mb/sr). Nous avons analysé une couche de Si3N4 sur 

substrat de silicium en tant qu’étalon de la calibration en énergie du détecteur et simulé le spectre des 

protons p5 à 163° avec la section efficace de 14N(d,p5)15N mesurée par Pellegrino à 150° [Pel04]. 

L’utilisation de cette section efficace à 163° ou 178° peut engendrer des erreurs relatives sur la 

concentration d’azote de l’ordre de 10 %. 

Le choix de l’énergie des deutons incidents est orienté par les valeurs des sections efficaces des 

réactions nucléaires sélectionnées. L’objectif est d’obtenir des conditions d’analyse optimales mais 

cela ne peut généralement pas être le cas pour toutes les réactions nucléaires prédéfinies. Nous avons 

privilégié de sélectionner les conditions expérimentales optimales pour la réaction 16O(d,1)14N. Nous 

avons opté pour une énergie de deutons à 900 keV (indiquée comme repère sur la Figure III-43) pour 

plusieurs raisons : 

- pour avoir une section efficace monotone et non pas une forte variation comme entre 970 et 

1000 keV car ceci permet une lecture rapide du profil en profondeur de l’oxygène dans le film (Figure 

III-44) ; 

- pour privilégier des faibles énergies de deutons afin d’augmenter le pouvoir d’arrêt de la particule 

incidente et ainsi améliorer la résolution en profondeur ; 

- pour privilégier des faibles énergies d’émission des  de 16O(d,0)14N, comme nous le montre la 

cinématique. 

Les deux derniers points permettent respectivement d’augmenter les pouvoirs d’arrêt de la 

particule incidente et de la particule émise  et ainsi d’améliorer la résolution en profondeur de 

l’analyse. 

A noter que la cinématique montre une émission de protons à 2610 keV via la réaction 14N(d,p3)15N, 

mais la résolution en énergie de notre détecteur (12 keV) permet de lever l’éventuelle interférence 

avec les  de 2540 keV de 16O(d,0)14N. 
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Figure III-44 : Sections efficaces issues des réactions d’intérêt du carbone et de l’oxygène 

La véracité des sections efficaces (Figure III-44) des réactions nucléaires 16O(d,0)14N et 12C(d,p0)13C 

a été vérifiée en mesurant respectivement une couche mince de 213 nm de SiO2/Si et un échantillon 

massif de carbone vitreux. 

Les conditions expérimentales sont résumées dans le tableau suivant (Tableau III-10) avec en 

commentaires les objectifs attendus ainsi que les résolutions en profondeur des différents signaux. 

Technique NRA 

Particule 

incidente 

Energie 

(MeV) 

Angle d’entrée 

 (°) 

Angle de sortie 

 (°) 

Angle de détection 

 (°) 

Angle solide 

(msr) 

d 0,9 0 17 163 5,1 

Elément d’intérêt Réaction utilisée Objectifs / Commentaire 

Carbone 12C(d,p0)13C 
Profil en profondeur C – Section efficace [Pac08] – 

Résolution en profondeur = 300.1015 at/cm2 

Azote 14N(d,1)12C 
Profil en profondeur N – Section efficace SigmaCalc 

[Gur16] – Résolution en profondeur = non calculée 

Oxygène 16O(d,0)14N 
Profil en profondeur O – Section efficace SigmaCalc 

[Gur16] – Résolution en profondeur = 150.1015 at/cm2 

Métaux (Y, Ti) M(d,d)M 
Stœchiométrie des métaux – Sections efficaces de 

Rutherford – Résolution en profondeur = 300.1015 at/cm2 

Tableau III-10 : Conditions expérimentales d'analyse NRA ex situ et résolutions en profondeur 

Dans nos conditions expérimentales d’analyse, les résolutions en profondeur de profils d’oxygène 

et de carbone sont respectivement de 150.1015 at/cm2 (soit 30 nm pour une matrice Y31Ti69 oxydée à 

2 % atomique d’oxygène) et 300.1015 at/cm2 (soit 60 nm). 

Analyse ERDA  2,8 MeV 

 
Figure III-45 : Configuration d’une mesure ERDA 
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Pour les analyses ERDA de films getter (dont les conditions de mesures sont présentées dans le 

Tableau III-11), nous avons utilisé deux détecteurs : un détecteur pour l’ERDA et un détecteur pour la 

RBS (Figure III-45). Le détecteur ERDA (avec comme filtre une feuille de Mylar de 13 µm) pour détecter 

les noyaux de recul 1H est positionné à l’angle de diffusion de 30°. L’angle d’incidence et l’angle de 

sortie des noyaux de recul 1H sont de 75° par rapport à normale de l’échantillon. La surface de 

détection est définie par un collimateur de dimensions 12x1 mm2 placé devant le détecteur. La 

distance entre le détecteur et l’échantillon est de 84,5 mm. 

La charge d’analyse est mesurée sur l’échantillon, mais à cet angle d’incidence rasant de 15° par 

rapport à la surface de l’échantillon, la mesure de charge est incorrecte. La forte émission d’électrons 

secondaires induit une surestimation de l’ordre de 20 à 40 % de la charge d’analyse et ceci malgré la 

présence d’une polarisation de +100 V pour ramener les électrons secondaires sur l’échantillon. Un 

détecteur RBS (25 mm2, 120 mm) est donc placé à un angle de diffusion de 155° afin de mesurer la 

charge d’analyse en simulant le plateau RBS de saturation du substrat de silicium. 

Technique ERDA 

Particule 

incidente 

Energie 

(MeV) 

Angle d’entrée 

 (°) 

Angle de sortie 

 (°) 

Angle de détection 

 (°) 

Angle solide 

(msr) 

 2,8 75 75 30 1,7 

Elément d’intérêt Réaction utilisée Objectifs / Commentaire 

Hydrogène 1H(4He,1H)4He 
Profil en profondeur H – Section efficace [Bag92] – 

Résolution en profondeur = 250.1015 at/cm2 

Silicium Si(,)Si 
Stœchiométrie des métaux – Sections efficaces de 

Rutherford 

Tableau III-11 : Conditions expérimentales d'analyse ERDA et résolution en profondeur de l’hydrogène 

En ERDA, la calibration en énergie du l’analyseur multicanaux est moins aisée. Un réglage de la 

chaine nucléaire a été réalisé afin d’avoir un offset a0 nul dans la relation 𝐸 = 𝑎0 + 𝑎1𝑐 où 𝑐 est le 

numéro du canal. Puis pour le calcul de a1, nous analysons une feuille de kapton, polymère de type 

polyamide et de formule C22H10O5N2. De l’hydrogène étant présent en grande quantité dans le kapton, 

nous calculons l’énergie d’émission en surface de 1H et mesurons expérimentalement le canal 

correspondant pour obtenir la valeur de a1. 

Nous présentons en Figure III-46 un exemple des deux spectres RBS (a) et ERDA (b) obtenus après 

calibration pour l’échantillon Y31Ti69 sans traitement thermique. 

 
Figure III-46 : Mesure et simulation des spectres RBS et ERDA acquis pendant l’ERDA de l’échantillon Y31Ti69 non recuit 

Afin de vérifier notre géométrie d’analyse et la section efficace de 1H(4He,1H)4He [Gur16], nous 

avons analysé un standard hydrogène synthétisé par l’université de Namur [Deb19]. Il s’agit de d’un 



 

Chapitre III - Techniques expérimentales 

Page | 125  
 

échantillon de silicium avec une quantité définie d’hydrogène implanté. La valeur de référence de la 

fluence en hydrogène de ce standard est de (2,19 ± 0,17).1015 1H/cm2. Son analyse pour une des 

campagnes d’analyse ERDA (mai 2020) révèle une fluence de (2,16 ± 0,11).1015 1H/cm2. Ceci montre la 

justesse de la mesure de la charge d’analyse par 28Si(,)28Si et de la section efficace de 1H(4He,1H)4He, 

ainsi que la géométrie de détection. 

Systématiquement, trois analyses ERDA successives de charge 1 µC sont réalisées sur le même point 

de l’échantillon getter. Après avoir effectué la somme des spectres, nous obtenons un spectre 

équivalent à une mesure de charge 3 µC obtenant ainsi une meilleure statistique de comptage. Cette 

démarche nous a permis de veiller à l’apparition d’une éventuelle désorption d’hydrogène entre nos 

trois paliers d’analyse. Des précautions en terme de densité de courant ont également dû être prises 

avec une limitation du courant à 2 nA pour un faisceau de taille 3x1 mm2. Aucune désorption 

d’hydrogène n’a été observée quelle que soit la nature de l’échantillon analysé. 

Dans nos conditions expérimentales d’analyse, la résolution en profondeur du profil d’hydrogène 

est de 250.1015 at/cm2 qui correspond à 50 nm pour une matrice Y31Ti69. 

Résultats d’analyse du getter Y31Ti69 NR avec couplage des techniques RBS, NRA et ERDA 

Dans le cas des analyses ex situ, nous couplons les trois techniques RBS, NRA et ERDA afin de 

parvenir à une solution unique de la composition des films qui permet de simuler par le logiciel SIMNRA 

les 4 spectres (NRA, RBS 2 MeV, RBS 2,8 MeV et ERDA). Nous rappelons que le film pour la simulation 

est découpé en sous-couches successives dont l’épaisseur de chaque couche est égale à la résolution 

en profondeur des techniques. Or, les signaux des métaux en RBS, du carbone, de l’azote et de 

l’oxygène en NRA, de l’hydrogène en ERDA sont pourvus de résolutions en profondeur différentes. 

Dans la reconstitution de la composition en profondeur des films, la question de la valeur de l’épaisseur 

de ces sous-couches se pose alors. Nous considérons que la perte de résolution en profondeur entre 

la surface du getter et son interface avec le substrat peut être négligée à la vue des faibles épaisseurs 

de nos couches getter. 

L’épaisseur de ces sous-couches doit être égale à la meilleure résolution en profondeur des 4 

techniques, soit 80.1015 at/cm2 (en RBS 2 MeV). En revanche, nous nous autorisons à ne modifier la 

concentration d’oxygène que toutes les deux sous-couches étant donné que la résolution en 

profondeur de NRA pour l’oxygène est de l’ordre 150.1015 at/cm2. La même démarche est appliquée 

pour le carbone et l’hydrogène, avec respectivement 4 couches par 4 couches (résolution en 

profondeur de 300.1015 at/cm2) et 3 couches par 3 couches (résolution en profondeur de 250.1015 

at/cm2). 

Dans le cas des analyses in situ, nous verrons que l’épaisseur des sous-couches est égale à la 

meilleure résolution en profondeur des éléments scrutés, soit le signal de l’oxygène avec une 

résolution de 150.1015 at/cm2 et nous appliquons la même démarche citée précédemment pour le 

carbone et l’hydrogène. 

Calcul d’erreur sur les concentrations des éléments sondés 

L’erreur de chaque point de mesure de concentration 𝐶𝑖,𝑗 (en % at.), d’un profil en profondeur de 

l’élément 𝑖 dans une sous-couche 𝑗 peut être estimée à partir de la relation suivante (Equation III-16). 

Un point de mesure correspond à une sous-couche 𝑗 parmi les 𝑚 sous-couches composant la cible 

pour la simulation du spectre par le logiciel SIMNRA. 

 𝐶𝑖,𝑗 =
𝑁𝑖,𝑗

𝑁𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙
 (III-16) 
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𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐶𝑖,𝑗 : la concentration atomique de l’élément 𝑖 dans la sous-couche 𝑗 (% at.) 

 

𝐸𝑡 𝑑𝑎𝑛𝑠 𝑐ℎ𝑎𝑞𝑢𝑒 𝑡𝑟𝑎𝑛𝑐ℎ𝑒 𝑗 ∶  

 ∑ 𝐶𝑖,𝑗
𝑛
𝑖=1 = 1 (III-17) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝐶𝑖,𝑗 : la concentration atomique de l’élément 𝑖 dans la sous-couche 𝑗 (% at.) 

𝑁𝑖,𝑗 : la quantité d’atomes par unité de surface de l’élément 𝑖 dans la couche 𝑗 (1015 at/cm2) 

𝑁𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 = ∑ 𝑁𝑖,𝑗
𝑛
𝑖=1  : le nombre total d’atomes par unité de surface de la couche 𝑗 (1015 at/cm2) 

Nous rappelons également à partir de l’équation III-11 que : 

 𝑁𝑖,𝑗 =
𝐴𝑖,𝑗

[𝑄.𝛺.𝜎(𝐸𝑗)]
 (III-18) 

Cette équation peut être utilisée pour les trois techniques d’IBA que nous utilisons, pour le calcul 

de 𝑁𝑖,𝑗, tout en sachant, comme dit précédemment, que l’épaisseur 𝑋𝑗 (en at/cm2) de chaque sous-

couche 𝑗 représentée par la relation III-19 doit être égale à la meilleure résolution en profondeur. 

 𝑋𝑗 = ∑ 𝑁𝑖,𝑗
𝑛
𝑖=1  (III-19) 

Le calcul de 𝐴𝑖,𝑗 via le calcul de la section efficace de 𝜎(𝐸𝑗) pour chaque sous-couche 𝑗 est réalisé 

par le logiciel SIMNRA lors de la simulation du spectre, avec pour données d’entrée fixées par 

l’utilisateur, la valeur de l’épaisseur 𝑋𝑗 et les concentrations relatives 𝐶𝑖,𝑗 des différents éléments 

présents pour chaque sous-couche 𝑗. 

Le calcul d’erreur sur 𝑁𝑖,𝑗 et indirectement de 𝐶𝑖,𝑗 doit être réalisé pour chaque sous-couche 𝑗. Or, 

lors d’une simulation de quatre spectres sur un même échantillon, une concentration 𝐶𝑖,𝑗 des métaux 

peut être extraite de plusieurs spectres (RBS 2 MeV, RBS 2,8 MeV et NRA). Dans ce cas, l’erreur de 

mesure se retrouve réduite car plusieurs signaux sont utilisés pour déterminer 𝐶𝑖,𝑗 de la solution 

unique. 

Les concentrations de carbone et d’oxygène ainsi que d’hydrogène sont respectivement et 

exclusivement extraites du spectre NRA pour les deux premiers et du spectre ERDA pour le troisième. 

Les calculs d’erreur ne sont pas aussi simples pour les concentrations de ces éléments, car la variation 

d’une concentration d’un élément 𝑖 influe sur la simulation des autres éléments. Par exemple, la 

variation de ces concentrations modifie les pouvoirs d’arrêt ou facteur de section efficace d’arrêt et 

donc la hauteur du plateau de saturation (Equation III-13) des pics des deutons rétrodiffusés sur les 

métaux (89Y(d,d)89Y par exemple en NRA) et des  rétrodiffusés sur les métaux (89Y(,)89Y par exemple 

en RBS). 

Par ailleurs, pour chaque sous-couche 𝑗, la somme des concentrations 𝐶𝑖,𝑗 doit être égale à 1. Cette 

corrélation de résultats entre les concentrations d’éléments pour un même spectre ou entre 

différentes techniques IBA couplées fait que le calcul d’erreur est difficile à retranscrire. Nous 

proposons la démarche suivante pour ces calculs d’erreur de 𝐶𝑖,𝑗. 
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A partir de l’Equation III-11, l’erreur sur les concentrations des éléments 𝑖 (en at/cm2) est estimée 

à partir de la somme quadratique des erreurs de la surface du pic 𝐴𝑖,𝑗 avec 𝐴𝑖,𝑗
= √𝐴𝑖,𝑗, de la section 

efficace, et de la mesure de charge (erreur relative de 1 %) : 

 (
𝑁𝑖,𝑗

𝑁𝑖,𝑗
)

2

= (
𝐴𝑖,𝑗

𝐴𝑖,𝑗
)

2

+ (
𝑄

𝑄
)

2
+ (


(𝐸𝑗)

(𝐸𝑗)
)

2

 (III-20) 

L’erreur sur la concentration 𝐶𝑖,𝑗 de l’élément 𝑖 (en % at.) dans la sous-couche 𝑗 estimée à partir de 

l’Equation III-16 est : 

 (
𝐶𝑖,𝑗

𝐶𝑖,𝑗
)

2

= (
𝑁𝑖,𝑗

𝑁𝑖,𝑗
)

2

+ (
𝑁𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙,𝑗

𝑁𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙,𝑗
)

2

 (III-21) 

Pour les métaux, la surface 𝐴𝑖,𝑗  est très grande (de l’ordre de quelques 105 coups) en raison de la 

forte concentration en métaux des films getter et ceci quel que soit la sous-couche 𝑗 et de la forte 

section efficace de Rutherford pour ces éléments. Nous considérons que l’erreur sur 𝐴𝑖,𝑗 est 

négligeable. Les sections efficaces  sont celles de Rutherford, donc aucune erreur est prise en compte. 

L’erreur relative sur 𝐴𝑖  se résume donc à l’erreur relative sur la charge qui est estimée à 1 %. Ce taux 

d’erreur de 1 % a été estimée en réalisant un grand nombre de mesures du plateau de rétrodiffusion 

du substrat de silicium à la même charge 𝑄. 

Réaction nucléaire 
Section efficace (mb/sr) 

[Eincidence ; angle de détection] 
Erreur relative de  (%) Référence 

1H(4He,1H)4He 261 [2800 keV ; 30°] 5 [Bag92] 
12C(d,p0)13C 26,1 [900 keV ; 165°] 6 [Pac08] 
16O(d,0)14N 7,1 [900 keV ; 165°] 2 [SIGMACALC] [Gur16] 

Tableau III-12 : Erreurs relatives des sections efficaces de 1H(4He,1H)4He, 12C(d,p0)13C et 16O(d,0)14N 

Pour 𝐶𝑖,𝑗, nous présentons dans le Tableau III-12 l’erreur relative de la section efficace de la réaction 
12C(d,p0)13C à 900 keV relatée par [Pac08]. L’auteur de Sigmacalc [Gur16] ne donne pas l’erreur sur les 

sections efficaces estimées via la comparaison de sections efficaces expérimentales de la littérature. 

Nous avons donc comparé sur le site [SIGMACALC] les données expérimentales de sections efficaces 

de la réaction 16O(d,0)14N mesurées à 165° et 1H(4He,1H)4He mesurées à 30° [Bag92]. Et nous avons 

estimé une erreur relative sur la section efficace de ces deux réactions aux énergies incidentes choisies 

(Tableau III-12). Pour le calcul d’erreurs sur les mesures de concentrations de l’hydrogène, du carbone 

et de l’oxygène, nous appliquons la relation III-20. Cela donne une précision de l’ordre ± 3 %at. selon 

l’échantillon pour l’oxygène, ± 7 %at. pour le carbone et ± 6 %at. pour l’hydrogène, en surface. 

 
Figure III-47 : Profils en profondeur en yttrium, titane, oxygène et hydrogène de l’échantillon Y31Ti69 non recuit 
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La Figure III-47 représente le profil en profondeur de concentration des éléments quantifiables dans 

l’échantillon Y31Ti69 non recuit. Cet ensemble de profils de concentrations atomiques est la solution 

unique de composition de la cible pour une bonne simulation des 4 spectres montrés précédemment. 

La faible résolution de 12C(d,po)13C ne permet pas de détecter un gradient de concentration du carbone 

dans cet échantillon. 

Les limites de détection, dans nos conditions d’analyse, en terme de concentration de l’hydrogène, 

du carbone et de l’oxygène pour une sous-couche d’épaisseur égale à la résolution en profondeur 

définie pour chaque élément sont respectivement de 0,5, 0,1 et 0,5 %at. 

3.7.3. Conditions expérimentales pour les analyses in situ de films getters 

Le concept de mesures in situ par techniques nucléaires constitue l’un des apports majeurs de cette 

thèse à la compréhension l’étude du phénomène getter. Notre procédé de mesure repose sur le 

chauffage de l’échantillon avec en simultané l’acquisition de spectres NRA pour mesurer la quantité 

d’espèces gazeuses sorbées par le matériau getter pendant son activation et la localisation de ces 

espèces. Le dispositif DIADDHEM dans lequel ont été effectuées les analyses NRA in situ de la sorption 

d’oxygène et de carbone a été décrit dans la partie 3.7.1 de ce chapitre. 

Sachant que la sorption d’oxygène par les matériaux getters peut être élevée, nous nous 

intéressons particulièrement à l’évolution de la quantité de l’oxygène sorbé via la réaction nucléaire 
16O(d,0)14N. Les sorptions de carbone et d’azote sont mesurées respectivement via les réactions 

nucléaires 12C(d,p0)13C et 14N(d,1)15N. Le choix de ces réactions nucléaires a été explicité en partie 

3.7.2. 

3.7.3.1. Conditions d’analyse in situ et fréquence de mesures 

Les conditions expérimentales sont résumées dans le Tableau III-13 avec en commentaires les 

objectifs attendus ainsi que les résolutions en profondeur des différents signaux. L’analyse NRA in situ 

est réalisée comme pour les analyses NRA ex situ avec un faisceau de deutons d’une énergie de 900 

keV. L’angle d’incidence est de 0° et l’angle de détection de 178°. La surface du détecteur est de 72 

mm², la distance entre le détecteur est l’échantillon est de 104 mm. Ces conditions sont en partie 

différentes de celles des analyses ex situ car le dispositif DIADDHEM ne peut pas autoriser toutes les 

configurations angulaires. 

Technique NRA in situ 

Particule 

incidente 

Energie 

(MeV) 

Angle d’entrée 

 (°) 

Angle de sortie 

 (°) 

Angle de détection 

 (°) 

Angle solide 

(msr) 

d 0,9 0 2 178 6,7 

Elément d’intérêt Réaction utilisée Objectifs / Commentaire 

Carbone 12C(d,p0)13C 
Profil en profondeur C – Section efficace [Pac08] – 

Résolution en profondeur = 300.1015 at/cm2 

Azote 14N(d,1)12C 
Profil en profondeur N – Section efficace SigmaCalc 

[Gur16] – Résolution en profondeur = non calculée 

Oxygène 16O(d,0)14N 
Profil en profondeur O – Section efficace SigmaCalc 

[Gur16] – Résolution en profondeur = 150.1015 at/cm2 

Métaux (Y, Ti) M(d,d)M 
Stœchiométrie des métaux – Sections efficaces de 

Rutherford – Résolution en profondeur = 300.1015 at/cm2 

Tableau III-13 : Conditions expérimentales d'analyse NRA in situ et résolutions en profondeur 

A noter que la section efficace de la réaction 12C(d,p0)13C utilisée dans ce travail a été mesurée par 

Pacheco de Carvalho à un angle de 165° et non pas à 178° [Pac08]. Une étude détaillée de la réaction 
12C(d,p0)13C pour la gamme en énergie de 900–2000 keV a été réalisée par Kokkoris et al. à plusieurs 

angles de détection [Kok06]. Les auteurs montrent que la section efficace différentielle présente une 
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très faible dépendance angulaire entre 135° et 170° et ceci sur toute la gamme d’énergie scrutée, sans 

conclure à une isotropie d’émission du proton dans le centre de masse. Une analyse d’un échantillon 

de carbone vitreux massif a permis de conclure que la section efficace de Pacheco de Carvalho [Pac08] 

permettait de simuler correctement le pic 12C(d,p0)13C pour un angle de détection de 178°. 

La quantité d’hydrogène sorbée ne peut pas être mesurée pendant le recuit car la géométrie 

d’analyse de la technique ERDA ne peut pas être mise en œuvre dans le dispositif DIADDHEM. Elle a 

été mesurée après analyse pour certains échantillons. 

Cadence de mesures en NRA in situ et résolution en température 

En mode de mesure NRA in situ, l’objectif est de "filmer" les phénomènes de diffusion et de sorption 

des espèces gazeuses par le matériau getter en fonction de la température. La cadence d’image est un 

compromis entre la qualité de l’image et la dynamique des phénomènes à observer. Afin d’étudier la 

dynamique de ces phénomènes, nous appliquons une rampe lente de montée en température de 

l’échantillon de + 5 °C/min. 

La section efficace de 16O(d,0)14N dans nos conditions expérimentales est de 7,3 mb/sr [Gur16] et 

donc faible par rapport à celle de la section efficace de rétrodiffusion Rutherford 89Y(d,d)89Y (2400 

mb/sr). Le courant d’analyse est donc limité à 70 nA, afin d’avoir un temps mort d’analyse inférieur à 

5 %. Le temps mort est dû à la forte intensité des deutons rétrodiffusés, qui éblouissent pendant un 

certain temps le détecteur. 

Nous nous sommes fixés un temps d’intégration de 2 minutes, afin d’avoir une bonne fréquence de 

prise d’information des signaux de l’oxygène et du carbone en fonction du temps et donc de la 

température. La charge d’analyse enregistrée en 2 minutes est de 8 µC. Or, il est d’usage d’utiliser une 

charge d’analyse de 30 µC pour obtenir une bonne statistique de comptage du pic 16O(d,0)14N. Afin 

d’avoir une meilleure précision ou "image" des profils en profondeur, nous avons dû assembler 

plusieurs spectres, cela permet de cumuler la charge et ainsi de retrouver une bonne statistique de 

comptage. Cette technique d’optimisation sera développée plus loin. 

 
Figure III-48 : Cycle thermique des expériences de recuit in situ 

Le cycle thermique (représenté Figure III-48) est d’abord composé d’un palier de température 

pendant 30 minutes permettant la désorption de l’eau et des gaz adsorbés sur les surfaces de 

l’échantillon et de DIADDHEM proches de l’échantillon. La température visée est de 140 °C, en y 

appliquant la correction de température calculée précédemment (Chapitre III - 3.7.1), nous en 

déduisons une température réelle de 142 °C proche de nos attentes. Après ce palier, une rampe de 

montée en température à 5 °C/min est réalisée jusqu’à 490 °C, puis le chauffage est arrêté, le rythme 
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de descente en température est fixé à -60 °C/min. Cette pente ne peut pas être maintenue jusqu’à 

obtenir la température ambiante. La diminution de température de l’échantillon s’effectue 

notamment par perte par rayonnement à l’arrêt de l’élément chauffant. A noter qu’en absence de 

signal sur le pyromètre, la température enregistrée est la température seuil de détection, soit 70 °C. 

L’acquisition des spectres NRA est réalisée pendant le cycle thermique avec une cadence d’un 

spectre tous les 10 °C. Nous pouvons parler d’une mesure NRA en temps réel, avec toutefois un temps 

d’intégration de 2 minutes. 

La réalisation de mesures NRA in situ en température est compliquée, car la température du 

détecteur annulaire ne doit pas dépasser 35 °C, avec pour conséquence un shift du spectre vers les 

basses énergies. Le détecteur annulaire est doté d’un thermocouple pour alerter l’utilisateur sur 

l’élévation de température de celui-ci. A la température de l’échantillon de 470 °C, le détecteur est 

illuminé par le rayonnement du four par réflexion sur les parois du dispositif ou par l’échantillon lui-

même. Il en résulte un courant de fuite important, une dépolarisation du détecteur, un défaut de 

collection des électrons produits par interaction de la particule détectée dans le cristal du détecteur 

et enfin un décalage en basse énergie du spectre. 

L’optimisation des conditions expérimentales nous permet tout d’abord de mesurer la courbe de 

sorption de l’espèce gazeuse en intégrant le signal du pic 0 de 16O(d,0)14N ou p0 de 12C(d,p0)13C. Nous 

pouvons également suivre l’évolution de la distribution en énergie des 0 détectés pour en extraire un 

profil en profondeur évolutif de l’oxygène dans le film, i. e. "voir" la diffusion de cette espèce en temps 

réel. 

3.7.3.2. Méthodologie et traitement de données 

Les analyses in situ génèrent énormément de données, environs 70 spectres NRA. En amont de ce 

travail d’analyse, nous avons établi une méthodologie pour non seulement traiter ces données mais 

aussi les représenter, afin d’extraire des interprétations sur les mécanismes de sorption de l’oxygène, 

du carbone et de l’hydrogène par les matériaux getters à base d’yttrium. 

La méthodologie de traitement de données concerne : 

- la compilation de données pour une statistique accrue permettant la détermination des taux de 

sorption et des profils en profondeur de l’oxygène et du carbone ; 

- l’extraction des taux de sorption de l’oxygène et du carbone pendant le traitement thermique par 

soustraction des concentrations présentes avant recuit, ainsi que la déduction du carbone introduit 

lors de l’analyse ; 

- la simulation d’un spectre NRA in situ dynamique. 

3.7.3.2.1. Compilation de données et profils en profondeur 

Afin d’augmenter la statistique de comptage pour une meilleure précision de mesure des taux de 

sorption et des profils en profondeur de l’oxygène et du carbone au sein du matériau getter, nous 

avons choisi de compiler les spectres (Sk). Pour cette compilation, nous devons faire un compromis 

entre la résolution temporelle (i. e. la résolution en température) et la précision sur les profils en 

profondeur. 
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Figure III-49 : Signal 16O(d,0)14N avant et après compilation de spectres et codage 2 des canaux pour l’échantillon Y31Ti69 

recuit à la température de 347 °C 

Les spectres (Sk) sont compilés trois par trois (Figure III-49) avec une compilation glissante (S1+S2+S3, 

S2+S3+S4, …). Chaque spectre compilé correspond à une température moyenne avec un écart de 

température entre le début et la fin de la mesure de ± 15 °C avec une cadence de mesure tous les 10 

°C. Dans un deuxième temps, les canaux des spectres sont regroupés deux par deux sans perte de 

résolution en profondeur (Figure III-49). La pente de la calibration en énergie du détecteur passe de 3 

à 6 keV/canal alors que la résolution du détecteur est de 12 keV. La résolution en profondeur de 

l’oxygène dans le matériau Y31Ti69 est de 150.1015 at/cm2 soit 30 nm dans nos conditions d’analyse. 

3.7.3.2.2. Extraction des taux de sorption pendant le recuit 

Calcul des concentrations de carbone et d’oxygène présents dans la couche getter 

Rappelons que le nombre Ni d’atomes 𝑖 présents dans le matériau (en at/cm2) (donné par l’équation 

III-18) pour un angle d’incidence du faisceau  = 0° et avec l’hypothèse que la valeur de la section 

efficace de la réaction nucléaire utilisée est constante sur toute l’épaisseur du getter vaut : 

 𝑁𝑖,𝑗 =
𝐴𝑖,𝑗

[𝑄.𝛺.𝜎(𝐸𝑗)]
 

Cette formule permet rapidement de déterminer Ni en calculant simplement l’intégrale du signal 

d’intérêt sans besoin de simuler le spectre expérimental NRA par le logiciel SIMNRA. Cette mesure 

quantitative est réalisée sans étalon de référence et n’est pas sensible à un effet de matrice. 

La perte d’énergie des deutons 900 keV incidents dans une couche mince de 200 nm d’yttrium pur 

est de 15 keV. A partir des valeurs de sections efficaces de Sigmacalc et Pacheco de Carvalho [Pac08] 

pour respectivement les réactions 16O(d,0)14N et 12C(d,p0)13C, nous calculons une erreur relative de la 

section efficace entre 900 et 885 keV. Les valeurs moyennes de section efficace pour la gamme 

d’énergie de 885 à 900 keV et l’erreur relative correspondante sont présentées dans le Tableau III-14 

pour les deux réactions nucléaires. 

Réactions nucléaires Section efficace (mb/sr) Ecart relatif (%) 
12C(d,p0)13C 24,5 ± 1,4 6 
16O(d,0)14N 7,1 ± 0,2 2 

Tableau III-14 : Sections efficaces des réactions d'intérêt du carbone et de l’oxygène et écart relatif entre 900 et 885 keV en 
NRA in situ (178°) 

L’erreur sur les concentrations (en at/cm2) de ces espèces est estimée à partir de la somme 

quadratique des erreurs de l’intégrale du pic Ai avec 𝐴𝑖
= √𝐴𝑖, de la section efficace et de la mesure 



 

Chapitre III - Techniques expérimentales 

Page | 132 
 

de charge avec une erreur relative de 1 %, comme explicité en partie 3.7.2. Nous rappelons ci-dessous 

l’Equation III-20 : 

 (
𝑁𝑖,𝑗

𝑁𝑖,𝑗
)

2

= (
𝐴𝑖,𝑗

𝐴𝑖,𝑗
)

2

+ (
𝑄

𝑄
)

2
+ (


(𝐸𝑗)

(𝐸𝑗)
)

2

 

Les concentrations en carbone et oxygène mesurées par l’équation III-20 à un temps t du recuit 

représentent la somme des concentrations sorbées pendant le recuit et des concentrations présentes 

avant recuit si cette dernière source n’est pas désorbée pendant le cycle thermique. Pour notre étude, 

nous cherchons à extraire seulement les concentrations de carbone et d’oxygène sorbées pendant le 

recuit. 

Extraction des concentrations de carbone et d’oxygène sorbées pendant le recuit 

Nous définissons les différentes sources de carbone et d’oxygène présentes avant, pendant et après 

recuit. 

- Sources de carbone 

Plusieurs sources de carbone sont identifiées : 

 Introduction de carbone CSynt + Stock dans la couche getter lors de sa synthèse et du stockage à l’air 

Lors du dépôt, la couche getter peut absorber du carbone issu des molécules CO, CO2 ou des 

hydrocarbures (CH4, …). Les lopins métalliques (source d’évaporation pour le dépôt de métaux) 

peuvent être contaminés par du carbone atmosphérique à leur surface. Du carbone peut être ainsi 

incorporé dans la couche getter. Le stockage à l’air de l’échantillon induit également une certaine 

pollution en carbone atmosphérique de la surface. Dans notre cas, la pollution du creuset n’a pas pu 

être détectée par RGA pendant l’évaporation de nos échantillons. 

 Introduction de carbone CAnalyse dans la couche getter lors de l’analyse in situ 

Le phénomène de carburation sous faisceau ionique de molécules hydrocarbures issu du système 

de pompage est bien connu [Blo84]. Ce phénomène existe dans le dispositif DIADDHEM du CEMHTI 

bien qu’il soit équipé d’un système de pompage sec (primaire et secondaire). Une relation de 

proportionnalité entre la contamination en carbone pendant une analyse IBA et la fluence d’analyse a 

été établie par G. Blondiaux et al. [Blo84]. 

 Sorption de carbone CSorption lors du chauffage de la couche getter en analyse in situ 

 Les principales sources de carbone dans un vide secondaire sont le craquage des molécules COx et 

CHx suivi d’une adsorption des atomes de carbone par le matériau getter. 

Les trois sources de carbone se combinent lors d’une analyse NRA in situ mais peuvent être 

quantifiées individuellement. La concentration totale en carbone 𝐶𝐶,𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 (1015 at/cm2) mesurée à un 

temps t du recuit est définie par la relation suivante : 

 𝐶𝐶,𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 = 𝐶𝐶,𝑆𝑦𝑛𝑡+𝑆𝑡𝑜𝑐𝑘 + 𝐶𝐶,𝐴𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠𝑒 + 𝐶𝐶,𝑆𝑜𝑟𝑝𝑡𝑖𝑜𝑛 (III-22) 

La source 𝐶𝐶,𝐴𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠𝑒 est proportionnelle à la fluence F d’analyse ou nombre d’ions incidents par 

unité de surface impactant l’échantillon pendant son analyse : 

 𝐹 = ∫ 𝜙. 𝑑𝑡
𝑡

0
               𝜙 =

𝐼

𝑒.𝑆
 (III-23) 
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𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝜙 : le flux d’ions incidents par unité de surface (ions.cm-2.s-1) 

𝐼 : la concentration atomique de l’élément 𝑖 dans la sous-couche 𝑗 (% at.) 

𝑒 : l’unité de charge (nC) 

𝑆 : la surface d’analyse (2,5x2,5 mm2 dans notre cas) 

Le flux 𝜙 de particules incidentes est constant pendant toute l’analyse NRA in situ et est égal à 

6.1012 ions.cm-2.s-1. Le temps d’acquisition d’un spectre est aussi constant et égal à 120 secondes pour 

chaque spectre acquis. Nous rappelons que la charge d’acquisition pendant le recuit in situ est de 24 

µC pour 3 spectres compilés, ainsi nous en déduisons la fluence d’ions D+ : F = 2.1015 ions/cm2. 

Nous retenons que la contamination 𝐶𝐶,𝐴𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠𝑒 en surface de la couche getter lors de l’analyse in 

situ est proportionnelle à la fluence F et donc à la durée d’analyse. La quantification de la 

contamination 𝐶𝐶,𝐴𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠𝑒 est réalisée sur les spectres acquis en rafale puis compilés trois par trois 

pendant le palier d’environ 30 minutes à 142 °C avec l’hypothèse que la sorption de C par la couche 

getter n’est pas effective à cette température, soit : 

 𝐶𝐶,𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 = 𝐶𝐶,𝑆𝑦𝑛𝑡+𝑆𝑡𝑜𝑐𝑘 + 𝐶𝐶,𝐴𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠𝑒 (III-24) 

 
Figure III-50 : Périodes et types d’acquisition des spectre NRA en fonction du cycle de température 

Au début de l’analyse, une mesure longue de charge 80 µC est réalisée pendant 20 minutes, 

permettant d’établir précisément l’état de la composition en profondeur de carbone et d’oxygène du 

film avant recuit (Figure III-50). Le même type d’analyse longue est effectué à la fin du recuit in situ, 

après retour à faible température. 

La Figure III-51 représente, pour le matériau Y31Ti69 , le signal 𝐶𝐶,𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 des spectres compilés trois 

par trois en fonction de la durée d’expérience pendant le palier à 142 °C. 



 

Chapitre III - Techniques expérimentales 

Page | 134 
 

 
Figure III-51 : Accumulation de carbone d’analyse pendant le palier à 142 °C pour l’alliage Y31Ti69 

Le nombre de coups du signal 𝐶𝐶,𝐴𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠𝑒 par minute dû à l’analyse NRA est représenté par la pente 

de la courbe de tendance des points expérimentaux de la Figure III-51, soit 2,5 coups par minute 

d’analyse. Pour une durée d’analyse de 60 minutes, le nombre de coups du signal 𝐶𝐶,𝐴𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠𝑒 est de 150 

coups, soit une concentration de 6.1015 at/cm2. Celle-ci est très faible, car équivalente à quatre couches 

atomiques de graphite. Pour tous les alliages analysés en NRA in situ, nous obtenons ce même taux de 

contamination 𝜕𝐶𝐴𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠𝑒
/𝜕𝑡 due à l’analyse par faisceau d’ions, soit 2,5 ± 0,1 coups par minute 

d’analyse. Il est important de spécifier que nous considérons que le taux de carburation sous faisceau 

ionique de molécules d’hydrocarbures issues du système de pompage n’évolue pas en fonction de la 

température. 

Le nombre de coups du signal 𝐶𝐶,𝑆𝑦𝑛𝑡+𝑆𝑡𝑜𝑐𝑘 dû à la contamination de la couche getter pendant sa 

synthèse et son stockage à l’air est de 143 coups (offset de de la courbe de tendance des points 

expérimentaux de la Figure III-51), soit une concentration de 6.1015 at/cm2. La concentration en métal 

de la couche getter de l’alliage Y31Ti69 est d’environ 1100.1015 at/cm2. Nous ne pouvons pas décorréler 

le carbone introduit dans le volume lors de la synthèse et le carbone de pollution atmosphérique 

déposé en surface de la couche getter pendant son stockage. Dans l’hypothèse où celle-ci est 

négligeable devant le carbone introduit lors de la synthèse, la contamination 𝐶𝐶,𝑆𝑦𝑛𝑡 lors de la synthèse 

correspondrait à une concentration atomique de 0,5 % dans le volume de la couche. 

La concentration 𝐶𝐶,𝑆𝑦𝑛𝑡+𝑆𝑡𝑜𝑐𝑘 due à la contamination de la couche getter pendant sa synthèse et 

son stockage à l’air diffère dans la gamme de concentration de 6 à 16.1015 at/cm2 selon le matériau 

getter, avec des valeurs de haut de gamme pour l’alliage Y89Al11 qui a tendance à être fortement réactif 

à l’air à température ambiante. 

- Sources d’oxygène 

La même démarche est appliquée pour la concentration totale 𝐶𝑂,𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 (en 1015 at.cm2) d’oxygène 

mesurée dans la couche getter. Le signal de concentration 𝐶𝑂,𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 mesuré pendant le recuit est la 

somme de la concentration d’oxygène présent dans la couche getter avant recuit 𝐶𝑂,𝑆𝑦𝑛𝑡+𝑆𝑡𝑜𝑐𝑘 et de 

la concentration 𝐶𝑂,𝑆𝑜𝑟𝑝𝑡𝑖𝑜𝑛 d’oxygène sorbé pendant le recuit. Nous avons supposé, en première 

approximation, qu’il n’y a pas de sorption d’oxygène pendant le palier à 142 °C. 

 𝐶𝑂,𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙 = 𝐶𝑂,𝑆𝑦𝑛𝑡+𝑆𝑡𝑜𝑐𝑘 + 𝐶𝑂,𝑆𝑜𝑟𝑝𝑡𝑖𝑜𝑛 (III-25) 

La concentration 𝐶𝑂,𝑆𝑦𝑛𝑡+𝑆𝑡𝑜𝑐𝑘 d’oxygène présent dans la couche getter avant recuit peut avoir 

plusieurs composantes. Il peut s’agir d’oxydation de la couche getter lors de sa synthèse (oxydation de 

volume) ou d’oxydation lors de la première exposition à l’air de l’échantillon (oxydation de surface), et 



 

Chapitre III - Techniques expérimentales 

Page | 135  
 

enfin d’une sorption d’oxygène sur un plus long terme, lors du stockage de l’échantillon sous air avant 

recuit (oxydation de surface). 𝐶𝑂,𝑆𝑦𝑛𝑡+𝑆𝑡𝑜𝑐𝑘 est déterminé précisément lors de l’analyse du spectre (Q 

= 80 µC) réalisé avant recuit. 

Ayant connaissance des composantes 𝐶𝐶,𝐴𝑛𝑎𝑙𝑦𝑠𝑒, 𝐶𝐶,𝑆𝑦𝑛𝑡+𝑆𝑡𝑜𝑐𝑘 et 𝐶𝑂,𝑆𝑦𝑛𝑡+𝑆𝑡𝑜𝑐𝑘, nous pouvons 

extraire les concentrations 𝐶𝐶,𝑆𝑜𝑟𝑝𝑡𝑖𝑜𝑛 et 𝐶𝑂,𝑆𝑜𝑟𝑝𝑡𝑖𝑜𝑛 sorbées par le matériau getter en fonction de la 

température (voir Figure V-15 et Figure V-12). 

3.7.3.2.3. Mesure dynamique des profils en profondeur 

Les mesures dynamiques en fonction de la température des profils de carbone et d’oxygène en 

profondeur du getter Y31Ti69 sont présentés au Chapitre V - 6. Pour faciliter ou éclairer le travail 

d’analyse des spectres acquis pendant le recuit, nous avons caractérisé l’échantillon getter avant et 

après le recuit par les techniques ex situ comme nous l’avons précisé précédemment. La parfaite 

connaissance de la composition de l’échantillon avant et après recuit est en effet primordiale pour 

l’interprétation des spectres obtenus pendant le recuit. Par exemple, la technique NRA in situ étant 

aveugle pour la détection d’hydrogène, il est important après recuit de mesurer la quantité 

d’hydrogène par ERDA afin d’aiguiller le travail d’analyse. 

Nous avons défini une composition précise (solution unique N°2) de la couche getter Y31Ti69 avant 

recuit (Chapitre III - 3.7.2). Ici, nous appliquons cette solution unique N°2 pour la simulation du spectre 

NRA in situ de l’échantillon Y31Ti69 enregistré dans DIADDHEM avant le cycle thermique. Le signal 

d’oxygène n’est pas parfaitement simulé. Nous devons diminuer la concentration en surface de 19 % 

à 18 % et augmenter celle dans le volume de 1,5 % à 2 % at. A la Figure III-52, nous comparons les 

profils d’oxygène obtenus en IBA ex situ et en NRA in situ avec optimisation de la solution unique N°2. 

Les deux profils de concentration en oxygène sont en parfaite concordance aux erreurs près. Toutefois, 

l’analyse NRA in situ étant réalisée 9 mois après l’analyse IBA ex situ, l’oxygène semble avoir diffusé 

dans le volume de l’échantillon pendant son stockage à l’air à température ambiante. 

 
Figure III-52 : Profils d’oxygène obtenus en IBA ex situ (mesure ex situ avec hydrogène) et en NRA in situ avec optimisation 

de la solution unique N°2 (mesure NRA in situ avec hydrogène) pour le getter Y31Ti69 non recuit 

Dans un deuxième temps, nous simulons le spectre NRA mesuré à 178° de l’échantillon Y31Ti69 avant 

recuit mais sans introduire l’hydrogène mesuré par ERDA. Nous rappelons que lors des analyses NRA 

in situ pendant le recuit, nous n’aurons aucune information sur la sorption de H. Notre interrogation 

porte sur l’impact d’une concentration d’hydrogène sur le profil d’oxygène. 
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Figure III-53 : Profil en profondeur d’oxygène dans l’échantillon de Y31Ti69 avant recuit, avec et sans introduction 

d’hydrogène 

Comme observé à la Figure III-53, la non introduction de quelques pourcents d’hydrogène 

n’impacte pas le profil de concentration en oxygène. Nous nous interrogeons quand même de l’effet 

lors d’une grande quantité d’hydrogène sorbée dans le film. Lors de la simulation par SIMNRA le défaut 

de concentration d’hydrogène est reporté sur les concentrations des métaux avec en conséquence 

l’augmentation du plateau de saturation des signaux Y(d,d)Y et Ti(d,d)Ti. Nous calculons via la formule 

III-13 l’écart entre la hauteur du signal Y(d,d)Y à saturation pour différentes concentrations 𝑥 

d’hydrogène et celle avec 𝑥 = 0. Pour le calcul du facteur  de section efficace d’arrêt dans différentes 

matrices YmTinHx avec 𝑚 + 𝑛 + 𝑥 = 1 et 𝑚/𝑛 = 31/69, nous utilisons le logiciel SRIM. 

 𝐻𝐴 =
𝜎𝐴(𝐸0,𝜃).𝑄.𝛺.𝑚.𝜀

[𝜀]𝐴
     𝑒𝑡     𝐻𝐵 =

𝜎𝐵(𝐸0,𝜃).𝑄.𝛺.𝑛.𝜀

[𝜀]𝐵
 (III-13) 

 𝐻𝐴,𝑚 =
𝜎𝐴(𝐸0,𝜃).𝑄.𝛺.𝑚.𝜀

[𝜀]𝐴,𝑚
= 𝑐𝑠𝑡𝑒.

𝑚

[𝜀]𝐴,𝑚
 (III-26) 

 
Figure III-54 : Calcul en fonction de la concentration x d’hydrogène de l’écart entre la hauteur du signal Y(d,d)Y à saturation 

obtenue pour x et celle obtenue pour x = 0 pour le matériau getter Y31Ti69 

La hauteur expérimentale du plateau de saturation du pic Y(d,d)Y du spectre NRA de l’échantillon 

getter Y31Ti69 avant recuit est de 105 coups. L’erreur (2 écarts types) sur la hauteur de ce signal est de 

± 0,6 %. Sur la Figure III-54, nous concluons que la technique NRA, même aveugle pour la détection 

d’hydrogène, peut nous donner une information sur la concentration en hydrogène présente dans 

l’échantillon getter pendant son recuit, si cette concentration est supérieure à 5 – 6 % at. 

Pour l’échantillon getter Y31Ti69 non recuit, la concentration de surface d’hydrogène obtenue par 

ERDA est de 5,5 % at. sur un quart de l’épaisseur de la couche (Figure III-55). 
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Figure III-55 : Simulation SIMNRA du spectre NRA in situ sans introduction d’hydrogène pour le film mince Y31Ti69 non recuit 

La Figure III-55 montre la parfaite simulation des signaux de titane, yttrium, carbone et oxygène 

avec pourtant comme hypothèse une composition de cible exempte d’hydrogène. Cette qualité de 

simulation ne pourra pas être reproduite sur des spectres NRA in situ enregistrés à des températures 

de recuit supérieures à 367 °C. A partir de cette température, la sorption d’hydrogène est importante. 

3.7.3.3. Conclusions sur la technique NRA in situ 

La mise en œuvre de techniques nucléaires pour des mesures in situ est très peu répandue car les 

expériences doivent être menées sous vide. Seuls quelques travaux d’études d’interface solide/liquide 

sont relatés dans la littérature avec l’utilisation de la techniques RBS in situ. La cellule d’exposition du 

solide au liquide est étanchéifiée avec une fenêtre (couche mince autosupportée) de transmission du 

faisceau afin de préserver le vide dans la voie de faisceau [Kho19, Hig09]. 

Les expériences réalisées dans le cadre de ce travail sont exploratoires, car l’atmosphère à laquelle 

sont soumis les échantillons getter n’est pas maitrisée. Cette atmosphère résulte de l’efficacité du 

pompage turbo-moléculaire et de la nature de la fuite lors d’un vide dégradé à 2.10-6 mbar. Elle est 

composée de différents espèces gazeuses (H2O, H2, O2, CO2, CO, CH4, …) et ceci à différentes pressions 

partielles. La sorption d’une espèce par le getter dépend non seulement de sa pression partielle dans 

l’atmosphère exposée au film, mais aussi de la présence d’autres gaz qui peuvent influer sur la capacité 

de sorption de la première espèce. La méconnaissance de l’atmosphère de recuit rend difficile 

l’interprétation des résultats. Le choix de cette atmosphère permettrait de se rapprocher des 

conditions de scellement des cavités de MEMS. 

4. Bâti ultravide de caractérisation des films getter 

Au cours de cette thèse, outre les analyses par faisceau d’ions, une autre de mes activités a 

nécessité une grande attention et beaucoup de travail : la construction d’un bâti ultravide pour la 

caractérisation de films NEG. La réalisation de ce bâti est aujourd’hui quasiment terminée, sa mise en 

service est en cours et nécessitera plusieurs longues étapes de calibration et phases de tests. Suite à 

plusieurs retards et perturbations notamment dus au déménagement du laboratoire et à la crise de la 

COVID-19, les travaux sur le bâti ont dû être interrompus à plusieurs reprises. Ainsi, au moment de la 

rédaction de cette thèse, aucune mesure sur nos échantillons n’a pu être réalisée. 

Néanmoins, ce travail n’est pas vain puisque le bâti sera très largement utilisé à l’avenir, pour la 

caractérisation sous ultravide de films minces getter de toutes compositions en fonction de la 
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température et de nature des gaz avant, pendant et après activation in situ par diverses techniques, 

notamment optiques et d’analyse chimique développées ci-après. 

Présentation 

La conception de ce bâti ultravide multichambres a été débuté fin 2014 par Alain Bosseboeuf, 

Directeur de Recherche CNRS au C2N (et co-encadrant de cette thèse) avec l’aide d’un technicien 

(Serge Jacob) du bureau d’étude de l’IEF. Sa réalisation a commencé au printemps 2017. Le montage 

complet, l’installation des lignes de gaz et l’automatisation ont été réalisés tout au long de cette thèse 

sous la supervision de A. Bosseboeuf avec l’aide des services mécanique de l’IEF et du C2N pour la 

fabrication de pièces spécifiques. Tous les éléments de structure et de réglages ont été conçus sur 

mesure, auxquels seuls les éléments de réalisation et contrôle du vide provenant de fabricants 

industriels ont étés ajoutés (pompes, vannes et jauges). Des cartes électroniques pour le contrôle par 

ordinateur des vannes électropneumatiques et de l’étuvage ont été développées par Fabien Parrain 

(Maître de Conférence au C2N). 

Un logiciel de pilotage a également été conçu et réalisé par Philippe Coste (Maître de Conférence 

au C2N), permettant la mesure (pressions, températures, caméras, RGA, …), le contrôle (cordons 

d’étuvage, vannes, chauffage, canne de transfert, pompes, …) et la sécurisation de la plupart des 

éléments du bâti face aux risques de coupure électrique, de coupure d’eau de refroidissement ou de 

coupure d’air comprimé. Toutes les fonctions sont réalisées par un seul et unique logiciel codé en 

Python et fonctionnant en multitâches. 

Mon rôle dans cette réalisation a été de largement participer à sa construction ainsi qu’aux 

réflexions sur les améliorations possibles, à la résolution de problèmes, aux tests de chauffage, de 

pompages, aux détections de fuites, aux montage/démontage des enceintes et de leurs accessoires, 

et au test du logiciel et des cartes électroniques de contrôle des vannes. 

La Figure III-56 présente de façon simplifiée les divers éléments centraux du bâti. 

 
Figure III-56 : Représentation schématique du bâti ultravide de caractérisation des films getter 

Le système comporte principalement quatre chambres connectées entre elles par des vannes 

tiroir : un sas d’introduction, une chambre d’analyse, une chambre de recuit et une enceinte "garage" 

(de droite à gauche sur la Figure III-56). Une vue d’ensemble de ces éléments est visible dans la Figure 

III-57. 
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Figure III-57 : Vue d’ensemble du bâti ultravide de caractérisation des films getter 

Sas d’introduction 

En partant de la droite du schéma (Figure III-56), le sas d’introduction est destiné à recevoir un 

wafer en silicium de 100 mm recouvert d’un film mince getter ou un wafer en titane alvéolé permettant 

d’introduire un ensemble de puces avec film getter (Figure III-58). Le wafer est disposé sur la fourche 

d’une canne de transfert manuelle. 

 
Figure III-58 : Sas d’introduction et wafer support en titane sur la fourche de la canne de transfert 

permettant l’insertion de 9 puces de films getter 

Enceinte d’analyse 

Après pompage du sas, l’échantillon peut être transféré dans l’enceinte d’analyse sur un support 

qui peut être refroidi à l’eau. Elle est destinée à caractériser la composition de surface à différents 

stades d’activation du film getter et à mesurer la cinétique de sorption de gaz à température ambiante. 

Elle est équipée d’un spectromètre de masse (RGA) pour analyser le vide résiduel, la pureté des gaz 

injectés et le cas échéant la sorption de mélanges de gaz., d’une jauge Bayart Alpert de précision et 

pourra accueillir à terme un spectromètre Auger (AES) pour l’analyse de surface du film. Différents gaz 

peuvent être introduits de manière contrôlée à partir du panneau de gaz (voir plus loin). 

 

 

 



 

Chapitre III - Techniques expérimentales 

Page | 140 
 

Enceinte de recuit 

 
Figure III-59 : Enceinte de recuit du bâti ultravide de caractérisation des films getter 

L’activation sous ultravide (pression résiduelle visée < 5.10-10 mbar) de films getter est effectuée 

dans l’enceinte suivante dite de "recuit" (Figure III-59). Un système de chauffage par rayonnement du 

wafer permettra cette activation. Une analyse du dégazage de l’échantillon ou des autres surfaces, et 

une analyse de la sorption de gaz à différentes températures pourront être effectuées. Cette enceinte 

comporte une double paroi refroidie par eau pour limiter son dégazage lors d’un chauffage. Un 

spectromètre de masse avec photomultiplicateur a également été installé pour analyser le dégazage 

de l’enceinte, du système de chauffage et, si possible de réaliser une spectroscopie de désorption 

thermique de l’échantillon (DTS). 

De multiples piquages avec hublots orientés à 0°, 60° et 90° d’angle d’incidence sur l’échantillon 

sont prévus pour l’ajout de caractérisations in situ par voie optique de la température (pyrométrie IR, 

thermoréflectance), de l’activation (réflectométrie ou ellipsométrie) et des contraintes mécaniques 

(balayage laser 2D). 

Garage 

La quatrième et dernière enceinte sert de garage à la seconde canne de transfert (automatisée) du 

wafer entre les enceintes "Garage", "Recuit" et "Analyse" afin de l’isoler et ainsi d’éliminer sa 

contribution au dégazage dans l’enceinte de recuit. 

Panneau de gaz 

Pour l’étude de sorption des getters en fonction de la nature des gaz, une introduction contrôlée 

de gaz peut être effectuée dans l’enceinte de recuit comme dans l’enceinte d’analyse. Pour y parvenir, 

un panneau de distribution des gaz est disposé au-dessus du bâti (Figure III-60). Ce panneau est lié à 

une armoire de gaz contenant les bouteilles de gaz utilisées pour l’étude. Les gaz standards possibles 

sont : H2, CO, CH4, Air sec et N2. Récemment, des lignes de gaz isotopiques (D2 et 18O2) ont été ajoutées. 

Ceci permettra de distinguer, grâce à des analyses nucléaires (NRA), l’oxydation et l’hydrogénation des 

films getter pendant leur exposition à l’air après dépôt ou après recuit, de celles liées à la sorption de 

gaz dans le bâti. L’utilisation de gaz isotopiques permettra également de déterminer si une oxydation 

se produit à l’interface entre l’oxyde en croissance et le métal sous-jacent (diffusion d’oxygène) ou à 

la surface du film (diffusion d’ions métalliques). 
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Figure III-60 : Panneau de distribution des gaz du bâti ultravide de caractérisation des films getter 

Ce panneau comporte les éléments pour la caractérisation de la cinétique de sorption de gaz par 

un film getter par la méthode dite de la "conductance connue". Cette méthode permet la mesure de 

la vitesse de pompage instantanée en fonction du temps à partir de la variation de pression aux bornes 

d’une conductance connue. En pratique, pour couvrir une large gamme de vitesse de sorption, 4 fuites 

réglables peuvent être utilisées comme conductances connues. La calibration de ces conductances 

sera réalisée à l’aide de fuites calibrées. La pression amont peut être mesurée avec une jauge 

piezorésistive ou une jauge à bille tournante (Spin Rotor Gauge) et la pression aval avec la jauge à bille 

ou, dans l’enceinte d’analyse, par une jauge Bayart Alpert de précision. Une fuite asservie disposée en 

amont des conductances permettra d’analyser la sorption à pression constante ou à flux constant. 

Pour l’analyse de la sorption de mélange de gaz, il est prévu de pouvoir réaliser une analyse des 

pressions amont et aval par spectrométrie de masse. Les différentes portions du système de 

distribution de gaz peuvent être purgées avec une pompe turbomoléculaire dédiée 

Pompage 

Le sas comporte un système de pompage primaire-turbomoléculaire indépendant. Les autres 

chambres peuvent être remises à pression atmosphérique ou pompée séparément à l’aide d’une 

pompe primaire commune et de pompes turbomoléculaires individuelles. Pour pouvoir atteindre une 

pression résiduelle dans la gamme 10-10 mbar après étuvage, ces pompes turbomoléculaires sont en 

configuration tandem (pompage amont réalisé par une autre pompe turbomoléculaire commune). 

Perspectives 

Le bâti ultravide qui a été construit permettra de réaliser des recuits sous ultravide avec une 

pression partielle contrôlée de gaz pur y compris de gaz marqués et la caractérisation du dégazage 

d’hydrogène à basse température (< 400 °C). 
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Si les performances sont conformes aux prévisions, ce bâti ultravide une fois finalisé et calibré 

devrait permettre une analyse de la vitesse initiale de sorption et de la capacité de sorption d’un film 

getter déposé sur un wafer pour une large gamme de gaz et pour des mélanges de gaz à température 

ambiante et en fonction de la température. Si le dégazage du système de chauffage peut être 

suffisamment minimisé et si la température maximum de chauffage est suffisante (950 °C), une analyse 

par spectroscopie de désorption thermique des états de piégeage des espèces piégées sera possible 

ainsi qu’une mesure de la quantité totale d’hydrogène dans les films. La spectrométrie Auger sera 

utilisée pour analyser la composition de surface à différents stades de l’activation. Une difficulté non 

encore résolue de manière satisfaisante est la calibration ou la mesure précise, rapide et sans contact 

de la température de l’échantillon pour T < 400 °C. Un autre challenge restant est de déterminer une 

méthode permettant une analyse in situ en temps réel de l’activation. La chambre de recuit comporte 

de nombreux hublots à incidence variable pour tenter de résoudre ce problème par voie optique. 

5. Conclusion du Chapitre III 

A l’aide de ces nombreuses techniques, nous avons réalisé durant cette thèse le dépôt de films 

minces d’yttrium et d’alliages d’yttrium pour la réalisation de getters non évaporables et leur 

caractérisation, notamment grâce aux techniques d’analyses par faisceau d’ions. Notre objectif est de 

progresser dans l’étude de ce matériau nouveau en tant que NEG et d’ouvrir une nouvelle voie de 

recherche dans le domaine des getters pour l’encapsulation sous vide de MEMS avec des films 

activables à plus basse température et sensible à un grand nombre de gaz. 

Chaque technique employée apporte des informations utiles à la compréhension du phénomène 

getter. Le Tableau III-15 résume l’apport de chaque technique de mesure. 

 Pression 
Type de 

détection 

Mode de 

mesure 

Temps 

réel 
Informations Diffusion Absorption 

MEB Vide secondaire Surface Ex situ Non Morphologie Non Non 

EDX Vide secondaire Volume Ex situ Non 
Composition 

(métaux) 
Non Oui 

DRX Pression ambiante Volume Ex situ Non 

Microstructure 

(uniquement 

phases 

cristallines) 

Non Oui 

ERDA Vide secondaire Volume Ex situ Non 
Composition 

(hydrogène) 
Oui Oui 

RBS Vide secondaire Multicouches Ex situ Non 

Profils de 

composition 

par couche 

(éléments 

lourds) 

Oui Oui 

XPS UHV Surface 
Ex situ 

& In situ 
Non 

Composition 

de surface 
Oui Non 

NRA Vide secondaire Multicouches 
Ex situ 

& In situ 
Oui 

Profils de 

composition 

par couche 

(éléments 

légers) 

Oui Oui 

Mesures 

électriques 

4-pointes 

UHV, 

Vide secondaire, 

Pression ambiante 

Volume 
Ex situ 

& In situ 
Oui 

Tout 

(non 

dissociable, 

non 

quantifiable) 

Oui Oui 

Tableau III-15 : Comparaison des techniques de caractérisation physico-chimiques utilisées pendant ce travail de thèse 

La complexité d’étude de ces matériaux très réactifs rend l’usage de ces techniques d’analyse 

parfois limité. La plupart des mesures doivent être réalisées ex situ, i. e. après exposition du getter à 
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l’air. Réalisées sur des films non activés, elles permettent d’étudier son l’état dans des conditions 

réelles avant encapsulation sous vide pour un packaging industriel. En revanche lorsque les mesures 

sont réalisées ex situ après activation, les pollutions extérieures sont également mesurées. 

L’utilisation de mesures in situ est donc un avantage. L’utilisation de plusieurs pressions de travail 

est un avantage car elles permettent d’étudier les getters sous plusieurs angles : l’étude de la 

dissolution de l’oxyde de surface n’est par exemple possible que sous UHV afin d’éviter toute sorption 

additionnelle (par XPS). L’étude de sorption peut en revanche se faire à plus haute pression (4-pointes, 

NRA). 

Parmi les deux techniques permettant une analyse in situ en temps réel, chacune présente des 

avantages et des inconvénients. La NRA est la technique la plus complexe mise en œuvre dans ce travail 

de thèse, ce qui la rend forcément difficile à réaliser pour un grand nombre d’échantillons. En 

revanche, elle a l’avantage de permettre une analyse très fine et certaine de la composition chimique 

en profondeur du film mince étudié. Dans le cas des mesures électriques, la simplicité de mise en 

œuvre et la facilité d’accès sont les avantages les plus importants. En revanche, la sensibilité de la 

mesure face à tous les phénomènes sans pouvoir les identifier précisément est une difficulté. Ainsi, 

ces mesures électriques ne sont utiles que lorsque les phénomènes observés sont parfaitement 

connus. Dans le cas des matériaux getter, les travaux réalisés précédemment dans notre équipe ont 

permis d’identifier le rôle de l’oxydation sur la résistivité et nous permettent donc d’utiliser cette 

technique. Mais les données sur l’yttrium restent encore rares. 

C’est donc en combinant toutes ces méthodes que nous avons réalisé l’étude de films minces 

d’yttrium et d’alliages à base d’yttrium pour l’encapsulation sous vide de MEMS présentée dans les 

chapitres suivants. 
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Chapitre IV - Activation et stockage de gaz par les 

getters à base d’yttrium 

1. Introduction 

La prochaine génération de matériaux getter pour l’encapsulation de MEMS sous vide devra 

présenter une basse température d’activation mais aussi être capable d’une sorption de l’ensemble 

des gaz présents dans la cavité. D’une part ce matériau devra au minimum conserver la capacité de 

sorption des gaz actifs (O2, CO, CO2, …) des films existants actuellement. D’autre part la sorption de 

l’hydrogène provenant des gaz tels que H2 ou CH4 devra être irréversible pour que cette nouvelle 

génération trouve un réel intérêt industriel. 

A travers cette étude, nous cherchons à explorer de nouvelles solutions pour y parvenir. Nous nous 

intéressons à l’yttrium, pour ses propriétés de stockage de l’hydrogène et sa grande diffusivité de 

l’oxygène à basse température. Pour ce faire, nous avons réalisé des mesures électriques et étudié la 

composition chimique, la structure cristalline et la morphologie de surface de films évaporés. 

Dans ce chapitre, nous commencerons par étudier l’yttrium pur déposé en couches minces, en 

évaluant ses propriétés de sorption à température ambiante et pendant ou après traitements 

thermiques d’activation. Dans un deuxième temps, nous présenterons le travail réalisé sur des alliages 

d’yttrium et d’un autre métal de transition connu pour ses propriétés de sorption (titane, vanadium, 

zirconium ou aluminium. 

2. Yttrium pur 

On trouve peu de trace de l’utilisation d’yttrium pour la réalisation de films getter. Bien que ses 

capacité de sorption aient été observées [Cur78], peu d’intérêt lui a été apporté. 

2.1. Comportement de films minces à température ambiante 

Le matériau est très réactif, donc sensible à la qualité du vide résiduel pendant l’évaporation. Après 

optimisation des conditions de dépôt et en particulier l’amélioration de la qualité du vide par 

désorption de l’hydrogène stocké dans la cible (Chapitre III - 2.1), nous avons pu obtenir des films 

minces présentant une résistivité reproductible de l’ordre de 200 µ.cm. 

2.1.1. Contaminations à l’hydrogène lors du dépôt 

L’étude du comportement de l’yttrium à l’évaporation nous a déjà apporté des indices sur sa 

supposée capacité à stocker l’hydrogène (Chapitre III - 2.1), puisque les charges d’évaporation en 

contiennent en quantité. En effet le spectromètre intégré dans la chambre d’évaporation a montré un 

pic de dégazage d’hydrogène très important pendant la fusion des charges. Cette désorption a ainsi pu 

contaminer le film déposé. 
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Figure IV-1 : Contenu en hydrogène dans des films d’yttrium après dépôt en fonction de la pression moyenne dans l’enceinte 

pendant l’évaporation 

Nous avons mesuré par IBA (ERDA) la quantité d’hydrogène dans différents films après dépôt (voir 

Figure IV-1). Nous relevons un rapport H/M compris entre 0,22 et 0,28 (soit 18 à 22 %at. environ). En 

traçant le taux de contamination global en hydrogène par rapport à la pression dans l’enceinte, qui 

varie peu pendant l’évaporation et est constituée à plus de 99 % d’hydrogène (voir Chapitre III - 2.1.3), 

nous en déduisons qu’il existe un seuil de contamination des films en hydrogène de l’ordre de H/M = 

0,2 (soit 17 %at.). En comparant cette quantité à celle annoncée par J. N. Huiberts et al. [Hui96] (qui est 

de 7 %at.), nous constatons incorporer plus d’hydrogène mais les conditions de synthèse ne sont pas 

les mêmes et notre film de contient pas de surcouche de palladium faisant office de barrière à 

l’oxydation. 

Nous constatons que l’hydrogène au-delà du seuil de 17 %at. provient de l’hydrogène de 

contamination pendant le dépôt, sa quantité augmente avec la pression résiduelle dans l’enceinte 

pendant le dépôt. La quantité d’hydrogène constante de 17 %at. contenue même très basse pression 

d’évaporation pourrait en revanche provenir de l’exposition à l’air ambiant. Tout l’hydrogène se 

retrouve piégé dans le film lorsque la couche d’oxyde de surface se forme. Cela explique pourquoi la 

quantité d’hydrogène dans le film est bien plus importante que le contenu en hydrogène des charges 

d’yttrium utilisées, qui avait été estimé à 0,1 dans le Chapitre III - 2.1. 

 
Figure IV-2 : Profil en hydrogène d’un film d’yttrium (1 an et demi après dépôt) 

Nous constatons en particulier la présence d’hydrogène dans toute la profondeur du film, jusque 

dans le silicium (Figure IV-2). En outre, l’hydrogène est un peu présent dans l’oxyde de surface. Cette 

observation est en accord avec J. N. Huiberts et al. [Hui96] qui ont mesuré une déplétion en surface 

du taux d'hydrogène dans un film de Pd/Y légèrement oxydé en surface lors de son dépôt puis 

hydrogéné volontairement, prouvant ainsi que l'hydrogène ne s'accumule pas dans un oxyde 

d'yttrium. 
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Nous constatons d’autre part que l’yttrium possède une cinétique de diffusion de l’hydrogène à 

température ambiante beaucoup plus importante que l’épaisseur des films car de l’hydrogène a diffusé 

dans le silicium jusqu’à 1000.1015 at/cm2 en profondeur du substrat de silicium (soit 200 nm). D’autre 

part, les dépôts d’autres matériaux montrent que l’hydrogène n’est pas incorporé dans le silicium, 

c’est donc l’yttrium qui joue le rôle de catalyseur pour cette diffusion. 

2.1.2. Oxydation d’un film mince d’yttrium à température ambiante 

A. E. Curzon et al. [Cur78] ont mis en évidence l’oxydation très rapide de l’yttrium (Figure III-17), en 

quelques minutes, à l’aide de mesures électriques. Nous avons réalisé une campagne de mesures de 

la résistance électrique du même type sur des échantillons d’yttrium venant d’être évaporés, l’objectif 

étant de surveiller par une méthode simple et sensible les variations de comportement des films 

pendant 1 mois, exposés à l’air ambiant (de salle blanche ou hors salle blanche), conservé sous azote, 

conservé sous vide ou bien protégé par une couche d’or. La variation de résistance est en effet une 

image de la proportion de film oxydé (Chapitre III - 2.3). Le temps entre l’exposition à l’air et le début 

de la mesure est estimé inférieur à 10 min. 

Les mesures sur un même échantillon sous différentes conditions de conservation ont été 

effectuées en salle blanche et l’échantillon déposé a été clivé en plusieurs parties pour être conservé 

dans différents environnements et mesuré régulièrement. La mesure sous vide a été réalisée à 

température ambiante dans une enceinte avec mesure in situ de la résistance R□ en continu à 10-8 

mbar pendant 46 jours puis à pression ambiante pendant 21 jours. Un autre type d’échantillon a 

également été étudié, il s’agit d’un échantillon d’yttrium recouvert d’une couche d’or de 10 nm. 

 
Figure IV-3 : Evolution de la résistance d'un film d'yttrium à température et pression ambiante pendant un mois 

sous différentes conditions de conservation : à l’air d’une pièce normale, à l’air de la salle blanche, dans une boite à azote, 
recouvert d’une surchouche d’or de 10 nm 

Comportement à l’air 

La variation de résistivité de l’yttrium sous air est continument positive sur une très longue période 

de temps (Figure IV-3). Le film semble s’oxyder pendant plusieurs semaines, c’est le signe que les 

premières monocouches d’oxyde formées en surface ne sont pas suffisantes pour créer une barrière 

capable d’arrêter l’oxydation du film. Les analyses par faisceaux d’ions 14 jours et 370 jours après le 

dépôt confirment une oxydation à long terme (voir Figure IV-4). 



 

Chapitre IV - Activation et stockage de gaz par les getters à base d’yttrium 

Page | 147  
 

 
Figure IV-4 : Incorporation naturelle d’oxygène à différents temps d’exposition à l’air, mesurée par IBA 

La couche de surface est saturée à 60 % d’oxygène (homogène à une composition Y2O3) rapidement 

après le dépôt. Le taux d’oxygène décroit ensuite en profondeur. Dans le film analysé 370 jours après 

le dépôt, le taux d’oxygène dans le cœur du film a augmenté d’environ 10 %. 

Les mesures électriques corroborées par la quantification chimique de l’oxygène nous permettent 

de conclure à une oxydation de l’yttrium sur un terme très long. Son étude dans des conditions 

répétables s’en verra affectée. 

Comportement à l’air de la salle blanche 

La variation de résistance mesurée est visiblement plus faible lorsque l’échantillon a été conservé 

en salle blanche. L’explication la plus probable est la différence d’humidité entre les deux 

environnements. La vapeur d’eau jouerait donc un rôle important dans l’oxydation des films. Malgré 

tout, le signe d’une oxydation continue est détecté jusqu’à 10 jours après le dépôt. Après 10 jours, la 

variation de résistance est de 21,4 % pour l’échantillon conservé en salle blanche contre 28,5 % pour 

l’échantillon conservé hors salle blanche. 

Comportement sous N2 

Un troisième échantillon a quant à lui été conservé dans une boite à azote, en salle blanche. 

L’évolution de résistance de ce film au cours du temps est assez proche de celle de l’échantillon 

conservé sous air en salle blanche, bien qu’un peu plus faible. Nous en concluons que l’azote n’a pas 

joué un grand rôle protecteur pour l’échantillon puisqu’il continue de s’oxyder. 

Protection par une surcouche d’or 

Dans le cas du film d’yttrium recouvert d’une couche d’or de 10 nm (Figure IV-3), l’augmentation 

de résistance R□ semble s’arrêter 4 jours après le dépôt à un niveau très inférieur à ceux franchis par 

l’yttrium dans les différentes conditions de conservation (de l’ordre de + 7 %). L’or forme une 

protection contre l’oxydation. 

Comportement sous vide 

En utilisant le bâti de mesure 4-pointes sous vide, nous avons réalisé une mesure longue de 

l’oxydation d’un échantillon d’yttrium pur sous un vide de 5.10-8 mbar pendant un mois et demi. Les 
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fluctuations de résistivité dues aux faibles variations de températures de la pièce ont été retirées par 

une correction par le facteur TCR (Equation III-3). La mesure de résistivité (à 20 °C) ainsi obtenue est 

représentée Figure IV-5. 

Pour cette mesure, nous avons utilisé un échantillon différent des conditions précédentes, dont 

l’épaisseur était plus importante. Ainsi, la variation de résistivité est plus faible. Nous nous intéressons 

ici uniquement à l’effet du vide sur l’oxydation du film, mis en évidence lors de la remise à l’air après 

46 jours (Figure IV-5). 

 
Figure IV-5 : Variation de résistivité d’un film d’yttrium sous vide pendant 46 jours puis exposé à l’air (t0 < 5 min après dépôt) 

Nous réalisons donc une mesure longue en deux étapes. Dans un premier temps, la résistance du 

film est mesurée en continu alors que l’enceinte est placée sous un vide de 5.10-8 mbar. Nous 

constatons que la résistivité évolue principalement dans les premières heures après le dépôt. Ici, seules 

quelques minutes se sont déroulées entre la sortie de l’échantillon de l’enceinte de dépôt et la mise 

en route de la mesure de résistivité. Après quelques heures, l’augmentation de résistivité est plus 

faible. Après une dizaine de jours, elle n’est plus mesurable. L’augmentation de résistivité observé 

pendant les premiers instants (quelques minutes) peut être attribuée à l’oxydation pendant le court 

passage à l’air, dans les heures suivantes, elle peut éventuellement être attribuée à l’oxydation du film 

par la vapeur d’eau en surface du film, enfin, à plus long terme l’évolution peut provenir d’une variation 

de structure (relaxation des contraintes) par exemple. 

Après 46 jours, l’enceinte a été remise à l’air de la salle blanche. Nous constatons une reprise 

immédiate de l’oxydation du film, qui perdure après 20 jours d’exposition à un rythme à peu près 

constant. 

L’oxydation spontanée, i.e. sans activation thermique, à la remise à l’air est le signe d’une grande 

facilité d’oxydation, ce qui est recherché pour la réalisation de matériaux getter à basse température 

d’activation. Néanmoins, le fait qu’elle se produise à température ambiante indique que le film se 

détériore lorsqu’il est stocké à l’air. Cela met en évidence l’obligation de conserver les films minces 

d’yttrium sous vide. 

Cela signifie qu’il est difficile de l’étudier car les multiples techniques de caractérisation ne peuvent 

se faire sans un certain délai et ses propriétés sont susceptibles de changer entre temps. Par ailleurs, 

si cette dégradation à conditions ambiantes n’est pas contrôlée, le getter pourrait être inutilisable dans 

un packaging industriel. Des solutions de protection, e. g. avec une surcouche d’or ou de palladium, 

devront être étudiées. 
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2.1.3. Microstructure 

Pour garantir un effet getter de haute efficacité, plusieurs caractéristiques doivent être optimisées : 

la capacité de stockage (principalement déterminée par l’affinité chimique, donc la composition 

chimique du film), la diffusion. Un film mince d’yttrium a été observé par MEB haute résolution et 

analysé en DRX. 

 
Figure IV-6 : Images MEBHR d'un film mince d'yttrium évaporé de 300 nm 

a) vue de la topologie de surface ; b) vue en coupe d’une tranche de film mince 

Les analyses de microscopie électronique nous montrent une texture de surface en grains 

superposés (Figure IV-6-a). Les grains sont petits et quelque peu allongés. En surface, la taille moyenne 

des grains dans le plan est d’environ 19 nm. 

La vue en coupe (Figure IV-6-b) nous permet d’observer une structure colonnaire sur environ 200 

nm à partir du substrat, pour un film de 300 nm d’épaisseur. Nous retrouvons dans la couche de surface 

les petits grains visibles en image de surface (Figure IV-6-a). Cette structure est favorable à l’effet getter 

puisque la structure colonnaire d’un matériau nanocristallin permet une diffusion en profondeur à 

travers les joints de grains. 

Pour caractériser l’état cristallin du film d’yttrium, nous avons réalisé une analyse par diffraction 

des rayons X en mode -2. 

 
Figure IV-7 : DRX d'un film mince d'yttrium avec indexation des pics 
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La Figure IV-7 montre le diffractogramme de l’échantillon d’yttrium réalisé à conditions ambiantes. 

Cette mesure confirme la nature cristallisée des films d’yttrium. 

L’indexation des pics nous permet de distinguer deux phases cristallines : Y (hexagonal) et Y2O3 

(cubique). Les pics sont tous quelque peu décalés vers la gauche pour la phase Y, vers la droite pour la 

phase Y2O3. Cela peut être interprété comme une variation de la distance interréticulaire hors plan, 

qui augmente dans la phase métallique et diminue dans la phase d’oxyde. Il est toutefois difficile de 

lier ces déformations aux contraintes dans le plan tant que la structure des grains et des joints de grains 

reste méconnue. Les angles de diffraction mesurés et théoriques sont reportés dans le Tableau IV-1 : 

 100 Y 222 Y2O3 002 Y 101 Y 

2 mesuré [théorique] (°) 28,0 [28,2] 29,7 [29,2] 30,9 [31,2] 31,9 [32,3] 

Tableau IV-1 : Indexation des pics du spectre d’une couche mince d'yttrium pur non recuit 

Ces positions de pics nous permettent d’en déduire les dimensions de mailles, reportées et 

comparées aux dimensions théoriques dans le Tableau IV-2 : 

 amesuré [athéorique] (Å) bmesuré [bthéorique] (Å) cmesuré [cthéorique] (Å) 

Y hexagonal 3,68 [3,65] 3,68 [3,65] 5,78 [5,73] 

Y2O3 cubique 10,41 [10,39] 10,41 [10,39] 10,41 [10,39] 

Tableau IV-2 : Indexation des pics du spectre d’une couche mince d'yttrium pur non recuit 

La largeur des pics de diffraction de la phase d’yttrium métallique est assez importante, cela indique 

que le film est composé de cristaux de petites dimensions. En utilisant la formule de Scherrer, la taille 

moyenne des cristallites hors plan a été estimée à 35 nm pour la phase Y, alors que le diamètre 

apparent des grains de surface est environ deux fois plus faible (19 nm). Cela conforte l’idée d’une 

structure colonnaire des grains d’yttrium. Par ailleurs, en comparant la hauteur des pics de diffraction 

par rapport au diffractogramme théorique de cette phase, nous constatons une surreprésentation du 

plan (002). Les nanocristaux d’yttrium sont donc préférentiellement orientés selon l’axe c (axe vertical 

de la phase hexagonale), c’est-à-dire que les cristallites se sont majoritairement alignées par rapport 

au substrat de silicium. 

La deuxième phase est l’oxyde d’yttrium : Y2O3. Sa présence nous indique qu’au moins une partie 

de l’oxygène absorbé par le matériau détecté par IBA est un oxyde. Par ailleurs, le fait que l’oxyde 

d’yttrium soit cristallin indique une formation cristalline à température ambiante, or nous nous 

attendions plutôt à voir l’oxygène dans les joins de grains, i. e. un oxyde amorphe. Il semblerait donc 

que l’oxyde croît de manière latérale (à partir du joint de grain) ou en surface du film. La formule de 

Scherrer appliquée sur les pics de cette phase nous donne une taille de cristallites de 50 nm environ 

dans la direction hors-plan pour la phase Y2O3. 

Tel qu’évoqué dans le Chapitre III - 2.6.3, une analyse en  et  a été effectuée sur le film d’yttrium. 

Nous ne constatons aucun effet de texture ou de structuration particulière des grains d’yttrium ou 

d’oxyde d’yttrium, en dehors de l’axe c pour Y (hcp). 

2.2. Caractéristiques après traitement thermique 

Des échantillons d’yttrium issus du même dépôt sur un substrat de silicium 4" sont successivement 

placés dans un four de recuit sous flux d’argon (cf Chapitre III - 2.2). Le traitement thermique a été 

réalisé environ 1 mois après dépôt. L’aspect des films après traitement thermique est présenté dans 

la Figure IV-8. 
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Figure IV-8 : Film getter d’yttrium après recuits ex situ à différentes températures 

2.2.1. Evolution de la microstructure 

Pour tous les échantillons, l’analyse par diffraction des rayons X montre que les phases Y et Y2O3 

sont présentes (Figure IV-9). Les mesures ont été réalisées environ 2 ans et demi après traitement 

thermique. 

Le décalage vers la gauche des pics d’échantillons recuits, i. e. vers des angles plus faibles, peut 

s’expliquer par une contrainte mécanique compressive dans le plan, faisant augmenter la distance 

interréticulaire hors plan. Les deux pics majoritaires sont néanmoins identifiés comme étant Y 002 et 

Y2O3 222. 

En dessous de 275 °C, seul le pic 002 Y est présent. A 275 et 300 °C, des modifications cristallines 

sont observées mais ces échantillons présentaient des défauts importants au moment de cette 

mesure, c’est pourquoi ils ont été exclus de l’analyse (voir partie 2.2.4). Au-delà de 300 °C, le pic 222 

Y2O3 est présent, toujours accompagné du pic 002 Y. Pour l’échantillon recuit à 325 °C, les pics des 

deux phases cristallines sont en grande quantité. A plus haute température, l’aire du pic d’oxyde 

diminue et celle du pic métallique augmente. Cela ne peut pas être relié directement à une variation 

des quantités de phases cristallines car la texturation est très marquée. Néanmoins nous notons qu’il 

reste une phase d’yttrium métallique à haute température, qui indique que le film n’est pas 

entièrement oxydé. 

 
Figure IV-9 : DRX de films minces d'yttrium après traitements thermiques ex situ à différentes températures 

A partir des largeurs à mi-hauteur des pics, nous pouvons estimer la taille des cristallites hors plan. 

Elle vaut en moyenne 21 à 27 nm pour l’yttrium et 21 à 31 nm pour l’oxyde. L’évolution de la taille des 

cristallites est tracée dans la Figure IV-10 pour les deux phases, dont on remarque qu’elle est toujours 

croissante pour l’yttrium métallique, en revanche elle atteint un pic pour l’oxyde entre 325 et 350 °C 

avant de diminuer. 
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Figure IV-10 : Taille des cristallites calculées sur les pics 002 Y et 222 Y2O3 en fonction de la température de recuit 

L’observation par MEB haute résolution de la topologie de surface nous indique que la taille des 

grains dans le plan n’a pas variée après recuit. 

Pour étudier l’incorporation globale d’oxygène aux différentes températures nous réalisons donc 

des mesures qualitatives et quantitatives par deux méthodes, qui ont montrés lors de précédentes 

études au C2N leur complémentarité : les mesures électriques et par analyse par faisceaux d’ions. 

2.2.2. Mesures électriques ex situ 

Après traitement thermique (et ce, peu importe la température) les films sont isolants, il n'est pas 

possible de mesurer la résistance par la méthode 4 pointes. Cela met en évidence la présence d'un 

oxyde épais. 

2.2.3. Mesures ex situ par analyses par faisceaux d’ions 

2.2.3.1. Quantification d’éléments légers par NRA 

Quantification de l’oxygène 

Nous déduisons des mesures NRA (en association avec la technique RBS) les profils en profondeur 

de la concentration d’oxygène dans le film sans traitement thermique puis quelques jours après recuit 

ex situ à 250, 300 et 350 °C (Figure IV-11). 

 
Figure IV-11 : Profils d'oxygène par IBA dans des films d'yttrium après recuit ex situ à différentes températures 

Après traitement thermique à 250 °C, une forte quantité d’oxygène a été incorporée dans le film 

mais celui-ci n’est pas encore saturé dans toute l’épaisseur. A l’interface avec le silicium, l’yttrium est 

même en grande partie métallique, la dernière couche simulée ne comporte que 11 % d’oxygène 
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(Figure IV-11). A partir de 300 °C, nous détectons une saturation de 60 % d’oxygène environ, ce qui 

correspond à la composition de l’oxyde d’yttrium (Y2O3). 

Le tracé de la quantité d’oxygène contenu dans les films en fonction de leur température de recuit 

est représenté dans la Figure IV-12. La quantité d’atomes d’oxygène mesurée dans l’ensemble de la 

couche avant recuit est de 92.1015 at/cm2, le nombre d’atomes d’yttrium est de 453.1015 at/cm2. 

 
Figure IV-12 : Quantité d’oxygène contenu dans des films d'yttrium après recuit ex situ à différentes températures 

Le film comprend environ 340.1015 at/cm2 d’oxygène à 250 °C et entre 650 et 680.1015 at/cm2 au-

delà de 300 °C. Cela signifierait d’après la NRA que le film est saturé en oxygène, alors que l’analyse 

DRX effectuée précédemment indique qu’une phase d’yttrium métallique subsiste à ces températures. 

Une analyse plus fine de la microstructure, par Microscopie Electronique en Transmission est donc 

nécessaire. 

Quantification de l’azote et du carbone 

Les mesures NRA ne révèlent aucune trace d’azote dans les films. Par ailleurs, le pic C12(d,p0)C13 du 

carbone est très faible et ne permet pas de déduire qu’il existe une sorption de cet atome dans ces 

conditions de recuit. Le carbone détecté est très minoritaire (environ 5.1015 at/cm2), il s’agit en 

majorité de carbone de contamination lors de l’exposition à l’air ou de contamination issu du faisceau 

d’analyse. 

2.2.3.2. Quantification de l’hydrogène par ERDA 

Pour déterminer la quantité d’hydrogène sorbé par les films, nous utilisons la technique ERDA. Le 

film qui n’a pas subi de traitement thermique contient une quantité d’hydrogène relativement 

importante (comme attendu, cf Chapitre IV - 2.1.1) de 120.1015 at/cm2 environ. En outre, la quantité 

d’hydrogène dans le film augmente dès recuit à 225 °C puis entre 250 et 300 °C (Figure IV-13). Ensuite 

cette quantité diminue pour retrouver, après recuit à 400 °C, le même niveau que pour le film non 

recuit. L’incorporation d’hydrogène est donc plutôt favorable dans l’yttrium à basse température de 

recuit. Le maximum atteint est d’environ 370.1015 at/cm2 (soit 250.1015 at/cm2 absorbés) d’hydrogène 

à 300 °C, à comparer à 680.1015 at/cm2 (soit 590.1015 at/cm2 absorbés) d'oxygène. Toutefois, nous 

n'avons pas encore pu déterminer si l'hydrogène est localisé dans des sites interstitiels de l'yttrium ou 

s'il y a formation d'hydrures. De même que pour l’échantillon non recuit, une partie de l’hydrogène a 

diffusé dans le silicium. Nous considérons ici les quantités totales d’hydrogène absorbées car pour un 

packaging sous vide, c’est le nombre d’atomes ou molécules retiré(e)s du volume qui compte. 
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Cette sorption importante d’hydrogène à basse température (au regard des températures 

d’encapsulation de MEMS, i. e. pour des températures inférieures à 300 °C) est un signe fort de l’intérêt 

des getters à base d’yttrium dans le domaine de l’encapsulation de MEMS sous vide pour la sorption 

de gaz tels que H2 et CH4. 

 
Figure IV-13 : Quantité d'hydrogène contenu dans des films d’yttrium après recuit ex situ 

Plusieurs hypothèses peuvent être formulées pour expliquer la diminution du nombre d’atomes 

d’hydrogène sorbés pour des températures de recuit supérieures à 300 °C : 

Il y a compétition entre les phénomènes d’absorption et de désorption. La première hypothèse est 

d’imaginer qu’à partir de 300 °C environ, la désorption d’hydrogène devient plus favorable que son 

absorption, et ce, sans modification profonde du matériau. Cette hypothèse est la moins probable. 

Par ailleurs, nous avons constaté qu’à partir d’une certaine température le matériau commence à 

changer physiquement par des craquelures : ces modifications peuvent favoriser l’échappement de 

l’hydrogène alors stocké. 

Une autre hypothèse est qu’il y a compétition entre la sorption de l’hydrogène et l’oxydation de 

l’yttrium, comme l’ont montré J. N. Huiberts et al. [Hui96]. Ainsi, lorsque le film est totalement oxydé 

(à 300 °C), la quantité d’hydrogène ne peut plus augmenter. Pour les températures de recuit 

supérieures, la saturation interviendrait plus tôt, diminuant la quantité d’hydrogène non pas à cause 

d’une désorption mais en raison d’une sorption moins importante. Dans le cas où l’oxyde se formerait 

en surface du film, il formerait une barrière à l’incorporation d’hydrogène. Un autre cas possible est la 

formation d’oxyde en priorité au niveau des joints de grains qui saturerait le canal de diffusion de 

l’hydrogène. 

Il est possible que les phénomènes agissent en même temps et aient chacun leur rôle dans cette 

désorption ou absence de sorption à haute température. 

Nous avions fait la remarque au début de la partie 2.2 que les échantillons recuits à 275 et 300 °C 

présentent des cloques importantes. Il est possible (parmi d’autres hypothèses) que ce décollement 

soit dû à la formation de bulles d’hydrogènes dans le film. Nous remarquons notamment que ces deux 

échantillons présentant ces marques font partie de ceux qui contiennent le plus d’hydrogène. 

Un moyen de distinguer les effets de sorption et de désorption serait de réaliser des mesures RGA 

sous ultravide ou sous flux constant de gaz hydrogéné dans le bâti ultravide. Par ailleurs, des mesures 

par DRX in situ en temps réel des modifications de structure des films pendant un recuit pourraient 

être réalisées. 
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2.2.4. Dégradation des échantillons à hautes températures de recuit 

Certains d’entre eux présentent des taches visibles à l’œil nu. Elles sont de deux types. 

1/ Taches macroscopiques 

Les premières, présentes uniquement sur les échantillons recuits à 275 et 300 °C (Figure IV-14), 

sont largement visibles à l’œil nu. 

 
Figure IV-14 : Film getter d’yttrium dégradés après recuits ex situ à 275 et 300 °C 

Ce sont vraisemblablement des cloques dues à un décollement du film. Nous n’en connaissons pas 

la cause mais il pourrait a priori s’agir d’une contrainte mécanique importante dans les films ou d’une 

incorporation importante d’hydrogène ayant pour conséquence la formation de bulles ou des hydrures 

(voir partie 2.2.3.2). 

Des mesures de profilométrie interférométrique montrent que le film est très fortement contraint. 

En revanche, aucun relief dû aux bulles n’est constaté. 

Il est à noter que ces cloques apparaissent plusieurs semaines voire plusieurs mois après le 

traitement thermique et évoluent sur plusieurs années. 

Les analyses présentées précédemment (IBA et mesures électriques) ont été réalisées avant une 

dégradation trop importante de ces échantillons. En revanche, pour les analyses DRX effectuées, les 

échantillons recuits à 275 et 300 °C étaient dégradés, un doute subsistait sur leur fiabilité. 

2/ Taches submillimétriques 

D’autres taches, submillimétriques, sont visibles sur toute la surface des échantillons dont la 

température de recuit a été supérieure à 325 °C. Elles apparaissent après 2 à 3 jours environ et sont 

évolutives sur plusieurs dizaines de jours. 

Ces taches ont été analysées par MEB et EDX. Elles apparaissent sombres sur l’image MEB, 

entourées d’un halo clair plus ou moins visible selon l’échantillon (Figure IV-15-a). Elles sont larges de 

50 à 500 µm environ. En étudiant plus précisément ces taches, nous découvrons en réalité une zone 

sombre à fort relief au centre et de nombreuses zones claires autour (Figure IV-15-b). L’analyse EDX 

de ces zones révèle une plus grande quantité d’oxygène que les zones intactes (Figure IV-15-c). 
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Figure IV-15 : Etat de surface au niveau d’une tâche d’un film d’yttrium après recuit à 350 °C 

a) Vue MEB grand champ ; b) Vue MEB avec repérage des zones analysées par EDX ; c) Résultats d’EDX 5 kV dans ces zones 

En observant ces taches de plus près à l’aide du MEB Haute Résolution, nous constatons que les 

taches sont craquelées, ouvertes (Figure IV-16). La largeur moyenne des taches (Figure IV-16-b) est de 

3 à 4 µm environ. La largeur moyenne des craquelures est de 40 à 50 nm (Figure IV-16-c). 

 
Figure IV-16 : Exemples d’un film d’yttrium pur craquelé après recuit ex situ à 350 °C 

Il semble donc que sous l’effet de fortes contraintes le film ait explosé à plusieurs endroits. Ces 

contraintes peuvent avoir été créées par l’oxyde, déjà observé avant recuit par le décalage des pics de 

DRX. 

2.2.5. Bilan des caractérisations ex situ 

Ainsi, les données accumulées à l’aide des caractérisations après recuits ex situ sont autant 

d’indices du caractère getter des films minces d’yttrium pour l’oxygène comme pour l’hydrogène. En 

revanche, le caractère mal contrôlé de l'atmosphère gazeuse pendant les traitements thermiques rend 

difficile les interprétations sur la quantité de gaz sorbés. Nous avons développé un banc de 

caractérisation en environnement contrôlé sous vide. 

2.3. Caractérisation in situ de l’activation 

2.3.1. Mesures électriques 

L’évolution de la résistance R□ d’un film d’yttrium de 163 nm mesurée par la méthode 4-pointes est 

représentée sur la Figure IV-17. Elle a été mesurée en continu en fonction de la température lors du 

traitement thermique, à pression résiduelle de l’enceinte (10-6 mbar) et sous 10-3 mbar d’air. La période 

de mesure avec la micro-fuite ouverte permettant d’atteindre 10-3 mbar est indiquée par le fond 
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orange. La forte augmentation de résistance de 14,2 à 16,5 , mesurée lors de l’élévation de 

température de l’échantillon est supposée comme principalement due à l’effet de température sur la 

résistance. Le TCR mesuré à température ambiante de l’yttrium est de + 9,0.10-4 µ.cm. 

 
Figure IV-17 : R□ de l'yttrium en fonction du temps lors un recuit à 250 °C sous 10-6 et 10-3 mbar d'air 

Le tracé de R□ en fonction de la température (Figure IV-18) montre une augmentation équivalente 

après une heure à 250 °C, que ce soit à une pression de 10-6 mbar ou 3 décades plus élevées. Nous en 

déduisons que la pression d'air n'est pas le mécanisme limitant l'oxydation du film à 250 °C dans la 

gamme étudiée et que la sorption d’oxygène a lieu à une pression aussi faible que 10-6 mbar. 

 
Figure IV-18 : R□ de l'yttrium en fonction de la température pendant un recuit à 250 °C sous 10-6 et 10-3 mbar d'air 

L’étude de ce graphique montre également un changement de pente de R□ lors de l’augmentation 

de température indiquant une modification du film aux alentours des 225 °C. Un TCR négatif indique 

généralement une structure désordonnée [Gan11], il indiquerait donc ici un changement de structure 

due à la dissolution de l’oxyde de surface. 

Pendant le palier à 250 °C, la résistance augmente constamment. Nous supposons que cette 

augmentation est le signe de l’oxydation du film. Nous faisons l’interprétation d’une possible activation 

du film à 250 °C, mais elle ne semble que partielle. En effet, la résistance n’a que très peu évolué par 
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rapport aux échantillons recuits ex situ qui deviennent isolants du fait de la formation d’une couche 

importante d’oxyde de surface. Ici les conditions de pression sont différentes. 

Lors du refroidissement, R□ diminue et il semblerait que le TCR mesuré à température ambiante 

après recuit est de + 5,4.10-4 µ.cm au lieu de + 9,0.10-4 µ.cm avant recuit. 

Pour savoir si la diffusion de la couche d’oxyde natif interprétée précédemment est possible et 

valider nos interprétations des mesures électriques, nous réalisons l’analyse chimique de surface d’un 

film mince d’yttrium sous ultravide avant et après activation thermique. 

2.3.2. XPS sous ultravide 

Afin de mettre en évidence l’activation du film getter sans sorption de nouvelles espèces, il est 

nécessaire de procéder à une analyse de l’yttrium lors d’un traitement thermique sous ultravide. Pour 

cela, nous avons réalisé des analyses XPS. Une première analyse a lieu juste après dépôt, alors que le 

film n’a été exposé à l’air ambiant que le temps du transfert entre les deux bâtis (< 10 min). Une 

seconde analyse a été réalisée après activation sous ultravide. Les spectres de survol des deux analyses 

sont représentés dans la Figure IV-19. 

Spectres de survol 

 
Figure IV-19 : Spectres de survol avant et après traitement thermique d’un film fin d’yttrium par XPS sous ultravide 

avec mise en évidence des régions d’intérêts analysées plus finement : O 1s, Y 3p & C 1s ainsi que Y 3d 

Le spectre de survol avant traitement thermique indique la présence en grande quantité d’yttrium, 

détectable par les pics caractéristiques Y 3s, Y 3p et Y 3d. Nous utiliserons le pic Y 3d pour la 

quantification de l’yttrium, le plus référencé dans la littérature. Par ailleurs, un pic d’oxygène O 1s est 

également présent à environ 532 eV, ainsi qu’un pic Auger à environ 975 eV. Pour une analyse précise 

des pics caractéristiques Y 3d et O 1s, une mesure fine de ces pics a été réalisée. Nous constatons aussi 

un faible pic de carbone C 1s vers 285 eV, au pied du doublet Y 3p, également détectable par son signal 

Auger vers 1220 eV. 

Après traitement thermique, les aires des pics Auger et XPS de carbone et d’oxygène diminuent 

fortement, ce qui indique que la quantité de ces atomes en surface est réduite après recuit. Nous 

détectons la présence des mêmes éléments que précédemment ainsi qu’un ajout de silicium en faible 

quantité (Si 2p à 99 eV). L’analyse des spectres de survol indique que le carbone a presque disparu, 

l’oxygène diminue de moitié tandis que la part d’yttrium augmente de 20 points. 
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Quantification des régions d’intérêt 

Une quantification plus précise des éléments est présentée (Tableau IV-3) à partir des spectres fins 

réalisées sur les trois régions d’intérêt (Figure IV-20). 

 Nom Position (eV) Aire (u. a.) 
Facteur de 

sensibilité 

Quantification 

(%at.) 

Evolution relative des 

aires après recuit (%) 

Avant recuit 

Y 3d 158,66 46 871 5,98 27,5  

C 1s 286,12 6 562 1,00 23,0  

O 1s 532,82 41 225 2,93 49,4  

Après recuit 

Y 3d 158,04 61 873 5,98 48,1 + 32,0 % 

C 1s 289,62 2 983 1,00 13,9 - 59,9 % 

O 1s 530,54 23 990 2,93 38,1 - 41,8 % 

Tableau IV-3 : Quantités de Y et Y2O3 mesurées par XPS autour de l'activation getter d'un film mince d'yttrium pur 

La comparaison des spectres permet de distinguer l’effet du traitement thermique sur la 

composition de surface du film d’yttrium. Sur le signal O 1s (Figure IV-20-a), une forte diminution des 

liaisons de haute énergie (> 532 eV) est détectée, la quantité globale d’oxygène a fortement diminuée. 

Sur le spectre fin des pics Y 3p et C 1s (Figure IV-20-b, c), nous constatons un décalage vers les basses 

énergies pour Y 3p et une forte diminution des pics de haute énergie de liaison et d’énergie 

intermédiaire, accompagnée de l’apparition d’un pic à plus basse énergie pour C 1s. Pour le signal Y 3d 

(Figure IV-20-d), nous distinguons après traitement thermique une augmentation de contribution des 

basses énergies de liaison ainsi qu’une légère diminution des liaisons de plus haute énergie. 

 

 
Figure IV-20 : Comparaison des spectres O 1s, Y 3p, C 1s et Y 3d avant et après traitement thermique 

Déconvolution des spectres 

Le traitement des spectres nous renseigne sur le type de liaisons chimiques en surface du film et 

sur la diffusion des espèces de surface générée par l’activation. 

Les spectres de l’oxygène O 1s avant et après recuit (Figure IV-21-a et Figure IV-21-b 

respectivement) présentent tous deux un pic de l’oxyde d’yttrium à basse énergie de liaison (530,55 
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eV), un pic d’oxygène de contamination de surface (O-H, O-O) ainsi qu’un pic d’oxygène lié au carbone, 

il peut s’agir d’un contaminant de surface ou de carbonate d’yttrium. L’analyse n’étant sensible qu’en 

surface, il est normal d’avoir des taux de contamination extrêmement élevés. Cela ne signifie en rien 

que le film est pollué en profondeur, comme le confirment les mesures NRA. Les analyses de ces 

spectres sont présentées dans le Tableau IV-4. 

 

 
Figure IV-21 : Déconvolution des spectres XPS O 1s, C 1s et Y 3d avant et après traitement thermique 

O 1s Liaison Position (eV) Aire (u. a.) 
Facteur de 

sensibilité 

Quantification 

(%at.) 

Evolution relative des 

aires après recuit (%) 

Avant recuit 

O-Y 530,56 13 581,38 2,93 33,05  

O-H, O-O 532,40 11 268,85 2,93 27,42  

O-C 533,40 16 244,32 2,93 39,53  

Après recuit 

O-Y 530,55 14 783,19 2,93 61,82 + 8,8 % 

O-H, O-O 532,28 6 525,45 2,93 27,29 - 42,1 % 

O-C 533,32 2 604,65 2,93 10,89 - 84,0 % 

Tableau IV-4 : Déconvolution des pics O 1s identifiées par XPS avant et après traitement thermique 

Après activation du film, la quantité d’oxyde d’yttrium n’évolue que très peu mais la quantité 

d’oxygène associée à la contamination de surface sont divisées d’environ un facteur 2 pour O-H et O-

O, d’un facteur 6 pour O-C. 

L’analyse des spectres du carbone C 1s avant (Figure IV-21-c) et après recuit (Figure IV-21-d) montre 

également une très forte diminution de la contamination de surface ainsi que l’apparition d’un pic à 

281 eV (Tableau IV-5). 

C 1s Liaison Position (eV) Aire (u. a.) 
Facteur de 

sensibilité 

Quantification 

(%at.) 

Evolution relative des 

aires après recuit (%) 

Avant recuit 
C-(Y2O3) 291,05 3 609,27 1,00 54,51  

C-C 286,17 3 012,37 1,00 45,49  

Après recuit 

C-(Y2O3) 289,80 1 702,45 1,00 55,23 - 52,8 % 

C-C 286,31 674,50 1,00 21,88 - 77,6 % 

C-Y 280,97 705,80 1,00 22,90 Apparition 

Tableau IV-5 : Déconvolution des pics C 1s identifiées par XPS avant et après traitement thermique 

Le pic à 291 eV est identifié comme du carbone incorporé dans de l’oxyde d’yttrium [Dur04]. Ce 

carbone de contamination est réduit de moitié après traitement thermique. Cette disparition peut être 

expliquée par une recombinaison puis une désorption de gaz carbonés ou par une diffusion du carbone 
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dans la couche. En raison de l’apparition du pic à 281 eV, attribué à la liaison C-Y, nous privilégions 

l’hypothèse de la diffusion du carbone. 

Concernant le pic Y 3d de l’yttrium, qui nous sert de référence à l’interprétation des liaisons 

impliquant l’yttrium, la littérature est bien moins fournie. Nous basons l’identification des pics sur le 

travail de M. Krawczyk et al. sur l’oxyde d’yttrium [Kra18], et de C. Durand et al. sur l’oxyde d’yttrium 

formé à partir d’un précurseur carboné : Y(tmhd)3 [Dur04]. 

Le travail de C. Durand et al. met en évidence un décalage vers les hautes énergies de liaison lorsque 

du carbone est présent dans l’oxyde d’yttrium, comme ce que nous avons obtenu. M. Krawczyk et al. 

[Kra18] identifient les différentes liaisons dans lesquelles l’atome d’yttrium peut être impliqué. 

A partir de ces informations nous identifions les contributions résumée dans le Tableau IV-6. Elles 

forment un doublet de pics 3d3/2 et 3d5/2 dont le pic principal Y 3d5/2 sert à l’identification de la liaison. 

Y 3d Liaison Position (eV) Aire (u. a.) 
Facteur de 

sensibilité 

Quantification 

(%at.) 

Evolution relative des 

aires après recuit (%) 

Avant recuit 

Y-Y (3d3/2) 156,14 
5 097,29 

2,44 
10,86  

Y-Y (3d5/2) 157,47 3,54 

Y-O-H (3d3/2) 158,36 
32 271,23 

2,44 
68,74  

Y-O-H (3d5/2) 160,41 3,54 

Y-O-C (3d3/2) 159,47 
9 579,56 

2,44 
20,41  

Y-O-C (3d5/2) 161,49 3,54 

Après recuit 

Y-Y (3d3/2) 155,85 
19 167,07 

2,44 
31,29 + 276,0 % 

Y-Y (3d5/2) 157,80 3,54 

Y-O (3d3/2) 156,85 
15 837,80 

2,44 
25,85 Apparition 

Y-O (3d5/2) 158,90 3,54 

Y-O-H (3d3/2) 158,50 
26 247,89 

2,44 
42,85 - 18,7 % 

Y-O-H (3d5/2) 160,44 3,54 

Tableau IV-6 : Déconvolution des pics Y 3d identifiées par XPS avant et après traitement thermique 

Il est à noter que la superposition des pics rend l’analyse difficile et ne permet d’identifier que des 

liaisons probables. Ainsi, il est tout à fait possible de simuler le spectre avant traitement thermique 

avec la contribution Y-O, mais le mélange de nombreux pics génèrerait une surinterprétation du 

spectre. Après traitement thermique il nous est possible de l’introduire car la forte diminution de la 

quantité de carbone dans la couche nous autorise à le supposer comme négligeable désormais. Cette 

liaison semble hautement probable au vu de la composition du film mais nous supposons qu’il peut 

exister une légère contribution Y-O-Si, notamment en raison de l’apparition du pic Si 2p sur le spectre 

de survol à 99 eV (Figure IV-19). Cela peut être le signe d’une contamination externe provenant de 

l’enceinte de recuit dans laquelle des silanes sont parfois utilisés ou d’un craquèlement du film (moins 

probable à cette faible température). De plus, l’apparition d’un pic C-Y sur le spectre C 1s laisse 

présager d’un signal Y-C dans le spectre Y 3d, mais au vu de la faible hauteur des différents pics du 

carbone, il ne nous est pas possible de quantifier cette liaison ici. 

Pour conclure, l’oxyde d’yttrium s’efface en partie après traitement thermique au profit d’yttrium 

métallique, signe de l’activation de la couche. L’oxygène non lié ou de contamination de surface est 

désorbé ou absorbé dans le film. L’oxygène lié à l’yttrium sous la forme Y2O3 ne semble pas affecté, ce 

qui nous laisse penser que l’activation du film n’est que partielle à 250 °C pendant une heure ou qu’elle 

est nulle et qu’il n’y a que de la désorption. Mais la libération de nombreux atomes d’yttrium de surface 

laisse penser qu’à plus haute pression ils seraient immédiatement oxydés. Le film incorporerait ainsi 

de l’oxygène. Une faible quantité de Si est également détectée, probablement issu d’une 

contamination. 
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2.3.3. Bilan des mesures in situ de l’activation sous vide 

Ainsi, au travers des mesures XPS in situ et des mesures électriques in situ en temps réel, nous 

avons pu, tout en conservant un environnement contrôlé, confirmer une activation partielle de 

l’yttrium à 250 °C. 

Sous ultravide, en s’affranchissant au maximum de tout risque d’oxydation, nous avons mis en 

évidence le retrait d’une partie de l’oxygène de surface. Nous voyons en revanche qu’elle n’est pas 

complète et qu’elle est réalisée exclusivement par l’oxygène non lié à l’yttrium. La disparition d’une 

grande partie de l’oxygène et du carbone peut être due à une absorption par le film mince (ce qui est 

recherché) ou à une désorption. Il semble qu’au moins une partie du carbone soit réassocié en surface 

à l’yttrium via un carbure d’yttrium lors de l’activation. Cela pourrait générer un effet poison dont il 

faudra se préoccuper lors d’essais sous gaz carbonés. 

2.4. Bilan de l’étude des films minces d’yttrium pur 

En conclusion de cette étude sur les films minces d’yttrium, nous constatons une forte capacité de 

sorption de l’oxygène et de l’hydrogène lors des recuits ex situ sous flux d’argon. Les taux 

d’incorporation maximaux d’oxygène et d’hydrogène sont établis vers 300 °C, mais dans des conditions 

qui ne reflètent pas l’encapsulation sous vide de dispositifs industriels. A l’aide de mesures in situ sous 

vide, nous avons déterminé que la sorption de gaz par l’yttrium était effective dès 250 °C pendant 1 h, 

ce qui constitue une température d’activation très basse pour les systèmes actuels. De plus l’yttrium 

présente des caractéristiques de microstructures en accord avec les modèles qui prédisent une 

diffusion favorisée : structure colonnaire et grains de taille nanométrique. 

Malgré cela, nous avons mis en évidence une instabilité du matériau à température ambiante qui 

pourrait détériorer les propriétés de sorption après un long temps de stockage. Nous avons donc 

orienté nos recherches sur des alliages à base d’yttrium et d’autres métaux de transition. L’étude de 

ces alliages présente principalement deux objectifs : 

1/ L’amélioration des capacités de sorption 

L’alliage Ti-Zr-V, utilisé par le CERN est un getter adapté à la réalisation d’un vide extrême (10-11 

mbar). Il semble donc opportun de vouloir associer l’yttrium à ces matériaux afin d’obtenir un NEG aux 

capacités décuplées ; associant ainsi des meilleures propriétés de chacun : longueur de diffusion, 

capacité de sorption, taux de solubilité, sorption de l’hydrogène, … 

2/ L’amélioration de la stabilité à température ambiante de l’yttrium 

Nous ne connaissons pas a priori d’instabilité à température ambiante pour les alliages à base 

d’éléments de transitions (Ti, Zr, V). Il est donc envisageable de penser qu’allier l’yttrium à ces métaux 

permettra, à partir d’une certaine concentration d’élément de transition, de stabiliser l’yttrium tout 

en conservant une partie de ses effets getter. 

3. Alliages à base d’yttrium 

Dans un deuxième temps de cette étude, notre travail s’est concentré sur l’étude d’alliages à base 

d’yttrium et de titane, de zirconium et de vanadium. Pour des raisons logistiques, chaque type d’alliage 

n’a été étudié que dans trois compositions : une première pour laquelle l’élément de transition (M) et 

l’yttrium (Y) sont en quantité équivalentes : Y50M50 ; une deuxième composition riche en yttrium : 

Y80M20 ; et enfin une troisième pauvre en yttrium : Y20M80. 
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Les compositions respectives des différents échantillons après dépôts ont été évaluées dans un 

premier temps par EDX, puis affinées à l’aide d’analyses RBS. Ces analyses ont permis de constater 

d’une part des décalages entre les compositions visées et les compositions réellement obtenues mais 

également une contamination de certains échantillons par de l’aluminium, de façon homogène dans 

l’épaisseur du film. Les raisons de ces deux phénomènes, dues à des difficultés d’évaporation de 

l’yttrium, ont été développées dans le chapitre précédent (Chapitre III - 2.1). 

Les compositions échantillons ainsi obtenus et étudiés dans ce travail de thèse sont les suivants : 

Métaux purs Alliages 

Y Y89Al11   

Zr Y17Zr78Al5 Y44Zr47Al8 Y71Zr22Al7 

V Y20V75Al5 Y43V57 Y64V21Al15 

Ti Y9Ti91 Y31Ti69 Y67Ti33 

Tableau IV-7 : Liste des échantillons 

3.1. Microstructure 

Dans un premier temps, des observations MEB haute résolution et de diffraction des rayons X ont 

permis d’étudier la morphologie, la taille apparente de grains et les éventuelles phases cristallines en 

fonction de l’alliage et de sa composition en yttrium. 

3.1.1. Taille de grains 

Y-Al 

L’alliage Y89Al11, qui sera utilisé largement dans le Chapitre V, est l’échantillon d’alliage le plus 

proche de l’yttrium pur étudié précédemment. Sa réalisation provient d’une contamination en 

aluminium non contrôlée. 

 
Figure IV-22 : Grains d’un film d'alliage Y-Al comparés à l’état de surface d’un film d’yttrium pur, par MEB haute résolution 

Du point de vu de l’état de surface, les grains du Y89Al11 semblent mieux arrangés et définis (Figure 

IV-22). La taille moyenne des grains en surface et dans le plan du film est d’environ 19 nm, i. e. comme 

pour l’yttrium pur. 

Y-Zr 

Dans le cas des alliages d’yttrium-zirconium, les différentes compositions réalisées montrent 

toujours des grains de faible dimension (Figure IV-23), comme pour la plupart des alliages à base 

d’yttrium. 
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Figure IV-23 : Grains de films de zirconium, d'alliage Y-Zr et d’yttrium vus par MEB haute résolution 

Les grains apparents sont inférieurs à 20 nm (Figure IV-24). Seul le zirconium pur possède des grains 

de plus grande taille (31 nm). Les grains semblent facettés, ce qui est cohérent avec la structure 

cristalline hexagonale du zirconium. Le matériau semble dense alors que les alliages semblent 

présenter une certaine porosité (Figure IV-23). L’alliage à faible taux d’yttrium semble plus texturé, sa 

surface est exaltée, il pourrait donc avoir formé plus d’oxyde lors de son exposition à l’air après dépôt. 

 
Figure IV-24 : Taille de grains mesurée par MEB en fonction de la composition dans des alliages Y-Zr 

Y-V 

Pour les alliages à base d’yttrium et de vanadium, le constat est un peu le même mais les grains 

semblent beaucoup plus compacts (Figure IV-25), notamment Y43V57. Le vanadium possède une phase 

cubique, de même que l’aluminium. 

 
Figure IV-25 : Grains de films de vanadium, d’alliage Y-V et d’yttrium vus par MEB haute résolution 

Nous constatons par ailleurs, que le vanadium pur ne forme pas des grains sphériques, mais que 

les grains sont de forme allongée. La taille de grain est donc plutôt difficile à définir car le grain est très 

anisotrope, sa largeur moyenne est de 32 nm. La taille moyenne des grains dans le plan mesurée pour 

les alliages en surface est entre 19 et 22 nm (Figure IV-26). 
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Figure IV-26 : Taille de grains mesurée par MEB en fonction de la composition dans des alliages Y-V 

Y-Ti 

 
Figure IV-27 : Grains de films de titane, d'alliage Y-Ti et d’yttrium vus par MEB haute résolution 

Pour le titane pur, les grains semblent être en écailles, très spécifiques de la structure hexagonale 

du titane, et le matériau est dense (Figure IV-27). Le diamètre moyen mesuré de ces plaques est de 39 

(± 12) nm. La taille moyenne des grains dans le plan est donnée dans la Figure IV-28 en fonction de la 

quantité d’yttrium dans l’alliage. 

 
Figure IV-28 : Taille de grains mesurée par MEB en fonction de la composition en yttrium dans des alliages Y-Ti 

Dans le cas de l’échantillon Y9Ti91, nous constatons de gros grains (34 nm environs) très facettés, 

très bien définis et séparés les uns des autres. Cette structure qui semble poreuse présente une surface 

effective plus importante et permet donc une adsorption plus importante des molécules de gaz. 

Néanmoins, nous le verrons par la suite, le getter est en grande partie saturé dès la première exposition 

à l’air et son activation sous vide ainsi que son utilisation en tant que matériau getter est donc 

compromise. 
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Les alliages Y-Ti comportant plus de 20 % d’yttrium présentent des tailles de grains faibles et 

relativement proches allant de 18 à 24 nm. 

L’observation de la surface ne suffit pas pour déterminer la microstructure. Nous avons donc initié 

une collaboration avec l'IM2NP pour réaliser des analyses de diffraction des rayons X sur les différents 

échantillons présentés. 

3.1.2. Diffraction des Rayons X 

L’ensemble des analyses de diffraction de rayons X ont été réalisées sur les échantillons à 

température ambiante et environ 3 ans après dépôt. Les résultats pour les échantillons non recuits 

sont présentés dans la Figure IV-29. La plupart des échantillons ont une épaisseur de 180 – 200 nm, 

sauf l’yttrium pur (160 nm environ), Y31Ti69 (250 nm environ) et Y9Ti91 (300 nm environ). 

 
Figure IV-29 : Diffraction par rayons X de films minces d'yttrium et alliages d'yttrium non recuits 

Par comparaison avec l’échantillon d’yttrium pur, seuls les alliages Y-Zr présentent une phase 

cristalline importante (> 10 000 coups). Les alliages Y-Ti possèdent une phase cristalline modérée 

(~ 2 000 coups) sauf pour la composition proche de la composition intermédiaire, qui semble amorphe. 

Enfin, les alliages Y-V semblent amorphes pour les trois compositions étudiées. 

En étudiant de plus près chaque ensemble d’alliages, nous constatons que chacun évolue 

différemment en fonction de la stœchiométrie. 

Alliages Y-Zr 

Nous étudions dans un premier temps le diffractogramme de l’alliage Y17Zr78Al5 (Figure IV-30). Le 

film est à majorité constitué de zirconium dont nous identifions les deux pics à 34,7° et 36,3° 

respectivement attribués à 002 Zr et 101 Zr. Un léger décalage vers les angles plus faible est constaté 

par rapport aux pics de référence (positionnés à 34,8° et 36,5° respectivement). Cela peut être le signe 

de l’insertion d’atomes d’yttrium dans la phase de zirconium cristallin ou d’une contrainte. La taille de 

cristallite est estimée par la formule de Scherrer (Equation III-6) à environ 18 nm. 

Dans le cas du film mince riche en yttrium (Y71Zr22Al7), un pic de diffraction particulièrement intense 

apparait à 31,9°. D’après sa position il pourrait s’agir du pic 100 Zr mais cette phase étant minoritaire 

et les pics 002 de phases hexagonales étant exaltées dans le cas de films minces, nous indexons ce pic 

comme étant intermédiaire entre 002 Y à 30,2° et 002 Zr à 34,8°. Le décalage vers la droite du pic de 

référence 002 Y indique une diminution de la distance interatomique dans l’axe c, produit par 

l’insertion d’atomes de zirconium ou une contrainte en compression intense. La largeur à mi-hauteur 

du pic indique une taille de cristallite hors plan de 27 nm environ. 
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Figure IV-30 : DRX de films minces d’alliages Y-Zr de différentes compositions 

Enfin, pour l’échantillon de composition intermédiaire, il n’est pas possible d’attribuer le pic 

diffracté à 33,4° à l’une ou l’autre des phases précédemment utilisées mais le pic se situe entre les 

deux pics 002 de l’yttrium et du zirconium. Nous faisons donc l’hypothèse, à la manière de ce qui a été 

constaté pour les échantillons précédents, qu’il existe une solution solide par substitution entre les 

deux matériaux, tous deux de phase cristalline hexagonale et de diamètre atomique proche. Ainsi le 

paramètre de maille c varie en fonction du taux d’yttrium dans le film. La taille de cristallite est ici 

évaluée à environ 18 nm. 

Alliages Y-V 

Dans le cas des alliages Y-V, les phases cristallines sont discernables sur la Figure IV-31 mais 

extrêmement minoritaires. Nous pouvons néanmoins distinguer des pics très larges et peu marqués 

de 002 Y (hexagonal) et 110 V (cubique) en fonction de l’abondance de ces deux éléments dans le film. 

 
Figure IV-31 : DRX de films minces d’alliages Y-V de différentes compositions 

A supposer qu’il existe bien une phase cristalline, l’analyse de la largeur à mi-hauteur indique des 

tailles de cristallites inférieures à 5 nm. A la vue de cet élément, nous considérons plutôt ces 



 

Chapitre IV - Activation et stockage de gaz par les getters à base d’yttrium 

Page | 168 
 

échantillons comme amorphes car pour l’effet getter, la cristallisation ne compte que si un effet de 

canalisation de la diffusion est généré. Or, ici ça ne peut pas être le cas. 

Alliages Y-Ti 

Dans le cas des alliages Y-Ti, seuls les pics 002 Y d’une part ; 100 Ti, 002 Ti et 101 Ti d’autre part, 

sont exprimés en fonction de la teneur en yttrium et titane dans l’alliage (Figure IV-32), comme pour 

les alliages Y-V. 

Pour l’alliage à forte teneur en yttrium (Y67Ti33), seul le pic 002 Y à 31,2° est exprimé. Pour l’alliage 

à forte teneur en titane, le pic d’yttrium est effacé alors que les pics du métal pur sont représentés. 

Enfin, pour l’alliage Y31Ti69 un signal plus haut que le bruit de fond est discernable sans que l’on puisse 

pour autant y distinguer de pics particuliers. Pour ce troisième échantillon, nous considérons les phases 

cristallines comme absentes, l’échantillon est donc amorphe après dépôt. Il semblerait donc qu'il n'y 

ait pas de solution solide entre l'yttrium et le titane : pour un fort taux d'yttrium le matériau est 

constitué de grains d'yttrium d’une part et de titane amorphe d’autre part, et inversement pour un 

faible taux d’yttrium. 

 
Figure IV-32 : DRX de films minces d’alliages Y-Ti de différentes compositions 

Les pics extrêmement larges indiquent des phases cristallines de très petites tailles. Nous évaluons 

la taille des domaines cristallins à 11 nm pour le pic 002 Ti du Y9Ti91 et 7 nm pour le pic 002 Y du Y67Ti33. 

3.2. Caractéristiques à température ambiante 

3.2.1. Résistance R□ en fonction du temps 

La résistance R□ des échantillons a été mesurée sur une longue période pour s’assurer de leur 

stabilité à pression et température ambiantes. Alors que l’yttrium s’oxyde facilement à conditions 

ambiantes (tel qu’observé au début du chapitre), les alliages, semblent plus stables. La Figure IV-33 

représente l’évolution de la résistance R□ mesurée sur les alliages de composition intermédiaire en 

yttrium. En supposant que la variation de résistance d’un film renseigne directement sur l’oxydation à 

conditions ambiantes, nous sommes donc capables d’anticiper la dégradation du film au cours du 

temps. 
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Nous constatons qu’alors que la résistance R□ de l’yttrium augmente de 50 % en une vingtaine de 

jours seulement, les alliages sont beaucoup plus stables. Le Y31Ti69 et le Y44Zr47Al8 sont en particulier 

très stables sur une très longue période (> 1 an). Dans le cas de Y43V57, la variation semble linéaire et 

de moins de 25 % sur 460 jours. 

 
Figure IV-33 : Variation de R□ de trois films d'alliages comparés à l'yttrium pur, à l'air libre pendant près d'un an 

Ainsi, le fait d’allier l’yttrium à un autre métal permet de le stabiliser et donc de protéger le film de 

la corrosion avant son utilisation pour l’encapsulation sous vide d’un MEMS. 

3.2.2. Oxydation à température ambiante 

La quantité d’oxygène dans les films a été déterminée par RBS et NRA 4 à 5 mois après dépôt. 

Alliage Y-Al 

Après dépôt, le film Y89Al11 ne contient que 10,5 %at. d’oxygène contre 17,9 %at. pour le film d’yttrium 

pur. L’aluminium est connu pour former extrêmement rapidement une couche d’oxyde Al2O3 très fine 

et très stable, le protégeant de la corrosion et sa présence dans l’alliage, semble avoir permis d’en 

protéger en partie l’yttrium. 

Alliages Y-Zr 

 
Figure IV-34 : Composition en oxygène d’alliages Y-Zr non recuits 
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Pour les échantillons d’yttrium-zirconium, nous constatons une oxydation plus faible que pour 

l’yttrium pur (Figure IV-34). 

L’alliage contenant le moins d’oxygène (2 %at.) est l’échantillon de composition intermédiaire 

(Y44Zr47Al8). L’alliage riche en yttrium contient 9 %at. d’oxygène. L’alliage avec un faible taux d’yttrium 

contient beaucoup d’oxygène (13 %at. environ), par rapport au zirconium pur (4 %at.). Cela pourrait 

s’expliquer par l’aspect plus structuré du film observé par MEB (Figure IV-23). Mais de manière globale, 

il est difficile de conclure car la quantité d’aluminium est relativement importante et son rôle est 

inconnu. 

Alliages Y-V 

 
Figure IV-35 : Composition en oxygène d’alliages Y-V non recuits 

Dans le cas des alliages d’yttrium-vanadium, nous constatons une oxydation plutôt faible. Elle reste 

inférieure à 10 % pour tous les alliages (Figure IV-35). 

 
Figure IV-36 : Profils d’oxygène des alliages Y-V non recuits 
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L’alliage Y20V75Al5 est celui qui contient le moins d’oxygène, c’est aussi celui qui présente la plus 

forte barrière d’oxydation (Figure IV-36-a). La première couche contient un taux d’oxygène de l’ordre 

de 25 % tandis qu’il est < 5 % dans la seconde et quasi nul dans les suivantes. 

L’alliage Y43V57 (Figure IV-36-b) possède au contraire un gradient plus faible et une quantité 

d’oxygène globalement plus élevée : de l’ordre 16 % dans la première couche, de 9 à 4 % dans les 

suivantes et une faible épaisseur de SiO2 à l’interface du substrat (quelques 1015 at/cm2, non 

représentés sur la figure). 

Dans le cas de l’alliage riche en yttrium (Figure IV-36-c), la tendance est intermédiaire. Une quantité 

de 5 à 2 % d’oxygène se retrouve dans le volume tandis que la première couche est composée de 25 % 

d’oxygène. Nous retrouvons aussi une faible épaisseur de SiO2 à l’interface avec le substrat (quelques 

1015 at/cm2). 

Alliages Y-Ti 

Dans le cas des alliages Y-Ti, nous constatons une oxydation importante du film Y9Ti91 et bien plus 

faible pour les deux autres alliages étudiés (Figure IV-37). Les observations MEB réalisées (Figure IV-27) 

montrent des grains de surface plus gros et un fort relief de surface créant une surface effective 

importante. 

 
Figure IV-37 : Composition en oxygène d’alliages Y-Ti après dépôt 

Pour déterminer si cette structure engendre une porosité dans le film, nous avons associé les 

mesures d’épaisseur par profilométrie mécanique réalisées juste après évaporation et les mesures IBA 

qui donnent une épaisseur en nombre d’atomes. La première observation est que l’épaisseur des films 

varie (Tableau IV-8). Cela est probablement dû au creusement variable et non maîtrisé de la cible 

lorsque le faisceau d’électron est trop concentré (tout en évitant la contamination en aluminium), ce 

qui rend complexe la maîtrise de l’épaisseur du film. 

Composition Y9Ti89 Y31Ti69 Y67Ti33 Y 

Epaisseur (nm) 306 253 186 163 

Epaisseur (1015 atM/cm2) 1689 1109 720 422 

Densité (1015 at.cm-2.nm-1 ou 1022 at.cm-3) 5,52 4,38 3,87 2,59 

Densité (g.cm-3) 4,73 4,41 4,84 3,82 

Tableau IV-8 : Calcul de la densité des films Y-Ti à partir des mesures d’épaisseur par profilométrie et RBS 

Néanmoins, l’épaisseur mesurée par IBA (en atomes par cm2) n’évolue pas dans les mêmes 

proportions, ce qui nous permet d’évaluer la variation de densité des alliages (Figure IV-38). Pour ce 

calcul, les atomes légers sont ignorés car supposés ne pas intervenir dans la variation d’épaisseur avant 
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recuit, car en trop faible quantité. Les densités sont exprimées en densité atomique (at/cm3) et 

massique (g/cm3) et comparées aux valeurs attendues à partir d’une loi de mélange linéaire pour la 

densité massique. Les densités massiques et masses molaires utilisées pour le calcul proviennent du 

Tableau II-2. 

 
Figure IV-38 : Variation de densité atomique et massique des films Y-Ti mesurée et comparaison à une loi de mélange entre 

les deux composés purs Ti et Y 

La densité mesurée est à chaque fois assez proche de celle attendue, en particulier pour la densité 

du film Y9Ti91, ce qui indique que le film n’est pas poreux mais juste très texturé en surface. C’est donc 

à la fois la surface plus importante de ce film, la structure colonnaire et la composition spécifique des 

joints de grains et des grains qui favorise la sorption d’oxygène en très grande profondeur, et donc en 

très grande quantité. 

Les profils de concentration sont déterminés par NRA pour ces trois alliages (Figure IV-39). 

 
Figure IV-39 : Profils en profondeur des films minces d’alliages Y-Ti avant traitement thermique 
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Nous constatons qu’en raison de cette structure, avant même l’étape d’activation thermique le film 

contient beaucoup d’oxygène (20 à 30 %at.) jusqu’à environ 1500.1015 at/cm2 de profondeur (Figure 

IV-39-a). Cette quantité d’oxyde extrêmement importante lui retire une grande partie de sa capacité 

de sorption. 

Dans le cas des deux autres composés d’alliages (Figure IV-39-b, c), nous constatons une couche 

d’oxyde en surface seulement. La résolution de la technique étant d’environ 150.1015 at/cm2 dans les 

premières couches, s’il existe une couche d’oxyde pur dans les premiers nanomètres il n’est pas 

possible de quantifier exactement son épaisseur. Néanmoins, nous constatons que la quantité globale 

d’oxygène est plus importante lorsque la proportion d’yttrium est plus importante dans l’alliage. 

3.3. Etudes de l’activation et de la sorption de films recuits ex situ 

3.3.1. Présentation des films 

Un très grand nombre d’échantillons ont été recuit en four tubulaire sous flux d’argon contenant 

des impuretés résiduelles (voir Chapitre III). Les recuits ont été réalisés 150 (± 5) jours après dépôts 

pour les films d’alliages, 7 jours après dépôt dans le cas de l’yttrium. L’aspect des films après traitement 

thermique est montré dans la Figure IV-40. Nous avons observé que certains des films recuits à haute 

température (≥ 350 °C) ont été dégradés à l’échelle microscopique, notamment ceux portant les 

compositions d’alliage Y-Zr. En conséquence, les analyses RBS et NRA ont montré pour certains une 

perte de matière métallique jusqu’à 50 % atomique. Ainsi, nous avons choisi de les retirer de l’étude. 
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Figure IV-40 : Films getter d’alliages après recuit ex situ à différentes températures 
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3.3.2. Mesures électriques et par faisceau d’ions de la sorption d’atomes légers 

Les différents échantillons peuvent posséder des épaisseurs variables en raison de densités 

différentes ou de variations du flux d’évaporation par creusement du matériau. Ainsi, afin de comparer 

les échantillons entre eux, le nombre de d’atomes d’oxygène contenu dans chaque film est normalisé 

par le nombre d’atomes métalliques. Les mesures électriques ont été réalisées dès la sortie de four. 

Les mesures par IBA ont été réalisées environ 130 jours après traitement thermique. 

3.3.2.1. Alliage Y-Al 

 
Figure IV-41 : Caractéristiques électriques et de sorption des films de métaux purs et d’alliage Y-Al après recuit ex situ 

Une seule composition de cet alliage est disponible car il a été réalisé par contamination à 

l’aluminium lors de l’évaporation. 

Contrairement au film d’yttrium pur, la résistance R□ reste mesurable après traitement thermique, 

pour les températures inférieures ou égales à 300 °C (Figure IV-41). Nous constatons que la résistance 

R□ n’évolue pratiquement pas après traitement thermique à 225 °C (R□ initial = 18  ; R□ 225°C = 24 ) puis 

augmente (R□ 250 °C = 84 ) et semble se maintenir jusqu’à 300 °C, puis tous les échantillons sont 

isolants. 

Les échantillons qui ont pu être caractérisés par NRA proviennent de ces travaux de thèse (Y, Y-Al) 

ou d’études précédentes (Zr, V). Globalement tous les films présentent une quantité globale d’oxygène 

plus faible que pour le film d’yttrium pur. A 225 °C, seuls 52.1015 at/cm2 d’oxygène ont été absorbés 

dans le film Y89Al11, soit 17 %at. dans le film. En revanche, à 250 °C une forte incorporation d’oxygène a 

eu lieu (241.1015 at/cm2) équivalente à celle absorbé par le film d’yttrium pur (238.1015 at/cm2). Nous 

constatons en revanche une absorption peu importante entre 250 et 300 °C avec seulement 337.1015 

at/cm2 d’oxygène absorbés à cette température, i. e. bien inférieure à la concentration d’oxygène dans 

le film mince d’yttrium pur (654.1015 at/cm2). Ce palier entre 250 et 300 °C est en accord avec les 

mesures de R□ précédemment décrites. 

Pour cet échantillon, des mesures ERDA ont également été réalisées (Figure IV-42). 

L’analyse ERDA permet d’identifier une sorption d’hydrogène par le film Y89Al11 plus importante que 

dans le film d’yttrium pur. C’est un exemple de sérendipité, l’aluminium considéré jusqu’alors comme 

une pollution aurait permis d’augmenter la quantité d’hydrogène absorbé par le film getter. Cela peut 

être dû à une meilleure sorption de l’hydrogène, comme à une moins bonne sorption de l’oxygène, 

agissant comme barrière pour l’hydrogène ou encore à un effet de structure. A ce stade de nos études, 

nous ne pouvons pas privilégier l’une ou l’autre de ces hypothèses. Par ailleurs, comme pour l’yttrium 

pur, une partie de l’hydrogène est détecté dans le silicium. 
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Figure IV-42 : Quantité d'hydrogène normalisée contenue dans des films d’yttrium et Y89Al11 après recuit ex situ 

Une grande quantité d’hydrogène a été piégée dans le film après un recuit à 250 °C. Nous 

constatons une fois encore un maximum de sorption vers 300 °C. Après cette température, la quantité 

d’hydrogène est de moins en moins importante. A 400 °C, elle est à peu près équivalente à la quantité 

avant recuit. 

3.3.2.2. Alliages Y-Zr 

 
Figure IV-43 : Caractéristiques électriques et sorption d’oxygène des films d’alliages Y-Zr après recuit ex situ 

La résistance R□ des films augmente avec la température de recuit (Figure IV-43). Tous deviennent 

isolants à une température donnée. De manière globale, plus l’alliage contient de l’yttrium, plus la 

résistance augmente avant que l’échantillon ne devienne isolant, sauf pour Y71Zr22Al7 qui possède les 

plus basse valeurs résistance R□ après recuit. La structure particulière des alliages Y-Zr (solution solide) 

et la présence d’aluminium rend difficile l’interprétation de leur comportement électrique. 

A l’aide de l’analyse ex situ des films par NRA (Figure IV-43) nous observons que le rapport O/M 

dans les films est de l’ordre de 0,75 après traitement thermique à 300 °C pour l’ensemble des 

compositions, moins que l’yttrium pur (> 1,5). Nous notons aussi qu’à basse température (225 °C) c’est 

l’alliage riche en yttrium qui présente la plus forte quantité d’oxygène avec un rapport O/M = 0,55 

dans le volume contre 0,35 et 0,20 respectivement pour Y44Zr47Al8 et Y71Zr22Al7. Par ailleurs, aucun 

échantillon ne contient plus de 55 % d’oxygène (O/M = 1,25) à haute température. 
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3.3.2.3. Alliages Y-V 

 
Figure IV-44 : Caractéristiques électriques et sorption d’oxygène des films d’alliages Y-V après recuit ex situ 

Dans le cas d’alliages Y-V, les mesures électriques et NRA sont en concordance et indiquent une 

incorporation d’oxygène de plus en plus importante en fonction de la température et à mesure que le 

taux d’yttrium dans le film augmente (Figure IV-44). 

Pour plusieurs échantillons, et cela est particulièrement visible pour Y43V57 à la fois en mesure de 

R□ et en NRA, nous constatons une inflexion de croissance entre 250 et 300 °C. Nous pensons que la 

sorption d’oxygène est particulièrement forte avant 250 °C puis qu’elle est stable sur ce palier, avant 

de reprendre au-delà de 300 °C. Il est donc possible qu’il existe une double activation, comme nous le 

discuterons dans le Chapitre V. 

Nous constatons que le taux d’oxygène dans le film dépasse celui de l’yttrium et atteint un niveau 

de 67 % à 350 °C pour l’alliage Y64V21Al15, soit O/M = 2, dépassant la composition limite théorique de 

Y2O3 alors même que le vanadium est minoritaire. Une phase mixte est donc probablement formée ou 

bien l’oxygène est solubilisé dans le film. Pour les échantillons contenant de l’aluminium, aucune trace 

de celui-ci n’est visible en DRX. Par ailleurs, nous rappelons que son rôle sur la sorption ou la structure 

n’est pas connu. 

Les mesures d’ERDA réalisées sur l’alliage Y43V57 après recuit à différentes températures montrent 

une incorporation d’hydrogène dans le film maximale de 140.1015 at/cm2 environ à 225 °C (Figure 

IV-45), ce qui reste faible par rapport à l’yttrium. Nous constatons également que pour les recuits au-

delà de 325 °C, le film contient moins d’hydrogène qu’avant recuit. 

 
Figure IV-45 : Quantité d'hydrogène normalisée contenue dans des films d’yttrium et Y43V57 après recuit ex situ 
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Ainsi, à 250 °C au moins deux alliages Y-V dépassent les très bonnes performances de sorption 

d’oxygène réalisées par l’yttrium. En revanche la sorption d’hydrogène reste faible sur le seul alliage 

testé. Des mesures ERDA complémentaires sur les autres alliages doivent être réalisées. 

Par ailleurs, nous constatons que plus la quantité d’yttrium est grande dans l’alliage, meilleure est 

la capacité de sorption de l’oxygène, permettant de dépasser très largement les performances du 

vanadium seul. Aussi, allier l’yttrium à ce métal a permis de stabiliser son état à conditions ambiantes 

sans dégrader sa capacité de sorption de l’oxygène, voire même de l’améliorer. 

3.3.2.4. Alliages Y-Ti 

 
Figure IV-46 : Caractéristiques électriques et sorption d’oxygène des films d’alliages Y-Ti après recuit ex situ 

Dans le cadre de l’étude de films d’alliages Y-Ti, nous n’avons pas pu réaliser de mesures NRA de 

films de titane pur, mais nous que savons la sorption d’oxygène est quasi nulle à basse température 

(< 300 °C). En revanche, les analyses NRA de films d’alliages ont été réalisées et sont présentées Figure 

IV-46. 

Du fait d’une saturation en oxygène de la surface à température ambiante, l’alliage Y9Ti91 présente 

une faible de capacité de sorption après recuit. Le titane étant prédominant, la sorption à basse 

température est difficile. 

Comme pour les autres alliages, nous constatons que plus l’alliage contient d’yttrium, plus la 

sorption d’oxygène est facilitée. Cela est en concordance avec les mesures électriques : R□ augmente 

avec le taux d’yttrium et la température à laquelle le film devient isolant diminue avec ce taux. 

 
Figure IV-47 : Profils évolutifs de la quantité d’oxygène dans les films minces d’alliage Y-Ti après recuits ex situ 

a) Y31Ti69 ; b) Y67Ti33 

En étudiant plus finement la manière dont s’incorpore l’oxygène, par l’extraction des profils de 

concentration selon l’épaisseur (Figure IV-47), nous constatons que l’oxygène est absorbé dans toute 
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l’épaisseur du film et pas seulement en surface. Le gradient de concentration d’oxygène est 

relativement faible pour l’ensemble des températures de recuit. 

A 225 °C, le film Y31Ti69 contient 25 à 35 % d’oxygène par rapport à la quantité d’atomes métalliques. 

L’absence de fort gradient nous laisse penser que la diffusion de l’oxygène a lieu en profondeur. A 

375 °C, il contient 60 à 65 % d’oxygène en surface et 45 à 55 % en profondeur. Le film est proche d’une 

saturation complète. Après ce traitement thermique, le film Y31Ti69 est passé d’une épaisseur de 1150 

à 2600 at/cm2. 

Dans le cas du film Y67Ti33, nous constatons une incorporation beaucoup plus importante à 225 °C : 

de l’ordre de 45 % dans la première moitié du film (50 % dans la première couche de surface), et 35 % 

dans la seconde partie. Dès 250 °C, l’intégralité du film contient plus de 40 % d’oxygène alors que ce 

seuil n’est franchi qu’à 300 °C avec l’autre alliage. 

L’oxygène est introduit dès 225 °C dans toutes les couches du matériau. Pourtant les mesures 

électriques n’indiquent pas que l’échantillon devient isolant. Cela signifie que malgré la formation 

d’oxyde, le passage des électrons est encore possible. Nous pensons donc qu’il existe une oxydation 

préférentielle des grains d’yttrium vis-à-vis des grains de titane. La visualisation de phase d’oxyde 

d’yttrium et de YTiO3 sur des mesures préliminaires de DRX, mais sans trace d’oxyde de titane vont 

également dans ce sens. Nous verrons par la suite (Chapitre V - 6) que les mesures effectuées en NRA 

in situ sur Y31Ti69 corroborent cette hypothèse. 

 
Figure IV-48 : Quantité d'hydrogène contenu dans des films d’yttrium et Y31Ti69 après recuit ex situ 

L’analyse du taux d’hydrogène contenu dans l’alliage Y31Ti69 après recuit ex situ montre, comme 

pour Y43V57, une quantité d’hydrogène très inférieure à celle absorbée par l’yttrium. Nous ne 

distinguons pas d’évolution particulière en fonction de la température. 

Des analyses de la composition d’hydrogène en fonction de la température doivent être menées 

sur d’autres compositions d’alliages pour compléter cette analyse. 

3.4. Mesures électriques in situ 

Les différents films ont également été étudiés en conditions de mesures in situ, i. e. dans une 

atmosphère contrôlée lors de la montée en température. Deux techniques d’analyse en temps réel ont 

été utilisées : les mesures électriques et les analyses par faisceau d’ions. Les analyses in situ par IBA 

ferons l’objet à elles seules du prochain chapitre du fait de leur spécificité. Comme pour l’yttrium, les 
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échantillons ont été caractérisés dans un vide secondaire de 10-6 mbar puis, pour certains, avec un vide 

dégradé par une microfuite d’air à 10-3 mbar. 

3.4.1. Analyses électriques in situ en temps réel de l’activation 

3.4.1.1. Alliage Y-Al 

Nous comparons les résistances des différents alliages en nous basant sur la mesure de R□ avant 

recuit, au début du palier à 250 °C, à la fin de ce palier et après recuit. Nous comparerons en particulier 

la variation de résistance pendant la mesure et pendant le palier. Ces variations sont exprimées dans 

le Tableau IV-9. 

Pour l’alliage Y89Al11 (Figure IV-49), nous constatons une diminution importante de la résistance R□ 

au début du palier puis une augmentation constante jusqu’à la fin du recuit. A l’arrêt du chauffage la 

résistance R□ augmente avec la température, par l’effet du TCR. 

 
Figure IV-49 : R□ de Y89Al11 en fonction du temps lors un recuit à 250 °C sous 10-6 mbar d'air 

L’étude de la résistance mesurée en fonction de la température (Figure IV-50) nous indique que la 

variation de résistance pendant le chauffage jusqu’à 250 °C a lieu avec des changements de pentes, ce 

qui montre qu’il y a des modifications du matériau (chimiques ou structurales). 

 
Figure IV-50 : R□ de Y89Al11 en fonction de la température pendant un recuit à 250 °C sous 10-6 mbar d'air 
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Les observations comparables qui peuvent être effectuées sont les valeurs du TCR à température 

ambiante avant et après le recuit (dans la gamme 50 – 80 °C). Concernant l’alliage Y89Al11, la valeur de 

TCR calculée à basse température est de - 3,2.10-4 °C-1, elle a peu varié après recuit : - 3,4.10-4 °C-1. 

Le Tableau IV-9 permet de comparer l’échantillon d’Y89Al11 à l’yttrium pur par comparaison de la 

variation de résistance pendant le palier et pendant toute la durée de la mesure. Entre les deux 

échantillons, ce qui interpelle le plus est l’inversion de TCR. L’insertion d’aluminium permet d’atteindre 

un TCR négatif, ce qui indique un désordre plus important dans l’échantillon. La variation de résistance 

est plus grande pour l’échantillon d’yttrium pur mais cela ne constitue pas une différence très 

importante. 

Alliage 
Variation pendant le 

palier (%) 
Variation totale (%) 

TCR avant recuit 

(°C-1) 

TCR après recuit 

(°C-1) 

à 10-6 mbar     

Y89Al11 + 6,9 + 9,5 - 3,2.10-4 - 3,4.10-4 

Y100 + 15,5 + 24,2 + 9,0.10-4 + 5,4.10-4 

Tableau IV-9 : Grandeurs caractéristiques extraites des mesures R□ in situ pour Y100 et Y89Al11 

3.4.1.2. Alliages Y-Zr 

Dans le cas des films d’alliages formés avec le zirconium, nous constatons une tendance très 

marquée entre la quantité d’yttrium dans le film et la variation de résistance R□. Les tendances sont 

décrites dans la suite, échantillon par échantillon. 

Y17Zr78Al5 

Pour l’échantillon d’alliage Y-Zr avec une faible teneur en yttrium (Figure IV-51), la résistance R□ 

évolue faiblement entre le début et la fin du recuit (environ 0,3 ). Néanmoins, pendant 

l’augmentation de température ainsi qu’au refroidissement, des variations sont observables la pente 

de la résistance. Pour mieux les distinguer nous traçons R□ en fonction de la température (Figure IV-52). 

 
Figure IV-51 : R□ de Y17Zr78Al5 en fonction du temps lors un recuit à 250 °C sous 10-6 mbar d'air 

Nous détectons une variation importante de la pente entre 200 et 250 °C lors du chauffage. Il y a 

d’abord une chute de résistance puis une inversion du signe de la pente entre 235 et 250 °C environ. 

Lorsque le palier de 250 °C est atteint, la résistance du film augmente légèrement. On peut supposer 

qu’il s’agit de l’activation du film mais elle reste contenue. L’augmentation de résistance à partir de 

235 °C serait donc probablement due au même phénomène, commençant juste avant d’atteindre la 

température de palier fixée. 
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Figure IV-52 : R□ de Y17Zr78Al5 en fonction de la température pendant un recuit à 250 °C sous 10-6 mbar d'air 

Lors du refroidissement, le TCR change de manière très importante entre 90 et 60 °C. Il est évalué 

à - 6,3.10-6 °C-1 entre 120 et 105 °C (soit quasi-nul) tandis qu’il est de - 4,0.10-4 °C-1 entre 50 et 35 °C 

(Figure IV-52). Ce changement de TCR au refroidissement est observé pour presque tous les 

échantillons d’alliages Y-Zr, Y-V et Y-Ti. Il est en général plus prononcé pour les alliages à faible et 

moyenne teneur en yttrium, souvent entre 100 et 80 °C. Nous supposons qu’il peut s’agir d’un 

changement de phase du matériau, que nous n’avons pas pu identifier pour le moment. 

Y44Zr47Al8 et Y71Zr22Al7 

Pour les deux autres compositions d’alliages, nous retrouvons un comportement plus typique, avec 

une augmentation de résistance constante pendant le palier de température. Pour ces deux autres 

échantillons, des mesures sous micro-fuite d’air à 10-3 mbar ont été également effectuées. Cette 

insertion de gaz a permis une augmentation d’un facteur 2 de R□ pour l’alliage de composition 

intermédiaire. Cela n’a en revanche pas eu d’effet notable sur l’alliage riche en yttrium dont la 

résistance avait déjà beaucoup augmenté à 10-6 mbar (voir Tableau IV-10). 

Alliage 
Variation pendant le 

palier (%) 
Variation totale (%) 

TCR avant recuit 

(°C-1) 

TCR après recuit 

(°C-1) 

à 10-6 mbar     

Y17Zr78Al5 + 1,9 + 2,1 - 7,5.10-5 - 4,0.10-4 

Y44Zr47Al8 +38,9 + 50,8 - 2,1.10-4 - 5,6.10-4 

Y71Zr22Al7 + 70,1 + 91,0 - 6,0.10-5 - 5,0.10-4 

Y100 + 15,5 + 24,2 + 9,0.10-4 + 5,4.10-4 

à 10-3 mbar     

Y17Zr78Al5 - - - - 

Y44Zr47Al8 + 71,6 + 96,1 - 2,1.10-4 - 6,2.10-4 

Y71Zr22Al7 + 62,6 + 82,7 - 6,0.10-5 - 4,8.10-4 

Y100 + 15,9 + 23,4 + 9,0.10-4 + 5,4.10-4 

Tableau IV-10 : Grandeurs caractéristiques extraites des mesures R□ in situ pour l’yttrium et les alliages Y-Zr 

De manière globale, à 10-6 mbar, nous constatons que l’augmentation de R□ est plus importante 

pour les alliages riches en yttrium. Cette augmentation de résistance est attribuée en première 

instance à l’oxyde formé pendant le palier à 250 °C. Le rôle de l’aluminium dans les alliages ternaires 

reste difficile à établir mais en supposant qu’il reste mineur, nous en déduisons que l’utilisation 

d’alliages riches en yttrium permet non seulement d’augmenter l’oxydation par rapport au zirconium 

seul mais aussi par rapport à l’yttrium seul. 
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Nous en concluons pour chaque échantillon ce qui suit : l’échantillon Y44Zr47Al8 est manifestement 

assez réactif mais son oxydation est limitée par la pression ; au contraire l’échantillon Y71Zr22Al7 est 

déjà hautement réactif à 10-6 mbar, la réaction n’est pas limitée par l’arrivée de nouvelles espèces. 

La Figure IV-53 donne la variation de résistance R□ des alliages après recuit à 10-6 mbar. 

 
Figure IV-53 : Variation de R□ des alliages ternaires Y-Zr-Al en fonction de la composition à 10-6 mbar 

3.4.1.3. Alliages Y-V 

Dans le cas des échantillons d’alliage Y-V, une tendance de comportement électrique en fonction 

de la quantité d’yttrium est difficile à dégager à 10-6 mbar. Par ailleurs, seul un échantillon a pu être 

étudié à 10-3 mbar, il sera détaillé en dernier. 

Y20V75Al5 et Y64V21Al15 

Pour l’échantillon à faible contenu en yttrium, nous retrouvons un comportement typique avec une 

augmentation de résistance durant le palier (Figure IV-54). La pente diminue légèrement au fur et à 

mesure du traitement thermique, tendant vers un plateau de saturation mais celui-ci semble encore 

loin d’être atteint à la fin des 60 minutes à 250 °C. Nous n’avons pas pu réaliser l’expérience avec une 

fuite d’air de 10-3 mbar mais nous pensons au vu de la tendance que la pression est le facteur limitant 

de la sorption. 

 
Figure IV-54 : R□ de Y20V75Al5 en fonction du temps lors d’un recuit à 250 °C sous 10-6 mbar 
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Pour l’échantillon riche en yttrium, c’est la même tendance mais l’augmentation de résistance est 

plus importante, surement due à une plus grande quantité d’yttrium. 

Y43V57 

Dans le cas de l’alliage de composition intermédiaire en revanche, la tendance est très différente. 

A 10-6 mbar, la variation de résistance durant le recuit est assez faible. La résistance R□ augmente à 

partir de 210 °C environ et pendant quelques minutes au début du palier puis fluctue mais reste 

stationnaire. Il est possible les changements de résistance soient dus à plusieurs changements de 

structure et/ou à la dissolution de l’oxyde mais elle n’est suivie d’aucune sorption, d’où une stagnation 

de la résistance. Nous remarquons ensuite deux modifications successives du TCR lors du 

refroidissement autour de 100 et 80 °C (Figure IV-55). 

 
Figure IV-55 : R□ de Y43V57 en fonction du temps lors d’un recuit à 250 °C sous 10-6 mbar 

Le Tableau IV-11 donne les variations de résistance R□ pendant le palier et totale à 10-6 mbar ainsi 

que les TCR mesurés au début et à la fin du recuit. 

Alliage 
Variation pendant le 

palier (%) 
Variation totale (%) 

TCR avant recuit 

(°C-1) 

TCR après recuit 

(°C-1) 

à 10-6 mbar     

Y20V75Al5 + 27,1 + 31,4 - 2,0.10-4 - 3,0.10-4 

Y43V57 - 12,7 0 - 4,4.10-4 - 5,4.10-5 

Y64V21Al15 + 61,0 + 80,7 - 2,0.10-4 - 5,8.10-4 

Y100 + 15,5 + 24,2 + 9,0.10-4 + 5,4.10-4 

Tableau IV-11 : Grandeurs caractéristiques extraites des mesures R□ in situ pour l’yttrium et les alliages Y-Ti 

La Figure IV-56 donne la variation de résistance R□ des alliages à 10-6 mbar. Il est difficile de conclure 

sur le rôle de l’yttrium dans l’alliage car des comportements très différents sont observés. Un plus 

grand nombre d’alliages différents doivent être étudiés. Par ailleurs, une étude à 10-3 mbar doit 

également être menée, car la pression semble jouer un rôle pour ces alliages. 
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Figure IV-56 : Variation de R□ des alliages ternaires Y-V-Al en fonction de la composition à 10-6 mbar 

3.4.1.4. Alliages Y-Ti 

Dans le cas des alliages Y-Ti, il est particulièrement difficile d’interpréter les mesures électriques car 

les caractéristiques sont très différentes. Néanmoins l’étude globale de la variation totale pendant 

l’analyse reste valable pour établir une comparaison des comportements d’alliages. 

Y9Ti91 

Cet échantillon est très oxydé dès le départ, ainsi sa variation de résistance pendant un recuit à 

250 °C est faible à 10-6 mbar. Nous constatons également que l’ajout d’une fuite d’air à 10-3 mbar ne 

change pas la mesure. 

Le TCR mesuré à basse température durant le chauffage est positif et vaut 3,6.10-4 °C-1, ce qui est 

en adéquation avec la microstructure du film (très ordonnée). La résistance diminue fortement au 

début du palier de température puis raugmente lentement. 

Au refroidissement, le TCR est toujours positif et à peu près constant jusqu’à 80 °C environ puis 

s’annule. 

De manière globale, nous pouvons quand même considérer que la résistance R□ n’a que très peu 

évoluée, en raison d’une saturation évidente du film, notamment par comparaison avec les deux 

autres films d’alliages Y-Ti présentés par la suite. 

Y31Ti69 

Dans le cas de l’alliage de composition intermédiaire, nous constatons pendant le plateau une 

augmentation constante de la résistance R□ à 10-6 mbar, laissant penser à une limitation de la sorption 

par la quantité d’espèces se présentant à la surface du film. Cela est facilement confirmé par 

l’expérience réalisée sous 10-3 mbar d’air où nous constatons une augmentation de la résistance très 

importante dans les premières minutes. Puis elle devient de moins en moins importante, tendant vers 

un plateau. Le TCR est relativement stable pendant le chauffage et le refroidissement, même s’il 

devient un peu plus négatif entre 100 et 80 °C lors du refroidissement. 

Y67Ti33 

Enfin, pour l’alliage le plus riche en yttrium, le comportement est semblable à celui décrit 

auparavant mais de façon plus prononcée. L’augmentation de résistance est plus importante à 10-6 
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mbar (Figure IV-57). Le comportement à 10-3 mbar s’en voit également affecté car la résistance atteint 

un maximum et diminue pendant le palier à 250 °C. Ceci montre sûrement une modification de 

structure ou de composition chimique consécutive à l’oxydation en profondeur du film. Des analyses 

chimiques de surface in situ et/ou de DRX in situ doivent être réalisées pour le confirmer. Ceci nous 

permettrait de déduire des modèles pouvant nous conduire à une interprétation plus précise de ces 

comportements électriques. 

Le Tableau IV-12 résume les mesures électriques in situ réalisées sur les alliages Y-Ti. 

Alliage 
Variation pendant le 

palier (%) 
Variation totale (%) 

TCR avant recuit 

(°C-1) 

TCR après recuit 

(°C-1) 

à 10-6 mbar     

Ti 0 0 + 3,0.10-3 + 3,0.10-3 

Y9Ti91 - 1,6 - 0,7 + 3,3.10-4 ~ 0 

Y31Ti69 + 52,7 + 68,1 - 3,1.10-4 - 4,8.10-4 

Y67Ti33 + 60,6 + 70,7 - 1,3.10-4 - 2,2.10-4 

Y100 + 15,5 + 24,2 + 9,0.10-4 + 5,4.10-4 

à 10-3 mbar     

Ti 0 0 + 3,0.10-3 + 3,0.10-3 

Y9Ti91 - 1,0 - 0,9 + 3,3.10-4 ~ 0 

Y31Ti69 + 98,5 + 109,8 - 3,1.10-4 - 5,3.10-4 

Y67Ti33 + 91,8 + 85,7 - 1,3.10-4 - 1,1.10-4 

Y100 + 15,9 + 23,4 + 9,0.10-4 + 5,4.10-4 

Tableau IV-12 : Grandeurs caractéristiques extraites des mesures R□ in situ pour l’yttrium, le titane et les alliages Y-Ti 

La Figure IV-57 donne la variation de résistance R□ des alliages aux deux pressions étudiées. 

 
Figure IV-57 : Variation de R□ des alliages Y-Ti en fonction du contenu en yttrium 

3.4.2. Coefficient de température pour la résistance (TCR) 

A l’aide des mesures électriques effectuées pendant l’augmentation de température des recuits in 

situ, nous avons évalué le TCR des films minces à température ambiante avant traitement thermique. 

Nous traçons dans la Figure IV-58 le rapport du nombre d’atomes d’oxygène absorbés après recuit à 

250 °C par rapport au nombre d’atomes métalliques du film (Oabs/M) obtenu par NRA en fonction du 

TCR mesuré. Ce type de tracé a montré, dans de précédentes études de notre équipe, que les films 

possédant un TCR négatif ou nul présentent les meilleures capacités de sorption de l’oxygène. Nous 

confirmons ici cette tendance. 
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Figure IV-58 : Quantité d’oxygène absorbé après traitement thermique à 250 °C en fonction du TCR 

Les films dont la structure est globalement ordonnée (grains de grande taille, cristallisés) 

présentent un TCR positif et n’absorbe que très peu l’oxygène à basse température (250 °C). Par 

ailleurs, les films possédant la meilleure sorption de l’oxygène (0,6 ≤ Oabs/M ≤ 0,82) sont ceux 

possédant un TCR faiblement négatif ou nul. En revanche la réciproque n’est pas vraie, certains 

échantillons à faible TCR ne possèdent qu’un rapport Oabs/M de 0,25 (Y17Zr78Al5). 

La Figure IV-58 montre également les valeurs obtenues pour les métaux purs et pour quelques 

alliages getter issus d’études précédentes. Nous relevons que les métaux purs ont un TCR plus 

important caractéristique de matériaux plus organisés, avec des grains de plus grande taille. Seul 

l’yttrium diffère de cette tendance. Sont TCR est grand et positif, et pourtant il a pu absorber beaucoup 

d’oxygène. Les autres métaux ont un rapport Oabs/M ≤ 0,05. 

4. Conclusion du Chapitre IV 

En conclusion de ce chapitre, nous avons montré l’intérêt d’allier l’yttrium à d’autres métaux pour 

modifier le comportement du film mince à température ambiante. Il a été montré que les films getter 

présentant le plus d’intérêt sont ceux comprenant généralement la plus grande quantité d’yttrium. 

Dans le cadre de mesures électriques in situ en temps réel, nous sommes parvenus à activer de 

nombreux films à la température que nous nous étions fixés pour cette étude de 250 °C et pendant 1 

heure. 

Nous avons également observé que la sorption d’hydrogène peut être importante, notamment 

dans l’yttrium et dans Y89Al11, mais un plus grand nombre de compositions doivent également être 

caractérisées. 

Par ailleurs, quelques matériaux (comme Y67Ti33, Y64V21Al15 ou Y43V57) ont montré une sorption 

importante de l’oxygène à faible température d’activation (250 °C). 
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Chapitre V - Etude du phénomène de diffusion 

1. Introduction 

Dans le chapitre précédent, les analyses par faisceaux d’ions ont été utilisées pour déterminer les 

concentrations d’oxygène, d’hydrogène, d’azote et de carbone dans les films après traitement 

thermique ex situ. Dans les faits, l’azote n’a pas été détecté ; par ailleurs, dans le cas du carbone, seule 

une contamination de surface ou due au faisceau d’analyse, indépendante des divers recuits effectués, 

a été détectée et donc non considérée. 

Dans ce chapitre, nous traiterons les analyses in situ temps réel réalisées sur divers échantillons de 

films minces getter. Ces analyses, réalisées dans le dispositif DIADDHEM du CEMHTI, permettent de 

réaliser une série d’analyses NRA donnant la composition en éléments légers en fonction de la 

profondeur du film et du temps. De ce fait, la migration d’espèces dans la profondeur ainsi que leur 

incorporation peuvent être détectée. Les modes de préparation et de réalisation des analyses in situ 

en temps réel ont été expliqués en détail dans le Chapitre III - 3.7.3. 

Nous verrons par l’extraction des profils de l’oxygène (principalement), mais aussi du carbone et de 

l’hydrogène dans un cas, qu’il est possible de déduire des cinétiques de diffusion dans les matériaux 

getter. L’objectif de ces mesures est de comparer le comportement de différents matériaux en terme 

de sorption. 

Nous commencerons par l’étude du film Y89Al11, qui est l’échantillon étudié par cette technique se 

rapprochant le plus de l’yttrium pur. Puis nous nous intéresserons aux métaux purs et leur alliage avec 

l’yttrium (Zr, V, Ti, Y44Zr47Al8, Y43V57 et Y31Ti69). Nous terminerons ce chapitre avec les profils en 

profondeur de l’oxygène, du carbone et de l’hydrogène pour l’échantillon Y31Ti69 qui a pu être étudié 

de manière plus conséquente durant cette thèse. Nous tenterons de comprendre les cinétiques de 

diffusion et de sorption des matériaux getter à travers l’exemple de cet alliage. 

2. Conditions de mesures 

Echantillons analysés 

Les mesures NRA in situ en temps réel sont des mesures longues à réaliser et complexes à analyser. 

Le temps de faisceau disponible ne nous permettait pas de caractériser tous les échantillons de la 

thèse, il a donc été fait le choix de réaliser ces expériences pour les compositions intermédiaires de 

chaque alliage (Y44Zr47Al8, Y43V57, Y31Ti69) ainsi qu’un échantillon de chaque métal pur (Y, Ti, Zr, V). 

L’échantillon d’yttrium choisi s’est avéré par la suite être de composition Y89Al11. Ainsi, il n’a pas encore 

été possible de réaliser cette mesure pour l’yttrium pur. La mesure de l’yttrium pur par NRA temps 

réel est un objectif prioritaire dans un futur proche. 

Composition et pression de l’atmosphère dans l’enceinte de mesure 

La capacité et la vitesse de sorption des getters étant sensible à la nature et la pression des gaz, la 

qualification de l’atmosphère se révèle nécessaire pour déterminer les paramètres intrinsèques de 

sorption des getters. Les expériences réalisées dans le cadre de ce travail sont exploratoires, elles 

n’avaient jamais été réalisées auparavant. Ainsi, l’atmosphère environnant l’échantillon n’est pas 

parfaitement contrôlée. Deux conditions expérimentales ont été choisies : le vide limite de l’enceinte 



 

Chapitre V - Etude du phénomène de diffusion 

Page | 189  
 

DIADDHEM (2.10-7 mbar) ou un vide dégradé à 2.10-6 mbar généré par une fuite d’air. L’enceinte 

DIADDHEM ne dispose pas de spectromètre de masse RGA permettant l’analyse de l’atmosphère dans 

les deux cas mais elle est supposée reproductible pour les échantillons recuits dans les mêmes 

conditions. 

L’étude de la capacité de sorption des matériaux getter et de leur sélectivité en espèces gazeuses 

est prévue pour la suite. Une enceinte d’analyse NRA in situ sous atmosphère contrôlée en pression et 

en nature d’espèces gazeuses présentes est en cours d’étude. Elle permettra l’utilisation de marqueurs 

isotopiques tels que 18O, 14C ou 2D, afin d’identifier in situ et en temps réel la sorption d’oxygène, de 

carbone et d’hydrogène, dissociées de la diffusion/désorption des contaminations de surface. 

Mode d’analyse 

Pour les mesures NRA, la charge d’analyse est généralement de 30 µC, permettant une résolution 

suffisante pour extraire un profil en profondeur. Mais ce type d’analyse est long (20 – 30 min). Pour 

caractériser l’activation, la résolution temporelle doit être très nettement inférieure sans quoi la 

mesure n’est pas "en temps réel". Ainsi, les analyses in situ sont réalisées en mode dégradé (3 µC) 

permettant un séquençage temporel réduit mais une résolution en profondeur réduite également. En 

revanche, par association de 3 spectres successifs {Sk-1 ; Sk ; Sk+1} et combinaison des canaux 2 à 2 il 

nous est possible d’améliorer la sensibilité (méthode expliquée en détail Chapitre III - 3.7.3.2.1). 

Traitement thermique 

Les échantillons analysés par NRA in situ en temps réel n’ont pas subi le même type de traitement 

thermique que les échantillons analysés par mesures électriques in situ en temps réel. En effet, les 

difficultés d’accès aux techniques IBA rendent ce type de mesures rares et difficiles, mais le mode de 

mesure in situ est encore plus difficile à mettre en œuvre. Les mesures durent en moyenne 3 à 4 heures 

en comptant le temps de refroidissement après recuit et une analyse longue de 30 µC à température 

ambiante sous vide. Ainsi il n’est possible de passer que 2 à 3 échantillons par jour. Il n’est 

matériellement pas envisageable de réaliser des recuits à plusieurs températures fixes d’un même 

échantillon sans quoi le nombre d’échantillons étudiés aurait été très limité. 

Le choix a donc été fait de réaliser une rampe de température constante de + 5 °C/min et de 

mesurer la sorption d’oxygène, de carbone et d’azote régulièrement en fonction de la température. Le 

choix de la rampe de température est important car une vitesse de chauffage trop importante laisserait 

les effets cinétiques prédominants et ferait croire à une température d’activation plus élevée. A 

l’inverse, une variation de température trop lente rendrait l’analyse trop longue et complexe à 

analyser. Le choix de cette rampe est également lié au temps d’analyse pour un spectre (environ 2 

minutes) et à la résolution en température souhaitée pour chaque analyse effectuée (voir Chapitre III 

- 3.7.3.1). 

Echantillon sans film getter 

Afin de s’assurer de la validité des effets observés, un échantillon de silicium pur sans dépôt NEG a 

été testé pour s’assurer de la non-participation du silicium en termes d’absorption ou de désorption. 

La technique est sensible à l’oxygène à une monocouche près. Aucune formation de SiO2 n’est détectée 

sur le silicium nu. 

La calibration de la température du système est également effectuée sur cet échantillon, en 

mesurant la température par pyrométrie IR d’un substrat de Si dopé (d’émissivité connue), comparé à 

la même mesure sur le porte-échantillon de SiC du four in situ (Chapitre III - 3.7.1). L’écart de 

température mesuré est inférieur à 5 °C à 400 °C et inférieur à 10 °C à 500 °C. 
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3. Echantillon Y89Al11 

3.1. Mesure préliminaire du choix de la pression 

Nous avons procédé à l’analyse de l’échantillon Y89Al11 par NRA in situ à la pression limite de 

l’enceinte puis à pression plus élevé (x10) pour en étudier l’influence en tant que facteur limitant. L’aire 

de la région d’intérêt du pic 16O(d,0)14N pour chaque spectre acquis est représenté en fonction de la 

température moyenne pour une mesure à 2.10-7 mbar et une autre à 2.10-6 mbar (Figure V-1). 

 
Figure V-1 : Evolution de l’aire du pic 16O(d,0)14N dans un film Y89Al11 en fonction de la température et de la pression 

(les mesures amont et aval sont faites pour une charge de 30 µC, les autres mesures sont réalisées pour 3 µC) 

L’influence de la pression est manifeste. Dans une configuration de vide dégradé, la limitation due 

à la diffusion est donc importante que dans la configuration classique de l’accélérateur, pour laquelle 

le vide limite est de 2.10-7 mbar. Nous pouvons facilement identifier la rupture de pente de la courbe, 

qui marque l’activation. La vitesse de sorption passe de 1,4 coups/°C à 7,0 coups/°C, donc 5 fois plus 

importante alors que la pression a été multipliée par 10. Nous observons aussi un début de saturation 

en oxygène entre 450 et 500 °C. Au refroidissement, nous ne constatons pas de modification du taux 

d’oxygène. 

A basse pression, la saturation n’est pas visible. L’incorporation totale d’oxygène à la fin du 

traitement thermique est deux fois plus faible que pour l’échantillon recuit à 2.10-6 mbar : avec 588 

coups/3µC sans fuite contre 1116 coups/3µC avec micro-fuite d’air (Figure V-1). 

Par ailleurs, une analyse NRA de 30 µC sur l’échantillon ayant été recuit sous 2.10-7 mbar et réalisée 

un jour après traitement thermique sans remise à l’air puis 4h après avoir été exposé à l’air montre 

que l’oxydation sous vide est faible mais que l’exposition à l’air augmente le contenu en oxygène de la 

couche de surface (Figure V-2, partie droite du spectre). Le maximum passe d’environ 370 coups à 520 

coups. Le getter était donc toujours actif après activation sous vide de 2.10-7 mbar. 
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Figure V-2 : Spectres NRA (30 µC) après recuit in situ à 10-7 mbar après des temps de repos sous vide et sous air 

Nous avons choisi pour la suite de réaliser les expériences avec une pression de 2.10-6 mbar. 

3.2. Incorporation d’oxygène en fonction de la température 

Après avoir présenté plus finement les données acquises au cours d’analyses NRA in situ en temps 

réel, nous présenterons les résultats extraits durant le traitement thermique effectué à 2.10-6 mbar 

(Figure V-3). Dans le cadre de ces analyses, nous devons définir les termes de "température de 

diffusion" et "température d’activation". La température de diffusion, notée Td, est définie comme la 

température à partir de laquelle l’expérience met en évidence la diffusion de l’oxyde de surface. De 

même, la température d’activation Ta est définie comme la température à partir de laquelle 

l’expérience met en évidence l’absorption d’oxygène. 

Présentation des résultats de NRA in situ en temps réel 

 
Figure V-3 : Evolution du pic 16O(d,0)14N par NRA in situ temps réel (3 µC) pendant l’activation du film Y89Al11 

Nous nous intéressons notamment à la variation du pic d’oxygène entre 2400 et 2590 keV pendant 

le traitement thermique et au spectre NRA avant et après traitement thermique. 

La moitié gauche de la figure représente en échelle de couleur le spectre brut entre 2400 et 2590 

keV obtenu à chaque étape afin d’avoir un aperçu de l’évolution en fonction du temps et de la 

température de la quantité d’oxygène dans le film. Chaque ligne horizontale correspond à une mesure 

NRA in situ temps réel. La première ligne (en bas) ainsi que la dernière ligne (en haut) sont les mesures 
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longues (30 µC) réalisées à température ambiante. Le graphique établissant la correspondance avec la 

température moyenne pendant la mesure se trouve à gauche. 

Les repères Td et Ta identifient respectivement : le moment approximatif correspondant au début 

de la dissolution de l’oxyde de surface et le moment où l’absorption d’oxygène commence en surface. 

Dans le bas de la moitié droite de la figure, les spectres longs avant et après recuits entre 2250 et 

3000 keV sont reportés afin d’apprécier plus spécifiquement les variations sur les ROI (Region Of 

Interest : région d’intérêt) de l’oxygène et du carbone. Dans les encarts supérieurs se trouvent les 

graphiques représentant la variation d’aire de la ROI de l’oxygène (à gauche) et le cycle de température 

(à droite), avec des points bleu et rouge identifiant respectivement l’aire du pic 16O(d,0)14N et la 

température lors des mesures avant et après recuit. 

Par ailleurs, il sera souvent observé un décalage du spectre vers les basses énergies, en 

s’approchant des 500 °C (comme dans la Figure V-3). Il s’agit d’un effet dû à l’éblouissement du 

détecteur à haute température, le décalage n’est pas à prendre en compte. En ne considérant que 

l’aire du pic dans la ROI, il reste possible (lorsque le décalage est faible) de déterminer le nombre 

d’atomes global dans le film. En revanche, lorsque le décalage est trop important, i. e. si le signal 

franchit la limite des 2400 keV, nous devons retirer ces mesures (faisant apparaître des lignes blanches 

sur le graphique). Le spectre redevient normal lors d’un retour à basse température. 

Résultats pour le film Y89Al11 

Dans le cas du film mince d’yttrium-aluminium, nous constatons tout d’abord à température 

ambiante avant recuit une concentration d’oxygène plus importante en surface (vers 2550 keV). Nous 

retrouverons cette couche d’oxyde natif de surface dans tous les films étudiés. Pour cet échantillon, le 

fond du film se trouve vers 2500 keV et nous observons la présence d’oxygène, en quantités 

relativement importantes pour un échantillon non recuit, jusqu’en profondeur. C’est le signe d’une 

grande diffusion ou d’une grande solubilité de l’oxygène. 

Lors du palier à 143 °C servant au dégazage du dispositif avant l’activation du film, nous ne 

détectons pas d’incorporation d’oxygène ni de diffusion du pic de surface (2540 – 2550 keV). La 

dissolution de l’oxyde surfacique intervient avant l’incorporation d’oxygène dans le film et est estimée 

aux alentours de Td = 235 °C. Elle est difficilement observable sur le graphique de gauche de la Figure 

V-3. Pour la repérer, nous avons dû créé un film (une animation) de l’évolution du pic en fonction du 

temps, moyenné sur 3 spectres successifs (dont la séquence est montrée dans la Figure V-4). 

Il faut atteindre 290 °C environ pour détecter une augmentation du contenu en oxygène dans le 

film (Ta). L’incorporation d’oxygène est ensuite progressive jusqu’à 450 °C environ, où un début de 

saturation semble apparaître (Figure V-3 : Aire du pic 16O(d,0) en fonction de la température). 

L’incorporation a lieu dans l’ensemble du volume en même temps, et pas uniquement en surface. 

Aucun gradient ne semble apparaître (Figure V-4). Cela est probablement dû à la diffusion facilitée 

dans l’yttrium. 
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Figure V-4 : Spectres successifs du pic 16O(d,0)14N entre 217 et 437 °C du film Y89Al11 

comparés au spectre avant recuit (fond bleu) 

A la fin du traitement thermique, la quantité globale d’oxygène est de 472.1015 at/cm2, soit 405.1015 

at/cm2 absorbés. Le rapport O/M final est de 0,83, ce qui indique que la saturation en oxygène du film 

n’est pas atteinte.  
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4. Métaux de transitions & alliages 

 
Figure V-5 : Evolution du pic 16O(d,0)14N par NRA in situ temps réel (3 µC) pendant l’activation du film Zr 

 
Figure V-6 : Evolution du pic 16O(d,0)14N par NRA in situ temps réel (3 µC) pendant l’activation du film V 

 
Figure V-7 : Evolution du pic 16O(d,0)14N par NRA in situ temps réel (3 µC) pendant l’activation du film Ti 
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Figure V-8 : Evolution du pic 16O(d,0)14N par NRA in situ temps réel (3 µC) pendant l’activation du film Y44Zr47Al8 

 
Figure V-9 : Evolution du pic 16O(d,0)14N par NRA in situ temps réel (3 µC) pendant l’activation du film Y43V57 

 
Figure V-10 : Evolution du pic 16O(d,0)14N par NRA in situ temps réel (3 µC) pendant l’activation du film Y31Ti69 
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En raison d’un problème de mesure sur le pyromètre, les échantillons Zr, V et Ti n’ont pas été recuits 

jusqu’à 500 °C mais environ 410 °C seulement. La comparaison avec les alliages reste donc possible 

pendant le chauffage jusqu’à 400 °C. 

Métaux purs 

De manière générale, nous constatons que les métaux purs n’absorbent pas ou très peu d’oxygène 

après recuit sous 2.10-6 mbar d’air à 400 °C. Par ailleurs, nous pouvons constater la dissolution de la 

couche d’oxyde natif de surface pour le zirconium et le vanadium (voir repère Td), pas pour le titane. 

Zirconium 

La diffusion de l’oxygène dans le zirconium intervient tardivement, autour de 400 °C (Figure V-5), 

soit à la fin du recuit. Pour cette raison, la dissolution de l’oxyde natif est très faible. Une légère 

incorporation est également détectée, elle intervient en continu pendant l’analyse. Le film contient 

environ 51.1015 at/cm2 d’oxygène au début de l’analyse et 73.1015 at/cm2 après recuit. 

Vanadium 

Pour le vanadium (Figure V-6), la quantité d’oxygène est strictement identique au début et à la fin 

de l’expérience et est plus élevée que dans les autres métaux : 106.1015 at/cm2. Par ailleurs, l’oxygène 

diffuse en profondeur du film dans la gamme 340 – 390 °C (Figure V-11). 

 
Figure V-11 : Spectres successifs du pic 16O(d,0)14N entre 333 et 385 °C du film de vanadium 

montrant l’activation de la diffusion de l’oxygène de surface, comparés au spectre avant recuit (fond bleu) 

Titane 

Pour le titane (Figure V-7), la quantité d’oxygène avant traitement thermique est la plus faible 

comparée aux autres métaux et alliages : seulement 22.1015 at/cm2. Seul un léger pic d’oxyde de 

surface est discernable ainsi qu’une très légère concentration d’oxygène dans le fond du film, à 

l’interface avec le silicium pouvant correspondre à une formation de SiO2 de quelques monocouches. 

Après refroidissement, la quantité d’oxygène augmente légèrement (43.1015 at/cm2 au total) mais 

reste localisé en surface. 

Le comportement face au carbone est plus difficile à interpréter. L’augmentation de la quantité de 

carbone semble surtout due à la contamination par le faisceau, d’où une variation globalement 

indépendante de la température et restant localisée en surface. 
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Alliages 

Pour les alliages, les allures des spectres de sorption de l’oxygène sont très différentes selon l’alliage 

étudié et les phénomènes de diffusion de la couche de surface et d’absorption de nouvelles espèces 

peuvent être dissociés. La sorption de carbone est également beaucoup plus importante que pour les 

métaux purs mais reste modérée. 

A partir de l’évolution de la quantité d’oxygène absorbée, nous pouvons estimer en première 

approche une température d’activation pour chaque film d’alliage (Figure V-12). 

 
Figure V-12 : Nombres d’atomes d’oxygène absorbés et estimation des températures d'activation selon l'alliage Y-M par 

NRA in situ temps réel 

Y44Zr47Al8 

Dans le cas de l’échantillon d’alliage Y44Zr47Al8 (Figure V-8), la quantité finale d’oxygène après le 

cycle de recuit, i. e. après retour à température ambiante, est assez faible : de l’ordre de 225.1015 

at/cm2, soit un rapport O/M de 0,34. De plus, la sorption a lieu au-delà de 400 °C, ce qui est bien trop 

élevé pour les applications recherchées. En revanche, dans l’analyse du comportement du film, il est 

intéressant de noter la diffusion de l’oxygène de surface à basse température, sans sorption. 

 
Figure V-13 : Spectres successifs du pic 16O(d,0)14N entre 159 et 238 °C du film Y44Zr47Al8 

montrant l’activation de la diffusion de l’oxygène de surface, comparés au spectre avant recuit (fond bleu) 
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En effet, l’intégrale du pic de réaction nucléaire de l’oxygène n’évolue pas mais la forte 

concentration d’oxygène visible en surface du film (à 2550 keV) se répartit dans toute l’épaisseur du 

film entre environ 180 et 220 °C (Figure V-13). Du fait de la faible capacité de sorption et la difficulté 

de déconvoluer les pics d'yttrium et de zirconium en RBS, cet alliage a été moins étudié. Nous estimons 

que la faible sorption peut être due à l’état cristallin important du film au départ. 

Y43V57 

Dans le cas de l’alliage Y43V57 sélectionné pour les analyses NRA in situ, nous constatons une forte 

quantité d’oxygène avant recuit et sur une grande profondeur de film (Figure V-9). Cela signifie que sa 

capacité de sorption à l’activation pourrait être réduite. Pourtant, nous visualisons une très forte 

sorption de l’oxygène, particulièrement abrupte, qui commence autour de 230 °C. Nous constatons, 

de plus, une diffusion du pic de surface environ 10 °C avant cette incorporation. De plus, nous pouvons 

constater que la quantité d’oxygène continue d’augmenter légèrement pendant le refroidissement à 

température ambiante. Nous mesurons après recuit une très forte incorporation d’oxygène, avec 

479.1015 at/cm2 d’oxygène au total, soit 404.1015 at/cm2 absorbés. Rapporté au nombre d’atomes 

métalliques M contenus dans le film, nous mesurons un rapport O/M de 0,61. 

Y31Ti69 

Nous avons enfin étudié un échantillon d’alliage Y-Ti (Figure V-10). Cet échantillon sera étudié de 

manière beaucoup plus détaillée dans la suite de ce chapitre. Il est particulièrement adapté à l’analyse 

car il réunit divers avantages telles qu’une forte sorption de l’oxygène, une diffusion importante et une 

vitesse de diffusion du pic de surface d’oxygène adaptées à l’étude temps réel. Par ailleurs, ce film était 

plus épais, permettant d’étudier plus facilement la diffusion de l’oxygène à longue distance. En fin de 

recuit, la quantité totale d’oxygène absorbée est évaluée à 488.1015 at/cm2, soit un rapport O/M de 

0,46. 

Bilan 

En première approche, nous avons donc pu estimer quelques tendances de sorption pour des 

métaux (Zr, V, Ti) et alliages à base d’yttrium. Nous résumons les températures de diffusion et 

d’activation en condition de recuit in situ à 2.10-6 mbar dans le Tableau V-1, ainsi que les quantités 

d’oxygène avant recuit et absorbées pendant l’analyse. 

 Y43V57 Y31Ti69 Y89Al11 Y44Zr47Al8 V Zr Ti 

Quantité d’oxygène natif 

initial (1015 at/cm2) 
75 65 67 41 106 51 22 

(Td) Température de début 

de diffusion (°C) 
220 140 235 180 340 390 - 

(Ta) Température de début 

d’absorption (°C) 
230 250 290 350 - - - 

Quantité d’oxygène 

absorbé/total après recuit 

(1015 at/cm2) 

404/479 423/488 405/472 184/225 0/106 22/73 21/43 

Rapport O/M après recuit à 

500 °C (1015 at/cm2) 
0,61 0,46 0,83 0,34 0,09 0,05 0,05 

Nombre d’atomes 

métalliques (1015 at/cm2) 
790 1070 570 670 1170 1400 850 

Tableau V-1 : Grandeurs caractéristiques extraites à partir de l’analyse NRA in situ temps réel 

Nous constatons que la réalisation d’alliages permet d’augmenter considérablement les effets de 

diffusion et de sorption à basse température par rapport aux métaux purs souvent utilisés pour les 

NEG (Zr, V, Ti). Néanmoins, aucun alliage n’arrive à saturation d’oxygène (O/M = 1,5 pour Y2O3 par 

exemple). Pour la suite, nous nous intéresserons donc uniquement aux alliages à base d’yttrium. 
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5. Phases de sorption 

5.1. Sorption d’oxygène 

A partir de ces observations, nous pouvons distinguer 4 phases de sorption durant l’activation. Tous 

ne sont pas toujours exprimés en fonction des matériaux, tout du moins dans la gamme de 

température utilisée. 

Phase 1 : diffusion de l’oxygène 

Dans la première phase, aucune incorporation d’espèces dans le film getter n’est détectée. Elle 

comprend une diffusion lente des impuretés de l’oxyde natif, mais insuffisante pour libérer les sites de 

surface et initier la sorption de gaz. 

Phase 2 : forte sorption d’oxygène 

Après la libération d’un nombre suffisants de sites, de nouvelles espèces sont rapidement sorbées 

et incorporées dans le volume du film. Dans cette phase, la vitesse de sorption est maximale. 

Phase 3 : faible sorption d’oxygène 

Après cette forte incorporation, une saturation semble apparaître. La sorption est stoppée. A la 

température correspondante, aucun film n’a été caractérisé comme arrivé à un taux d’oxygène 

indiquant une phase unique d’oxyde dans le matériau. Cela peut être dû au franchissement de la limite 

de solubilité de l’oxygène dans le matériau, à l’oxydation complète d’une partie seulement des 

composés, à une modification du coefficient de diffusion (qui dépend de la température mais aussi de 

la concentration d’espèces dans le matériau). 

Phase 4 : reprise de la sorption d’oxygène 

La Phase 4 correspond à une reprise de la sorption de l’oxygène. Elle peut être expliquée par le 

début de l’oxydation du matériau (dans le cas où l’oxygène absorbé précédemment est uniquement 

dissous), par l’oxydation d’une deuxième phase du matériau ou bien par exemple par une modification 

du coefficient de diffusion. 

Selon les alliages, plus ou moins de phases sont observées. Nous pouvons résumer leur apparition 

pour les échantillons étudiés par le Tableau V-2 ci-dessous : 

T (°C) 200 250 300 350 400 450 500 

Film         

Y44Zr47Al8  Phase 1 Phase 2  

Y89Al11  Phase 1 Phase 2 Phase 3  

Y31Ti69 <         Phase 1         > Phase 2 Phase 3 Phase 4  

Y43V57  1 Phase 2 Phase 3 Phase 4  

Tableau V-2 : Phases de sorption de l'oxygène pour les différents alliages analysés en fonction de la température 

Dans les tendances de sorption de l’oxygène constatées pour chaque alliage (Figure V-12), certaines 

semblent être liées. Dans le cas de l’alliage Y43V57 : après une activation très rapide et à basse 

température, un plateau de saturation apparaît vers 325 °C. Mais une reprise de sorption semble 

intervenir vers 370 °C (Phase 4). De même pour l’alliage Y31Ti69, où la reprise de sorption intervient vers 

430 °C telle une deuxième activation du getter à haute température. 

Il est donc possible que les films d’alliages soient composés de plusieurs phases getter réagissant 

différemment, une première d’alliage Ya-Mb s’activant à basse température pour les films Y43V57 et 



 

Chapitre V - Etude du phénomène de diffusion 

Page | 200 
 

Y31Ti69 étudiés ici, et une seconde Y ou Y, i. e. de maille cristalline Y avec insertion d’atomes M de 

l’autre métal, s’activant à haute température. Au vu des résultats de diffraction des rayons X sur les 

échantillons recuits ex situ, nous pouvons raisonnablement penser que la première phase d’oxyde 

formée est YMO3 (YVO3 ou YTiO3) et que la seconde est Y2O3. 

Concernant Y89Al11, le rôle de l’aluminium reste à ce stade inconnu. Nous ne remarquons pas de 

comportements multiples de sorption. A haute température, nous remarquons simplement une 

saturation de l’absorption. Pour Y44Zr47Al8, il est difficile de savoir si la sorption d’oxygène se fait en 

plusieurs étapes ou non car elle reste faible. 

Vitesse de sorption 

La vitesse de sorption de l’oxygène dans les films est tracée dans la Figure V-14. La vitesse maximale 

de sorption est indiquée dans le Tableau V-3 ainsi que la température qui lui est associée. 

 
Figure V-14 : Vitesse de sorption de l’oxygène dans les alliages Y-M en fonction de la température par NRA in situ temps réel 

 
Yttrium-Vanadium 

(Y43V57) 

Yttrium-Titane 

(Y31Ti69) 

Yttrium-Aluminium 

(Y89Al11) 

Yttrium-Zirconium 

(Y44Zr47Al8) 

Vitesse de sorption 

maximale (1015 at/cm2/°C) 

[température associée (°C)] 

4,8 [282] 4,2 [337] 3,2 [341] 2,8 [449] 

Tableau V-3 : Vitesses de sorption maximales de l’oxygène des films d’alliages à partir de l’analyse NRA in situ temps réel 

Pour l’alliage Y43V57, la zone dans laquelle la sorption est la plus grande se situe entre 253 et 292 °C. 

C’est l’alliage dont la vitesse de sorption est la plus grande à basse température (< 300 °C), un 

maximum de vitesse de sorption est atteint vers 282 °C, alors 4,8.1015 at/cm2/°C d’oxygène sont 

absorbés par le getter. La vitesse de sorption du getter est supérieure ou égale à 4.1015 at/cm2/°C sur 

une gamme de 30 °C environ pendant le recuit, soit supérieure ou égale à 20.1015 at/cm2/min pendant 

6 min environ, ce qui est très important.  

Pour Y31Ti69, une vitesse de sorption supérieure ou égale à 2.1015 at/cm2/°C est atteinte entre 285 

et 357 °C. Le maximum de vitesse de sorption est atteint entre 316 et 337 °C et est relativement proche 

de celui du Y43V57. 

Pour Y89Al11, les plus grandes vitesses de sorption sont acquises à des températures élevées : entre 

339 et 432 °C. Bien qu’elles soient plus faibles que pour les deux alliages précédents, elles sont 
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étendues sur une large gamme de température, permettant une sorption importante sur un temps 

long. 

L’alliage Y44Zr47Al8 en revanche, n’absorbe que peu d’oxygène. Sa vitesse maximale de sorption se 

trouve à trop haute température et sur un temps trop court pour que cet alliage ne présente un intérêt 

pour l’encapsulation sous vide de MEMS. 

Parmi les alliages étudiés, l’alliage Y44Zr47Al8 n’est pas satisfaisant pour l’application visée. Sa 

température d’activation comme sa vitesse de sorption et la quantité d’oxygène absorbé sont très en 

deçà de performances atteintes par les autres matériaux. L’alliage Y89Al11 possède une bonne capacité 

de sorption mais sa température d’activation est élevée. Enfin, Y31Ti69 et Y43V57 semblent être les deux 

alliages les plus prometteurs pour être intégrés dans des encapsulations commerciales. Il semble que 

l’alliage Y43V57 soit particulièrement adapté car il dispose de la plus faible température d’activation 

déterminée par cette technique, une grande quantité d’oxygène peut y être absorbée et la vitesse de 

sorption y est très importante vers 280 °C. 

Ces résultats doivent être complétés par l'analyse d'autres compositions par NRA in situ. 

5.2. Sorption de carbone 

La Figure V-15 fait état du nombre d’atomes de carbone absorbés dans le film en fonction de la 

température pendant l’analyse pour les 4 alliages étudiés. L’entrée dans la Phase 2 de sorption du 

carbone est indiqué par les flèches. 

 
Figure V-15 : Nombres d’atomes de carbone absorbés et estimation des températures d'activation selon l'alliage Y-X par 

NRA in situ temps réel 

Selon les alliages étudiés, nous pouvons résumer l’apparition des diverses phases de sorption du 

carbone par le tableau ci-dessous : 

T (°C) 200 250 300 350 400 450 500 

Film         

Y44Zr47Al8 Phase 1 ? Phase 2 Phase 3 Phase 4  

Y89Al11 Phase 1 ? Phase 2 Phase 3  

Y31Ti69 Phase 1 ? Phase 2 Phase 3 Phase 4  

Y43V57 Phase 1 ? Phase 2 Phase 3 Phase 4  

Tableau V-4 : Phases de sorption de carbone pour les différents alliages analysés en fonction de la température 
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A partir de l’évolution de la quantité de carbone absorbée, nous pouvons estimer de la même 

manière que précédemment pour l’oxygène, le démarrage du Phase 2 de sorption du carbone pour 

chaque film d’alliage. Notons néanmoins que la sorption de carbone est extrêmement faible. Par 

ailleurs, au vu de la mauvaise résolution en profondeur du pic de réaction nucléaire du carbone, il n’est 

pas possible de dire si une diffusion du carbone a lieu avant la sorption. 

Nous constatons pour la plupart des alliages une augmentation de la quantité de carbone absorbé 

entre 250 et 300 °C environ, plus ou moins importante selon l’échantillon. Pour Y31Ti69, Y43V57 et 

Y44Zr47Al8 nous constatons ensuite un plateau de saturation qui peut être assez long. Dans le cas de 

Y89Al11, la sorption de carbone commence vers 300 °C et est continue jusqu’à 450 °C environ. 

De manière générale, nous constatons une certaine similarité avec les courbes de sorption de 

l’oxygène. Nous pouvons supposer que l’activation de la sorption du carbone et celle de l’oxygène sont 

liées et dues à la libération des sites de surface. Si la source d’oxygène est connue (fuite d’air à 2.10-6 

mbar), en revanche, celle du carbone pourrait provenir de contaminations de l’enceinte ou du faisceau. 

6. Etude approfondie de l’alliage Y31Ti69 

Durant cette thèse, la quantité importante de données extraites en NRA in situ nous a contraint à 

n’étudier qu’un seul alliage par simulation des profils en profondeur en fonction de la température. Ce 

travail a été réalisé sur l’alliage Y31Ti69 par Charaf Bejjit (stagiaire de M2) et Thierry Sauvage, au CEMHTI. 

Dans la suite, nous prévoyons de reproduire ce travail sur les autres échantillons passés en NRA in situ. 

L’exploitation des analyses NRA opérées sur l’échantillon Y31Ti69 sera découpé selon les quatre 

phases de sorption définis précédemment et représentés dans la Figure V-16. 

A noter qu’à partir de 370 °C, la simulation des signaux d’yttrium et de titane nécessite 

l’introduction d’hydrogène. 

 
Figure V-16 : Evolution de l’aire du pic 16O(d,0)14N pendant le recuit in situ du film Y31Ti69 

6.1. Profils de concentration avant/après recuit in situ à 500 °C 

Nous étudions en premier lieu les profils de concentration en oxygène, carbone et hydrogène dans 

les films avant et après recuits par NRA et ERDA (Figure V-17). 
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Notons que le profil en profondeur du carbone avant recuit ne peut pas être déterminé en raison 

de la faible résolution en profondeur de la technique pour cet élément et la faible quantité détectée 

dans le film, en revanche nous sommes en mesure de déterminer le nombre d’atomes dans le volume, 

qui est estimé à 5.1015 at/cm2. 

 
Figure V-17 : Profils de concentration d’oxygène, de carbone et d’hydrogène en fonction de la profondeur, dans le film Y31Ti69 

avant et après analyse in situ à 500 °C 

De manière générale, une forte sorption de tous les éléments légers est détectée, sans atteindre la 

saturation en oxygène. Le Tableau V-5 donne les quantités globales de chaque élément dans le volume. 

Elément 
Concentration avant recuit 

(1015 at.cm2) 

Concentration après recuit 

(1015 at.cm2) 

Y 351 343 

Ti 776 765 

O 65 497 

C 5 54 

H 29 171 

Tableau V-5 : Concentrations atomiques avant et après recuit in situ de l'échantillon Y31Ti69 

Après recuit, la concentration d’hydrogène augmente de 29 à 171.1015 at/cm2 avec 16 % à la surface 

et environ 6 % dans le volume (Figure V-17). Le film absorbe donc de l’hydrogène pendant le recuit. 

Néanmoins, il est impossible à ce stade de déterminer une cinétique de sorption de l’hydrogène 

puisque la technique ERDA ne peut pas être réalisée en recuit in situ au pelletron du laboratoire 

CEMHTI. 

Par ailleurs, nous constatons après recuit un contenu en oxygène plus faible en surface que dans le 

cœur, contrairement au film non recuit. Il se pourrait que cela soit dû à la présence de carbone et 

d’hydrogène donc une compétition entre les éléments et la formation d'hydrures, de carbures et/ou 

l'empoisonnement des sites de sorption par le carbone et l'hydrogène. 

Aussi, nous constatons une baisse de concentration d’oxygène à l’interface entre le film getter et 

le substrat. La raison de ce gradient n’est pas très claire, il se pourrait que la microstructure du film 
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soit plus dense dans cette zone, qui représente les premiers instants de dépôt de l’alliage et donc un 

coefficient de diffusion de l’oxygène plus faible. 

6.2. Phase 1, de 143 à 233 °C : diffusion d’oxygène et de carbone 

Palier à 143 °C 

Durant le palier de température à 143 °C réalisé avant le recuit dynamique, une série de mesures à 

3 µC est effectuée. Cette opération a pour premier objectif de faire dégazer le système avant activation 

des films getter. 

Si aucune sorption d’oxygène n’est détectée avant 233 °C, les 3 profils en profondeur de l’oxygène 

extraits pendant le palier à 143 °C révèlent que la diffusion de l’oxygène est effective à très basse 

température (Figure V-18). 

 
Figure V-18 : Ajustement des profils de diffusion de l’oxygène à trois temps de mesure par la fonction erreur complémentaire 

pendant l’isotherme à 143 °C 

A partir des équations de diffusion de la loi de Fick exprimées dans le Chapitre II, nous ajustons les 

profils de concentration de l’oxygène à ces trois temps de mesures par la fonction erreur 

complémentaire 𝑒𝑟𝑓𝑐(𝑥, 𝐷, 𝑡). Nous en déduisons la longueur de diffusion 𝐿 pour chaque temps 𝑡 à 

température fixée. La pente de la courbe de tendance des points expérimentaux 𝐿2 en fonction de 𝑡 

nous permet d’en déduire le coefficient de diffusion 𝐷 (Figure V-19). 
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Figure V-19 : Longueur de diffusion de l’oxygène en fonction du temps pendant une isotherme à 143 °C 

La valeur du coefficient de diffusion de l’oxygène pour l’alliage Y31Ti69 à la température de 143 °C 

mesuré expérimentalement est de 8,5.10-14 (± 1,5) cm2/s. 

Dans la littérature, il y a peu de données de coefficient de diffusion de l’oxygène dans l’yttrium et 

les mesures disponibles ont été réalisées à des températures élevées (≥ 900 °C) [Car66, Bor64, Kur97] 

(Figure V-20). La bibliographie est plus riche concernant la diffusion de l’oxygène dans le titane, e. g. 

les mesures de diffusion par F. L. Bregolin et al. [Bre07] sur le titane polycristallin ou encore V. B. 

Vykhodets et al. [Vyk89]. Une comparaison (Figure V-20) entre ces exemples de la littérature et notre 

évaluation du coefficient de diffusion de Y31Ti69 montre que le coefficient mesuré est très supérieur à 

ceux mesurés par F. L. Bregolin et al. dans le titane, mais le rôle des joints de grains et de la matrice 

reste difficile à établir. La comparaison avec l’yttrium est plus difficile à établir vu le manque de 

données à basse température mais le point correspondant à notre étude se rapproche de la valeur 

extrapolée à partir des autres études à haute température sur l'yttrium. 

 
Figure V-20 : Comparaison du coefficient de diffusion de Y31Ti69 trouvé dans cette étude avec les tendances de coefficients de 

diffusion en fonction de 1000/T pour le titane et l’yttrium 

A la suite du travail exploratoire de cette thèse, la réalisation d’isothermes à différentes 

températures est envisagée afin de mieux comprendre les mécanismes de sorption et de diffusion de 

l’oxygène dans les getters à base d’yttrium. 
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Chauffage de 143 à 233 °C 

Après le palier à 143 °C, où nous avons montré le début de diffusion de l’oxygène, le phénomène 

de diffusion se poursuit (Figure V-21). Jusqu’à 233 °C, nous ne constatons toujours pas d’incorporation 

d’oxygène. Alors qu’au début de l’expérience la première couche de surface contient 15 % d’oxygène 

et seulement 3 % dans le volume, la diffusion a entrainé une diminution de ce gradient de telle sorte 

qu’à 233 °C la première couche ne contient plus que 8 % d’oxygène et environ 4 % dans la dernière 

couche. 

 
Figure V-21 : Profils en profondeur d'oxygène en fonction de la température, dans le film Y31Ti69 pendant la Phase 1 

L’étude des profils de concentration du carbone (Figure V-22) nous amène aux mêmes conclusions. 

Une diminution du gradient de concentration est constatée, i. e. une diminution de la concentration 

dans les couches de surface et une augmentation dans le volume. Une fois encore, la quantité de 

carbone absorbé reste stable, i. e. après retrait du carbone de contamination du faisceau. Nous 

rappelons que la faible résolution en profondeur de la réaction 12C(d,p0)13C ne permet pas de simuler 

avec la même épaisseur de couche que pour l’oxygène. Ainsi le carbone est simulé par lot de deux 

couches identiques. 

 
Figure V-22 : Profils en profondeur de carbone en fonction de la température, dans le film Y31Ti69 pendant la Phase 1 

6.3. Phase 2, de 233 à 357 °C : forte sorption d’oxygène et de carbone 

A partir de 233 °C, il n’y a plus seulement diffusion de l’oxygène et du carbone dans le volume mais 

également une augmentation de la quantité de ces atomes. Nous pouvons le constater notamment 

dans le cas de l’oxygène où la concentration en surface reste à peu près constante entre 233 et 253 °C, 

tandis qu’elle augmente en profondeur. En conséquence, le gradient de concentration diminue jusqu’à 

s’annuler à 253 °C (Figure V-23). Cela qui indique que la diffusion est très rapide. 
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Figure V-23 : Profils en profondeur d'oxygène en fonction de la température, dans le film Y31Ti69 pendant la Phase 2 

A partir de 264 °C, le film continue à absorber de l'oxygène. La concentration en oxygène augmente 

de manière homogène dans toute la profondeur du film. Nous constatons par ailleurs que malgré une 

incorporation en surface rapide, le gradient de concentration reste nul. Nous proposons deux 

hypothèses qui permettraient d’expliquer ce phénomène : 

- Sorption de surface : le coefficient de diffusion de l’oxygène est suffisamment élevé pour annuler 

le gradient de concentration malgré une forte sorption de l’oxygène. Toute molécule absorbée en 

surface migre immédiatement dans le volume. 

- Sorption de volume : la sorption est effective partout dans le volume via des porosités ouvertes, 

des craquelures de la microstructrure colonnaire du film (cette hypothèse nous paraît moins probable). 

Dans le cas du carbone en revanche, le gradient de concentration ne s’annule pas (Figure V-24). 

Cela n'empêche pas néanmoins une large sorption du carbone. Elle se fait principalement dans la 

première couche de surface (de résolution 300.1015 at/cm2, soit environ 45 nm), entre 264 et 316 °C. 

 
Figure V-24 : Profils en profondeur de carbone en fonction de la température, dans le film Y31Ti69 pendant la Phase 2 

Ceci montre que la diffusion du carbone dans le matériau est effective mais plus faible que pour 

l’oxygène. La sorption massive d’oxygène nous incite également à nous poser la question de l’effet 

poison entre les espèces, c’est-à-dire que la diffusion et la sorption de carbone pourrait être différente 

si la source d’oxygène était absente. 

A plus haute température, à partir de 327 °C, nous constatons un léger gradient d’oxygène en 

surface (Figure V-25). Ce gradient disparaît à 357 °C. Or le maximum de vitesse de sorption a été 

observé entre 316 et 337 °C. Ainsi, à cet instant l’oxygène s’accumule dans les 30 premiers nanomètres 

car la vitesse de sorption est supérieure à la vitesse de migration de l’oxygène dans le volume. Ceci 

nous conduit à penser que l’incorporation se fait principalement en surface et non en volume, comme 

discuté précédemment. 
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Figure V-25 : Profils en profondeur d’oxygène et carbone, dans le film Y31Ti69 pendant la Phase 2 entre 316 et 357 °C 

La comparaison des profils en profondeur du carbone obtenus entre 316 et 357 °C montre une 

incorporation et une diffusion plus marquée qu’auparavant. Néanmoins, l’incorporation est difficile et 

le carbone ne diffuse pas jusqu’au fond du film avant 357 °C. 

6.4. Phase 3, de 357 à 427 °C : très faible sorption d’oxygène et de 

carbone 

Entre 357 et 427 °C, la quantité d’oxygène dans le film atteint un plateau (Figure V-26). De même, 

la quantité de carbone dans le film est relativement stable, malgré une dispersion quelque peu 

chaotique qui empêche de déduire une véritable tendance en fonction de la température et du temps. 

 
Figure V-26 : Profils en profondeur d’oxygène et carbone, dans le film Y31Ti69 pendant la Phase 3 entre 357 et 427 °C 

Cette phase de sorption intervient alors que le film est encore loin de la limite théorique de 

saturation, notamment en comparaison avec les niveaux d’oxygène détectés dans ces mêmes films 

après recuits ex situ sous flux d’argon. 

Plusieurs hypothèses sont proposées pour expliquer cette saturation : 

1/ Equilibre thermodynamique entre le film et l’atmosphère de recuit 

Le matériau est saturé en oxygène avec un maximum de concentration à 25 %. Autrement dit, un 

équilibre thermodynamique se crée entre le solide et le gaz, plus précisément les espèces gazeuses 

oxygénées. Le profil en profondeur d’oxygène sur un échantillon identique recuit ex situ à une 

température de 350 °C pendant une heure révélait une concentration en oxygène de 50 %. Dans le cas 

de ce recuit ex situ, un autre équilibre thermodynamique entre le solide et le gaz était atteint lors du 

recuit avec certainement une pression partielle d’oxygène plus importante. A noter que le plateau de 

saturation en oxygène est accompagné par un plateau de saturation en carbone, ce qui voudrait dire 
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que les équilibres thermodynamiques de chaque élément seraient atteints à la même température, ce 

qui est peu probable. 

Cette valeur de 25 % d’oxygène peut ainsi représenter une limite de solubilité de l’oxygène dans la 

matrice Y31Ti69 dans nos conditions de recuit. Pour déterminer si l’oxygène est dissous ou forme un 

oxyde (plutôt avec l’yttrium, le titane ou hybride) nous envisageons dans l’avenir de procéder à des 

analyses XPS in situ et DRX in situ. 

2/ Formation et/ou croissance d’un film d’oxyde protecteur ou couche de passivation 

La deuxième raison de cette chute de la dynamique de sorption peut être la croissance en épaisseur 

du film d’oxyde natif agissant comme une couche de passivation, i. e. une barrière hermétique à toute 

sorption. En effet, à faible température la diffusion engagée est celle d’oxygène (ou de carbone) dans 

un métal (grains d’yttrium, de titane ou d’alliage). Tandis qu’à haute température, après une 

incorporation déjà massive d’oxygène, la diffusion engagée est celle d’oxygène (ou de carbone) dans 

un oxyde homogène, vraisemblablement plus difficile. 

Encore une fois, les analyses XPS in situ permettraient d’en savoir plus en établissant la chimie de 

surface du matériau getter en fonction de la température, pour différentes atmosphères contrôlées. 

Des analyses de DRX in situ pourraient aussi nous renseigner sur l’oxyde formé en surface. 

3/ Effet poison de H 

La question de l’effet poison de l’hydrogène sur la sorption de l’oxygène se pose, car à 500 °C la 

concentration en hydrogène est de 16 % atomique en surface (Figure V-17) pour une concentration en 

oxygène de 21 %. Cet effet poison serait effectif également pour le carbone car la Phase 3 de quasi-

saturation en oxygène est accompagné par une saturation en carbone dans le film. 

4/ Activation multiple 

La quantité d’oxygène limite de 25 % pourrait venir de l’oxydation de l’une des phases métalliques 

(YTiO3 d’après la DRX). La ou les phase(s) métalliques restantes non oxydées pourraient ainsi s’activer 

à plus haute température car elles seraient d’une autre composition (Y en Y2O3 ou Ti en TiO2 par 

exemple). 

La réalisation de DRX in situ semble indispensable pour connaître les phases d’oxydes formés et 

leur ordre d’apparition pendant l’analyse. Cela permettrai de voir si l’on pourrait établir un lien entre 

la formation d’oxydes cristallins et la succession des phases de sorption. Aussi, pour identifier la 

localisation de l’oxygène sur les grains, nous envisageons de réaliser des mesures TEM. Cela permettrai 

d’identifier la structure 2D des grains et joints de grains et connaître la distribution des métaux dans 

la matière. 

6.5. Phase 4, au-delà de 427 °C : reprise de sorption d’oxygène et de 

carbone 

Durant la Phase 4, l’éblouissement du détecteur par le rayonnement du four ne permet pas d’établir 

les profils de concentration. En effet, cette luminescence occasionne un fort bruit se traduisant par un 

décalage du spectre de plus en plus important vers les basses énergies. Le spectre étant ainsi glissant 

pendant l’acquisition, il est impossible de rectifier la position des énergies des particules détectées et 

donc d’extraire un profil de concentration des éléments légers dans le film. Néanmoins, le nombre de 

coups dans la zone d’intérêt reste valide pour déterminer la sorption du film à haute température. 
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Ainsi, pour cette interprétation, nous devons nous baser sur les seules courbes de sorption (Figure 

V-16). Plusieurs interprétations peuvent être développées pour expliquer la reprise de sorption, nous 

discutons également les hypothèses précédentes proposées pour la Phase 3 : 

1/ Equilibre thermodynamique entre le film et l’atmosphère de recuit 

Une reprise de sorption serait le signe d’une modification de l’environnement chimique gazeux à la 

surface du NEG, i. e. une augmentation des pressions partielles des espèces gazeuses contenant de 

l’oxygène et/ou du carbone qui serait liée à la désorption des parois ou des éléments proches de la 

surface de l’échantillon. Cette hypothèse peut être remise en cause, car la Phase 4 n’est pas observé 

aux mêmes températures pour chaque échantillon, voire non observé pour l’alliage Y89Al11 (Figure 

V-12). 

2/ Formation et/ou croissance d’un film d’oxyde protecteur ou couche de passivation 

A haute température, le rôle protecteur de la couche d’oxyde peut être partiellement perdu par la 

perte de la cohésion de la couche d’oxyde à son interface avec le métal, due à la dilatation différentielle 

du métal et de l’oxyde ainsi qu’aux contraintes du film. Cela conduirait donc à un craquèlement 

permettant une deuxième sorption. A 500 °C, la concentration maximale en oxygène est de 32 %, ceci 

corroborerait la perte progressive du rôle protecteur de la couche d’oxyde. 

3/ Effet poison de H 

Nous n’avons pas d’information sur la sorption d’hydrogène entre 427 °C et 500 °C car le détecteur 

devient aveugle pour la mesure de profils de Y, Ti, O et C et donc aveugle pour la quantification de la 

sorption d’hydrogène. Cette hypothèse nous paraît peu probable, car la sorption d’hydrogène est 

amorcée vers 370 °C, i. e. au milieu de la Phase 3 (de 357 à 427 °C) et non pas à 427 °C. 

4/ Activation multiple 

Une activation multiple reste l’une des hypothèses privilégiées. Elle expliquerait notamment 

pourquoi ce phénomène n’est pas visible pour Y89Al11, car la DRX n’identifie aucun oxyde d’aluminium 

ou d’yttrium-aluminium. En revanche, il discerne des phases de YVO3 ou YTiO3 d’une part et de Y2O3 

d’autre part pour les deux matériaux présentant des Phases 3 et 4 de sorption. 

5/ Effet de la microstructure 

Enfin, nous émettons l’hypothèse d’une modification de la microstructure expliquant la formation 

de cette phase de sorption. La diffusion se manifestant différemment au niveau des joints de grains ou 

dans les grains, une modification de la microstructure pourrait réenclencher la sorption. Par ailleurs, 

deux cinétiques de diffusion peuvent également coexister, l’une relative à la diffusion inter-granulaire 

responsable de la Phase 2, l’autre par diffusion dans les grains (intra-granulaire) occasionnant la Phase 

4 de reprise de sorption à haute température. Mais cela ne serait possible que pour une cinétique de 

diffusion de Harrison de type B ou C (voir Chapitre II - 4.1.2). 

Les analyses DRX effectuées précédemment sur les recuits ex situ ne nous permettent pas 

d’identifier précisément ni de comprendre pour l’instant ces modifications en fonction de la 

température puisque les conditions du traitement thermique sont très différentes des conditions 

standards d’activation des getters. Mais les analyses de diffraction des rayons X in situ envisagées pour 

la suite permettraient au même titre que les IBA in situ d’identifier les cinétiques de formation et 

modification des phases cristallines métalliques et oxydées. 
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7. Microstructure après recuit in situ 

Après analyse par NRA in situ en temps réel, certains échantillons d’alliages ont été étudiés par 

diffraction des rayons X. Les diffractogrammes de ces échantillons sont exposés en Figure V-27. 

 
Figure V-27 : DRX avant et après recuit in situ, des films Y44Zr47Al8, Y43V57 et Y31Ti69 

Nous observons pour tous les échantillons l’apparition du pic 222 Y2O3 prouvant la formation d’un 

oxyde pendant le recuit. La largeur de ce pic et son intensité indique que cette phase existe sous forme 

de nanocristaux de faibles dimensions et orientés selon l’axe c vertical. Par ailleurs, pour les alliages 

Y43V57 et Y31Ti69, la phase d’oxyde hybride cristallin (YVO3 et YTiO3 respectivement) a été détectée en 

quantités plus importantes. 

En revanche, on ne trouve aucune phase d’hydrure cristallisée n’est détectée. Il semble donc très 

probable que l’hydrogène soit présent dans le film par incursion dans les sites interstitiels. 

Nous pouvons aussi remarquer la présence de pics métalliques (002 Zr et 110 V), ce qui montre que 

c’est l’oxydation de l’yttrium qui est privilégiée et que les métaux associés à l’yttrium cristallisent. Cette 

distribution en grains métalliques d’oxyde d’une part et de métal d’autre part tend à expliquer 

l’apparition des Phases 3 et 4 de sorption par l’existence de plusieurs activations liées chacune à un 

composé dans le film. 

8. Conclusion du Chapitre V 

Ainsi, les analyses in situ en temps réel ont apporté à ce travail de nombreuses informations 

complémentaires. En effet, par les mesures électriques in situ, nous pouvons évaluer de façon rapide 

et qualitative une tendance de sorption à l’oxygène mais ce sont de mesures globales, dépendant de 

nombreux paramètres : température, microstructure, oxydation, diffusion, hydrogénation, contact 

électrique, résistivité initiale des métaux, épaisseur du film, contaminations, etc. 
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En revanche, les analyses par faisceau d’ions permettent d'avoir une information relativement 

précise sur la composition chimique du film et leur utilisation de façon dynamique nous a permis 

d’identifier des tendances de sorption au cours de la montée en température. Ce travail sera complété 

par des analyses d’isothermes réalisées aux températures d’intérêt, proches de la température 

d’activation. Ce travail doit également être complété par l'analyse d'autres alliages qui ont présenté 

des comportements de sorption intéressant après recuit ex situ. 
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Dans ce travail de recherche, nous nous sommes intéressés à un nouveau matériau pour la 

réalisation de films getter pour l’encapsulation de MEMS sous vide : l’yttrium. Des couches minces de 

cette terre rare et d’alliages d’yttrium (Y-Al, Y-Zr, Y-V, Y-Ti) déposées par co-évaporation sous ultravide 

(< 10-8 mbar) ont été étudiées. L’ensemble de ce travail est très exploratoire, car l’yttrium est méconnu 

dans ce domaine d’application. Dans un premier temps, il nous a fallu donc réaliser une étude du 

vieillissement et de la stabilité de ces nouveaux matériaux. Puis des analyses physico-chimiques ont 

été réalisées après un traitement thermique à différentes températures simulant l’étape de soudure 

de l’encapsulation. Enfin, des études permettant une meilleure compréhension des phénomènes de 

diffusion, adsorption, absorption pendant l’activation des films ont étés entreprises. 

Nous avons pu constater en premier lieu que l’yttrium est un excellent matériau getter (Tableau C-

1). Sa température d’activation pour un traitement thermique d’une heure semble comparable aux 

matériaux getter actuels (< 300 °C) et sa capacité de sorption est importante : O/M = 1,5 à 300 °C, signe 

d’une oxydation complète du film après recuit ex situ. Néanmoins, l’oxyde d’yttrium (Y2O3) formé à la 

surface du film à température ambiante ne joue pas de rôle de barrière d’oxydation. Ainsi, le film 

continue à s’oxyder sur une grande épaisseur pendant plusieurs semaines s’il n’est pas rapidement 

placé dans des conditions de conservation strictes. Les mesures de suivi de la résistance à l’air d’un 

film d’yttrium ont montré une variation de résistance de l’ordre de 25 % en une semaine, 33 % en un 

mois et 100 % au bout d’un an. Allier l’yttrium avec des métaux de transition a permis d’augmenter la 

stabilité du film à l’air ambiant (Tableau C-1). La variation de résistance est quasi nulle pour Y44Zr47Al8 

et Y31Ti69 et de l’ordre de 2 % pour Y44V57 en un mois, inférieure à 25 % au bout d’un an. De plus, la 

capacité de sorption de l’oxygène a été maintenue constante par rapport à l’yttrium. L’étude de la 

microstructure a permis de montrer que les alliages Y17Zr78Al5, Y44Zr47Al8 et Y71Zr22Al7 forment des 

solutions solides cristallines par substitution. Au contraire, les alliages d’yttrium avec le vanadium et 

le titane forment des grains amorphes ou aux domaines cristallins très petits de l’un des métaux. Dans 

tous les cas la structure est colonnaire et texturée et la taille des grains est inférieure à 50 nm. 

L’existence de domaines nanocristallins permet une meilleure diffusion de l’oxygène à basse 

température. La sorption d’oxygène, à basse température, semble globalement plus favorable lorsque 

le taux d’yttrium dans le film est plus important. 

  Y Y-Al Y-V Y-Ti Y-Zr 

 Stabilité – – – + + + + + + + + 

Ex situ 

Température d’activation + + + + + + + + 

Sorption O + + + – + + + + + 

Sorption H + + + + + – – – + + + 

In situ 
Température d’activation  – + + + + + – – – 

Sorption O  + + + + + + – 

 Structure 
Cristallisée : 

Y (hcp) 

Cristallisée : 

Y (hcp) 

Biphase : 

Y (hcp) 

+ V (cfc) 

Biphase : 

Y (hcp) 

+ Ti (hcp) 

Cristallisée : 

Y-Zr (hcp) 

Tableau C-1 : Comparaison globale des caractéristiques des films d’yttrium et d’alliages étudiés pendant la thèse 

Parmi les alliages étudiés, notre travail s’est concentré sur les alliages Y-Ti. L’un d’eux (Y31Ti69) a 

notamment été étudié de manière plus détaillée par NRA in situ en temps réel. Cette analyse a permis 

de mettre en évidence 4 phases : 1) diffusion, 2) sorption, 3) arrêt de sorption, 4) reprise de sorption. 

Cette double température d’activation a pu être observée à l’aide de plusieurs techniques dans 
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différentes conditions de mesures, indiquant une microstructure caractérisée par des grains d’yttrium 

et de titane. Par ailleurs, durant la Phase 1, de diffusion à température constante, un coefficient de 

diffusion effectif a pu être calculé, indiquant une diffusion particulièrement importante pour une 

température aussi faible (~ 140 °C) : de l’ordre de 8.10-14 cm2/s. Cet alliage possède, dans les conditions 

de cette technique, une température d’activation de l’ordre de 250 °C, soit plus basse que les getters 

actuels (~ 300 °C). Un autre alliage a également attiré notre attention durant cette étude : Y43V57. Ce 

matériau aurait, d’après la NRA in situ, une température d’activation de 230 °C environ, ce qui 

constitue un résultat très prometteur pour l’encapsulation à basse température d’activation. 

Des résultats préliminaires obtenus par ERDA montrent que de grandes quantités d’hydrogène sont 

contenues dans l’yttrium et Y89Al11 après un traitement thermique. Le maximum de sorption en 

hydrogène est obtenu à 300 °C et est d’environ 560.1015 at/cm2 d’hydrogène absorbés pour Y89Al11, 

soit H/M = 1,4 environ. Cette capacité de sorption est donc supérieure de plusieurs ordres de grandeur 

aux quantités qu’il est possible de retrouver dans une cavité à une pression initiale inférieure au 

millibar. La quantité d’hydrogène dans les alliages Y31Ti69 et Y43V57 après traitement thermique a 

également été étudiée mais elle est très faible, voire inférieure à la quantité dans le film avant recuit. 

Perspectives 

L’étude réalisée ici ne constitue qu’une première approche sur les matériaux getter à base 

d’yttrium. Il faut notamment améliorer la compréhension de la diffusion de l’oxygène et de 

l’hydrogène dans ces films nanostructurés. Plusieurs axes de recherche méritent des 

approfondissements ou de études complémentaires. Nous tentons ici d’en extraire les principaux, sans 

toutefois leur attribuer un ordre d’importance ou en réaliser une liste exhaustive : 

1/ Modélisation 

Nous souhaitons par la suite extraire les coefficients de diffusion de l’oxygène dans les alliages 

d’yttrium déposés en film mince et rapprocher les mesures expérimentales de modélisations 2D de la 

diffusion par les grains et joints de grains. La taille des grains pourrait être contrôlée 

expérimentalement par chauffage pendant le dépôt. 

2/ Matériaux 

Les compositions étudiées jusqu’ici montrent toutes un intérêt mais seuls quelques alliages ont pu 

être étudiés, il faut élargir le spectre de ces compositions pour mieux appréhender l’influence de 

l’élément allié à l’yttrium. 

Par ailleurs, nous souhaitons réaliser par co-évaporation l’alliage Ti-Zr-V, un alliage étudié pour ses 

applications dans les accélérateurs, puis comparer ses propriétés dans nos conditions de synthèse aux 

NEG d’yttrium et à base d’yttrium. 

A plus long terme, après maîtrise du rôle de chaque élément, il serait intéressant de réaliser des 

alliages ternaires à base d’yttrium (Y-Ti-V, Y-Ti-Zr, Y-Zr-V). Aussi, l’utilisation de nouveaux éléments en 

faible quantité pourrait être envisagée dans les NEG à base d’yttrium (Hf ou Sc par exemple). 

3/ Gaz 

La dépendance de la sorption en fonction de l’atmosphère est l’un des éléments essentiels dans 

l’étude des getters. Nous utiliserons le bâti ultravide de caractérisation des getters pour une étude 

complète de sorption sous différents gaz des matériaux réalisés (sous H2, CO, CO2, N2, O2, Air sec). 
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Par ailleurs, nous prévoyons de réaliser l’étude de sorption sous gaz marqués isotopiques par IBA 

in situ en temps réel. L’utilisation de ces gaz permettrait de dissocier la sorption de nouvelles espèces 

et la diffusion des impuretés de la couche d’oxyde de surface (utilisation de 18O2 et D2). 

4/ Structure 

Enfin, des études plus poussées pour la compréhension des phénomènes de modification 

structurale pendant l’activation des films doivent être réalisées telle que la réalisation de mesures de 

diffraction des rayons X in situ en temps réel. Enfin, d’autres analyses pourraient être envisagées 

comme la Microscopie Electronique en Transmission ou encore l'analyse thermogravimétrique qui 

permettrait de mesurer la variation de masse d'un échantillon pendant son activation. 

5/ Intégration 

Par ailleurs, en marge du travail réalisé pour la thèse, des intégrations de films minces d’alliage 

d’yttrium et de titane ont eu lieu dans des produits industriels. Les résultats préliminaires de ces 

mesures, réalisées sur les microdispositifs après scellement, ont montré l’efficacité de ces films lors 

d’encapsulations à 250 °C et 300 °C. Des pressions résiduelles après scellement inférieures à 10-2 mbar 

ont été obtenues. Cela confirme que les films getters à base d’yttrium sont bien fonctionnels en 

conditions réelles d’encapsulation et montre leur intérêt industriel. A l’avenir, des essais avec d’autres 

compositions d’alliages seront réalisés. 
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Liste des particules et rayonnements : 

 Particule alpha, noyau d’hélium (ion 4He2+), particule accélérée (4He1+ ou 4He2+) et 

détectée en RBS/NRA 

 Particule bêta - (e-), rayonnement ionisant produit en IBA 

 Particule bêta + (e+), rayonnement ionisant produit et détectée indirectement après son 

annihilation avec un électron en CPAA 

 Photon gamma ou rayon gamma, rayonnement ionisant détecté en PIGE 

d Deuton (ou deutéron), noyau de deutérium (ion D+), particule accélérée en analyses par 

faisceau d’ions et détectée en RBS/NRA 

e- Électron 

n Neutron 

p Proton, noyau d’hydrogène (ion H+), particule accélérée en analyses par faisceau d’ions et 

détectée en RBS/NRA 

X Photon X ou rayon X, rayonnement ionisant produit et utilisé en DRX, EDX, XPS, PIXE, … 

 

Liste des sigles et acronymes : 

BET Technique d’analyse par la méthode Brunauer, Emmett et Teller, la théorie BET est une 

théorie sur d’adsorption physique des molécules de gaz sur une surface solide 

C2C Chip-to-Chip (Puce sur Puce), scellement d’une puce sur une autre 

C2N Centre de Nanosciences et de Nanotechnologies 

C2W Chip-to-Wafer (Puce sur Wafer), scellement d’une puce sur un wafer 

CEMHTI Conditions Extrêmes et Matériaux : Haute Température et Irradiation 

cfc cubique faces centrées 

CMOS Complementary Metal Oxide Semi-conductor (Technologie de composants électroniques) 

CNRS Centre National de la Recherche Scientifique 

CPAA Charged Particles Activation Analysis (Analyse par Activation de Particules Chargées) 

DIADDHEM DIspositif d’Analyse de la Diffusion du Deutérium et de l’HElium dans les Matériaux (Voie 

n°3 du Pelletron du CEMHTI utilisée pour les analyses NRA in situ) 

DRX Diffraction des Rayons X 

DTS Désorption Thermique Stimulée 
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EDX Energy-Dispersive X-Ray spectrometry (spectroscopie des Rayons X Dispersive en Énergie) 

EOBE Ecole doctorale n°575 EOBE : Electrical, Optical, Bio-physics and Engineering 

ERDA Elastic Recoil Detection Analysis (Analyse de Détection de Recul Élastique) 

fcc faces centered cubic (cubique faces centrées) 

hcp hexagonal closely packed (hexagonal compact) 

IBA Ion Beam Analysis (Analyse par Faisceau d’Ions) 

IBIC Ion Beam Implantation and Channeling (voie n°5 du Pelletron du CEMHTI utulisée pour 

les analyses RBS, NRA et ERDA ex situ) 

IEF Institut d’Electronique Fondamentale (Ancien Laboratoire de notre équipe, avant création 

du C2N) 

IM2NP Institut Matériaux Microélectronique Nanosciences de Provence 

IR InfraRouge 

Langmuir Langmuir (L) : unité de mesure utilisée en vide, désigne une quantité exposée. La 

définition d’1 L est l’exposition à 10-6 Torr pendant 1 seconde. 

MCA Multi Channel Analyzer (Analyseur MultiCanal) 

MEB Microscope Électronique à Balayage 

MEBHR Microscope Électronique à Balayage Haute Résolution 

MEMS Micro-Electronical-Mechanical System (MicroSystème ÉlectroMécanique) 

MOEMS Micro-Optical-Electronical-Mechanical System (MicroSystème Opto-ÉlectroMécanique) 

NEG Non Evaporable Getter (Getter Non-Évaporable) 

NR Non Recuit 

NRA Nuclear Reaction Analysis (Analyse par Réactions Nucléaires) 

P0 Pression ambiante (1 bar) 

PIGE Particles Induced Gamma-rays Emission (Emission de rayons Gamma Induits par faisceau 

de Particules) 

PIPS Passivated Implanted Planar Silicon, Détecteur utilisé en IBA 

PIXE Particles Induced X-rays Emission (Emission de rayons X Induits par faisceau de Particules) 

PVD Physical Vapor Deposition (Dépôt Physique par phase Vapeur) 

RBS Rutherford Backscattering Spectroscopy (Spectroscopie de Rétrodiffusion de Rutherford) 

RGA Residual Gas Analysis (Analyse Résiduelle de Gaz), type de spectrométrie de masse pour 

l’analyse de la composition en basse pression 

ROI Region Of Interest (Région/Zone d’Intérêt) 

SOI Silicon On Insulator (Silicium Sur Isolant) 
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T0 Température ambiante (20 °C) 

Ta Température d’activation 

TSV Through Silicon Vias (Vias à Travers Silicium) 

UHV Ultra High Vacuum (Ultra Haut Vide ou couramment : Ultravide), domaine du vide pour 

les pressions inférieures à 10-9 mbar 

VIA Vertical Interconnect Access (Accès d’Interconnexion Vertical) 

W2W Wafer-to-Wafer (Wafer sur Wafer), scellement d’un wafer sur un wafer 

WLP Wafer-Level Packaging (Packaging au Niveau du Wafer) 

XPS X-ray Photo-electron Spectroscopy (Spectrométrie de Photoélectrons induits par rayons 

X) 
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Annexe 1 : Interactions entre particules et 
électrons 
 

Différents types d’interactions peuvent survenir entre une particule (ou un rayonnement) incident 

et les électrons d’un atome cible. Ces interactions sont à l’origine de divers signaux, qui dans 

différentes circonstances peuvent être collectés et nous renseigner sur la nature de la cible, 

connaissant parfaitement la particule ou le rayonnement incident. De ce fait, ces interactions sont la 

base de diverses techniques d’analyse. 

Diffusion/Rétrodiffusion 

La diffusion d’une particule incidente telle qu’un électron ou un ion résulte d’une déviation de sa 

trajectoire lorsque celle-ci s’approche du noyau de la cible, à potentiel électrostatique. Lorsque la 

diffusion permet un retour de la particule incidente ( > 90°), on parle de rétrodiffusion (Figure A-1). 

Ce type d’interaction est principalement utilisée en analyses par faisceau d’ions (RBS), mais c’est aussi 

le type d’électrons collectés par le mode de mesure BSE en microscopie électronique à balayage. 

L’énergie perdue lors de la rétrodiffusion est dépendante de la nature de l’atome cible, permettant 

ainsi de l’identifier, pour les deux techniques citées précédemment. 

 
Figure A-1 : Rétrodiffusion d’une particule incidente 

Emission d’électron secondaire/de photoélectron 

Sous l’effet d’un électron incident, d’un rayonnement incident ou d’un ion incident, un électron (de 

valence ou de cœur) peut être éjecté. Lors de l’utilisation d’électrons comme particules incidentes, 

l’électron éjecté est appelé électron secondaire. Si le rayonnement incident utilisé est 

électromagnétique (X par exemple), on parlera de photoélectron produit par effet photoélectrique. 

Les électrons secondaires peuvent être utilisés par exemple en microscopie électronique à 

balayage, pour former une image de la surface d’un échantillon balayée par un faisceau d’électrons. 

L’énergie des électrons rétrodiffusé et secondaires est différente, en polarisant une grille devant le 

détecteur il est donc possible d’attirer ou repousser les électrons secondaires et ainsi choisir le type 

d’électrons collectés pour former l’image. Les électrons secondaires donneront une information sur la 
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topologie de surface de l’échantillon tandis que les électrons rétrodiffusés (mode BSE), dont l’énergie 

est différente selon l’élément diffusant donneront une information de composition chimique. 

 
Figure A-2 : Emission d’électron secondaire 

Les photoélectrons provenant des couches de cœur peuvent être utilisés en XPS. Leur énergie est 

caractéristique non seulement de l’élément mais aussi de la couche dont ils ont été arrachés. Selon le 

type de liaison de l’atome, le spectre énergétique des photoélectrons pourra même être légèrement 

modifié. L’XPS permet ainsi de détecter le degré d’oxydation de l’atome. 

Emission de rayonnement électromagnétique 

Après ionisation d’un atome, la lacune électronique sera naturellement comblée. Différents types 

de phénomène peuvent alors se produire. Le plus simple sera le déplacement d’un électron de couche 

supérieure. Cela génèrera l’émission d’un photon d’énergie 𝐸 = ℎ𝜈. La connaissance des niveaux 

d’énergie permet de prédire le spectre de transition de chaque élément permet. Par acquisition du 

spectre d’émission X sous faisceau d’électrons, il est donc possible de déterminer la composition 

chimique d’un échantillon. C’est ce qui est fait avec la technique EDX par exemple, utilisée sur MEB. 

Malheureusement, de nombreux niveaux d’énergie se superposent, ce qui en fait une technique 

difficile à dépouiller (notamment pour des échantillons inconnus). 

 
Figure A-3 : Emission de photon X 

Le signal détecté par EDX est spécifique de l’élément et de la transition entre les deux couches de 

l’électron subissant la désexcitation. 

Emission d’électron Auger 

Lorsque le rayonnement X émis rencontre un autre électron, celui-ci peut l’absorber et être éjecté 

du fait de son excitation. C’est un électron Auger. De tels électrons ont une distance de parcours dans 

les matériaux extrêmement faible. Ainsi, la spectrométrie Auger (qui détecte ce type d’électrons) est 

une technique d’analyse d’extrême surface de la composition chimique d’un matériau. Seuls le 
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électrons Auger provenant des premières couches atomiques de surface sont détectés. Les signaux 

Auger sont visibles aussi en XPS mais comportent un spectre énergétique bien différent. 

 
Figure A-4 : Emission d’électron Auger 

Le signal détecté identifie à la fois le type d’atome cible mais aussi les couches de la transition 

électronique et de l’émission Auger. 
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Annexe 2 : Interactions ions-matière 
 

Durant son parcours, l’ion d’énergie de l’ordre du MeV rencontre des atomes de la matière et subit 

donc de nombreuses collisions inélastiques (électroniques) et de façon plus sporadique des collisions 

élastiques (nucléaires). Le troisième type de collision est la capture du noyau incident par le noyau 

cible pour former un noyau composé. La probabilité de collision électronique, nucléaire ou de capture 

est directement liée à la distance d’approche (ou distance d’impact) du noyau incident 𝐷𝑚𝑖𝑛 par 

rapport au noyau cible. 

Distance 

de collision 
Type de collision Exemple 

𝐷𝑚𝑖𝑛 ≫ 𝑎 Collision inélastique Figure A-5-i 

𝐷𝑚𝑖𝑛 ≤ 𝑎 Collision élastique Coulombienne (Diffusion Rutherford) Figure A-5-ii 

𝐷𝑚𝑖𝑛 ≪ 𝑎 Interaction avec le potentiel attractif du noyau (Diffusion non-Rutherford) Figure A-5-iii 

𝐷𝑚𝑖𝑛 → 0 Réaction nucléaire Figure A-5-iv 

Tableau A-1 : Type d'interaction ion-matière en fonction de la distance de collision 

 
Figure A-5 : Exemple des différents types de collisions nucléaires possibles d’une particule  sur un atome quelconque 

i) pas d’interaction avec le noyau nucléaire, freinage du l’ion incident, éjection d’électrons possible ; ii) collision élastique 
Coulombienne : diffusion Rutherford (RBS) ; iii) diffusion non-Rutherford ; iv) réaction nucléaire (NRA) 

Nous définissons 𝑎 comme le rayon d’écran de Thomas-Fermi par Firsov [Fir57a] [Fir57b] [Fir58a] 

[Fir58b], s’exprimant ainsi : 

 𝑎 =
0,8853.𝑎0

(𝑍1

1
2+𝑍2

1
2)

2
3⁄
 (A-1) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑎0 : le rayon de Bohr 

 𝑎0 =
ℎ2𝜀0

𝜋𝑚𝑒𝑞2 = 0,529 Å (A-2) 
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Pour imager les probabilités d’une collision par rapport à une autre, nous considérons l’interaction 

d’une particule  (4He2+) d’énergie 2 MeV avec une cible de silicium (Figure A-5). Le rayon atomique 

de l’atome de silicium est de 1,1 Å et la taille du noyau de l’atome de l’ordre du femtomètre 

(0,00001 Å). Il est évident à la vue des dimensions du noyau par rapport à l’atome que la probabilité 

de collisions avec les nuages électroniques est plus grande. Par le calcul, nous établissons que 𝑎(𝛼, 𝑆𝑖), 

le rayon d’écran de Thomas-Fermi dans ce cas vaut 0,15 Å. 

Dès la première couche atomique de silicium, des ions incidents avec 𝐷𝑚𝑖𝑛 ≫ 𝑎 subissent des 

collisions inélastiques (Figure A-5-i) et poursuivent "leur chemin" en subissant d’autres chocs 

électroniques. Une partie des ions, avec une distance d’impact suffisamment proche de l’écran de 

Thomas-Fermi (𝐷𝑚𝑖𝑛 ≤ 𝑎 : Figure A-5-ii), sera principalement diffusée à faible angle ou avec une 

probabilité plus faible, rétrodiffusée, i. e. diffusée à un angle supérieur à 90°. Cette diffusion est 

accompagnée d’une perte d’énergie permettant l’identification de cet atome en RBS (Chapitre III - 

3.3.2). Si 𝐷𝑚𝑖𝑛 ≪ 𝑎, les forces nucléaires rentrent en jeu et nous observons des écarts à la section 

efficace de Rutherford. Enfin, des ions se rapprocheront très près du noyau cible (𝐷𝑚𝑖𝑛 → 0) et une 

réaction nucléaire sera engagée si l’énergie nécessaire est disponible. La réaction nucléaire produit 

l’émission de particules nucléaires (technique NRA) et/ou de rayonnements gamma issus du noyau 

cible s’il se retrouve à état excité ou issus du produit lourd de réactions nucléaires (technique PIGE : 

Particles Induced Gamma-rays Emission). 

Nous définissons la perte d’énergie nucléaire ou pouvoir d’arrêt nucléaire suite à des chocs entre 

noyaux incidents et noyaux cibles ainsi que la perte d’énergie électronique ou pouvoir d’arrêt 

électronique suite à des chocs entre noyaux incidents et électrons de l’atome cible. 

Pouvoir d’arrêt nucléaire 

A faible énergie, une approximation simple consiste à prendre le produit du potentiel de coulomb 

classique 𝑉𝑐 et d’une fonction d’écran 𝜑 qui traduit l’écrantage du noyau (charge positive) par le 

cortège électronique de l’atome (charge négative) : 

 𝑉(𝑟) = 𝑉𝑐(𝑟)𝜑(𝑟) (A-3) 

Pour des chocs proches entre projectile et noyau atomique, le potentiel coulombien 𝑉𝑐(𝑟) est 

appliqué et est valable pour des énergies d’ions incidents importantes. 

 𝑉𝑐(𝑟) =
𝑍1𝑍2

𝑟
𝑒2 (A-4) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑍1, 𝑍2 : le numéro atomique des particules incidente 𝑀1, 𝑍1 et cible 𝑀2, 𝑍2 

Pour des énergies plus faibles et donc des distances d’approches plus grandes, la barrière de 

potentiel créée par les nuages électroniques n’est plus négligeable. 

Plusieurs auteurs ont proposé des modèles simplifiés de fonctions d’écrantage [Lop01]. Il est 

courant d’utiliser la fonction d’écrantage de Thomas-Fermi [Som32] [Mar50] (Equation A-5) pour 

exprimer ce qui devient le potentiel de Thomas-Fermi (Figure A-6, Equation A-6). Plus le potentiel est 

grand, i. e. pour les éléments de fort numéro atomique, plus la répulsion électronique est forte et plus 

la probabilité de rétrodiffusion est grande. Pour être complet, la réaction nucléaire se produit si 

l’énergie de l’ion incident est suffisante pour franchir la barrière de potentiel et la distance d’approche 

minimale. 
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Figure A-6 : Potentiel de Thomas-Fermi en fonction de la distance au noyau 

Potentiel de Thomas-Fermi : 𝑉(𝑟) =
𝑍1𝑍2𝑒2

4𝜋𝜀0𝑟
𝜑(𝑋) (A-5) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝜀0 : la permittivité du vide (8,854 187 82 × 10−12 F.m−1) 

 𝜑(𝑋) = [1 + (
𝑋3

𝛼
)

𝜆

]

−
3

𝜆

 (A-6) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝜆 = 0,8034  

𝛼 = 12
2

3⁄   

𝑋 : la variable réduite 𝑋 =
𝑟

𝑎
, qui rend le potentiel indépendant du numéro atomique 

La fonction d’écran φ (
𝑟

𝑎
) tend vers 1 lorsque la distance 𝑟 entre l’ion et le noyau diminue. 

L’effet d’écran dû à la présence du nuage électronique de l’atome cible diminue la valeur du 

potentiel de coulomb. Les interactions possibles entre ion incident et atome cible seront différentes 

en fonction de la distance à laquelle arrivera le projectile sur l’atome (Tableau A-1, Figure A-5). 

Considérons un choc élastique régi par la mécanique classique. Le principe de la conservation de 

l’énergie et de la quantité de mouvement y est appliqué. Il y a transfert d’énergie de la particule 

incidente conduisant à une perte d’énergie, à une déviation angulaire et à des déplacements d’atomes 

de la cible (défauts et recombinaison de défauts). 

Si l’on néglige l’écrantage des noyaux par les électrons, l’expression du pouvoir d’arrêt nucléaire 

− (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
)

𝑛
 calculée à partir de l’intégrale de la section efficace de collision est la suivante : 

 − (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
)

𝑛
= 𝑁. 2. 𝜋

𝑀1

𝑀2

𝑍1
2𝑍2

2

𝐸
𝑒4 ln (

𝑇𝑚𝑎𝑥

𝑇𝑚𝑖𝑛
) (A-7) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑁 : le nombre d’atomes cibles/cm3 

𝑀1, 𝑀2 : la masse atomique des particules incidente 𝑀1, 𝑍1 et cible 𝑀2, 𝑍2 

𝑇 : l’énergie transmise 
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𝑃𝑜𝑢𝑟 𝑀2 ≫ 𝑀1, i. e. dans la majorité des cas pour la technique RBS, − (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
)

𝑛
∝

ln(𝐸)

𝐸
 est une 

fonction décroissante avec 𝐸. 

La formule du pouvoir d’arrêt nucléaire proposée par J. P. Biersack et intégrée au logiciel SRIM 

[SRIM] est plus réaliste, car elle tient compte du potentiel écranté de Thomas-Fermi [Bie68]. 

Pouvoir d’arrêt électronique 

La description des interactions inélastiques ion-atome est plus complexe et dépend de l’énergie de 

l’ion incident. 

- A forte énergie, l’ion incident est complètement épluché de ses électrons. Il est considéré comme 

un ion de charge ponctuelle Z1e et interagit à travers un potentiel coulombien avec les électrons de la 

cible. La formule de Bethe [Bet33] du pouvoir d’arrêt décrit la perte d’énergie par ionisation d’atomes 

cibles. La perte d’énergie électronique est plus faible lorsque l’énergie augmente. 

 − (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
)

𝑒
∝

ln(𝐸)

𝐸
 est une fonction décroissante avec 𝐸 (A-8) 

- A faible énergie, l’ion possède la plus grande partie de ses électrons. Il y a recouvrement des 

nuages électroniques de l’ion incident et de l’atome cible et formation d’une quasi-molécule. Il y a 

perte d’énergie par réarrangement des niveaux électroniques lors de la formation de la quasi-

molécule. Le pouvoir d’arrêt électronique est alors proportionnel à 𝐸. 

 − (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
)

𝑒
∝ 𝐸 (A-9) 

- Aux énergies intermédiaires (quelques MeV/uma), l’ion incident n’est plus totalement épluché. 

Il y a concurrence entre processus de capture d’électrons par l’ion incident via la cible et son ionisation. 

Le dépôt d’énergie passe par un maximum appelé pic de Bragg, en directe relation avec la charge 

d’équilibre de l’ion incident (Figure A-9). 

Pouvoir d’arrêt total et parcours 

Le pouvoir d’arrêt total de l’ion incident noté 𝑆(𝐸) est défini comme la perte d’énergie par unité 

de longueur en traversant un matériau. L’unité du pouvoir d’arrêt couramment utilisée pour 

l’interprétation des spectres obtenues par les techniques IBA est exprimée en keV/(1015 at/cm2). 

 𝑆(𝐸) = − (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
) (A-10) 

Les pertes d’énergie nucléaire et électronique décrites en partie 3.2.1 du Chapitre III sont 

considérées comme indépendantes et additives. Le pouvoir d’arrêt total est la somme des pouvoirs 

d’arrêt nucléaire 𝑆𝑛 et électronique 𝑆𝑒. 

 𝑆(𝐸) = 𝑆𝑛(𝐸) + 𝑆𝑒(𝐸) (A-11) 

 
Figure A-7 : Perte d'énergie d'un faisceau d'énergie E0 traversant une couche de matériau d'épaisseur X 
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Dans le cas d’une cible d’épaisseur 𝑋 mince telle que considérée dans la Figure A-7, les particules 

incidentes d’énergie 𝐸0 traversant le matériaux cible seront affectées d’une perte d’énergie Δ𝐸 

dépendant de l’épaisseur traversée 𝑋 et du pouvoir d’arrêt total 𝑆(𝐸). 

 Δ𝐸 = 𝑆(𝐸). 𝑋 (A-12) 

Le pouvoir d’arrêt est exprimé en keV/(1015 at/cm2), i. e. de façon indépendante de la densité 

volumique de la cible. Une épaisseur 𝑋 déterminée par les techniques IBA est exprimé en 1015 at/cm2. 

En connaissant la densité 𝜌 en g/cm3 de la cible, nous pouvons calculer la densité d’atomes par unité 

de volume 𝑁𝑣 en at/cm3 avec l’équation suivante (Equation A-13) et donc convertir cette épaisseur du 

système IBA (en 1015 at/cm2) en une épaisseur dans le système métrique (en cm). 

 𝑁𝑣 =
𝑁𝐴.𝜌

𝑀
     𝑒𝑡     𝑋(𝑐𝑚) =

𝑋
(𝑎𝑡/𝑐𝑚2)

𝑁𝑣
 (A-13) 

𝐴𝑣𝑒𝑐 ∶  

𝑁𝐴 : le nombre d’Avogadro (6,022.1023 mol-1) 

𝑀 : la masse atomique (g/mol) 

Au cours de multiples interactions avec des électrons et noyaux, l’ion incident est ralenti et se 

retrouve piégé dans la matière. Nous définissons le parcours projeté moyen 𝑅𝑝(𝐸0) la distance 

d’implantation moyenne de l’ion incident avec une énergie incidente 𝐸0 par l’Equation A-14. 

 𝑅𝑝(𝐸0) = ∫ (
𝑑𝐸

𝑑𝑥
)

−1𝐸0

0
𝑑𝐸 (A-14) 

Logiciel SRIM 

Le logiciel SRIM permet de calculer les pouvoirs d’arrêt électronique et nucléaire ainsi que les 

parcours des ions dans la matrice considérée. Il simule le parcours des ions dans la matière, jusqu’à 

leur implantation. SRIM calcule pour chaque collision l'énergie transférée à l’atome cible. Lors d’une 

interaction entre l’ion et l’atome cible, un atome de recul mis en mouvement peut devenir à son tour 

un projectile. SRIM permet de suivre les projectiles (ion incident ou noyau de recul) de façon 

individuelle jusqu'à ce que leur énergie devienne insuffisante pour le déplacement d’atome cible de 

son site et créer une lacune. 

 
Figure A-8 : Simulation de Monte-Carlo par le logiciel SRIM du parcours projeté des ions  de 2 MeV dans une cible d’yttrium 
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Par exemple, pour un faisceau d’ accélérés à 2 MeV dans une cible d’yttrium, les ions incidents 

s’implantent en moyenne à la profondeur de 6,36 µm avec un Δ𝑅𝑝 de 0,37 µm ( Δ𝑅𝑝/𝑅𝑝 = 6 %). Δ𝑅𝑝 

est l’image du straggling en angle et en énergie du faisceau incident (Figure A-8). 

Les pouvoirs d’arrêt électroniques et nucléaires de particules  dans l’yttrium et l’Y31Ti69 calculés 

par SRIM en fonction de l’énergie incidente sont tracés ci-dessous (Figure A-9). Le pouvoir d’arrêt d’un 

composé multi-atomique est la somme des pouvoirs d’arrêt de chaque élément le constituant avec 

une pondération par la concentration atomique de chacun. Dans le cas d’un composé AmBn : 

 (𝑑𝐸/𝑑𝑋)𝐴𝑚𝐵𝑛
= 𝑚. (𝑑𝐸/𝑑𝑋)𝐴 + 𝑛. (𝑑𝐸/𝑑𝑋)𝐵 (A-15) 

 
Figure A-9 : Pouvoirs d'arrêt nucléaires et électroniques de particules  dans une cible d’yttrium ou d’alliage Y31Ti69 

La connaissance du pouvoir d’arrêt de l’ion accéléré dans une matrice est primordiale pour la 

justesse des analyses par faisceau d’ions, car pour un spectre RBS la largeur et la hauteur du signal des 

particules rétrodiffusées dépendent du pouvoir d’arrêt. Le tableau suivant récapitule les biais pouvant 

intervenir sur l’estimation des pouvoirs d’arrêt. 

Uniformité du matériau 

Rugosité de surface 

Porosité ou cavité de gaz 

Couches discontinues 

Précipités 

Croissance hétérogène ou colonnaire 

Additivité des pouvoirs d’arrêt (loi de Bragg) Déviations dans les composés covalents, les hydrocarbures 

Sensibilité à l’orientation (cristallites) 
Canalisation 

Effets d’ombres et de blocages 

Tableau A-2 : Biais de mesures en IBA 

Dans le cas d’analyse de matériaux monocristallins, l’arrangement ordonné des atomes peut 

entrainer un phénomène appelé canalisation. Lorsque le faisceau incident est parfaitement orienté 

selon un axe ou un plan cristallin, le pouvoir d’arrêt est fortement diminué et il en résulte une forte 

baisse du signal de l’élément constituant le cristal. L’expérimentateur peut chercher à obtenir ces 

conditions afin de quantifier les atomes déplacés dans le réseau cristallin ou de diminuer le signal du 

substrat monocristallin silicium, afin d’exalter le signal O d’une couche métallique oxydée et amorphe 

déposé sur un substrat monocristallin.  
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Annexe 3 : Mesures d’émissivité en 
fonction de la température 
 

Des mesures préliminaires d’émissivité en fonction de la température ont été réalisées sur des 

échantillons de films de 200 nm de titane, de vanadium et d’yttrium. Ces mesures ne sont que des 

essais à un stade très primaire qui nous ont néanmoins permis de confirmer la possibilité de mesurer 

l’activation getter par cette technique. Mais ces mesures n’ont pas encore été généralisées aux 

échantillons d’alliage de cette thèse, par soucis de temps et de priorités. 

Pour ces mesures, l’échantillon est placé dans une enceinte sous vide (Figure A-10) disposant d’un 

système de chauffage par contact de l’échantillon. Un pyromètre (à 2,3 µm) mesure l’émissivité 

apparente de l’échantillon pour une transmittance fixe. La gamme de température mesurable est 50 – 

400 °C. Le hublot est en quartz, de façon à être transparent à la longueur d’onde utilisée pour la mesure 

d’émissivité. 

 
Figure A-10 : Bâti de test d’émissivité en fonction de la température 

Les mesures sont effectuées à une pression inférieure à 2.10-6 mbar (limite de pression de 

l’enceinte). Trois films minces de métaux purs (titane, vanadium et yttrium) ont pu être mesuré après 

s’être assuré de la non contribution du silicium nu et du porte-échantillon sur ces mesures. 

Nous observons pour chacun des film une augmentation de l’émissivité lorsque la température 

augmente puis un palier (Figure A-11). Au retour à plus basse température, nous constatons une 

hystérésis marquant manifestement un changement chimique probablement consécutif à la diffusion 

de l’oxyde de surface ou à l’oxydation du film. 

Pour le film de titane, la majorité du changement d’émissivité se produit entre 250 et 300 °C. Les 

mesures électriques avant et après recuit indiquent un changement de résistivité passant de 63 à 61 

µ.cm. 

Dans le cas du film de vanadium, la variation d’émissivité est la plus grande constatée. Elle se 

produit en majorité avant 275 °C. La résistivité avant recuit est de 42 µ.cm, elle passe à 49 µ.cm 

après recuit. 
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Figure A-11 : Variation d’émissivité en fonction de la température pour des films minces de titane et vanadium sous vide 

secondaire lors de l’activation 

Dans le cas de l’yttrium, la variation d’émissivité est beaucoup plus faible et elle intervient 

également à plus basse température. Dans les conditions expérimentales utilisées il est difficile d’en 

donner une fourchette précise, car les mesures n’ont pas été effectuées à moins de 200 °C. Néanmoins 

nous observons une variation certaine entre 200 et 250 °C. 

Bien que très préliminaires, ces mesures montrent l’intérêt des mesures pyrométriques pour la 

détection de l’activation getter sans contact. Cette technique sera développée sur le banc de mesure 

actuel avant d’être exportée sur le bâti de caractérisation des getters (Chapitre III - 4). 



 



 

Titre : Nouveaux matériaux getter en couches minces à base d'éléments de transition et de terres 

rares pour l'encapsulation sous vide de MEMS 

Mots clés : MEMS, Packaging sous vide, Getter, Film mince, Diffusion, Analyses par Faisceau d’Ions 

Résumé : Certains MEMS (Micro-Electro-

Mechanical Systems) doivent être maintenus sous 

vide pour conserver des performances optimales. 

Pour compenser les fuites, le dégazage pendant le 

scellement et assurer une pression inférieure à 

10- 2 mbar pendant la durée de vie du composant 

(10 ans ou plus), un matériau getter doit être 

intégré dans la cavité et être activé par traitement 

thermique. La problématique actuelle, réside dans 

la fragilité croissante de MEMS de plus en plus 

performants, impliquant que la température de 

soudure du capot et de l'activation du getter doit 

être la plus basse possible, tout en assurant les 

meilleures performances de sorption des gaz 

présents dans la cavité et dans un temps très 

court. 

Dans ce travail de thèse, de nouveaux films minces 

de getter à base d’yttrium et d’éléments de 
____________________________ 

 transition (Ti, Zr, V) ont été étudiés. Ces matériaux 

ont été analysés avant et après traitements 

thermiques d’activation par différentes méthodes 

d’analyses X (XPS, DRX, EDX), électriques et par 

faisceau d’ions (RBS, NRA, ERDA) afin de faire le 

lien entre microstructure et capacité de sorption 

en espèces gazeuses (oxygène et hydrogène 

principalement) en fonction de la température. 

Des analyses inédites et innovantes par NRA in 

situ en temps réel ont permis d’étudier la 

diffusion et l’absorption d’oxygène en profondeur 

pendant l’activation getter. 

Les résultats montrent que l’yttrium est un 

matériau getter particulièrement pertinent à 

basse température d’activation mais est réactif à 

température ambiante. L’allier à d’autres métaux 

permet de contrôler sa réactivité, sa température 

d’activation et sa capacité de sorption. 
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Abstract: Some MEMS (Micro-Electro-Mechanical 

Systems) must be kept under vacuum to present 

optimal performances. To compensate leaks, 

degassing and ensure a pressure below 10-2 mbar 

during the lifetime of the component (more than 

10 years), a getter thin film must be integrated 

inside the cavity, which is thermally activated 

during the bonding. A major challenge consists in 

decreasing the temperature needed to solder the 

cap and activate the getter, keeping the sorption 

performances of gases present inside the cavity. 

In this thesis, new getter thin films of alloys based 

on yttrium and transition elements (Ti, Zr, V) have 

been deposited. Microstructure, and composition 
____________________________ 

 in depth of these thin films have been studied by 

multiple X-ray, electrical and ion beam analyses 

(RBS, NRA, ERDA) before and after thermal 

treatment simulating activation. 

Innovative characterizations using real-time in 

situ NRA have been performed to study oxygen 

diffusion and sorption into the films during the 

getter activation. 

Yttrium has shown large sorption capacities but 

also high corrosion during storage. Stabilization 

has been achieved by realizing alloys with 

transition metals which allows also to decrease 

the activation temperature and to increase the 

sorption capacity. 
 

 


