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Introduction générale 
Le document de politique de recherche européenne « Europe 2020 » [1] fait état que le 

développement de revêtements intelligents et durables fait partie des objectifs principaux de la 
recherche européenne pour les prochaines décades. Par durable, on entend des matériaux 
respectant les normes environnementales européennes et plus particulièrement le règlement 
REACH (Registration Evaluation Authorization of CHemicals) [2]. Ce règlement, entré en 
vigueur en 2007 et s’appliquant à toutes substances chimiques, vise à améliorer la protection 
de la santé humaine et de l’environnement tout en maintenant la compétitivité et en renforçant 
l’esprit d’innovation de l’industrie chimique européenne. La plupart des dispositions de 
REACH concernent non seulement les substances et mélanges chimiques mais aussi les 
fabricants et importateurs de substances et mélanges chimiques. Dans ce contexte, une 
demande forte des acteurs du traitement de surface est apparue visant le remplacement de 
certains procédés électrolytiques mettant en œuvre des composés chimiques concernés par les 
restrictions d’utilisation, voire des interdictions, en raison de leur impact sur la santé et 
l’environnement. C’est notamment le cas des substances utilisées pour l’inhibition de la 
corrosion (telles que le chromate de sodium, le chromate de potassium, et les acides générés à 
partir du trioxyde de chrome) dans le domaine de l’aéronautique et de l’automobile. Il y a 
donc un besoin urgent dans l’industrie des traitements anticorrosion de développer de 
nouveaux procédés qui soient performants et respectueux de l’environnement. 

Pour répondre à ces besoins, les procédés de dépôt par voie sèche sous vide et plus 
particulièrement, les dépôts par pulvérisation magnétron (PVD), offrent des solutions 
alternatives aux procédés électrolytiques par des revêtements métalliques et céramiques. Ces 
procédés, éco-respectueux mais réputés complexes, se développent au travers d'industriels 
spécialisés proposant des revêtements déjà bien connus dans le domaine de la mécanique et de 
l’électronique mais pas toujours adaptés à des utilisations spécifiques. De plus, l’utilisation de 
ces technologies peut être mise en avant par rapport à ces concurrentes puisqu’il est possible 
de combiner à la fois l’étape de pré-traitement et l’étape de mise en forme du revêtement dans 
une seule et même opération. 

Cette thèse, réalisée à l’Institut des Matériaux de Nantes Jean-Rouxel (IMN), a été 
menée dans le cadre du projet IRT COMIDAC (Couches MInces Dures et AntiCorrosion), 
avec pour partenaire industriel SDI, PME implantée à Evron en Mayenne et spécialisée dans 
le domaine du traitement de surface par peinture. Les Instituts de Recherche Technologique 
(IRT) ont pour mission de développer des filières technologiques et économiques très 
compétitives. Thématiques, orientés marchés et interdisciplinaires, ils rassemblent des 
compétences académiques et industrielles pour leur permettre d’innover dans des domaines 
stratégiques pour la France. Dans cette perspective, l’objectif de ce projet est de proposer des 
solutions innovantes par PVD à base de nickel avec des propriétés anti-corrosion et 
mécaniques susceptibles de répondre au cahier des charges de la société SDI. Les traitements 
proposés doivent avoir une résistance à la corrosion équivalente aux procédés faisant appel à 
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l’utilisation du Cr(VI) (chromatation, oxydation anodique), substance classé CMR 
(Cancérigène, Mutagène et Reprotoxique) par la réglementation REACH, un nombre réduit 
d’étapes nécessaire à l’application du dépôt et s’intégrer facilement à une chaîne de 
production de traitement de surface par PVD. 

Les travaux de cette thèse ont donc porté sur l’élaboration d’architectures à base nickel 
et sur l’optimisation de l’étape de pré-traitement de la surface d’un acier XC38. Les points 
critiques de ce travail reposent sur l’état de surface du substrat et sur la capacité du 
revêtement à limiter toutes interactions chimiques entre le substrat et le milieu extérieur.  

Cette étude est structurée autour de sept chapitres. Le chapitre I présente, après avoir 
resitué l’enjeu socio-économique et les mécanismes responsables de l’initiation du 
phénomène de corrosion, un état de l’art des revêtements multifonctionnels (oxydes, nitrures, 
nanocomposites), barrière à la corrosion élaborés par PVD. Il se focalise également sur les 
familles de défauts de croissance, couramment observés avec ce type de procédé et capables 
de limiter l’action protectrice du revêtement pour ce type d’application.  

Le deuxième chapitre expose, après des généralités sur les plasmas froids, les 
principes de la pulvérisation cathodique magnétron et réactive ainsi que les deux 
alimentations électriques, une conventionnelle (DC) et l’autre plus récente (HiPIMS), utilisées 
au cours de cette thèse. Il présente également les outils de diagnostics (spectromètre de masse 
et spectromètre d’émission optique) employés afin de quantifier la composition (ions, atomes) 
des plasmas initiés à partir des procédés HiPIMS et DC. 

Le troisième chapitre porte sur les dispositifs expérimentaux et les moyens de 
caractérisations utilisés afin d’évaluer les propriétés intrinsèques et les performances des 
revêtements élaborés au cours de cette thèse. 

Le quatrième chapitre est un travail préliminaire dont l’objet d’étude porte sur la 
comparaison des deux décharges DC et HiPIMS. Ce travail a pour objectif de mettre en 
évidence les réels atouts et inconvénients de ces deux techniques. Dans cette étude, nous nous 
sommes dans un premier temps intéressés à caractériser d’un point de vue plus fondamental 
les décharges dans des conditions non-réactives en analysant la dynamique du plasma par 
spectrométrie de masse et par spectrométrie d’émission optique. Dans un second temps, nous 
avons évalué les propriétés intrinsèques des films élaborés dans les mêmes conditions 
opératoires en HiPIMS et DC.  

Le cinquième chapitre est une étude sur la mise en forme des revêtements à base 
d’oxydes et d’oxynitrures élaborés dans un mélange Ar/O2 et Ar/O2/N2. Après avoir 
déterminé les points de fonctionnement en analysant la variation de plusieurs paramètres de la 
décharge dans un mélange Ar/O2, l’étude se focalise sur l’impact de la pression partielle en 
oxygène sur les propriétés structurales, chimiques, morphologiques, optiques et électriques 
d’un revêtement à base de nickel. Au terme de cette étude, la réactivité de deux matériaux, 
métallique et oxydé, dans un milieu corrosif NaCl (3%) a été comparée à celle d’un acier de 
référence. Le chapitre se termine par une étude sur l’impact de l’azote vis-à-vis des propriétés 
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intrinsèques (structurales, morphologiques, électriques et mécaniques) et sur le comportement 
électrochimique d’un revêtement à base d’oxyde de nickel.  

 Le sixième chapitre est une étude sur la mise en forme de revêtements à base de 
nitrure élaborés à partir de deux natures de cible, nickel et frittée nickel-silicium (Ni/Si) dans 
un mélange Ar/N2. Cette étude débute de manière analogue au précédent chapitre à savoir la 
recherche des différents régimes de pulvérisation à partir d’une cible de nickel. Par la suite, 
l’impact de l’azote sur les propriétés intrinsèques et plus particulièrement sur le renforcement 
mécanique d’un revêtement base nickel a été analysé. Dans un deuxième point, nous nous 
sommes intéressés à la mise en forme de matériaux nanocomposites nc-Ni/a-SiNx en évaluant 
l’impact du silicium sur les propriétés intrinsèques et plus particulièrement sur la 
microstructure des couches minces de nitrure de nickel.  

 Le dernier chapitre est consacré à l’objet d’étude de la thèse. Dans cette partie, nous 
allons présenter les voies de recherches adoptées afin d’optimiser le niveau de performance de 
nos traitements dans la protection à la corrosion. Ces résultats seront validés à partir de tests 
par immersion dans un brouillard salin. Ce chapitre est scindé en deux parties. La première 
partie est focalisée sur l’optimisation de la préparation de surface où trois voies ont été 
explorées : (1) un pré-nettoyage ex-situ avec un polissage mécanique, (2) la combinaison d’un 
décapage mécanique ex-situ suivi d’un décapage ionique in-situ classique au niveau du porte-
substrat, et enfin (3) un décapage mécanique ex-situ suivi d’un décapage ionique métallique 
in-situ réalisé avec le procédé HiPIMS. La seconde partie se focalise sur l’élaboration de 
revêtements multifonctionnels performants en proposant différents choix de matériaux et 
d’architectures. Ce chapitre se termine par une comparaison des niveaux de performances de 
nos traitements par rapports aux procédés actuels (chromatation, oxydation anodique). 

 Une conclusion générale viendra clôturer ce manuscrit et proposera un bilan à ce 
travail en évoquant les avancées, les points forts ainsi que les perspectives envisagées. 
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http://www.eea.europa.eu. 

[2] C.A.C. No, European Union, Off. J. Counc. Decis. Of. (2006). 
http://www.eulib.net/documents/st03664.en06.pdf (accessed October 26, 2015). 
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I.1. Généralités sur la corrosion  

I.1.1. La corrosion, un enjeu socio-économique  
La corrosion peut au sens large s’exprimer comme la détérioration d’un matériau par 

le milieu dans lequel il se trouve. On considère la corrosion comme le retour à la forme 
naturelle d’oxydes, de sulfures ou de carbonates des différents métaux. Concrètement, tout se 
corrode et tout milieu peut être corrosif suivant le matériau considéré. Le verre par exemple 
s’opacifie par l’action bactérienne, le béton se désagrège, les plastiques se décomposent sous 
l’action des impuretés de l’air et les métaux s’oxydent dans l’eau. On considère que chaque 
année, la corrosion humide provoque la destruction de 150 millions de tonnes de fer et 
d’acier. Cette consommation représente à elle seule un cinquième de la production mondiale. 
La corrosion est bien plus qu’une altération des propriétés intrinsèques du matériau 
(mécaniques, électriques, optiques, esthétiques, etc..), elle est aussi un véritable enjeu socio-
économique. L’organisation mondiale de la corrosion a estimé le coût mondial de la corrosion 
à plus de 3% du produit mondial brut [1] soit l’équivalent de 276 milliards de dollars. 
D’autres études proposées par la Chine, le Japon, l’Angleterre ainsi que le Vénézuela 
présentent pour certaines des résultats similaires et pour d’autres des coûts encore plus élevées 
pouvant atteindre des montants proches de 2000 milliards de dollars. Le Centre Français de 
l’Anticorrosion (CEFRACOR) a publié un rapport dans lequel il évalue à 28 milliards d’euros 
les pertes économiques générées par la corrosion, uniquement en France, chaque année.  

Un autre impact, moins étudié, concerne le secteur médical. La corrosion est une des 
principales causes dans le dysfonctionnement et le remplacement des prothèses médicales. La 
plupart des implants (orthopédiques, dentaires) sont typiquement réalisés à partir de trois 
matériaux : les aciers, les alliages à base de Cobalt-Chrome et alliages à base de Titane [2]. 
L’interaction entre l’implant et l’environnement physiologique du corps humain peut 
entraîner après plusieurs années: (1) un dysfonctionnement de la fonction principale de 
l’implant et (2) une diffusion des produits de corrosion dans les tissus avoisinants [3] qui peut 
être lourde de conséquences pour le patient. A noter que le marché de l’implant médical 
(orthopédique, dentaire, etc…) représente à lui seul en 2003, 8,7 milliards de dollars. En 
2009, il atteignait 17,9 milliards de dollars [4].  

Dans un dernier point, la corrosion peut aussi impacter la sécurité: pannes de 
véhicules, accidents d’avions, écroulements de ponts, de plates-formes de forage, etc...  

Afin de trouver des solutions efficaces et pertinentes face à ce phénomène naturel, il 
est important de bien comprendre au préalable les conditions et les mécanismes responsables 
de son démarrage. C’est pourquoi, dans la suite du chapitre, nous allons nous focaliser sur le 
phénomène de corrosion atmosphérique des métaux. 

I.1.2. Formes de la corrosion  
La corrosion des métaux est un phénomène complexe qui peut se présenter selon deux 

modes. Il est d’usage de classer les incidents dus à la corrosion en fonction de l’aspect du 
dommage observé, soit à l’œil nu, soit après un examen minutieux.  



Chapitre I 

6 
 

Le mode de corrosion généralisé constitue la forme de corrosion la plus classique, la plus 
visible et souvent la plus spectaculaire, mais pas toujours la plus importante en termes 
d’économie ou de sécurité. Elle se caractérise par une progression de la corrosion sur 
l’ensemble de la surface du métal exposé au milieu corrosif. Elle est donc à priori, facile à 
prévoir et à quantifier. Elle s’évalue soit par une diminution d’épaisseur par unité de temps ou 
une perte de masse par unité de surface et par unité de temps si les produits de corrosion sont 
solubles, soit par la mesure de l’épaisseur d’un dépôt uniforme. La corrosion généralisée 
résulte de l’existence simultanée de deux réactions électrochimiques réparties sur toute la 
surface du matériau. Ce mode de corrosion est présent lorsqu’un seul métal intervient. 

Le mode de corrosion localisée se concentre préférentiellement sur des zones discrètes de 
la surface d’un métal exposé à un milieu corrosif. Cette sélectivité peut avoir plusieurs 
origines : au niveau du matériau (présence de porosité, d’impuretés, matériau bimétallique, 
protection de surface localement défectueuse, matériau bimétallique, alliage) et de 
l’environnement (variation de la composition, du pH, de l’humidité, de la température). Il 
existe plusieurs formes de corrosion localisée, les principales étant : corrosion par piqûres, 
caverneuse et galvanique ou bimétallique. Cette dernière sera développée plus longuement 
dans la suite du chapitre. La corrosion par piqûres (en anglais : pitting corrosion) se 
caractérise par une attaque très localisée, sous la forme de trous de très petit diamètre et 
pouvant progresser rapidement en profondeur du matériau (Figure I.1.(a)).  

 

Figure I.1 : Illustration d’une forme de corrosion : (a) piqûre d’un métal donné et (b) caverneuse d’une 
jonction entre deux pièces métalliques. 

Il s’agit d’une forme de corrosion particulièrement insidieuse dans le sens où une 
installation peut être perforée en quelques jours et compromettre l’étanchéité de la structure 
sans toutefois pouvoir mesurer une perte de poids significative. Les agents corrosifs les plus 
agressifs pour cette forme de corrosion sont par ordre croissant : NO3

-, SO4
2-, F- et Cl-. La 

corrosion par piqûres est un phénomène qui concerne une très grande variété de matériaux 
comme les aciers, les alliages de nickel, de titane, d’aluminium ou de cuivre. La corrosion 
caverneuse se rencontre dans des zones confinées de faible volume (dans des trous, sous des 
dépôts, au niveau des joints, à la jonction entre pièce métalliques (Figure I.1.(b))) représenté 
ici dans un milieu chloruré. De telles zones sont peu accessibles à la solution aqueuse, ce qui 
favorise l’établissement de concentrations locales, une augmentation de l’acidité et de la 
densité en ions chlorure. Dans certains cas, la solution au sein de la zone confinée peut même 
être corrosive alors que la solution extérieure ne l’est pas.  

Acier 

M2+ M2+

Electrolyte 
Cl-

Cl-

Cl- Cl-

Electron

(a)

Cl-

(b)

M2+

Electron
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I.1.3. Corrosion atmosphérique 
L’atmosphère terrestre est l’enveloppe gazeuse entourant la Terre solide. L’air est 

composé de 77,5% d’azote, 20,5 % d’oxygène, 1% d’autres gaz standard (Argon, néon, 
hélium, krypton, hydrogène) et un autre pourcent qui représente des traces de gaz polluants 
(12 : HNO3, HNO2, NO2, SO2, HCl, H2S, CO2, NH3, O2, O3, H2O2 et HCHO) qui peuvent 
affecter le taux de corrosion des métaux. Avec la croissance de l’industrialisation et les 
nouveaux modes de consommation, l’atmosphère peut être divisée en 4 zones: marine, 
urbaine, industrielle et rurale. L’atmosphère marine se distingue par une teneur très élevée en 
sel (Cl). Les atmosphères urbaine et industrielle sont caractérisés par la présence de polluants 
tels que le dioxyde de souffre (SO2), le sulfure d’hydrogène (H2S), le monoxyde d’azote (NO) 
et dans une moindre mesure l’ammoniaque (NH3) et le dioxyde d’azote (NO2). Afin d’étudier 
l’influence des polluants sur la vitesse de corrosion des métaux, des équipes modélisent en 
laboratoire des atmosphères artificielles [5–7] et étudient leur impact sur des surfaces 
métalliques idéales. Ici, le terme surface idéale désigne une surface polie. La Figure I.2.(a) et 
(b) présente l’influence de SO2, NO2, NO et O3 sur la vitesse de corrosion du cuivre et du 
zinc, respectivement. Ces résultats ont été proposés par S. Oesch et M. Faller [5] en 1997.  

 

Figure I.2 : Variation de la vitesse de corrosion du cuivre (a) et du zinc (b) en fonction de la présence de 
polluants dans l’air [5]. 

Les métaux sont immergés dans une atmosphère portée à une température de 25°C 
avec 90% d’humidité relative. La vitesse de corrosion est estimée par l’évolution de la perte 
de masse du métal donnée en fonction du temps d’exposition dans le milieu étudié. On 
constate que la vitesse de corrosion du métal dépend fortement du milieu dans lequel il est 
exposé. De plus, il est à noter que quel que soit le métal utilisé, la présence du dioxyde de 
souffre accélère fortement la vitesse de corrosion (point carré). Ce gaz est majoritairement 
présent dans les zones industrielles. Il est issu de la combustion des énergies fossiles et des 
émissions naturelles lors d’éruption volcaniques. Les auteurs ont attribué cette augmentation 
par la capacité des molécules SO2 à former de l’acide sulfurique H2SO4 en présence de 
radicaux hydroxydes. Cet acide, soluble, se dissout rapidement en présence d’eau. L’élévation 
de l’acidité de l’électrolyte va favoriser l’oxydation du métal et donc le phénomène de 
corrosion. De plus, les auteurs ont constaté que la corrosion induite par l’ozone et l’oxyde 
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d’azote présentait une forme de type de corrosion uniforme tandis que la corrosion par le 
dioxyde de sulfure apparaissait selon des points de piqures. 

S. Sun et al [8] ont étudié le comportement à la corrosion de deux alliages 
d’aluminium dans des zones urbaine (Beijing), côtière (Wanning) et industrielle (Jiangjin) 
chinoises. Afin d’étudier le comportement à la corrosion, les auteurs ont étudié d’une part la 
perte de masse de la structure et d’autre part la morphologie des faces avant et arrière des 
échantillons en fonction du temps d’exposition d’une durée totale de vingt ans. Comme 
précédemment, la relation entre la perte de masse et le temps d’exposition obéit à une 
fonction puissance. Le site industriel semble être le milieu le plus corrosif avec une perte de 
masse plus élevée par rapport aux autres sites (Figure I.3.(a)). De là, il est possible de classer 
par ordre décroissant la perte de masse en fonction des sites d’exposition : Industriel 
(Jiangjin) > côtière (Wanning) > rural (Jiangjin).  

 

Figure I.3 : a) Evaluation de la perte de masse d’un alliage d’aluminium 2024 en fonction du temps 
d’exposition dans un milieu urbain (Beijing), côtier (Wanning) et industriel (Jianging) ; b) Evaluation de la face 
avant et arrière de l’alliage dans un milieu urbain (a et b), côtier (c et d) et industriel (e et f) [8]. 

Les auteurs ont attribué cette importante vitesse de corrosion dans le site industriel par 
une très forte concentration en dioxyde de souffre et une humidité relative proche de 81%. 
L’aluminium étant réputé pour avoir une faible résistance à la corrosion face à des milieux 
acides [9]. Les photographies présentées sur la Figure I.3.(b) des faces avant et arrières des 
alliages prouvent une fois de plus que la forme de la corrosion dépend fortement de la nature 
des gaz polluants en présence.  

L’humidification d’une surface par la pluie, la condensation ou le brouillard jouent un 
rôle important dans la corrosion atmosphérique. T. Sydberger et N.–G. Vannerberg [10] ont 
étudié l’adsorption de la molécule de SO2 sur différentes surfaces métalliques polie et 
soumises à des humidités relatives comprises entre 50 et 98 %. Ils ont constaté une relation 
étroite entre la vitesse d’adsorption de la molécule et l’humidité. La Figure I.4.(a) présente un 
exemple de ces mesures avec une surface de cuivre. Comme on peut le constater, l’humidité 
relative (hr) augmente sensiblement la vitesse d’adsorption. Au-delà de 80 % de hr, le taux 
d’adsorption croît de façon importante. Plus récemment, F. Samie et al [11] ont analysé 
l’influence de l’acide nitrique (HNO3) sur la corrosion atmosphérique du cuivre. Dans cette 

(a) (b)
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étude, les auteurs ont montré une influence similaire de l’humidité relative sur la vitesse 
d’absorption du HNO3, voir Figure I.4.(b).  

 

Figure I.4 : (a) taux d’absorption du dioxyde de sulfure sur du cuivre en fonction de l’humidité relative [10] ; 
(b) Evaluation de la masse acquise en fonction de l’humidité relative [11].  

La corrosion atmosphérique induite par l’acide nitrique sur le cuivre a été jugée 
significative à partir de 20 % d’humidité relative. Le plus haut taux de corrosion est atteint à 
65 % de hr. Cette augmentation de la masse a été reliée à la formation en surface d’un film 
d’oxyde de cuivre (Cu2O). La présence d’humidité au sein de l’atmosphère permet de créer à 
la surface du métal une fine pellicule d’eau qui devient un milieu électrolytique favorable à 
l’entretien du processus de corrosion.  

En conséquence de quoi, une atmosphère sèche n’est pas corrosive. Ce dernier point 
nous amène au dernier paramètre qui régule la corrosion atmosphérique, il s’agit de la 
température. En effet, selon les conditions d’exposition et/ou aux fluctuations des 
températures entre le jour et la nuit, des cycles caractérisés par la condensation périodique 
d’un électrolyte suivis de son évaporation peuvent apparaître. Les vitesses de corrosion 
mesurées pour un matériau soumis à de tels cycles sont bien supérieures à celles qui 
caractérisent un matériau maintenu sous une humidité relative constante de 80%. 

I.1.4. Mécanismes de la corrosion 
Afin de simplifier aux mieux les mécanismes intrinsèques de la corrosion, nous 

partirons du cas d’une structure métallique d’une très haute pureté, c’est-à-dire sans trace 
d’oxyde. La corrosion humide est généralement de nature électrochimique. L’origine du 
phénomène de corrosion provient du couplage de deux demi-réactions électrochimiques : 

L’oxydation du métal : 𝑀 →  𝑀2+ + 𝟐𝒆−  se produit sur les zones anodiques. Cette 
réaction crée une charge positive dans l’électrolyte et une contre-charge négative à la surface 
du métal et induit la dissolution du métal. 

La réduction du gaz dissout, le dioxygène : 
1
2

 𝑂2  +  𝐻2𝑂 +  𝟐𝒆− →  2𝑂𝐻− . Cette 

réaction se produit sur les zones cathodiques et crée une charge positive à la surface du métal 
ainsi qu’une contre-charge négative dans l’électrolyte. 



Chapitre I 

10 
 

Les produits issus des demi-réactions réagissent ensemble dans l’électrolyte pour 
former des produits de corrosion, selon la réaction chimique globale :  𝑀2+  +  2(𝑂𝐻)− →
 𝑀(𝑂𝐻)2. Pour éviter toute confusion, la zone anodique est la zone d’où sort le courant vers 
le milieu, c'est-à-dire où se fait la libération des électrons et la dissolution du métal. La zone 
cathodique est la zone où le courant passe du milieu vers le métal. Lorsqu’un métal se 
corrode, des zones anodiques et cathodiques apparaissent à la surface du métal. Ces zones 
peuvent être séparées les unes des autres de façon permanente, mais dans d’autres cas, la 
surface entière du métal peut consister en zones anodiques et cathodiques qui se déplacent 
continuellement de telle sorte que chaque point de la surface est alternativement anode puis 
cathode [12]. L’entretien de la corrosion nécessite que la réaction anodique soit complétée par 
une réaction cathodique, d’où la nécessité d’un lien ionique par l’électrolyte qui peut être une 
pellicule d’eau absorbée sur la surface du métal ou plus simplement de l’eau de mer.  

Dans un second temps, nous nous sommes intéressés à comprendre l’origine chimique 
dans l’initiation du processus d’oxydation du métal. Pour cela deux mécanismes ont été 
étudiés : (1) le mécanisme d’oxydation par adsorption d’une molécule d’eau et (2) par 
adsorption de sel marin (Cl). Ils constituent les deux principaux mécanismes observés lors 
d’une corrosion atmosphérique. 

I.1.4.1. Dissolution par voie aqueuse 

Le mécanisme d’oxydation/dissolution du métal par adsorption d’une molécule d’eau 
fut proposé en 1973 dans le cas du fer divalent par J.O.M. Bockris et al [13]. Cette forme de 
corrosion se caractérise tout d’abord par l’adsorption puis la décomposition de la molécule 
d’eau à la surface du métal. L’adsorption de la molécule d’eau intervient à travers un premier 
processus de physisorption de nature essentiellement électrostatique. La décomposition est 
produite à la suite d’interactions acido-basiques entre l’oxygène de l’eau et la surface du 
métal, il s’agit d’un processus de chimisorption. En condition d’équilibre, il en résulte un 
affaiblissement de la liaison entre l’oxygène de l’eau et ses protons pouvant induire : (1) une 
déprotonation qui à terme entraîne la formation d’un complexe adsorbé [M(OH)] ; (2) une 
libération d’un électron ; (3) une diminution du pH. En fonction de la valeur du pH en 
solution, de la force de la liaison M-OH et de la valeur du potentiel entre le métal et la 
solution, le complexe peut s’oxyder : 

 𝑀(𝑂𝐻) ↔  𝑀(𝑂𝐻)+ + 𝑒− (I.1)  

Pour ensuite se dissoudre :  

 𝑀(𝑂𝐻)+  ↔  𝑀2+  +  (𝑂𝐻)− (I.2)  

L’ensemble des réactions (I.1 et I.2) peut se regrouper selon la réaction générale :  

 𝑀(𝑂𝐻) →  𝑀2+  +  (𝑂𝐻)−  + 𝑒− (I.3)  

Cette réaction à la surface métallique n’est pas susceptible de se produire tout le temps, en 
effet, l’étape d’oxydation peut être remplacée par une seconde étape de déprotonation du 
complexe [M(OH)] pouvant entraîner la formation d’un oxyde (MO):  
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 [𝑀(𝑂𝐻)] →  𝑀𝑂 +  𝐻+  +  𝑒− (I.4)  

Ainsi, les déprotonations successives produites à la surface du film tendent à 
s’accompagner d’une diminution du pH et d’un remplacement du film d’eau adsorbé par un 
film d’oxyde/hydroxyde indissociable et appelé film passif. Ce film est généralement mince et 
ralentit toutes les réactions avec les espèces extérieures en le protégeant de son 
environnement.  

I.1.4.2. Dissolution du métal par voie chlorée 

Les milieux naturels, et plus particulièrement l’atmosphère marin possède en son sein 
des éléments agressifs pour la plupart des surfaces métalliques, notamment les ions chlorures. 
Il peut intervenir dans ces milieux, un autre mécanisme d’oxydation du métal, initié cette fois 
par l’adsorption d’un ion chlorure (Cl2-) à la surface du métal. Ce mécanisme est transposable 
à l’ensemble des gaz polluants présents dans l’air (SO4

2-, F- et NO3
-).  

De manière similaire à l’adsorption de la molécule d’eau, l’ion chlorure est en premier 
lieu adsorbé par un processus de physisorption puis chimisorbé pour former avec l’atome 
métallique un complexe chloré [𝑀(𝐶𝑙)]. Après une étape d’oxydation, le complexe se dissout 
dans la solution selon la formule suivante :  

 [𝑀(𝐶𝑙)] → 𝑀(𝐶𝑙)+ + 𝑒− → 𝑀2+ + 𝐶𝑙− + 𝑒− (I.5)  

Les électrons et les ions (M2+ et Cl-) formés respectivement par la réaction d’oxydation et de 
dissociation peuvent participer à divers autres réactions. Par exemple, l’électron peut selon les 
espèces en présence réagir avec le dioxygène de l’air et former un ion hydroxyde :  

 𝑂2 + 𝐻2𝑂 +  2𝑒− → 2(𝑂𝐻)− (I.6)  

De l’autre, l’ion Cl- peut être adsorbé à la surface du métal et réagir de nouveau avec les 
atomes métalliques entraînant l’entretien du phénomène de corrosion. L’ensemble de ces 
réactions tend à produire à la surface du métal un produit de corrosion formé par un mélange 
d’oxydes et d’hydroxydes. Dans le cas du fer, on définit le produit de corrosion comme de la 
rouille.  

 Dans les écritures de réactions chimiques ci-dessus, nous avons considéré le cas d’un 
métal divalent. Or, il est à noter que dans le cas du fer, un changement de degré d’oxydation 
de Fer II en Fer III peut intervenir. Si tel est le cas, la réaction peut se réécrire sous la forme :  

 𝑀3+  +  3𝑂𝐻− → 𝑀(𝑂𝐻)3 (I.7)  

Dans cette partie, nous venons de présenter les principaux mécanismes responsables 
de la dissolution d’un métal dans un milieu aqueux et chloré. Pour le résumer, la Figure I.5 
illustre les principales étapes lors de la dissolution d’un métal. Il est clair que l’étape 
d’absorption est vitale pour la mise en place et l’auto entretien de la corrosion. C’est donc 
cette dernière qui détermine la vitesse globale de corrosion. 
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Figure I.5 : Mécanismes de dissolution du métal en milieu aqueux et chloré. 

I.1.5. Potentiel et courant de corrosion  
La corrosion des matériaux métalliques implique des réactions (adsorptions, 

complexations, déprotonations, oxydations, réductions,…) entre le métal et le milieu 
électrolytique. Ces réactions induisent une libération importante des cations métalliques à 
l’interface métal/électrolyte. Cependant, ce processus est limité dans le temps car les cations 
doivent vaincre deux forces électrostatiques opposées : 1) la répulsion des cations métalliques 
déjà présents dans la solution et 2) l’attraction des électrons en excès en surface du métal. A 
terme, il s’établit un équilibre entre la libération des cations métalliques et la formation d’un 
métal chargé négativement qui sera caractérisé par une différence de potentiel (∆𝜙 =
 𝜙𝑚é𝑡𝑎𝑙 −  𝜙é𝑙𝑒𝑐𝑡𝑟𝑜𝑙𝑦𝑡𝑒). On parle de « potentiel d’électrode », « potentiel de corrosion » ou 

encore « potentiel d’oxydo-réduction ». 

Ce processus faradique (apparition d’un courant en dehors de toute source extérieure) 
est décrit par plusieurs modèles théoriques. On trouve dans la littérature, le modèle de 
Helmoltz (linéaire), de Gouy-Chapman (exponentiel) et de Stern (Helmoltz + Gouy-
Chapman). Dans la plupart des études de corrosion, le modèle simplifié de Helmholtz est 
largement suffisant pour décrire les propriétés électriques de la double couche [14]. La Figure 
I.6 représente la variation du potentiel électrique à l’interface métal/électrolyte selon le 
modèle de Helmholtz.  

 

Figure I.6 : Evolution de la différence de potentiel en fonction de la distance décrit par le modèle de 
Helmholtz à l’interface entre le métal et l’électrolyte. 
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Dans ce modèle, l’interface est caractérisée par une couche dense d’épaisseurs LH et 
composée de cations métalliques. Il est à noter que la distribution de charges à l’interface 
dépend à la fois des propriétés électroniques du métal mais aussi de l’efficacité d’adsorption 
des molécules d’eau et des anions. 

Cependant, la mesure de cette différence de potentiel présente dès le départ une 
difficulté car elle ne peut être réalisée qu’en présence de deux électrodes. Pour y parvenir, 
deux solutions sont disponibles. La première consiste à mesurer la différence de potentiel à 
l’aide de deux demi-piles. L’une de ces piles, dite de référence, doit mettre en œuvre un 
couple stable et connu. Les électrochimistes utilisent généralement comme électrode de 
référence, une électrode normale à hydrogène (ENH) ou une électrode au calomel saturée 
(ECS). Concrètement, les deux demi-piles sont constituées chacune d’un électrolyte et d’une 
électrode, les solutés sont reliés entre eux par un pont salin qui leur permet d’échanger des 
ions, et les électrodes sont reliées entre elles par un circuit électrique sur lequel est placé un 
voltmètre. La tension mesurée par le voltmètre correspond donc à la différence de potentiel 
entre le métal et l’électrode de référence. Un exemple de dispositif expérimental est présenté 
sur la Figure I.7.(a). 

La deuxième solution consiste à mesurer le potentiel de corrosion à partir de 
l’extrapolation d’une courbe de polarisation. Cette courbe est obtenue en imposant un 
potentiel entre l’électrode de travail et l’électrode de référence depuis le domaine cathodique 
(valeurs négatives du potentiel) jusqu’au domaine anodique tout en enregistrant pour chaque 
valeur de potentiel, la valeur de la densité de courant correspondante. Pour maintenir 
l’électrode de travail à un potentiel constant, il faut éviter de faire passer un courant par 
l’électrode de référence (ce qui changerait son potentiel), cela nécessite l’emploi d’une 
troisième électrode : la contre-électrode. Celle-ci est généralement en platine. L’ensemble des 
trois électrodes et du récipient contenant la solution est appelé « cellule électrochimique ». Le 
générateur particulier permettant de maintenir automatiquement le potentiel de l’électrode de 
travail, même sous courant, est appelé potentiostat. Un exemple d’un tel dispositif 
expérimental est présenté sur la Figure I.7.(b). 

 

Figure I.7 : Montage électrochimique : (a) deux demi-piles et (b) cellule électrochimique à 3 électrodes. 

La caractéristique électrique d’un métal sera définie par une courbe i(U) de variation 
du courant en fonction du potentiel appliqué, on parle aussi de courbe de polarisation (Figure 
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I.8). Le courant i pouvant varier dans un large domaine (du nA au mA), il est souvent 
conseillé d’utiliser un tracé de courbe de polarisation en coordonnées semi-logarithmique log 
|i|, avec |i| la valeur absolue du courant mesuré. Cette courbe résulte de la somme du courant 
cathodique caractéristique de la réduction de l’oxydant présent dans la solution (par 
exemple : 2 𝐻2𝑂 + 2𝑒− → 𝐻2(𝑔) +  𝑂𝐻−) et de l’oxydation du métal (𝑀 → 𝑀𝑛+ +  𝑛𝑒−).  

Le potentiel de corrosion (Ecorr) correspond donc à la valeur de potentiel où la réaction 
d’oxydo-réduction représentative de la corrosion d’un métal est à l’équilibre, c'est-à-dire 
lorsque la valeur du courant mesuré est nulle. Enfin, l’extrapolation de la courbe de 
polarisation permet aussi d’accéder à un deuxième paramètre, la densité de courant de 
corrosion (icorr) qui est généralement utilisé pour évaluer la vitesse de corrosion du métal. 

 

Figure I.8 : Représentation schématique d’une courbe de polarisation et de la détermination de Ecorr et icorr. 

La Figure I.9.(a) présente une liste des potentiels d’oxydo-réduction à 25°C de 
plusieurs métaux classique mesuré à partir du montage de la Figure I.7.(a). Ces mesures ont 
été réalisées à 25 °C dans de l’eau. Ce tableau constitue l’échelle de Nernst qui classe les 
métaux selon leur tendance à passer en solution.  

 

Figure I.9 : (a) Potentiel standards d’électrodes pour les métaux les plus courants ; (b) Série galvanique de 
divers métaux et alliages dans une eau salée par rapport à l’électrode au calomel saturée [15]. 

(a) (b)
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Tous les potentiels sont exprimés en volt et en fonction de la référence utilisée, d’où 
l’unité volts/ENH rencontrée, qui stipule que tous les potentiels ont été mesurés à partir d’une 
électrode normale à hydrogène. Dans cette liste, les potentiels sont classés par ordre 
décroissant. Tout métal est considéré comme noble par rapport à ceux qui le suivent. Par 
comparaison, on constate que le potentiel du fer (Ecorr = -0,44V) est plus faible que celui du 
nickel (Ecorr = -0,25V). En conséquence, le nickel est définit comme plus noble que le fer. La 
Figure I.9.(b) présente une classification des potentiels de corrosion de revêtements de métaux 
et alliages à base d’Aluminium déposés par pulvérisation cathodique magnétron et immergés 
dans une solution de NaCl (3,5 %) [15]. Cette série a été obtenue à partir du montage de la 
Figure I.7.(b) et avec une électrode de référence au calomel saturée.  

Ces deux résultats démontrent que cette différence de potentiel est à la fois dépendante 
de la nature du métal mais aussi de la nature de la solution électrolytique. En effet, dans une 
solution d’eau salée, le potentiel mesuré de l’aluminium est de -0,7 V/ECS (carré rouge sur 
Figure I.9.(b)) ce qui correspond à -0,94 V/ENH (translation : -0,24 volts à 25°C). Dans le cas 
d’une eau pure, le potentiel mesuré est de -1,66 V/ENH (Figure I.9.(a)). 

I.1.6. Couplage et Protection galvanique 
 Dans tout ce qui précède, le métal est considéré comme homogène, les réactions 
anodiques et cathodiques précédemment décrites interviennent sur la même surface 
métallique. Cependant, dans le cas d’un couplage accidentel ou volontaire (soudage et 
revêtement) entre deux métaux de nature différente, chaque métal aura un comportement 
électrochimique particulier. Le métal le moins noble sera considéré comme l’anode, siège 
d’une réaction du type : 𝑀 →  𝑀𝑛+ +  𝑛𝑒−  et sera dissout. Les électrons ainsi libérés se 
déplacent dans l’électrolyte jusqu’au métal le plus noble, la cathode, siège d’une réaction du 
type : ½ 𝑂2 +  𝐻2𝑂 + 2𝑒− →  2𝑂𝐻− . On parle de corrosion galvanique. Cette forme de 
corrosion est observable si et seulement si les deux métaux sont en présence d’un milieu 
électrolyte (solution, condensation) qui assure le transport du courant cationique et 
électronique.  

Ainsi, les classifications présentées sur la Figure I.9.(a) et (b) peuvent être un 
formidable outil de prédiction pour déterminer le sens du couplage galvanique. Prenons 
l’exemple des piles Fer-Nickel et Fer-Zinc, la différence de potentiel de ces deux couples est 
donnée par : EFe/Ni = E(cathode) – E(anode) = -0,25-(-0,44) = 0,19 V pour le système Fer-
Nickel et EFe/Zn = E(cathode) – E(anode) = -0,44-(-0,762) = 0,322 V pour le système Fer-Zinc. 
Dans ces deux exemples, en fonction du choix des couples, le fer est dans un cas l’anode (Fer-
Nickel) et dans l’autre la cathode (Fer-Zinc). Il est important à faire remarquer que l’intensité 
de la pile formée est proportionnelle à la différence de potentiel de corrosion des métaux qui 
compose le couple galvanique. En résumé, plus la différence de potentiel est élevée, plus le 
phénomène de corrosion sera amplifié.   

Cette notion d’alternance entre anode et cathode en fonction du type de couplage 
sélectionné est à la base de la stratégie des méthodes de protection dans le domaine du 
traitement de surface. Le principe de la protection galvanique repose sur deux approches : (1) 
l’utilisation d’un métal dont le potentiel est plus faible que celui du matériau qui compose 
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l’élément à protéger, on parle de revêtement sacrificiel et à l’inverse (2) l’utilisation d’un 
matériau avec un potentiel plus élevé, on parle de revêtement noble.  

 En quelques mots, le revêtement sacrificiel consiste à déposer sur le métal à protéger, 
une pièce en métal moins noble destinée à être corrodée à la place du métal à protéger. Dans 
le cas d’une surface en acier, les principaux métaux utilisés sont le zinc, l’aluminium et le 
magnésium. Ainsi, dans l’hypothèse d’un revêtement sacrificiel à base d’Aluminium déposé 
sur un acier, les réactions anodiques et cathodiques se produiront uniquement au sein du 
revêtement (Figure I.10.(a)).  

Une forme de corrosion généralisée sera observée sur le revêtement protecteur. En 
conséquence, l’acier sera protégé de toute attaque corrosive. Cependant, cette méthode de 
protection n’a qu’une durée de vie limitée et nécessite un remplacement régulier du 
revêtement ce qui peut être problématique voire impossible techniquement pour certains 
procédé de traitement de surface, notamment pour les procédés sous vide.  

 

Figure I.10 : Corrosion galvanique : (a) d’un revêtement sacrificielle et (b) d’un revêtement noble. 

 De l’autre, les revêtements nobles, sont plutôt utilisés comme barrière à la corrosion à 
cause d’une plus faible réactivité vis-à-vis du milieu corrosif. Dans le cas d’une surface en 
acier, les métaux couramment utilisés sont le Chrome, le Titane, le Nickel et le Niobium. 
Dans ce type de configuration, la réaction anodique intervient au niveau du substrat et la 
réaction cathodique à l’interface entre le revêtement et l’électrolyte (Figure I.10.(b)). Cette 
approche peut offrir une solution durable dans le temps. Malgré tout, elle souffre d’un sérieux 
revers car si pour une raison ou une autre, la surface à protéger est exposée au milieu corrosif, 
le couplage galvanique est très défavorable pour l’acier, ce qui entraine la mise en place d’une 
forme de corrosion par piqures, rapide et perforante.  

I.1.7. Conclusion partielle 
                 La corrosion a un coût important sur l’économie mondiale et constitue actuellement 
un véritable enjeu socio-économique. La vitesse globale de corrosion est fortement impactée 
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par les paramètres physiques (température, pression atmosphérique, irradiation solaire, vent) 
et chimiques (composition de l’air, humidité relative) du milieu environnement. Quel que soit 
le milieu considéré, la corrosion n’a besoin que de quatre paramètres pour pouvoir s’auto-
entretenir : (1) d’une réaction d’oxydation du métal pour libérer les cations métalliques et les 
électrons, (2) d’une réaction de réduction d’un oxydant pour compléter le processus, (3) d’un 
électrolyte pour assurer la diffusion des ions métalliques et (4) d’un contact électrique entre 
les zones cathodiques et anodiques pour permettre la diffusion des électrons. Ce phénomène 
naturel résulte donc de processus élémentaires (adsorption, complexation) et d’échanges de 
charges entre le métal et le milieu corrosif. Il est clair que la prévention de cette attaque 
corrosive repose sur la capacité ou non à endiguer l’étape d’adsorption à la surface du métal. 
La stratégie des méthodes de protection dans le domaine du traitement de surface consiste 
donc à empêcher toute interaction chimique entre le métal et l’environnement en le protégeant 
par un deuxième métal, on parle de protection galvanique. Ce dernier peut avoir soit un rôle 
sacrificiel, soit un rôle de barrière imperméable.  

I.2. Protection contre la corrosion par PVD 

I.2.1. Introduction 
 Dans l’industrie, il existe quatre moyens différents de traitements de surface pour 
lutter contre la corrosion [16]: (1) les traitements de surface par transformation structurale 
d’origine mécanique (grenaillage, galetage, choc laser) ou thermique (chalumeau 
oxyacétylénique, l’induction magnétique, le laser et le faisceau d’électrons). (2) Les 
traitements par diffusion de métalloïdes avec les procédés de traitement thermochimique 
(cémentation, nitruration, oxydation, oxynitruration), de métaux (chromaluminisation, 
aluminisation) et par implantation ionique. (3) Les traitements de conversion chimiques 
(phosphatation, chromatation, l’oxalatation, le brunissage) consistent à former sur la surface 
métallique une couche protectrice par une attaque d’une solution acide constituée de divers 
métaux (Zn, Mn, Ca, bichromates, activateurs minéraux). Les traitements de conversion 
électrochimiques (oxydation, sulfuration) consistent à réaliser sur la surface métallique une 
couche d’oxyde, sulfure par électrolyse dans une solution d’acide. (4) Les traitements destinés 
à recouvrir la surface métallique sous la forme de couche mince (du nanomètre au 
micromètre), élaborée par voie liquide (peinture, électrolytique, chimique) ou par voie sèche 
(pulvérisation par voie physique et chimique). On les définit généralement comme des 
revêtements. L’importance économique de la filière du revêtement représente à elle-seule plus 
de 60% du chiffre d’affaires des traitements de surface (hors peinture), et environ 30% 
provient des procédés par voie électrolytique.  

 Le procédé de dépôt électrolytique a été pendant de très nombreuses années la 
référence dans le domaine du traitement de surface anti-corrosion. Cependant, il est soumis à 
la législation européenne (REACH) qui vise à interdire toute substance ou procédé chimique 
présentant un danger pour l’homme et l’environnement. Ce règlement, fusion de 40 directives 
européennes, fut adopté le 18 décembre 2006 et mis en vigueur en Juin 2007. Ce projet vise à 
mettre en place un système unique d’enregistrement, d’évaluation et d’autorisation des 
substances chimiques au sein de l’Union européenne. En 2013, la liste des substances 
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candidates à l’autorisation comprenait 169 substances chimiques. Actuellement, 31 substances 
sont déjà interdites ou tendent à être interdites. Pour connaître l’impact de cette législation 
dans le secteur du traitement de surface, nous avons cherché à connaître le champ 
d’application des substances candidates pour l’année 2013. Le nombre de substances 
analysées est de 163 (http://echa.europa.eu/web/guest/candidate-list-table/). Nous les avons 
classées en quatre grands secteurs : le plastique et ses dérivés (thermoplastique, composite), 
l’électronique et ses composants (batteries, etc…), le traitement de surface (utilisé dans les 
procédés de conversion, revêtement, peinture, etc…) et les autres (solvants, pesticides, 
détergents, isolations, etc…). L’impact de la législation REACH sur ces quatre secteurs est 
présenté par le diagramme circulaire de la Figure I.11. Le constat est que le secteur du 
traitement de surface est avec celui du plastique le plus impacté par la législation avec une 
part calculée à 34 %. 

 

Figure I.11 : Impact de REACH  

 L’analyse de ces substances a aussi permis de mettre en lumière le fait que pour 
chacune des quatre étapes du traitement électrolytique (dégraissage chimique, décapage 
chimique, polissage chimique, traitement par conversion), il figure des substances désignées 
comme préoccupantes.  

 L’exemple le plus parlant est celui de l’interdiction de l’utilisation du chrome 
hexavalent Cr(VI), élément indispensable à la plupart des traitements électrolytique pour 
l’anti-corrosion (chromatation, et l’oxydation anodique) mais réputé cancérigène, mutagène et 
fortement toxique. Son remplacement a présenté dès le départ une contrainte forte sur un plan 
technique car ces traitements font partie des meilleures solutions de protection anticorrosion 
dans l’industrie de l’aéronautique et de la mécanique. C’est pourquoi, en raison d’un manque 
de renouvellement dans les temps impartis du catalogue de conversion, la date d’expiration a 
tout d’abord été reportée en 2006 pour ensuite être repoussé à l’horizon 2016. Ce cas n’est pas 
isolé et d’autres mesures sont prévues pour limiter le rejet de gaz polluants et améliorer le 
traitement de déchets chimiques. Ces mesures vont donc avoir un coût sur le budget total du 
procédé électrolytique. Ce simple exemple montre à quel point la législation REACH a un 
impact fort sur la stratégie d’affaire de demain des petites et grandes entreprises. Il est donc 
urgent de trouver des procédés alternatifs, éco-respectueux, de mise en forme de revêtements 
protecteurs.  
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Dans ce contexte, le dépôt par voie sèche sous vide semble être une alternative 
intéressante. En effet, ils présentent l’avantage de ne pas être affecté par la législation 
REACH et d’avoir un impact environnemental réduit. Celui-ci comprend deux sous familles : 
par voie chimique et par voie physique (Figure I.12). 

 

Figure I.12 : Procédés de dépôt sous vide 

 Les dépôts chimiques en phase vapeur (CVD) se font généralement à très haute 
température (entre 900 et 1100°C). Il existe de nombreuses applications industrielles, 
notamment dans l’aéronautique avec la réalisation de dépôt d’aluminium pour la protection 
des alliages base nickel contre l’oxydation à haute température, dans la mécanique avec 
l’élaboration de nitrure de titane (TiN), de carbure de titane (TiC) et d’oxyde d’aluminium 
(Al2O3) et dans l’électronique avec les dépôts entre autres d’oxyde de silicium (SiO2) et de 
titane (TiO2). Bien que la méthode possède des avantages indéniables, à savoir des vitesses de 
dépôts importantes (quelques µm/h), une bonne adhérence des revêtements, la possibilité de 
traiter des surfaces complexes, l’utilisation de très hautes températures (supérieure à 500°C) a 
limité le transfert vers l’industrie. Afin de pallier ce problème, plusieurs voies ont été suivies 
et actuellement deux sont utilisées industriellement : MOCVD et PECVD.  

 Le dépôt physique en phase vapeur (PVD) est un ensemble de méthodes de dépôt sous 
vide  dont la vapeur métallique est issue d’un matériau-cible. On distingue deux grandes 
familles de dépôt PVD, l’évaporation et la pulvérisation. Le dépôt par évaporation est réalisé 
dans une enceinte sous vide secondaire où une source de matière est évaporée après avoir été 
portée en température selon plusieurs procédés différents : le chauffage par résistance (T < 
500°C), par induction (500 < T < 1500°C), par bombardement électronique, par faisceau laser 
(Pulsed Laser Deposition ou PLD). L’évaporation assistée par bombardement électronique 
peut assurer des vitesses de dépôt relativement importantes (plus de 20 µm/h) à basse 
température (entre 70 et 400°C). Ces revêtements ont l’inconvénient de posséder une 
mauvaise adhérence, une faible densité et d’avoir un faible taux de recouvrement et 
d’uniformité. Une dernière technique consiste à créer la vapeur métallique par érosion de 
plusieurs cathodes au moyen arc électrique contrôlé (Cathodic Arc Deposition ou CAD). Elle 
présente plusieurs avantages parmi lesquels figurent la vitesse de dépôt (plusieurs dizaines de 
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micromètres par heures), un taux d’ionisation conséquent, (rapport de la concentration en ion 
sur la concentration en atome d’une même espèce chimique) de l’ordre de 30 à 100% [17] et 
une morphologie dense et compacte. Cette technique est très répandue dans les milieux 
industriels, en particulier dans le domaine de la mécanique et de l’outillage de coupe. 
Toutefois, la technique d’évaporation par arc cathodique est caractérisée, lorsqu’elle n’est pas 
munie de filtre, par l’émission de fines gouttelettes au sein des films qui peuvent perturber 
localement la structure et la qualité des revêtements [18].  

 La deuxième famille de dépôt physique en phase vapeur concerne les procédés dont la 
vapeur métallique est issue de la pulvérisation d’un matériau-cible. Le principe de cette 
technique repose sur la création d’une décharge (passage d’un courant électrique) entre deux 
électrodes : la cathode (composée du matériau-cible) reliée à une alimentation électrique et 
l’anode qui correspond selon la configuration donnée aux parois de l’enceinte et/ou au porte 
substrat qui sont reliés à la masse du système. L’application d’une tension continue entre deux 
électrodes dans un réacteur sous atmosphère raréfié d’argon reste la méthode la plus classique 
pour produire une décharge, il s’agit de la technique diode.  

La pulvérisation cathodique est un procédé connu depuis le milieu du 19ème siècle. En 
effet, Grove en 1852 puis quelques années plus tard Plücker ont remarqué que lors du 
fonctionnement de tubes à décharge, un film mince du métal qui constitue les électrodes 
venait à se déposer sur la paroi du verre du tube. En 1877, les premiers dépôts métalliques en 
couches minces par pulvérisation cathodique furent réalisés par Wright. Par la suite, de 
nombreux matériaux ont été déposés avec succès par cette technique. Cependant, pour 
pouvoir entretenir une décharge, le procédé doit fonctionner dans une gamme de pression 
élevée, typiquement de l’ordre de 133,3 Pa (1 Torr), ce qui entraîne une faible vitesse de 
dépôt et une mauvaise cristallinité des revêtements déposés. De plus, ce procédé nécessite 
l’utilisation d’un chauffage du substrat pendant le dépôt afin d’obtenir des matériaux de 
meilleure qualité cristallographique.  

Pour pallier ces nombreuses limitations, deux solutions ont été proposées. La première 
consiste à introduire une source auxiliaire d’électrons, ces derniers provoquent d’une part 
l’ionisation d’une faible fraction des espèces neutres et d’autre part la réduction de la pression 
de travail 0,13 Pa. Il s’agit du procédé triode. La deuxième solution consiste à piéger des 
électrons au voisinage du matériau-cible en appliquant conjointement un magnétique intense. 
On parle de pulvérisation cathodique magnétron. Par rapport aux procédés d’évaporation et de 
CVD, la pulvérisation magnétron présente un certain nombre d’avantages tels que: (1) une 
meilleure adhérence des revêtements induit par une énergie cinétique plus élevée des atomes 
pulvérisés, (2) une température de dépôt plus basse (en dessous de 100°C), (3) une facilité 
d’emploi avec un choix important de matériaux cibles. Tous ces points ont contribué à l’essor 
de ce procédé dans les milieux industriels et académiques. Les grands domaines d’application 
des revêtements déposés par la pulvérisation cathodique magnétron sont la mécanique 
(moules et outillages, outillage de découpe, anticorrosion), la microélectronique (transistors, 
mémoires nouvelle génération), les énergies renouvelables (cellules photovoltaïque à base de 
CIGS, CZTS, oxyde conducteur transparent) et les fonctions décoratives.  
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Plus récemment, de nouveaux procédés de pulvérisation à fort taux d’ionisation de la 
vapeur métallique ont vu le jour. Cette solution présente de nombreux avantages : (1) une 
amélioration des revêtements déposés en terme de morphologie et de qualité 
cristallographique et (2) la possibilité de revêtir des surfaces à géométrie complexe [19,20]. 
On définit ces procédés d’I-PVD pour Ionized-PVD. De nombreux procédés I-PVD ont vu le 
jour depuis le début des années 90, parmi lesquels : la décharge micro-onde (ECR-MR pour 
Electron Cyclotron Resonance Magnetron Sputtering), cathode creuse (HCM pour Hollow 
Cathode Magnetron) et l’ajout d’un plasma additionnel par le biais d’une spire d’induction 
entre la cible et le substrat (ICP-MS pour Inductively Coupled Plasma Magnetron Sputtering). 
Plus récemment, en 1999, une nouvelle génération d’alimentations pulsées haute puissance 
(HiPIMS) a été développée par l’équipe de V. Kouznetsov [21]. Cette dernière fait l’objet de 
cette thèse et sera plus longuement décrite dans le chapitre II.  

Notre choix s’est donc orienté sur le procédé de pulvérisation magnétron. Ce procédé 
non polluant, mais réputé complexe, s’est depuis de très nombreuses années développé 
au travers d’industriels spécialisés (Oerlikon, Bodycote, HEF) proposant des 
revêtements déjà bien connus dans certains domaines (outillage, optique, électronique) 
mais pas toujours adaptés pour la protection à la corrosion atmosphérique. C’est la 
raison pour laquelle on peut observer une croissance quasi exponentielle de l’intérêt 
que portent les acteurs du domaine à cette thématique (Figure I.13).  

 

Figure I.13 : Nombre de : (a) publications et (b) citations pour le mot clef « corrosion – sputtering » (source : 
webknowledge). 
 
En outre, le matériau-cible sélectionné pour cette thèse est le nickel. Ce métal de 
transition est réputé pour son excellente tenue face à la corrosion. Il est principalement 
utilisé dans des procédés électrochimiques de nickelage dont les tenues en brouillard 
salin sont d’un niveau très élevé, environ 1000 heures pour un revêtement de 50 µm et 
entre dans la composition de plusieurs familles d’alliages métalliques. De manière tout à 
fait surprenante, à notre connaissance, il n’existe aucune étude qui fasse mention pour 
ce type d’application de l’élaboration de revêtement noble de nickel par PVD. Cette 
absence peut s’expliquer par la grande difficulté d’une part à amorcer un plasma stable 
à cause des propriétés magnétiques du matériau et d’autre part à obtenir des niveaux 
de performances élevés en terme de protection à la corrosion avec des épaisseurs de 
revêtements inférieures à 10 µm. Concernant ce dernier point, la mise en forme de 
revêtements nobles et performants sur des substrats d’acier nécessite de respecter 
certains critères. 
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I.2.2. Facteurs limitant l’action des revêtements par PVD 
On considère la surface d’un métal comme « la butée technologique » du matériau. 

Wolfgang Pauli a déclaré un jour: « God made the bulk; surfaces were invented by the 
devil». Elle constitue donc la partie externe d’un matériau solide et est définie comme une 
frontière ou une interface entre le milieu extérieur (gaz, liquide, autre solide) et la pièce elle-
même. Elle y joue un rôle-clé dans des domaines tels que la mécanique (tribologie, adhésion, 
collage, mise en forme, fatigue) ou encore lors de réactions physico-chimique avec l’air 
environnant (catalyse, corrosion, capteur).  

Le rôle du revêtement protecteur consiste à prévenir de toutes interactions  
physico-chimiques entre la surface de l’acier et les agents corrosifs du milieu environnant. Il 
est donc important d’analyser au préalable tous les facteurs pouvant limiter l’action de ce 
dernier. En se basant sur l’étude de P. Panjan et al [22], la Figure I.14 se propose de classer 
ces facteurs en fonction de leurs échelles respectives et surtout de leurs impacts sur le niveau 
de performance dans la protection à la corrosion.  

 

Figure I.14 : Classification des facteurs qui influent sur le niveau de performance des revêtements élaborés 
par PVD. 

On y distingue trois échelles :  

• L’échelle nanométrique et submicrométrique (10 nm à 1 µm). A cette échelle, le 
niveau de performance est dépendant de la microstructure et de la densité de défauts 
en croissance (joints de grains, dislocations, …) du revêtement. De nombreuses études 
tendent à montrer qu’un revêtement pourvu d’une microstructure dense est le candidat 
idéal pour protéger le substrat des attaques corrosives [23]. 
 

• L’échelle micrométrique (1 µm à 1 mm max). A cette échelle, le niveau de 
performance est influencé par la présence de défauts surfaciques et volumiques au sein 
du revêtement. Ces défauts peuvent apparaître à deux moments : pendant la phase de 
préparation de surface (polissage mécanique, décapage ionique,…) et lors de la phase 
de mise en forme du dépôt.  
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• L’échelle macroscopique (1 mm à 1 m). A cette échelle, le niveau de performance est 
déterminé par la topographie de surface de l’objet à protéger. Généralement, ces 
défauts (rayures, cratères, rainures) sont produits lors de la mise en forme du substrat 
ou pendant son transport. Cependant l’impact de ce dernier étant nettement plus faible 
par rapport aux deux précédents, il sera donc omis dans la suite de cette étude.  

I.2.3. Défauts dans les couches minces élaborés par PVD 
Plusieurs auteurs s’accordent à dire que l’obtention d’un niveau de performance élevé 

s’obtient dès la préparation de surface du substrat. En effet, de nombreuses études [22,24–28] 
font état de la présence d’une densité importante d’impuretés en volume et en surface qui sont 
en partie responsable de l’initiation du processus de corrosion et de la mauvaise adhérence 
entre le revêtement et le substrat.  

A partir de plusieurs études, [22,25,26], l’équipe de P. Panjan a constaté que ces 
défauts pouvaient être classés selon trois grandes familles qui sont illustrées par les deux 
images de la Figure I.15.  

 

Figure I.15 : Illustration des impuretés de surface sur un revêtement déposé par pulvérisation magnétron 
[26]. 

La première, qui est certainement la plus observée en PVD se présente sous la forme 
d’un nodule [22,24,25,29–31] (nodular defects ou flake defects). Il est souvent large 
(dimension entre 5 et 40 µm), et d’aspect irrégulier. Des images MEB en cross section ont 
révélé que cette famille de défaut peut croître directement à partir du substrat (nodular 
defects) (Figure I.16.(a) et Figure I.17.(a)), ou apparaître accidentellement n’importe où dans 
le revêtement en croissance (Figure I.16.(b) et Figure I.17.(b)) (flake defects) [25].  

 

Figure I.16 : Image MEB cross-section de défauts de type : (a) nodule et (b) flask dans un revêtement 
monocouche de  CrN [25]. 
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En 2008, P. Panjan et al [32] ont mis en évidence que les défauts de type nodule et 
flask sont formés respectivement par la présence de particules étrangères (salissures issues de 
l’étape de polissage mécanique, lors du pompage dans l’enceinte) à la surface du substrat 
(Figure I.16.(a)) et de l’incorporation de fines particules (contaminants accumulés au parois 
du réacteur lors des précédents dépôts) pendant la croissance du revêtement (Figure I.16.(b)). 

     

Figure I.17 : Images MEB cross-section de défaut de type : (a) nodule et (b) flask au sein d’un revêtement 
multicouche respectivement de CrN/TiAlN [27].  

Le revêtement déposé à la surface de ces imperfections est plus important que celui du 
reste du substrat car ils constituent des sites de nucléations préférentiels pour les atomes/ions 
incidents. L’ajout de l’effet d’ombrage de ces structures entraîne l’apparition de fissures et de 
craquelures entre le revêtement et le défaut (Figure I.18.(c)). La forte rugosité de ces 
impuretés impose de faire croître des revêtements très épais, généralement au-delà de 10 µm 
[24]. 

 

Figure I.18 : Image MEB d’une séquence de coupe au FIB d’un défaut de type nodule en volume au sein d’un 
revêtement de TiAlN déposé sur un substrat d’acier [32].  

La seconde famille de défauts se présente sous la forme de trous en surface et de cavité 
en volume (pin-hole ou hole) (Figure I.19.(a)). Ces défauts, qui s’étendent à travers tout le 
revêtement, sont formés lors du polissage mécanique et se présentent sous la forme de petites 
blessures à la surface du substrat [24] (Figure I.19.(b)). Ces cavités, qui sont généralement 
trop étroites ne peuvent être complètement comblées par le revêtement en croissance à cause 
de l’effet d’ombrage. Ainsi, de par leur morphologie et leur dimension, cette famille de défaut 
permet au substrat d’être en contact avec le milieu extérieur et sont donc des chemins 
préférentiels pour les agents corrosifs [25]. 
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Figure I.19 : Image MEB d’un défaut de type trou en surface d’un revêtement de Carbone (a) [29] et (b) en 
coupe transversale d’un revêtement de TiAlN [27]. 

La troisième famille concerne les défauts avec un vide apparent en surface (Figure 
I.20). Les particules qui forment ces défauts sont en général faiblement liées avec le 
revêtement. Lors du dépôt, une quantité non nulle de ces particules peuvent spontanément se 
libérer de leur site de nucléation à partir d’une contrainte thermique (refroidissement du 
réacteur après dépôt) ou mécanique (présence d’une importante contrainte compressive dans 
le revêtement) et laisser place à un vide.  

 

Figure I.20 : Image MEB d’un défaut de type vide dans un revêtement avec un empilement multicouche de 
CrN/TiAN [32] et une monocouche de TiAlN [27].  

En réalité, il existe une quatrième famille mais qui est peu observée en PVD [25]. Ce 
type d’impureté est fréquemment observé lorsque la décharge entre dans un régime d’arcs. 
Elle prend la forme de gouttelettes issues de l’éjection, à l’état liquide, de fragments de cible 
et peut atteindre 2 µm. (Figure I.21).  

 

Figure I.21 : Image MEB d’un défaut de type gouttelette dans un revêtement 
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Il est communément admis que ces impuretés peuvent être des obstacles importants 
vis-à-vis des propriétés attendues. En effet, ils peuvent occasionner des pertes locales 
d’adhérence [33], une friction plus élevée [34], et peuvent contribuer à la germination et la 
croissance de forme de corrosion par piqûres [31]. Afin d’améliorer la qualité des 
revêtements, il est crucial de réduire au maximum leurs présences. Plusieurs études tendent à 
montrer que la densité, le type et la taille des défauts sont fortement dépendants des 
conditions de croissance des revêtements [26–29].  

Pour terminer, J. Vetter et al [29] a énuméré cinq causes relatives à la densité des 
impuretés : (1) présence de salissures en surface (restes d’oxyde natifs, blessures) après étape 
de polissage mécanique, (2) poussières dans la chambre de dépôt, (3) blessures provoquées 
par le nettoyage ionique avant dépôt, (4) formation de microparticules durant l’étape de 
chauffage, de nettoyage ionique et de dépôt qui s’incorpore dans le film en croissance et (5) 
émission de microparticules issus de la cible sous la forme de gouttelette.  

Le premier critère pour obtenir un traitement performant concerne donc la 
qualité de l’état de surface du substrat à protéger. Celle-ci doit être quasiment parfaite 
préalablement à la réalisation du dépôt, sous peine de voir apparaître très rapidement 
(quelques heures) un produit de corrosion.  

I.2.4. Etat de l’art des revêtements PVD 

I.2.4.1. Croissance des revêtements 

La croissance d’une couche mince peut être considérée comme un ensemble de 
processus élémentaires atomiques qui se produisent sur la surface de l’objet que l’on souhaite 
revêtir (Figure I.22). Au premier moment de la croissance, la surface d’un objet est soumise à 
un flux d’atomes métalliques issu du matériau-cible. A quelques Angströms près de la  
surface, ces atomes sont soumis à un puits de potentiel énergétique formés par les atomes de 
la surface. Ces interactions de type Van der Waals, London adsorbent ces atomes sur la 
surface de l’objet, on parle de physisorption (a). Les atomes adsorbés deviennent des 
adatomes et par agitation thermique ou par une énergie cinétique propre peuvent se diffuser 
sur la surface avec une constante de diffusion D (b). A noter que ce processus est 
thermiquement activé pour les métaux même à température ambiante et peut être accéléré par 
une augmentation de l’énergie des atomes incidents et de la température du substrat.   

Au cours de la diffusion, l’un des atomes peut rencontrer un site thermodynamique 
stable ou site de germination et se lier chimiquement avec le substrat, on parle de 
chimisorption. Généralement ces sites sont préférentiellement formés par des défauts présents 
à la surface du substrat. Les autres adatomes de la surface peuvent rencontrer un de ces sites 
déjà occupé et se lier avec pour former un germe (c). Ainsi, à mesure que le dépôt avance 
dans le temps, le nombre et la taille des germes augmente pour ensuite coalescer et croître en 
volume et donner naissance à la couche mince proprement dite (d).  
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Figure I.22 : Processus élémentaire intervenant lors de la croissance du revêtement. 

On distingue trois modes de croissance (Figure I.23) en fonction du bilan d’énergie de 
surface du système substrat-revêtement-interface, noté Δϒ et calculé par : Δϒ = ϒrevêtement – 
ϒsubstrat + ϒinterface ou ϒrevêtement, ϒsubstrat  et ϒinterface désignent respectivement l’énergie de 
surface du revêtement, du substrat et de l’interface substrat-revêtement.  

 

Figure I.23 : Mode de croissance d’une couche mince par pulvérisation cathodique magnétron. 

Le premier mode est dit de « Volmer-Weber » ou 3D et est caractérisé par Δϒ > 0 (a). 
Dans ce mode, les adatomes sont plus fortement liés entre eux qu’avec les atomes du substrat. 
Les groupes d’atomes se rassemblent pour former des îlots qui vont s’étendre jusqu’à 
coalescer et former une couche continue. Ce mode de croissance mène à une microstructure 
poreuse de type colonnaire [35]. Le deuxième mode est dit de Franck-van der Merwe ou 2D et 
est caractérisé par Δϒ < 0 (b). Dans ce mode, les adatomes sont plus fortement liés aux 
atomes du substrat. En conséquence, la croissance s’effectue de couche en couche, la surface 
reste plane au niveau atomique pendant la croissance. Ce type de croissance est beaucoup 
utilisé dans les procédés d’homo-épitaxie avec des systèmes métal/métal ou semi-
conducteur/semi-conducteur. Le dernier mode est dit mixte, ou Stranski-Krastanov (c). Il est 
une combinaison de deux précédents modes. La croissance démarre par un mode 2D puis une 
fois que le substrat est recouvert de plusieurs couches atomiques, des îlots apparaissent et la 
croissance se poursuit en 3D. Ce mode de croissance est présent dans des systèmes 
métal/métal ou métal/semi-conducteur. 

Ces descriptions théoriques sont des éléments susceptibles d’expliquer voire dans 
certains cas de prédire le mode de croissance. Cependant, il est réputé très complexe de 
mesurer l’énergie de surface d’un système revêtement-substrat. Pour pallier ces limitations, 
J.A. Thornton [36] a proposé un diagramme de zones microstructurales pour la morphologie 
de croissance de couches minces en fonction de la pression et du rapport entre la température 
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de dépôt (T) et la température de fusion du matériau déposé (Tf). Ce diagramme repose sur 
des observations effectuées à l’origine sur des couches métalliques déposées par 
pulvérisation. En 1984, R. Messier et al [37] ont élaboré une nouvelle version du diagramme 
en remplaçant l’impact de la pression de travail par l’énergie des ions. Plus récemment, A. 
Anders [38] a compilé ces deux études en proposant une nouvelle version qui est destinée aux 
procédés de pulvérisation fortement ionisés (HiPIMS ou évaporation par arc) dans lequel les 
zones microstructurales sont représentées en fonction de la température généralisée, de 
l’épaisseur du dépôt et de l’énergie normalisée des ions (Figure I.24).   

 

Figure I.24 : Diagramme de zones microstructurales proposé par Anders [38]. 

Ce diagramme fait apparaître quatre zones distinctes : (1) la zone 1 est observée pour 
un rapport T/Tf inférieur à 0,3, soit des conditions de dépôt de faible température. Dans ces 
conditions, la mobilité des adatomes est faible et entraîne la croissance d’une structure 
colonnaire fine avec des vides inter-colonnaires assez larges qui pointent dans la direction du 
flux incident. Ces colonnes sont terminées par des sommets en forme de dôme, à cause d’une 
part, d’un effet d’ombrage et de l’autre d’une faible mobilité en surface. Ils sont donc des 
chemins préférentiels pour les agents corrosifs (ex : Cl-) de venir réagir avec le substrat [39]. 
(2) Il existe une zone de transition appelée zone T entre la première et la seconde zone. Dans 
ces conditions de température modérée, la mobilité et donc la diffusion des adatomes à la 
surface y sont améliorées. En conséquence, les revêtements exhibent des structures de grains 
fibreux, denses et avec une faible rugosité de surface. (3) La zone 2 est définie pour un 
rapport T/Tf compris entre 0,25 et 0,5. La forte diffusion en surface induit la croissance de 
colonnes séparées par des joints de grains bien définis. Les effets d’ombrage sont très peu 
présents dans cette zone. (4) La zone 3 est définie pour un rapport T/Tf supérieur à 0,5, soit 
des conditions de température extrême. La diffusion en volume étant prépondérante dans ces 
conditions, la relaxation et la recristallisation induisent une structure compacte formée par des 
grains équiaxes sur toute l’épaisseur.  

L’obtention d’une structure dense semble être une véritable solution dans la protection 
à la corrosion. En effet, une étude de R. Hübler et al [40] ont montré une efficacité accrue de 
la résistance à la corrosion d’un revêtement de TiN lorsque celui-ci passe d’une structure 
colonnaire à une structure dense.  
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D’après le diagramme de Anders-Thornton, l’obtention d’une structure dense nécessite 
l’emploi d’une source de chaleur au niveau du porte-substrat. Or, dans certains cas, 
l’utilisation de fortes températures est impossible sous peine de dégrader le matériau à revêtir 
(ex : polymère dont la limite haute température d’utilisation en continu est inférieure à 80°C). 
De plus, il est dorénavant bien reconnu que les revêtements déposés par pulvérisation 
magnétron possèdent une large gamme de microstructures et de propriétés, lesquelles 
dépendent en particuliers des conditions de dépôt employée (énergie des espèces, température 
du substrat, etc…) et des matériaux mis en jeu.  

Nous allons dans cette partie, présenter un état de l’art des solutions couramment 
employées dans le domaine pour permettre la mise en forme de revêtements nobles disposant 
de propriétés intrinsèques (mécaniques, électriques, morphologiques, électrochimiques) 
capables d’atteindre un haut niveau de performance. Pour cela, trois solutions ont été 
retenues : (1) l’utilisation de conditions de dépôt énergétiques, (2) la mise en forme de 
revêtements fonctionnels (nitrure, oxyde, oxynitrure) et (3) la mise en forme de 
nanocomposites et multicouches. 

I.2.4.2. Conditions de dépôt énergétiques : 

L’avantage des méthodes de dépôt dites énergétiques peut être illustré par les 
publications de A. Erdemir et al [41] et de R. Hübler et al [40]. En effet, ces auteurs ont 
montré que l’assistance d’un faisceau d’ions lors du dépôt de TiN permettait d’améliorer 
considérablement la résistance à la corrosion en remplaçant la morphologie colonnaire pour 
une structure dense et compacte. La Figure I.25 présente les trois paramètres de dépôt 
susceptibles de modifier la microstructure d’un revêtement PVD : la tension de polarisation 
du porte-substrat (bias) (I), la température du substrat (II) et le type d’alimentation utilisée à la 
cathode (III). 

 

Figure I.25 : Illustration des paramètres de dépôt responsable de l’évolution de la microstructure d’un 
revêtement. 

M. Diesselberg et al [42] ont ainsi montré qu’en augmentant la tension de polarisation 
de -80 à - 200 V, il était possible de faire disparaître la structure colonnaire et réduire la 
rugosité de surface des revêtements de TiN déposés sur un substrat d’acier (Figure I.26). Ce 
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changement de microstructure a révélé une meilleure résistance à la corrosion pour des 
revêtements soumis à un vieillissement accéléré pendant 72 heures (Figure I.27).  

 

Figure I.26 : Clichés MEB en section d’un revêtement de TiN déposé avec une tension bias de : (a) -80V et (b) -
175V [42].  

Un comportement similaire a été observé pour des revêtements de carbure de chrome 
(Cr3C2) [43], de CrAlN [43], NbAlN [45] et CrN [46] déposés respectivement par arc 
cathodique (-50 à -500V), par pulvérisation magnétron pulsée à fréquence moyenne (mid-
frequency) (-50 à -250V) et par pulvérisation magnétron réactive DC (-50 à -210V et 0 à -
200V). 

 

Figure I.27 : Photographie de l’état de surface d’un substrat d’acier nu et avec revêtement de TiN déposés 
avec différentes tensions bias et soumis à un vieillissement accéléré sous atmosphère saline de NaCl [42]. 

La Figure I.28.(a) et Figure I.28.(b) présentent respectivement l’influence de la tension 
de polarisation sur le potentiel et la densité de courant de corrosion d’un revêtement de 
NbAlN et de CrAlN immergé dans une solution de NaCl. Quel que soit le matériau synthétisé, 
l’augmentation de la tension de polarisation entraîne d’une part une augmentation du potentiel 
de corrosion et d’autre part une réduction de la densité de courant, c’est-à-dire une 
amélioration de la résistance à la corrosion. 
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Figure I.28 : Evolution du potentiel et de la densité de corrosion d’un revêtement : (a) NbAlN [45] et (b) CrAlN 
[44] en fonction de la tension bias. 

En outre, la microstructure dense des revêtements semble aussi améliorer 
significativement ses propriétés mécaniques [43,45] (Figure I.29.(a) et (b)). Néanmoins, une 
tension optimum peut être atteinte dans certains cas (Figure I.29.(b)) liée à la présence d’une 
forte contrainte au sein du film (Figure I.30) qui peut également être préjudiciable à la bonne 
adhérence du revêtement sur le substrat.  
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Figure I.29 : Propriétés mécaniques d’un revêtement : (a) carbure du chrome (Cr3C2) [43] et (b) NbAlN [45] en 
fonction de la tension bias.  

Une solution consiste à relaxer les contraintes en appliquant un chauffage in-situ 
pendant la croissance de la couche, confirmé par A.K. Costa et al [47] (Figure I.31.(a)). Cette 
relaxation permet néanmoins de maintenir une dureté mécanique élevée (Figure I.31.(b)) et 
confirmé par S.K. Mishra et al [48,49]. 
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Figure I.30 : Evolution de la contrainte interne du CrAlN [44] en fonction de la tension bias. 
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De plus, la mise en place d’un chauffage va permettre d’améliorer la diffusion des 
espèces incidentes à la surface du film en croissance, entraînant la formation d’une couche 
barrière à la corrosion, confirmé par M. Ding et al [50]. 

 

Figure I.31 : (a) Evolution de la contrainte résiduelle et (b) de la dureté mécanique d’un revêtement de SiC en 
fonction de la température du substrat [47]. 

Toutefois, malgré leurs bonnes performances, l’utilisation d’une forte tension de 
polarisation et d’une température élevée peut se révéler problématique dans le cas de 
matériaux thermosensibles. Dans ce cas, un troisième paramètre consiste à augmenter le flux 
d’ions vers le porte substrat. De nombreuses améliorations ont été pensées afin de produire 
une densité en ions métalliques plus importante, parmi celles-ci figure la technologie HiPIMS. 
En général, le degré d’ionisation de la vapeur métallique dans un plasma initié avec une 
alimentation continue (DC) est d’environ quelques pourcents. En HiPIMS, il est de l’ordre de 
30 à 70 % [51]. Le plasma initié avec une alimentation HiPIMS est caractérisé par une 
meilleure distribution spatiale des espèces chargées (électrons, ions) entre les deux électrodes 
[52], ceci peut entraîner des modifications structurales importantes au sein du revêtement. En 
effet, de nombreuses études ont montré la possibilité d’obtenir avec une faible tension de 
polarisation (inférieure à 100 V) des revêtements ayant une meilleure adhérence, une rugosité 
plus faible et une morphologie dense et compacte (Figure I.32.(a) et (b)).  

 

Figure I.32 : Evolution de la microstructure d’un revêtement de CrN déposé par DC et HiPIMS : (a) MEB et (b) 
TEM [53]. 

(b)(a)
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D’après ces clichés, on constate que les couches déposées en DC possèdent un mode 
de croissance colonnaire (typique d’une zone 1) avec présence de porosités entre les colonnes. 
De l’autre, les revêtements par HiPIMS présentent tous une structure dense avec une 
diminution de la porosité voire une disparition totale de celle-ci pour des dépôts à forte 
puissance (ex : 180 A). Hoche [54] a récemment comparé l’impact d’un plasma initié avec 
une alimentation HiPIMS et DC sur les propriétés microstructurales, mécaniques et de 
protection à la corrosion de divers revêtements d’alliage à base titane (TiMgN, TiMgYN et 
TiMgGdN). Quels que soient les alliages synthétisés, les revêtements déposés par HiPIMS 
possèdent une morphologie plus dense (Figure I.33), une dureté environ 2 à 4 fois supérieure 
et un caractère hydrophobe plus prononcé. Dans cette étude, tous les revêtements déposés par 
HIPIMS exhibent une meilleure résistance à la corrosion face aux revêtements élaborés avec 
une alimentation DC. 

 

Figure I.33 : Image de microscopie électronique à balayage d’un coupe en section de revêtements d’alliage à 
base titane déposés en HiPIMS et en DC [54]. 

I.2.4.3. Matériaux fonctionnels : nitrures, oxydes et oxynitrures  

Les procédés de dépôt par PVD sont particulièrement adaptés pour élaborer des 
revêtements fonctionnels à base de nitrures, d’oxydes et d’oxynitrures. Ces revêtements 
exhibent des microstructures et des propriétés intrinsèques modulables en fonction de la 
teneur en éléments réactifs (N2 ou O2 voire N2/O2) introduit lors de leurs mise en forme.  

I.2.4.3.1. Revêtements de nitrures  

Les nitrures à base de métaux de transition sont des matériaux étudiés depuis de très 
nombreuses années et déposés avec succès par plusieurs procédés de PVD (arc cathodique, 
évaporation, PLD et pulvérisation magnétron) et de CVD (PECVD). Les nitrures, de formule 
chimique MeN (avec Me = Ti, Cr, Ni, Nb, …) suscitent toujours un intérêt important dans le 
domaine industriel, principalement pour leurs excellentes propriétés tribologique et pour leur 
bonne stabilité chimique. J. Lin et al [55] ont étudié l’influence de l’azote sur les propriétés 
structurales, mécaniques et tribologiques de revêtements CrN déposé par pulvérisation 
magnétron DC. La Figure I.34.(a) présente des images MEB issues de cette étude qui 
montrent que les films se densifient en augmentant la pression partielle en azote augmente.  
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Figure I.34 : Influence de la pression partielle en azote sur : (a) la morphologie et (b) la dureté d’un 
revêtement de CrN [55]. 

La Figure I.34.(b) présente la dureté des revêtements de CrN en fonction de la pression 
partielle en azote. La présence d’une dureté plus élevée pour des revêtements de Cr2N 
hexagonal est attribué à un nombre de liaisons covalentes plus important [56]. Plusieurs 
études sur le CrN sont en accord avec les résultats trouvés [57–59]. C. Friedrich et al [57], 
H.N. Shah et al [58] et Z. Han et al [59] ont mesuré une dureté de 25 GPa , 16,95 GPa et 29 
GPa à 30% d’azote. Des comportements identiques furent observé pour des revêtements de 
NbN, TiN, WN et HfN avec une dureté maximale de 42 GPa, 23 GPa [60,61], 40 GPa et 35 
GPa [62], respectivement. 

Outre ses propriétés mécaniques et tribologiques intéressantes, les nitrures possèdent 
aussi d’excellentes propriétés comme barrière à la corrosion. La Figure I.35 présente une 
courbe courant-tension obtenu à partir de différents revêtements nitrurés (TiN, TiBN, CrN et 
Nb2N) déposés sur un substrat d’acier et placés dans une solution saline de NaCl (3,5%) [63].  

 

Figure I.35 : Courbe courant-tension de différents revêtements nitrurés déposés sur un substrat en acier [63]. 

D’après cette figure, on remarque que les aciers traités par ces nitrures possèdent un 
potentiel de corrosion supérieur et une densité de courant de corrosion plus faible que celui 
d’un acier non traité. Cette bonne performance est liée d’une part à la morphologie dense et 
compact de ces revêtements et d’autre part au fait qu’ils soient généralement inertes aux 
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attaques chimiques [34]. En outre, L. A. Rocha et al [64] ont observé un anoblissement des 
revêtements TiNx et une diminution de la vitesse de corrosion avec l’incorporation d’azote 
(Figure I.36.(a) et (b)).  

 

Figure I.36 : Evolution de : (a) Ecorr et (b) icorr en fonction de la concentration en azote dans un revêtement de 
TiN [64]. 

I.2.4.3.2. Revêtements oxydes et oxynitrures  

Comme nous l’avons introduit dans les généralités sur la corrosion et dans l’hypothèse 
d’un revêtement noble, pour que la corrosion puisse s’auto-entretenir, les électrons produits 
lors l’oxydation du fer doivent se déplacer à travers ce revêtement pour être consommés à sa 
surface par la réaction de réduction de l’oxygène. L’intensité du courant de corrosion sera 
donc proportionnelle à la résistance électrique du revêtement (en épaisseur). Par conséquence, 
dans un revêtement électroniquement peu résistant comme c’est le cas dans un métal, un fort 
courant de corrosion occasionnera une réaction rapide de dissolution du fer. En revanche, 
dans le cas des semi-conducteurs, le nombre de porteurs de charges y est beaucoup plus 
faible, un accroissement de la résistance électrique du revêtement conduira donc à une 
diminution du courant de corrosion et donc à la dissolution du fer.  

Parmi ces matériaux figurent les revêtements à base d’oxyde. D. Pech et al [65] ont 
étudié le comportement électrochimique de revêtements amorphes d’oxyde de silicium (a-
SiOx) et a démontré le rôle bénéfique de ceux-ci sur la résistance à la corrosion (Figure I.37). 
Les auteurs ont indiqué que les performances exceptionnelles du revêtement proviennent 
d’une très forte résistivité (1010 Ω cm), d’une morphologie dense, homogène et sans défaut, 
d’une bonne adhérence et d’une inertie chimique vis-à-vis de la solution NaCl. 

 

Figure I.37 : Courbes I-V d’un acier nu et revêtu par de l’oxyde de silicium amorphe (a-SiOx) après 1h 
d’immersion en milieu NaCl (3 %) [65]. 
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 Malheureusement, les oxydes ne possèdent pas de bonnes propriétés mécaniques, 
contrairement aux revêtements nitrurés. Afin de remédier à ces limites, une nouvelle classe de 
matériau a été élaborée, il s’agit des oxynitures. La mise en forme de ces revêtements repose 
sur le dopage en azote de revêtement à base d’oxyde. En effet, l’intérêt de cette approche est 
de trouver un compromis intéressant entre les bonnes propriétés mécaniques des nitrures et les 
fortes résistivités électriques des oxydes. Par PVD, le dosage du ratio oxygène/azote dans le 
matériau permet de contrôler efficacement les propriétés intrinsèques des films telles que les 
propriétés électriques et optiques, la structure cristallographique, la morphologie, etc… [66–
69]. M. Fenker et al [70,71] ont étudié l’impact de l’oxygène sur les propriétés structurales, 
mécaniques et électrochimiques d’un matériau à base de nitrure de niobium. L’incorporation 
d’oxygène dans les revêtements de NbN permet d’augmenter la résistance à la corrosion avec 
une réduction importante de la densité de courant de corrosion (Figure I.38.(a)). L’auteur a 
attribué cette amélioration à l’accroissement de la résistivité (Figure I.38.(b)), la présence 
d’une structure amorphe et la présence d’une morphologie dense et compacte (Figure I.39) 
avec un fort pourcentage en oxygène. Cependant, l’incorporation de l’oxygène tend à 
diminuer la dureté du revêtement, qui passe de 30 GPa pour le NbN à 6 GPa pour une 
concentration en oxygène supérieure à 68%. Tous les revêtements (nitrures et oxynitrures) 
montrent une meilleure tenue à la corrosion que le substrat en acier. Des résultats similaires 
ont été obtenus par S.D. Pech [72], E. Ariza et al [73] et G.I. Cubillos et al [74].  

 

Figure I.38 : Influence de la concentration en oxygène dans les revêtements d’oxynitrures de niobium sur : (a) 
la résistance à la corrosion dans une solution de NaCl (3 %) [71], (b) les propriétés électriques en fonction de 
la température [70]. 

 

Figure I.39 : Evolution de la morphologie des revêtements d’oxynitrures de niobium déposés avec une 
concentration en oxygène de : (a) 33.7 % et (b) 59.2 % [70]. 

(b)(a)

(b)(a)
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Ainsi, l’utilisation de revêtements multifonctionnels à base d’oxynitrures par PVD est 
considérée par certains comme une solution efficace de protection à la corrosion de substrat 
métallique. Ces revêtements à caractère amorphe possèdent d’une part une très forte résistivité 
et de l’autre une inertie chimique dans le milieu considéré.  

I.2.4.4. Nanocomposites et multicouches 

Dans le but d’innover et de développer de nouveaux matériaux, une nouvelle approche 
a consisté à introduire dans le revêtement nitruré, un troisième voire un quatrième élément 
(Al, Si, Mg, etc…) qui se lie très mal avec le métal de base. Selon la concentration et la nature 
chimique de l’élément additif, la structure peut être multiphasée voire amorphe. Une fois la 
limite de solubilité atteinte, une seconde phase apparaît, on parle de revêtement 
nanocomposite. Il existe dans la littérature deux familles de revêtements nanocomposites qui 
se distinguent par la nature de l’élément additif : (1) métalloïde (B, Si) et (2) métallique (Al, 
Mg, Zn, …). Dans le cadre de cette thèse, nous avons souhaité nous focaliser sur la première 
famille et plus particulièrement sur l’impact de l’introduction du Silicium.  

I.2.4.4.1. Nanocomposites 

Les matériaux les plus étudiés dans la littérature sont : Ti-Si-N [75–78], Cr-Si-N [79–
81], Zr-Si-N [82,83], Nb-Si-N [84–87] et Ta-Si-N [88]. Le concept d’une architecture 
nanocomposite a été proposé par S. Veprek et S. Reiprich dans les années 1995 [89]. Dans 
cette étude, les auteurs ont étudié l’impact de la teneur en silicium sur les propriétés 
mécaniques d’un revêtement de TiN déposé par CVD. Ils ont constaté d’une part une 
amélioration de la dureté du revêtement avec la teneur en silicium et d’autre part la présence 
d’une condition optimale avec un maximum de dureté obtenu pour une teneur en silicium de 8 
%. Les auteurs ont supposé que l’amélioration des propriétés mécaniques est induite par la 
présence d’une très fine (0,3 à 0,5 nm) couche amorphe de Si3N4 autour des cristallites de TiN 
qui permet de bloquer la propagation des dislocations. Plusieurs études ont confirmé 
expérimentalement [90–93] et théoriquement [94–99] la présence de ces monocouches de 
nitrure de silicium (Si3N4) autour des cristallites de MeN. La présence de cette interface 
s’explique principalement par une forte non miscibilité de la plupart des métaux de transition 
avec le nitrure de silicium et à une plus forte affinité des métaux de transition à se lier 
chimiquement aux atomes d’azote. On peut donc formuler le revêtement nanocomposite de la 
façon suivante : nc-MeN/a-SiNx (« nc » pour nanocristallites et « a » pour amorphe). 

A partir de l’analyse de la composition chimique, de la structure, de la morphologie et 
des propriétés mécaniques, C.S Sanbu et al [87] ont réussi à développer un modèle de 
croissance pour un revêtement de Nb-Si-N en fonction de la concentration en silicium (Csi). 
Ce modèle comprend trois régions qui sont illustrées sur la Figure I.40.  
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Figure I.40 : Modèle de croissance d’un revêtement Me-Si-N en fonction de la concentration en Silicium [87]. 

La région 1 est caractérisée par une très faible quantité d’atomes de silicium, lesquels 
vont venir se placer en position interstitielle ou en substitution de l’atome métallique dans la 
maille de MeN. Ce mécanisme se poursuit jusqu’à atteindre un seuil de solubilité (Cseuil). 
Cette valeur seuil va dépendre de deux paramètres : (1) des conditions de dépôts (température 
du substrat et de la tension bias, cible frittée, configuration confocale) qui vont influencer la 
mobilité de surface des adatomes et (2) de la nature chimique du métal de transition. Au-delà, 
les revêtements se positionnent dans la région 2, les atomes de silicium vont venir s’agréger 
au niveau des joints de grains et en fonction de la concentration en azote, une phase de nitrure 
de silicium va ainsi pouvoir se former à l’interface des cristallites de MeN. 

L’ajout supplémentaire de silicium va tendre le système vers un deuxième seuil 
(Région 3), le seuil d’amorphisation (Ca) caractérisé par une transformation microstructurale 
avec une perte de l’orientation préférentielle et une diminution de la taille des cristallites 
(Figure I.41.(a)). On obtient alors une structure biphasée et donc à proprement parler un 
nanocomposite.  

 

Figure I.41 : (a) Evolution de l’inverse de la taille des cristallites et (b) évolution de la dureté en fonction de la 
teneur en silicium [87]. 

L’augmentation de la dureté observé sur la Figure I.41.(b) fait encore débat au sein de 
la communauté, elle semble être liée d’une part à la diminution de la taille des cristallites 

(b)(a)
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(l’effet Hall-Petch) et d’autre part à la présence d’une monocouche de Si3N4 qui bloque le 
passage des dislocations et empêche le glissement entre grains. Dong a démontré que la plus 
grande valeur de dureté avec un revêtement de nc-ZrN/a-Si3N4 était obtenue avec un optimum 
d’épaisseur de la phase amorphe de Si3N4 de 1,1 nm [100]. 

Pour la plupart des nitrures ternaires, l’apparition d’une structure nanocomposite est 
caractérisée par une morphologie dépourvue de colonne, extrêmement dense et compacte 
(Figure I.42) [101].  

 

Figure I.42 : Image de microscopie électronique à balayage d’une coupe en section de revêtements CrN (0% 
de Si), CrSi (5% de Si) et CrSiN (15% de silicium) par pulvérisation magnétron HiPIMS avec une teneur en 
azote de 30% [101]. 

Plusieurs auteurs attribuent cette transformation à la capacité du silicium à remplir les 
joints de grains, à améliorer la diffusion de l’atome de titane et d’azote et à réduire la taille 
des grains [102]. 

Les revêtements nanocomposites semblent aussi posséder les propriétés adéquates 
pour former une barrière efficace contre la corrosion humide. La Figure I.43 recense l’effet du 
silicium sur le potentiel et la densité de corrosion de plusieurs revêtements (TiSiN, TiAlSiN et 
CrSiN) nanocomposites déposés sur un substrat en acier poli et immergé dans une solution de 
NaCl (3,5%). [75,76,103,104]. Quelle que soit la nature chimique du métal de transition, 
l’ajout de silicium améliore nettement la résistance à la corrosion des revêtements en 
diminuant d’une part leurs réactivés vis-à-vis du milieu environnant (augmentation de Ecorr) et 
d’autre part la vitesse de corrosion (diminution de icorr). Ces bonnes performances sont 
attribuées la présence de la phase amorphe de Si3N4, à l’augmentation du nombre d’interfaces 
avec la diminution de la taille des cristallites MeNx et à la disparition de la structure 
colonnaire qui limite fortement la diffusion des agents corrosifs. Enfin le Si3N4 est réputé pour 
être un mauvais conducteur électrique ce qui est une excellente chose pour réduire la 
cinétique des réactions d’oxydo-réduction. 
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Figure I.43 : Evolution des propriétés électrochimiques de revêtements nanocomposites : (a) et (b) à base de 
titane [75,76,103] et (c) à base de chrome [104] immergés dans une solution de NaCl. 

I.2.4.4.2. Architecture multicouche 

Avec les revêtements nanocomposites, nous venons de comprendre que le nombre 
d’interfaces au sein du revêtement est un facteur déterminant pour limiter la diffusion des 
agents corrosifs vers le substrat. En pulvérisation magnétron, il existe une deuxième stratégie 
pour augmenter ce nombre, il s’agit de l’architecture multicouche. La mise en œuvre de 
revêtements multicouches permet d’associer alternativement différents types de matériaux et 
offrir la possibilité d’améliorer significativement l’efficacité de la couche de protection en 
ajustant des propriétés telles que la dureté de surface. 

Pour une épaisseur donnée, cette architecture est caractérisée par la distance entre deux 
périodes. Si la période est inférieure à dix nanomètres, on parle de super-réseaux, autrement il 
s’agit de multicouches. La Figure I.44 présente un exemple d’architecture  multicouche du 
TiN/TiCN [105].  

 

Figure I.44 : Image MEB d’un revêtement multicouches TiN/TiCN [105]. 
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Pour une épaisseur de revêtement fixée, le nombre d’interfaces dans une multicouche 
dépend d’un unique paramètre, la période. En effet, plus la période entre deux couches 
diminue, plus le nombre d’interfaces dans l’architecture augmente. H.C. Barshilia et al [39] 
ont étudié l’influence du nombre de période d’une architecture multicouches TiN/NbN sur la 
protection à la corrosion d’un substrat d’acier poli. Les auteurs ont montré que le nombre de 
périodes augmente efficacement la protection à la corrosion avec une diminution de la densité 
de courant et une augmentation du potentiel de corrosion (Figure I.45). De plus, il a constaté 
que l’architecture multicouche présente une meilleure tenue à la corrosion qu’une architecture 
monocouche.  

 

Figure I.45 : Evolution de Ecorr et icorr en fonction du nombre de couches d’un revêtement multicouche de 
TiN/NbN [39] dans une solution de NaCl (3,5%). 

Outre une amélioration des propriétés électrochimiques, l’augmentation du nombre 
d’interfaces permet aussi une augmentation de la dureté par rapport aux revêtements 
monocouche en réduisant d’une part le mouvement des dislocations et de l’autre en diminuant 
la taille des cristallites (épaisseur d’une nuance de revêtement plus faible). La Figure I.46 
présente l’évolution de la dureté d’un revêtement super-réseau AlN/CrN en fonction de la 
période des bicouches [106]. Quelle que soit la période utilisée, l’utilisation d’une architecture 
multicouche améliore nettement la dureté en comparaison de celle obtenue pour des 
monocouches de CrN et AlN. De plus, un pic de dureté de 40 GPa semble être atteint pour 
une période de 4 nm, soit une dureté deux fois plus importante que celle de l’AlN et du CrN.  

 

Figure I.46 : Dureté d’un superréseau AlN/CrN en fonction de la période des bicouches [106].  
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I.2.5. Conclusion partielle 
             Le deuxième critère concerne donc la microstructure du revêtement. Toutes les 
études tendent à prouver qu’un revêtement présentant une morphologie dense et dépourvue 
de colonne est le candidat idéal comme barrière à la corrosion. Cette barrière peut être 
développée en utilisant des conditions de dépôt énergétique (chauffage, potentiel au substrat 
et utilisation d’un générateur pulsé) et en développant des revêtements multifonctionnels 
(oxydes, nitrures, nanocomposites et multicouches). 

I.3. Conclusion générale et objectifs de la thèse 
L’ensemble de ce chapitre avait pour objectif de présenter la corrosion atmosphérique 

et l’élaboration de revêtements nobles par pulvérisation cathodique. Nous venons de voir que 
la corrosion est un phénomène naturel qui intervient dans différents milieux (marin, urbain, 
industriel et rural) suite à l’absorption chimique d’agents corrosifs à la surface du métal. Ces 
interactions vont entraîner des processus d’échanges de charges entre le milieu environnant et 
le métal, ce qui va induire la mise en place de zones anodiques et cathodiques à la surface de 
ce dernier. A terme, ces cascades de réactions vont induire la détérioration partielle voire 
totale de l’ensemble de la structure métallique. Des solutions performantes pour limiter ce 
phénomène existent déjà dans l’industrie mais font appel à des produits jugés néfastes pour 
l’homme et l’environnement, c’est le cas des méthodes électrochimiques. Dans ce contexte, le 
dépôt par pulvérisation magnétron fait figure de procédé alternatif car totalement compatible 
avec les nouvelles exigences environnementales.  

L’enjeu de cette thèse repose donc sur le développement de revêtements PVD à base 
de nickel  susceptibles de répondre au cahier des charges fixé par le partenaire industriel. Ces 
revêtements seront élaborés sur une surface en acier et devront avoir une résistance à la 
corrosion équivalente aux procédés faisant appel à l’utilisation du Cr(VI) (chromatation, 
zingage, oxydation anodique) soit un total de 500 heures au brouillard salin, une bonne tenue 
mécanique et une épaisseur de dépôt inférieure à 15 µm. Malgré tout, l’étude bibliographique 
souligne que la mise en forme d’un revêtement noble par PVD peut se révéler complexe. En 
effet, le couplage galvanique étant défavorable pour l’acier, le traitement doit respecter deux 
critères strictes : (1) un état de surface du métal à traiter quasi-parfait et (2) la mise en forme 
d’un revêtement dense et compacte.  L’objectif de cette thèse est donc double, il consiste à 
optimiser d’une part l’état de surface de l’acier et d’autre part les propriétés du revêtement.  

Partant de l’étude bibliographique, la première partie de ce travail consiste à étudier 
les propriétés intrinsèques (structurales, morphologiques, électriques et électrochimiques) 
d’un spectre large de matériaux susceptibles de représenter une barrière efficace contre la 
corrosion. Cet ensemble de matériaux est présenté sur la Figure I.47.  
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Figure I.47 : Matériaux étudiés au cours de cette thèse 

L’objectif est de disposer d’un catalogue de matériaux afin d’élaborer des architectures 
originales dans le but d’élaborer un revêtement optimal. La deuxième partie consiste à définir 
un protocole de préparation de surface capable d’atteindre un état de surface quasi-parfait. 
Pour cela, deux voies seront explorées à savoir le décapage mécanique et le décapage ionique. 
Enfin, la troisième et dernière partie repose sur les essais en brouillard salin afin d’évaluer les 
performances anticorrosion des revêtements sélectionnés et de les comparer à celles des 
procédés électrolytiques. 
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II.1. Les plasmas froids 

II.1.1. Définition 

Le plasma est défini comme un état gazeux partiellement ou complètement ionisé et 
est considéré comme le 4ème état de la matière après l’état solide, liquide et gaz. Le passage 
d’un état à l’autre étant réalisé par un certain apport d’énergie (force de Coulomb, énergie 
thermique). Le terme plasma fut utilisé pour la première fois par le physicien Irving Langmuir 
en 1928 par analogie avec le plasma sanguin. Il s’agit d’un gaz composé d’électrons, de 
particules chargées positivement et négativement, d’ions, d’atomes/molécules neutres à l’état 
fondamental et excités, de radicaux et photons (Figure II.1). Le terme radical désigne un 
fragment moléculaire dont le nombre d’électrons périphériques est impairs avec des liaisons 
pendantes qui le rendent très réactif lors d’une collision avec d’autres espèces. Les électrons 
sont des espèces chargées négativement qui par leur faible masse et leur grande mobilité, sont 
les premiers responsables de la conductivité électrique des plasmas. Suivant la nature des gaz 
utilisés, les ions peuvent être soit chargés positivement (plasma électro-positif) ou 
négativement (plasma électro-négatif). Un plasma est considéré comme électriquement neutre 
si et seulement si la dimension L du plasma satisfait l’inégalité L >> λD où λD représente la 
longueur de Debye, il s’agit de la distance au bout de laquelle la perturbation due à la 
présence de l’ion est écrantée par celle des électrons. Si la dimension du plasma respecte 
l’inégalité, on peut le modéliser par un ensemble d’ions se déplaçant lentement et baignés par 
un fluide d’électrons.  

 

Figure II.1 : Composition d’un plasma 

II.1.2. Grandeurs caractéristiques et classifications 

II.1.2.1. Grandeurs caractéristiques 

Les plasmas sont définis par plusieurs grandeurs caractéristiques qui sont 
principalement : la densité, la température et le degré d’ionisation. 
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La densité d’une espèce i, noté ni, représente le nombre de particules en moyenne par 
unité de volume autour d’un point donné de l’espace et à un instant donné. Elle est 
généralement exprimée par cm-3 ou m-3. On définit ni, ne et n0, à savoir respectivement la 
densité des ions, des électrons et des neutres. Dans le plasma, chaque particule se déplace de 
façon aléatoire dans l’espace et avec une vitesse cinétique (énergie) qui évolue ou non au grès 
des collisions avec le gaz environnant. En considérant un nombre important de collisions et en 
supposant que le plasma est à l’équilibre thermodynamique, leurs profils en vitesse sont 
représentés par une fonction de distribution probabiliste, de type Maxwell-Boltzmann.  

 , , ,
2

exp
2

 (II.1)

Où , , mi, kB, T et  représentent respectivement la densité d’une particule d’espèce i, la 
masse, la constante de Boltzmann (kB = 1,38x10-23 J. mol-1.K-1), la température absolue et la 
vitesse d’une particule d’espèce i. Cette fonction de distribution correspond au nombre moyen 
de particule dont les vitesses sont comprises entre  et . De cette fonction de 
distribution, il est possible d’extraire, l’énergie moyenne	 , et de là la température T : 
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La température est donc équivalente à une énergie et peut s’exprimer en eV (1 eV = 
1,6.10-19 J). De manière similaire aux densités, on définit ainsi Ti, Te et Tn, à savoir 
respectivement les températures des ions, des électrons et des neutres.   

Le degré d’ionisation d’un plasma α est un paramètre qui relie les densités ioniques 
(ni) à celle des neutres (n0), il représente la proportion d’espèces chargées (positivement ou 
négativement) par rapport à la densité totale, et est défini par : 

  (II.4)

II.1.2.2. Classification des plasmas 

A partir de ces trois critères, il est possible de séparer le plasma en deux familles : (1) 
les plasmas « chauds » et (2) les plasmas « froids ».  

Un plasma chaud ou «thermique» est un milieu dense (1019 à 1025 e-/cm3), fortement 
ionisé ( 	~1), thermodynamiquement stable (Te = Ti = Tn) et comme son nom l’indique avec 
une température très élevée (jusqu’à 104 eV). L’initiation de ce type de plasma demande de 
fournir une très grande énergie thermique pour ioniser le gaz. Ainsi, ils peuvent être produits 
de manière artificielle par irradiation de la matière avec un laser de haute énergie (réacteur 
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fusion Tokamak) ou observé de manière naturelle dans les astres stellaires (soleil, nébuleuse, 
galaxie). C’est pourquoi, on considère que le plasma est l’état de la matière le plus répandu 
dans l’univers, environ 99% !!! Les particules chargées interagissent entre elles via 
l’interaction électrostatique Coulombienne, on le définit comme un plasma non collisionnel. 
La principale application des plasmas chauds, qui est encore en développement, consiste en la 
production d’énergie par fusion thermonucléaire contrôlée d’éléments légers.  

De l’autre, un plasma froid, est un milieu moins dense (108 à 1012 e-/cm3), 
principalement composé de particules neutres (α = 10-4 à 10-6), hors équilibre 
thermodynamique (Te >> Ti = Tn) et avec une température proche de la température ambiante 
(0,1 < Te < 10 eV). Cette famille de plasma peut être générée « artificiellement » par une 
décharge électrique initiée à partir de l’apport d’énergie électromagnétique entre deux 
électrodes (cathode et anode) à travers un gaz à basse pression. Le champ électrique va 
accélérer les particules chargées et donc augmenter leur énergie. Cependant, en raison d’une 
inertie moins forte (masse 2000 fois plus faible), les électrons percevront plus rapidement 
cette « excitation » et participeront plus activement au transfert d’énergie vers le plasma à 
travers de multiples collisions avec le gaz environnant (neutres et ions). En conséquence, les 
températures des espèces légères (électrons) et des espèces lourdes (ions, neutres) sont très 
différentes au sein d’un plasma froid. Actuellement, ce type de plasma est largement utilisé 
dans les industries de la microélectronique (gravure, transistor), dans le secteur du traitement 
de surface (PVD, CVD, PECVD, etc...) et comme propulseur pour les satellites spatiaux. 
Nous allons dorénavant nous concentrer exclusivement sur les plasmas froids  utilisés dans 
nos procédés de protection de surface. 

II.1.3. Collisions et diffusion dans le plasma 

II.1.3.1. Collisions et réactions entre particules 

Dans un plasma froid, le transport des espèces chargées ou non peut être interrompu 
par de nombreuses collisions. En effet, avec de telles valeurs de densité, la fréquence de 
collision v y est trop importante pour être négligée. Une collision peut induire un transfert 
d’énergie et/ou d’impulsion. On distingue deux types de collisions, élastiques et inélastiques. 
Par définition, une collision élastique est un choc dans lequel l’énergie cinétique totale des 
particules est conservée et entraine une simple déviation de la trajectoire des particules. C’est 
le cas notamment des collisions électron-neutre à faible énergie où la faible valeur du rapport 
me/mn fait que l’atome n’est pratiquement pas affecté par la collision. A l’inverse, dans une 
collision inélastique, l’énergie cinétique totale n’est pas conservée, il y a échange ou 
dissipation de l’énergie entre les deux particules. Nous allons présenter les principales 
réactions qui composent la dynamique du plasma. Pour plus de clarté, nous avons séparé ces 
réactions en deux familles : les réactions dites « primaires » ou collision par impact 
électronique dans lesquelles l’électron est la particule incidente qui fournit de l’énergie à la 
particule au repos (ions, neutres) et de l’autre des réactions dites « secondaires », dans 
lesquelles les particules plus lourdes interagissent entre elles. Les réactions sont résumées 
dans le Tableau II-1 ci-dessous.  
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Réactions primaires Description Réaction 
→  
→  

Ionisation simple d’un neutre (atome et 
molécule) 

I 

→  (1) 
→ 	  

Ionisation double des neutres (1) et des 
ions (2). 

II 

→	 	  
→ → 	  

Excitation des atomes vers un état 
excité (1) et désexcitation vers un état 
plus stable avec émission d’un photon 

(2). 

III 

→	  Excitation des atomes vers un état 
métastable 

IV 

	→  Recombinaison des ions en atomes V 

→ 	  Dissociation d’une molécule VI 

Réactions secondaires Description Réaction 
→ 	 	  Echange de charges VII 

→ 	  Ionisation par un atome dans un état 
métastable : réaction de Penning 

VIII 

Tableau II‐1 : Principales réactions lors d’un plasma froid 

Dans le tableau, A et B désignent des espèces atomiques et moléculaires qui peuvent 
être de nature métallique (ex : Ni) ou gazeuses (Ar, O2, N2). Les réactions primaires et plus 
précisément les réactions d’ionisation (I et II) et d’excitation (III et IV) ont toutes un point 
commun, un seuil d’énergie. Dans ces deux réactions, l’électron incident doit posséder une 
énergie totale (cinétique et potentielle) strictement supérieure à l’énergie seuil pour donner 
lieu à cette réaction. On définit le seuil d’ionisation par le terme de potentiel d’ionisation. 
Dans le cas d’une réaction d’excitation, l’électron incident doit posséder une énergie 
suffisante pour permettre à l’atome/ion de passer d’un niveau d’énergie fondamental vers un 
niveau d’énergie, plus élevé appelé état excité. Malheureusement, cet état est instable et la 
mécanique quantique prédit un abaissement spontané vers un niveau d’énergie plus faible 
mais stable. La transition d’un état excité vers un état stable s’accompagne de l’émission d’un 
photon dont l’énergie est égale à celle de la différence d’énergie entre ces deux états →  

(III). Ainsi, la lumière produite par le plasma est la résultante de l’émission de photons issus 
de la désexcitation d’atomes/ions/molécules gazeuses. En fonction de la nature chimique du 
gaz utilisé, l’énergie du photon incident est variable et en conséquence sa longueur d’onde. 
C’est pourquoi, pour un plasma d’azote, on observe une couleur orange, rose pour l’hélium et 
violet pour un plasma d’hydrogène (Figure II.2). 

 

Figure II.2 : Emissions radiatives dans le plasma en fonction du gaz de travail. 



Plasma 

55 
 

Dans le cas d’une molécule, il est à noter que la situation peut être plus complexe, car 
des excitations de niveaux d’énergie vibrationnelle et/ou rotationnelle peuvent s’ajouter à 
l’excitation des niveaux électroniques. Un atome peut aussi être excité dans un état d’énergie 
métastable (IV). La transition vers les niveaux d’énergie inférieurs est interdite par les règles 
de sélection. La durée de vie d’un tel niveau énergétique est généralement de quelques 
millièmes de secondes à quelques secondes. Les atomes et plus généralement les gaz (argon, 
oxygène et azote) possèdent une énergie qui peut être très importante (ex : argon possède 
deux niveaux métastables à 11,5 et 11,7 eV). Ce type d’espèce peut communiquer 
suffisamment d’énergie pour venir ioniser des espèces atomiques possédant des valeurs de 
potentiels d’ionisation plus faible en énergie, telles que les espèces métalliques (ex : potentiel 
de première ionisation du Nickel = 7,64 eV). On parle d’ionisation Penning (VIII). Une 
collision entre un ion et un électron peut aussi mener à une recombinaison en atome neutre, on 
parle de réaction de recombinaison (V). Enfin, dans le cas d’une collision entre un ion et un 
atome neutre, il est possible qu’un des électrons de l’atome neutre soit transféré vers l’ion 
positif, on parle de réaction d’échange de charge (VII). 

La probabilité que les réactions décrites ci-dessus puissent se produire va dépendre de 
deux paramètres principaux, la section efficace et le libre parcours moyen.  

La section efficace  est définie comme la probabilité pour une particule incidente 
d’interagir avec une particule cible par unité de surface. Elle est fonction de la nature et de 
l’énergie des particules. La Figure II.3 présente l’influence de l’énergie des électrons sur la 
valeur de la section efficace d’une réaction entre un électron et un atome d’argon. La section 
est nulle en dessous de l’énergie d’ionisation, puis croît au-delà dans l’échelle des 10-16 cm2 
ce qui est de l’ordre de grandeur de la section géométrique, atteint son maximum pour environ 
100 eV et décroit lentement. Les valeurs de section efficace sont obtenues à partir d’une base 
de données en accès libre, LXcat (www.lxcat.net).  
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Figure  II.3 :  Influence  de  l’énergie  des  électrons  incidents  sur  la  section  efficace  d’ionisation  d’un  atome 
d’argon. 

Le libre parcours moyen  correspond à la distance moyenne parcourue par une 
particule entre deux collisions. Il s’exprime en unité de longueur et dépend de la densité des 
particules par unité de volume et de la probabilité qu’elles interagissent entre elles :  
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1
.

 (II.1)

Avec  la section efficace de collision et n la densité de particules. Cette relation bien 
qu’imparfaite, approxime convenablement le libre parcours moyen des espèces. La Figure II.4 
présente l’évolution du libre parcours moyen d’une réaction élastique entre un électron et un 
atome d’argon en fonction de la pression de travail. La section efficace a été sélectionnée pour 
une énergie de 10 eV et vaut 1,66.10-16 cm2. Dans la condition standard de température (T = 
300 K), pour une pression de 0.6 Pa  (5 mTorr) on obtient un libre parcours moyen de 5 cm et 
de 2,5 cm pour une pression de 1,2 Pa (10 mTorr). 
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Figure II.4 : Influence de la pression sur le libre parcours moyen. 

II.1.3.2. Diffusion 

La diffusion est un processus de nature collisionnelle qui résulte d’un caractère 
inhomogène du plasma en termes de densité ou d’énergie des particules (chargées ou non). Le 
rôle des collisions est de rendre toutes les directions des particules après collision, 
équiprobables. Cependant, le milieu étant inhomogène en densité, il existe un flux net de 
particules de la région de plus forte densité vers celle de plus faible densité. Nous pouvons 
illustrer ce propos en prenant l’image de deux béchers (1 et 2) séparés par une cloison 
métallique dont le bécher 1 contient un liquide quelconque. Si l’on soulève cette cloison, le 
liquide va se déplacer du bécher 1 vers le bécher 2 afin d’équilibrer le volume de chacun des 
deux béchers. Cette même diffusion s’opère dans le cas d’un plasma. Il est important de noter 
que la diffusion des particules chargées dans le plasma peut constituer un mode d’élimination 
efficace de ces particules par recombinaison aux parois. Les parois constituent donc un puits 
d’évacuation des charges, lesquels est caractérisé par une très faible densité. On peut 

caractériser cette diffusion par un flux de particules d’espèce i (Г 	 	 ∗ ).  

II.1.4. Formation de gaine 

Ces phénomènes de diffusion sont en partie à l’origine de l’apparition dans les 
réacteurs à plasmas de zones non-neutres électriquement, les gaines. Prenons l’exemple d’un 
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objet (paroi, substrat, électrode) placé dans un plasma, les électrons, qui ont une densité et une 
mobilité plus grande vont atteindre la surface de l’objet en premier lieu. Cette dernière va 
alors acquérir une densité surfacique de charges négatives et le champ électrique négatif mis 
en place va par conséquent repousser les électrons et attirer les ions. Il se créé alors une zone 
de charge d’espace entre le plasma et la surface que l’on appelle gaine électrostatique (Figure 
II.5). On distingue trois régions : le plasma, caractérisé par sa neutralité macroscopique (ni = 
ne), la prégaine, où les ions commencent à être accélérés par le champ de charge d’espace et la 
gaine proprement dite où la rupture de neutralité est effective. Lorsque l’état stationnaire est 

atteint, c’est à dire au moment où le flux d’ions (Г . . ) est égal à celui 

des électrons (Г ,	la surface est alors portée à un potentiel électrique négatif appelé potentiel 
flottant . Au fur et à mesure que l’on s’éloigne de la gaine, le plasma retrouve sa neutralité 

(  avec un potentiel stationnaire dit potentiel plasma . Ce potentiel est toujours plus 

élevé que le potentiel flottant . La différence entre le potentiel flottant et le potentiel 

plasma (∆  va confiner les électrons au sein du plasma et conditionner l’énergie 

de bombardement des ions à la surface de l’objet ( . Cette énergie est de 

quelques eV et peut atteindre plusieurs centaines d’eV lorsque l’on applique une tension 
négative à l’objet (polarisation).  

Dans le cas où le plasma est généré par une décharge électrique entre deux électrodes, 
il existe deux zones de transitions entre les électrodes et le plasma : la gaine cathodique, 
∆  avec  la tension de décharge appliquée à la cathode et la gaine 

anodique, ∆  avec , la tension de polarisation.  

 

Figure II.5 : Evolution de la densité ionique et électron et du potentiel à l’interface plasma – objet. 

Une valeur approchée de l’épaisseur de la gaine peut être déduite de la loi de Child-
Langmuir [1] :  
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 3
4

 (II.1)

Avec , la permittivité du vide, e la charge élémentaire,  la constante de 
Boltzmann,  la différence de potentiel entre la surface et le plasma,  la densité du 

plasma et  la température électronique. La Figure II.6 présente un exemple de calcul de 
l’épaisseur d’une gaine cathodique d’un plasma de densité variable et soumise à plusieurs 
différences de potentiel (de 800 à 100 V). Les valeurs des variables et constantes sont :  = 
8,85x10-12 m-3. kg-1.s-4 ; e = 1,60x10-19 C et  = 4 eV. L’épaisseur de la gaine tend à 
augmenter en fonction de la différence de potentiel. En revanche, elle diminue en fonction de 
la densité du plasma. Dans le cas d’un plasma dense (  = 1018 m-3), l’épaisseur de gaine 
varie entre une centaine de micromètres et quelques millimètres.  
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Figure  II.6 : Epaisseur de  la gaine en  fonction de  la densité du plasma   et de  la différence de potentiel 
. 

II.2. Pulvérisation cathodique 

II.2.1. Définition 

Comme mentionné plus haut, l’application d’une tension continue entre deux 
électrodes dans un réacteur sous atmosphère contrôlée d’argon reste la méthode la plus 
classique pour produire un plasma, il s’agit de la technique diode. Le principe de cette 
technique repose sur la création d’une décharge entre deux électrodes : la cathode (composée 
du matériau-cible) reliée à une alimentation électrique et l’anode qui correspond selon la 
configuration donnée aux parois de l’enceinte et/ou au porte-substrat qui sont reliés à la masse 
du système. En augmentant la tension au-delà d’une valeur minimum dans des conditions de 
pressions et de distance inter-électrodes très faible, le champ électrique E confère aux 
électrons, par répulsion coulombienne, un gain d’énergie pour permettre d’ioniser par 
collisions inélastiques des atomes d’argons. Il s’ensuit une cascade de collisions entre les 
atomes du gaz et les électrons excités (électrons primaires), c’est le phénomène d’ionisation 
du gaz ou encore nommé avalanche électronique. Cependant, en dépit d’une densité 
électronique et ionique importante, la décharge n’est pas encore dans un état auto-entretenu.  
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II.2.2. Interaction ions-matériau cible 

La zone à proximité de la cathode et donc de la cible est caractérisée par la présence, 
d’une part, d’une forte concentration en ions positifs et d’autre part d’un fort champ électrique 
négatif. Ce champ a pour conséquence d’accélérer les ions positifs vers le matériau-cible avec 
une énergie égale à la tension appliquée (F = q.E avec E le champ électrique) pourvu que 
l’épaisseur de la gaine cathodique soit inférieure au libre parcours moyen des ions incidents. 
Suivant leur énergie, la collision entre l’ion et la surface du matériau-cible peut entraîner la 
rupture des liaisons et par la suite l’expulsion d’un atome du matériau et dans certains cas un 
électron secondaire, on parle de phénomène de pulvérisation (Figure II.7). Les atomes 
pulvérisés de la cible ont des énergies importantes : de l’ordre de quelques électronvolts. Ce 
phénomène, purement mécanique où les ions communiquent leur quantité de mouvement aux 
atomes, est à la base de la technique de dépôt utilisée. Il est caractérisé par deux paramètres : 
le rendement de pulvérisation Rp et le coefficient d’émission d’électrons secondaire ϒe.  

 

Figure II.7 : Illustration du principe de pulvérisation cathodique. 

Le rendement de pulvérisation Rp est défini comme étant égal au rapport du nombre 
d’atomes pulvérisés Na sur le nombre d’ions incidents Ni et dépend : de la nature de la cible 
(matériau, état de surface, etc…) (Figure II.8.(a)), de la nature (métalliques, gazeux) et de 
l’énergie des ions incidents ainsi que de l’angle d’incidence (Figure II.8.(b)). A titre 
d’information, les valeurs de rendement de pulvérisation ont été obtenues à partir du logiciel 
SRIM (F. Ziegler and J. Biersack, Monte Carlo code SRIM2013, 2013 (http:// srim.org)), code 
Monte Carlo qui calcule les interactions entre des ions énergétiques et la matière.  

 

Figure  II.8 :  Rendement  de  pulvérisation  calculé  avec  TRIM :  (a)  influence  de  la  nature  de  la  cible  et  (b) 
influence du gaz de travail et de l’angle d’incidence. 
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Le coefficient d’émission d’électrons secondaires est défini comme le nombre 
d’électrons éjectés de la cible pour un ion incident. Il dépend de la nature de l’ion incident, de 
son énergie et du matériau qui constitue la cible, la loi empirique de ce paramètre est 
exprimée par la relation suivante [1] :  

 0,032 0,78 2  (II.1)

Où Ei est le potentiel d’ionisation de l’ion incident et φ le travail de sortie du matériau 
cible. L’émission d’un électron impose donc que le potentiel d’ionisation soit deux fois 
supérieur au travail de sortie du matériau. En considérant le cas d’une cible de nickel dont le 
travail de sortie est d’environ 5,01 eV, seuls les ions Ar+ (Ei = 15,76 eV), Ar2+ (Ei = 27,63 eV) 
et Ni2+ (Ei = 18,64 eV) sont capables de respecter cette condition. 

Après expulsion, ces électrons vont être soumis à la répulsion coulombienne du champ 
électrique avec une force telle, que théoriquement les énergies cinétiques de ces électrons sont 
proche de la centaine d’électron volts, typiquement un à deux ordre de grandeurs supérieurs à 
toutes les énergies d’ionisation des espèces neutres présentes dans le plasma. Ces électrons 
« chauds » sont donc les garants du transfert d’énergie vers le plasma, soit par collisions avec 
les atomes ou molécules, soit en transférant une partie de leur énergie à d’autres électrons de 
plus faibles énergies. Le processus d’émission d’électrons secondaire est donc responsable de 
l’auto entretien du plasma. Malgré tout, pour pouvoir entretenir la décharge, le procédé doit 
fonctionner dans une gamme de pressions élevées, typiquement de l’ordre du Torr (1 torr = 
133,3 Pa = 1.33x10-3 bar), ce qui entraîne une faible vitesse de dépôt, une contamination 
importante et une mauvaise cristallinité des revêtements déposés.  

II.2.3. Magnétron 

Pour pallier ces nombreuses limitations, une des solutions consiste à venir piéger les 
électrons en appliquant un magnétique intense. Cette idée originale fut proposée par F.M. 
Penning en 1936 et reprise par Thornton dans le cadre de la pulvérisation cathodique. 
L’astuce consiste à venir disposer des aimants permanents (CoSm ou en FeNdB) de polarité 
inverse au dos de la cible [2]. On parle de pulvérisation cathodique magnétron. La trajectoire 
de la particule chargée s’enroule autour des lignes de champ magnétique et leurs mouvements 

s’inscrivent sur un cercle dont le rayon est désigné par le rayon de Larmor 
.
ω 		avec e 

la charge élémentaire, B la norme du champ magnétique, m la masse de la particule chargée et 

0 la vitesse initiale dans le plan perpendiculaire au champ magnétique B.  

En considérant un champ magnétique homogène, la valeur du rayon est 
proportionnelle à celle de la masse de la particule chargée. Dans nos conditions d’étude, 
l’ordre de grandeur du rayon de Larmor pour un ion est proche de la dizaine de centimètres et 
de quelques millimètres pour les électrons. Les électrons sont donc confinés à proximité de la 
cible ce qui induit une augmentation de la fréquence des réactions d’ionisation, laquelle va 
permettre une diminution de la pression de travail d’entretien de la décharge (entre 1 et 10 
mTorr) et engendrer une augmentation du rendement de pulvérisation (flux ionique plus 
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élevé), de la vitesse de dépôt et de l’énergie des espèces pulvérisées. Actuellement, il existe 
trois configurations de magnétron qui sont illustrées par la Figure II.9.  

 

Figure II.9 : Illustration des différentes configurations magnétiques utilisées en pulvérisation cathodique : (a) 
équilibré, (b) déséquilibré de type 1, (c) déséquilibré de type 2 [3]. 

La première configuration (Figure II.9.(a)), décrite comme équilibrée, est caractérisée 
par la fermeture du champ magnétique et donc par un confinement des particules chargées 
dans la région proche de la surface de la cible. Par conséquent, le courant (égal à la somme du 
flux ionique et électronique) collecté au niveau du substrat est très faible et ne peut donc pas 
ou peu modifier les propriétés intrinsèques du revêtement.  

La deuxième configuration, décrite comme déséquilibrée de type 1 (Figure II.9.(b)), 
est caractérisée par des lignes de champs dirigées vers les parois du réacteur. Cette 
configuration entraîne la diffusion des électrons vers les parois et donc une diminution de la 
densité du plasma au niveau du substrat. La dernière configuration, décrite comme 
déséquilibrée de type 2 (Figure II.9.(c)), est un bon compromis entre confinement au niveau 
de la cible et diffusion vers le substrat. Les lignes de champs magnétiques ne sont pas toutes 
fermées entre la partie centrale et externe et certaines sont dirigées vers le porte-substrat ce 
qui entraîne une meilleure diffusion des électrons et donc une homogénéité du taux 
d’ionisation à travers l’espace cible-substrat. Le courant collecté au niveau du porte-substrat 
est très largement supérieur aux deux précédentes configurations. Dans le cadre de cette thèse, 
la configuration retenue est la configuration déséquilibrée de type 2.  

II.2.4. Pulvérisation réactive 

La pulvérisation magnétron initiée avec un gaz noble d’Argon permet de déposer un 
revêtement de même nature chimique que celle de la cible. Il est également possible de 
synthétiser des composés de type oxydes ou nitrures ou autres (NiO, NiN, NiO :N, etc…) en 
introduisant en complément de l’Argon, un ou plusieurs gaz réactifs (O2, N2, etc…) : on parle 
alors de pulvérisation magnétron réactive.  

L’aspect simpliste de cette méthode révèle en réalité la présence de mécanismes 
beaucoup plus complexes qui la rend très difficile à maîtriser. Contrairement à l’Argon qui 
interagit avec la cible de manière physique (transfert de moment, choc inélastique, etc…), les 
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gaz réactifs peuvent réagir chimiquement (adsorption, désorption) et former avec celle-ci un 
composé à son extrême surface. Ce phénomène est connu sous le nom d’ « empoisonnement 
de la cible ». Il dépend principalement de la nature des gaz et de la cible utilisée et est 
principalement décrit par deux mécanismes : (1) l’adsorption par chimisorption du gaz réactif 
à l’extrême surface de la cible [4,5] et (2) l’implantation d’ions réactifs (O2

+, N2
+,O+ et N+) 

sur quelques nanomètres d’épaisseur [6–8]. Cependant, le problème avec la pulvérisation 
réactive est que les gaz réactifs injectés peuvent réagir non seulement avec la cible, mais aussi 
avec les autres surfaces de l’enceinte de pulvérisation. La Figure II.10 montre que dès son 
introduction, le débit de gaz réactif (Qinitiale) peut réagir avec : (1) la cible métallique (Qcible), 
(2) les parois du réacteur (Qparoi), (3) le substrat ou le film en croissance (Qsubstrat) et (4) être 
expulsé par le système de pompage (Qpompage).  

 

Figure II.10 : Interaction gaz réactif – surface. 

 Ainsi, le régime d’empoisonnement de la cible évolue de façon non linéaire en 
fonction du débit de gaz réactif et au-delà d’un seuil, le régime de pulvérisation de la cible 
évolue de manière brutale d’un mode métallique vers un mode oxydé/nitruré. Cette transition 
est caractérisée par une importante diminution ou augmentation de la tension de décharge, une 
diminution de la vitesse de dépôt et est souvent accompagnée d’une hystérèse. Cette dernière 
peut être partiellement supprimée en augmentant la vitesse de pompage [9], en introduisant un 
deuxième gaz réactif [10], en utilisant une cible frittée composée en partie du métal de base et 
du composé à synthétiser [11] et une alimentation HiPIMS [12]. L’empoisonnement de la 
cible peut être mis en évidence efficacement par différents moyens : (1) un suivi de 
l’évolution de la tension de décharge et de la pression totale [7,13], (2) l’utilisation de 
diagnostics plasma tels que la spectrométrie de masse [14,15], l’émission optique [16,17] et 
l’absorption optique [18]. Ces méthodes sont grandement appréciées par les industriels pour 
retrouver rapidement un point de fonctionnement.  

 Comme nous venons de le voir précédemment, en plus d’interagir avec la surface de la 
cible, une partie du gaz réactif peut réagir directement avec le film en croissance et induire 
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une modification structurale et chimique du composé. Il est également possible d’introduire 
simultanément deux gaz réactifs (ex : Ar/O2/N2). Le contrôle du procédé dépend alors de la 
réactivité de chaque gaz vis-à-vis de la cible. Avec cette méthode, on peut notamment 
synthétiser des oxynitrures.  

II.3. Alimentation électrique 
Au cours de cette thèse, nous avons étudié l’impact de deux types d’alimentations sur 

le plasma et sur les propriétés intrinsèques des revêtements. La première alimentation est une 
alimentation continue (DC), elle délivre une tension négative (0 - 1500 Volts) et constante 
dans le temps. Dans notre étude, la puissance moyenne est égale à 100 W et la tension de 
décharge aux environs de -400 V. Ici, l’alimentation DC utilisée est une Huttinger PFG 1500 
DC.  

 La seconde est plus récente : le premier brevet déposé date de 2000 [19]. La 
particularité de cette alimentation est de délivrer pendant un temps très court (10 à 500 µs) et 
à une fréquence donnée (100 Hz à 10 kHz) une puissance instantanée égale à deux voire trois 
ordres de grandeur de celle d’une alimentation DC classique (puissance instantanée = 
quelques dizaines de kW) (Figure II.11). Cette astuce permet de contourner l’échauffement de 
la cathode tout en produisant une très forte densité en électrons et en ions. Cependant, la 
puissance moyennée ou totale est strictement égale à celle du DC classique. On la nomme 
généralement HiPIMS pour High Power Impulse Magnetron Sputtering. 

 

Figure II.11 : Comparaison de la puissance instantanée générée en HiPIMS et en DC pour une cible de Nickel. 

Les générateurs HiPIMS sont essentiellement composés de circuits LC opérant d’une 
manière répétitive. La Figure II.12 présente les étapes d’un pulse en HiPIMS. Typiquement, 
on peut décomposer un pulse HiPIMS en deux temps : le premier est appelé « la phase active 
du pulse », il s’agit du moment où la tension est injectée à la cathode et où le plasma est le 
plus intense, on le définit généralement comme le temps ON (TON). Le second est désigné 
comme « phase inactive » ou temps OFF (TOFF) car aucune tension n’est imposée à la 
cathode, le plasma s’entretient grâce à la présence d’une densité de particules énergétiques, 

0 10 20 30 40 50
-1000

0

1000

2000

3000

4000

5000

6000

7000

 

 

Pu
is
sa

nc
e 

(W
at

ts
)

Temps (µs)

HiPIMS : 30 µs - 1 kHz



Chapitre II 

64 
 

créés lors de la précédente phase. On définit un troisième terme « le rapport cyclique » qui 
correspond au rapport du TON sur le temps total (TOFF + TON). De part les très fortes 
puissances mises en jeux, il est nécessaire de limiter l’échauffement de la cathode. Pour cela, 
le rapport cyclique est maintenu bas (entre 0,1 et 10 %) ce qui permet d’obtenir des 
puissances moyennes comparables aux décharges DC. 

 

Figure II.12 : Etape d’un pulse en HiPIMS. 

Au cours de cette étude, deux générateurs HiPIMS ont été utilisés. Le premier est un 
générateur d’impulsion couplé à un générateur de tension continue classique (Figure 
II.13.(a)). On parle de générateur HiPIMS avec une pré-ionisation ou « Fast-HiPIMS ». Ce 
générateur est basé sur un brevet développé par trois équipes internationales (France (LPGP) 
– Belgique (ChIPS) – Roumanie) [20]. Cette pré-ionisation est produite avec une tension 
d’environ -180 V et permet de maintenir un courant de quelques mA entre chaque pulses afin 
d’éviter l’apparition d’arcs électriques et d’obtenir des temps de montée du courant très 
rapides à l’inverse des premières alimentations où ce temps pouvait parfois atteindre 25 % du 
pulse. Ce générateur peut délivrer une puissance moyenne de 500 W et la largeur des pulses 
est ajustable entre 5 et 500 µs pour une fréquence de répétition comprise entre 50 Hz et 5 
kHz. Le côté innovant de ce générateur par rapport à ses concurrents est que le système 
d’impulsion est indépendant de l’alimentation électrique DC. En conséquence, il peut se 
connecter virtuellement à n’importe quelle alimentation DC. Le deuxième générateur HiPIMS 
est commercialisé par la société SOLVIX (HiP3) et peut délivrer une puissance moyenne 
comprise entre 50 et 3000 watts. Ce type d’appareil peut donc être utilisé à la fois sur des 
réacteurs de laboratoire mais aussi industriels (Figure II.13.(b)). Contrairement à 
l’alimentation Fast-HiPIMS, le système d’impulsions et le générateur de tension continue sont 
intégrés dans un seul bloc. Il ne possède pas de système de pré-ionisation et sa gamme de 
largeur de pulse et de fréquence de répétition sont respectivement entre 10 et 500 µs et 50 à 1 
kHz. La tension et le courant de décharge ont été mesurés respectivement avec une sonde 
haute tension (TesTec HVP-15HF) et une sonde de courant (Tektronix TCPA300) connectée à 
un système d’amplification (sensibilité 5A/V). Les signaux sont visualisés sur un oscilloscope 
par branchement BNC.  
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Figure II.13 : Deux alimentations HiPIMS : (a) Fast‐HiPIMS et (b) HiP3 de Solvix. 

II.4. Diagnostics plasma 
Un plasma est un système qui évolue spatialement et temporellement au rythme des 

processus de collisions/réactions entre les différentes espèces qui le compose et qui peut 
parfois s’éteindre si les conditions d’auto-entretien ne sont pas ou plus respectées. Les 
principales réactions qui composent la dynamique du plasma (ionisations, excitations, 
recombinaison, etc…) sont intrinsèquement dépendantes de la densité et de la température des 
espèces, qui sont elles-mêmes dépendantes des conditions de travail (pressions de travail, 
tension injectée, distance inter-électrode, nature des gaz, etc…). Pour pouvoir appréhender ces 
changements de composition, nous disposons d’un éventail d’outils (optiques, électriques) de 
caractérisation qui ont un intérêt fondamental dans la compréhension du plasma et peuvent 
dans le cas du procédé de pulvérisation magnétron permettre d’optimiser les conditions de 
synthèse. L’un des objectifs de la présente étude est d’étudier et de comparer la composition 
de plasmas initiés avec des alimentations HiPIMS et DC. Concernant les décharges HiPIMS, 
la dépendance temporelle du procédé nécessite la réalisation de mesures résolues en temps. 
Ces mesures ont permis d’évaluer la composition du plasma et la fonction de distribution de 
chacune des espèces en discriminant la phase active de la post-décharge. Au cours de cette 
étude, trois outils ont été utilisés : (1) les sondes électriques pour évaluer l’évolution de la 
tension et du courant de décharge (2) le spectromètre de masse pour l’analyse de la population 
en ions et (3) la spectrométrie d’émission optique pour l’analyse des espèces neutres.  

II.4.1. Spectrométrie de masse 

La spectrométrie de masse est une technique d’analyse du plasma qui permet 
l’identification des espèces ioniques présentes dans la décharge en les triant en fonction de 
leur masse et de leur  énergie. Donc, cette technique renseigne sur la composition du plasma 
et la distribution en énergie des ions (FDEI). De façon schématique, le spectromètre est 
constitué d’un orifice (300 µm de diamètre) où les espèces neutres et ioniques sont extraites 
du plasma, d’une chambre d’ionisation, d’un analyseur en énergie (-100 à +100 eV avec une 
résolution en énergie de 0,3 eV), d’un quadripôle de masse (0,4 à 300 uma, uma = unité de 
masse atomique) qui permet de séparer les ions en fonction de leur rapport masse sur charge, 
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d’un système de détection et d’un groupe de pompage qui permet d’atteindre une pression 
résiduelle d’environ 1.10-5 Pa. Une série de potentiels ajustables permet à partir du logiciel de 
commande d’optimiser les conditions de détection.  Le spectromètre de masse utilisé au cours 
de cette étude est de marque Hiden (EQP 1000). Le nez du spectromètre est situé à 2 cm au-
dessus du porte substrat et latéralement à 5 cm. La distance entre les deux électrodes est fixée 
à 4 cm (Figure II.14). De part sa position par rapport à l’axe de la cathode, une tension 
négative de -30 V a été appliquée au nez du spectromètre de façon à obtenir un signal 
suffisamment important. Cette énergie d’accélération est prise en compte par le logiciel et est 
automatiquement retranchée sur l’énergie finale des ions dans la fonction de distribution en 
énergie des ions. 

 

Figure  II.14 : Représentation du dispositif expérimental de caractérisation du plasma par spectrométrie de 
masse. 

Trois informations peuvent être extraites des FDEI : le potentiel plasma (Vp), le flux 
( ) et l’énergie moyenne ( ) des espèces. Ces deux dernières sont respectivement obtenues 
par les relations suivantes :  

 	
1

 (II.1)

Avec 	la fonction de distribution en énergie mesurée pour une espèce i donnée. 
En moyenne, les FDEIs sont collectées durant un temps d’acquisition de 50 secondes. Les 
mesures résolues en temps sont obtenues avec un compteur multi canal de la marque Ortec© 
synchronisé à partir du potentiel flottant. Ce dispositif permet d’atteindre une résolution 
temporelle de l’ordre de 2 µs tout en conservant un temps d’acquisition raisonnable, environ 
50 secondes. Dans ce mode, le spectromètre de masse centre sa mesure sur une masse à une 
énergie donnée (Figure II.15.(a)). Toutes les mesures ont été recentrées en fonction du temps 
de déclenchement du potentiel flottant et par le temps de vols (TOF : Time of Flight) des ions 
dans le spectromètre de masse. L’originalité avec ce mode est de permettre à l’utilisateur de 
choisir entre focaliser son analyse sur une ou plusieurs énergies ou au contraire mesurer des 
distributions sur une fenêtre en énergie plus large (ex : de 0 à 100 eV par pas de 5 eV). En 
sélectionnant le deuxième choix, il est alors possible de reconstruire la fonction de 
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distribution en énergie d’une espèce donnée. La Figure II.15.(b) compare la fonction de 
distribution de l’ion Cr+ mesurée avec le mode classique et celle obtenu après intégration des 
simples fonctions de distributions. On constate une excellente corrélation entre ces deux 
distributions. Toutes les mesures ont été réalisées avec une cible à base de chrome et avec la 
collaboration d’Axel Ferrec.  

 

Figure  II.15 :  (a)  Evolution  temporelle  de  la  distribution  de  l’ion  Chrome  de  20  eV  et  (b)  fonction  de 
distribution en énergie en mode classique et mode reconstruite. 

II.4.2. Spectrométrie d’émission optique 

La spectroscopie d’émission optique  (OES : Optical Emission Spectroscopy) est une 
des techniques de caractérisation des plasmas les plus couramment employée. En effet, il 
s’agit d’une technique non intrusive pour le plasma, qui nécessite un appareillage relativement 
simple et peu coûteux et qui donne accès à des informations qualitatives sur la présence ou 
non de certaines espèces. Cette technique repose sur l’analyse spectrale de la lumière émise 
par le plasma, lequel est une résultante de l’émission de photons issus de la désexcitation 
radiative d’atomes/ions/molécules gazeuses. La longueur d’onde du photon émis est donc 
caractéristique de l’espèce radiative. Concrètement, le rayonnement est récupéré vers l’entrée 
du spectromètre par une fibre optique placée sur un hublot de quartz, à l’extérieur du réacteur. 
Les différentes longueurs d’onde sont ensuite séparées par un monochromateur équipé d’un 
réseau puis focalisée vers la sortie. Le spectromètre utilisé iHR550 Jobin Yvon possède trois 
réseaux (600, 1200 et 1800 traits/mm). La gamme spectrale étudiée est comprise entre 200 nm 
et 900 nm. En sortie du monochromateur, l’intensité lumineuse peut être collectée par deux 
détecteurs différents, une caméra CCD et un photomultiplicateur (PM). La CCD permet 
d’enregistrer toute une plage de longueurs d’onde à la fois, elle sera utilisée pour étudier la 
composition des plasmas continus et pour identifier les espèces en présence dans le cas des 
plasmas pulsés. De l’autre, le photomultiplicateur n’enregistre qu’une longueur d’onde à la 
fois mais possède une meilleure résolution temporelle (l’ordre de la nanoseconde) ; c’est 
pourquoi, pour les études résolues en temps, on utilisera ce dernier. Pour les mesures résolues 
en temps, la sortie du PM est reliée à un convertisseur courant/tension (Signal Recovery model 
5182) puis à un oscilloscope (Tektronix DP3014), afin de moyenner et enregistrer le signal. 
La synchronisation de la mesure avec le déclenchement de l’impulsion du générateur HiPIMS 
est réalisée avec l’oscilloscope. Un spectre d’émission optique se compose d’une multitude de 

0 10 20 30 40 50 60 70 80
101

102

103

104

105

106

107

108

 

 

In
te

n
si

té
 (

a
.u

)
Energie (eV)

 Reconstruite
 Intégré en temps

-50 0 50 100 150 200 250 300 350 400

 

 

In
te

n
si

té
 (

a.
u

)

Temps (µs)

Cr+ - 20 eV

(a) (b)



Chapitre II 

68 
 

raies caractéristiques de la désexcitation radiative d’une espèce donnée. Considérons le cas 
d’une espèce excitée ∗ se désexcitant vers l’état  en émettant un rayonnement de longueur 

d’onde , l’intensité de la raie caractéristique peut être modélisée par la relation suivante:  

 	 ∗ ∆
∆
4

∗  (II.1)

Avec la réponse du système (optique, détecteur) de mesure à une longueur d’onde , 
∗  la densité de l’espèce dans l’état quantique i émettant la raie avec une probabilité de 

transition ou coefficient d’Einstein 	 , ∆  le volume analysé et ∆  l’angle solide 

d’émission. L’émission optique est une méthode dite de ligne de visée où l’information 
recueillie est issue d’une zone précise du plasma dont la forme est généralement conique ou 
cylindrique. La position de la fibre est donc cruciale et il est impératif de conserver sa position 
constante durant toute la campagne de mesure. La fibre a été placée sur le même hublot et la 
cathode a été positionnée de sorte que le volume d’analyse soit proche de la zone cathodique 
(Figure II.16). En conséquence, on considère le facteur géométrique  comme constant. 

L’intensité de la raie est donc uniquement dépendante de la densité ∗ . Or, à l’état 
stationnaire, le bilan de cette espèce est : 

 
∗

0 ∗  (II.2)

Avec la constante de réaction d’excitation de X vers sont état excité ∗,  la densité 

électronique,  et ∗  la densité respective de X dans son état fondamental et excité. La 
constante de réaction est exprimée par :  

 
2

 (II.3)

Où 	représente l’énergie des électrons,  leur masse,  la section efficace 

d’excitation par collision électronique avec un élément  à son état fondamental et  la 
fonction de distribution en énergie des électrons. L’intensité d’émission peut donc être 
exprimée par la nouvelle relation :  

  (II.4)

Dans cette expression, l’intensité du rayonnement est maintenant reliée à la densité en espèce 
 mais aussi à la densité des électrons  et à la température électronique ( ∝ .	Un 

moyen de s’affranchir des paramètres 	et  est d’utiliser la technique d’actinométrie. Elle 
repose sur l’emploi d’un gaz non réactif, appelé actinomètre. En effectuant le rapport des 
intensités d’une raie d’émission de l’espèce étudiée à celle de l’actinomètre, il est possible 
d’évaluer l’influence des conditions expérimentales sur la densité de l’espèce étudiée dans son 
état fondamental en limitant au maximum l’impact de 	et . Dans cette étude, 
l’actinomètre est l’argon et la raie utilisée est à 750,4 nm. Toutes les raies qui 
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composent le spectre ont été identifiées à partir du site du NIST (National Institue of 
Standards and Technology), base de données libre qui donne accès aux différentes transitions 
énergétiques pour les atomes et ions atomiques.  

 

Figure  II.16 :  Représentation  du  dispositif  expérimental  de  caractérisation  du  plasma  par  spectrométrie 
d’émission optique. 

II.5. Conclusion générale 
Ce chapitre avait pour objectif de présenter les notions fondamentales sur les plasmas 

froids. Cette branche de la physique des plasmas est, encore à ce jour, une thématique de 
recherche porteuse qui passionne aussi bien les chercheurs théoriciens que les 
expérimentateurs. Parmi celles-ci figurent les procédés d’élaborations de couches minces par 
pulvérisation magnétron réactive. Ces procédés, éco-respectueux mais réputés complexes sont 
une alternative efficace aux procédés de traitement par conversion chimique. Au cours de 
cette thèse, deux procédés magnétrons ont été utilisés, l’un classique, la pulvérisation 
magnétron DC et l’autre plus récent, la pulvérisation magnétron HiPIMS. Afin de qualifier 
correctement ces deux procédés, nous avons mis en place des outils de diagnostics plasma 
capable d’analyser la composition (ions, atomes) des décharges initiés à partir de ces deux 
procédés. L’étude de la dynamique du plasma à partir d’outils de diagnostics tels que le 
spectromètre de masse et/ou le spectromètre d’émission optique peut être un moyen élégant 
de prédire avec succès les propriétés intrinsèques des matériaux synthétisés et ainsi permettre 
un transfert plus rapide des conditions opératoires vers une échelle industrielle. 
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III.1. Dispositifs expérimentaux  

III.1.1. Réacteur 1 

La Figure III.1 présente le dispositif expérimental utilisé pour étudier la dynamique du 
plasma et pour l’étude des propriétés intrinsèques des revêtements à base de nickel. Il se 
compose d’un sas d’introduction, d’une chambre de dépôt, d’une canne de transfert et d’un 
système d’injection de gaz.  

 

Figure III.1 : Dispositif expérimental du réacteur 1. 

La chambre de dépôt est de forme cylindrique, de volume 9,4 litres, réalisée en inox et 
pourvue d’une cathode magnétron déséquilibrée de type 2 de deux pouces (2’’) ajustable en 
hauteur et d’un porte substrat placé en vis-à-vis de la cathode. Le porte-substrat, de surface 12 
cm2, peut être mis au flottant ou polarisé avec un deuxième générateur DC (Technix 
SR1N600). Enfin, la chambre de dépôt dispose d’un cache qui permet de nettoyer l’extrême 
surface de la cible avant chaque dépôt. 

Au cours de cette thèse, quatre natures de cible ont été utilisées : (1) une cible de 
chrome ( Neyco®, Chrome, 50 mm de diamètre et 6 mm d’épaisseur pour une pureté de 
99,999%), (2) une cible de nickel (Neyco®, 50 mm de diamètre et 3 mm d’épaisseur pour une 
pureté de 99,999%) et deux cibles frittées Ni1-xSix avec (3) x = 5 (Neyco®, 50 mm de 
diamètre et 3 mm d’épaisseur pour une pureté de 99,999%) et (4) x = 15 (Neyco®, 50 mm de 
diamètre et 6 mm d’épaisseur pour une pureté de 99,999%) pourcent atomique de silicium.  

Le groupe de pompage est divisé en deux parties : le pompage du sas d’introduction et 
celui de la chambre de dépôt. Le sas d’introduction est mis sous vide via une pompe primaire 
de type pompe à palettes qui permet de pomper jusqu’à un vide d’au moins 0,13 Pa. La 
chambre de dépôt est mise sous vide via un groupe de pompage, composé d’une pompe 
primaire de type pompe à palettes (5 m3/h) et d’une pompe turbo moléculaire (300 l/s) 
permettant d’atteindre un vide résiduel d’environ 1.10-5 Pa. Les pressions sont mesurées au 
moyen de deux jauges : une jauge Pirani pour le sas d’introduction, d’une à cathode froide 
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pour le vide secondaire et d’une jauge capacitive pour la mesure du vide pendant le dépôt. La 
vitesse de pompage de la pompe turbo moléculaire étant constante, le contrôle de la pression 
de travail s’effectue à l’aide d’une vanne manuelle placée entre la chambre de dépôt et le 
groupe de pompage.  

Les gaz sont introduits dans la chambre de dépôt par des lignes rigides en acier 
inoxydables. Le débit est contrôlé par des débitmètres de masses (Brooks®) pilotés par une 
interface informatique. Au cours de cette thèse, deux types de gaz ont été utilisés : un gaz 
noble (Argon) pour amorcer le plasma et déposer des revêtements métalliques et un gaz 
réactif (azote et oxygène) pour élaborer des revêtements fonctionnels (nitrure et oxyde).  

III.1.2. Réacteur 2 

La Figure III.2 présente le deuxième dispositif expérimental, il sera utilisé 
principalement pour les tests anticorrosion.  

 

Figure III.2 : Dispositif expérimentale du réacteur 2 

De manière analogue au réacteur 1, il dispose d’un sas d’introduction, d’une chambre 
de dépôt, d’une canne de transfert et d’un système d’injection de gaz. La chambre de dépôt est 
de forme cylindrique, de volume 169 litres, réalisé en acier inoxydable et pourvue de deux 
cathodes magnétron déséquilibrées de type 2 de trois pouces ajustables en hauteur et d’un 
porte substrat. Celui-ci peut être polarisé avec un générateur RF (Advanced Energy Cesar RF 
generator) ou DC (Hüttinger Tru plasma DC 3002) et chauffé avec une température de 
consigne pouvant atteindre 800°C. En outre, ce réacteur possède l’avantage d’être piloté 
informatiquement. Il est donc envisageable de réaliser avec ce réacteur des séquences 
monocouches et multicouches. Trois natures de cible ont été utilisées : une cible de nickel 
(Neyco®, 150 mm de diamètre et 3 mm d’épaisseur pour une pureté de 99,999%) et deux 
cibles frittées Ni1-xSix avec x=5 (Neyco®, 50 mm de diamètre et 3 mm d’épaisseur pour une 
pureté de 99,999%) et x=15 (Neyco®, 50 mm de diamètre et 6 mm d’épaisseur pour une 
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pureté de 99,999%) pourcent atomique de silicium. Les gaz (argon, azote et oxygène) sont 
introduits par des lignes rigides en acier inoxydables.  

III.1.3. Préparation des substrats 

La préparation de surface est une étape très importante. Elle conditionne la qualité des 
revêtements en diminuant les problèmes d’adhérence entre la couche et le substrat. Tous les 
substrats ont été nettoyés à l’acétone puis aux ultrasons dans un bain d’éthanol pendant une 
durée de 5 minutes. Ils sont ensuite séchés sous un flux d’azote. Trois types de substrats ont 
été utilisés au cours de cette thèse :  

 Des lames de verre de surface 18*18 mm2 et d’épaisseur 1 mm. 

 Des wafers de silicium (100). 

 Des substrats d’acier de surface 18*18 mm2 et d’épaisseur 6 mm. 

III.2. Techniques de caractérisation des matériaux 

III.2.1. Analyse des phases cristallines : diffraction des 

rayons X (XRD) 

La structure cristalline des revêtements a été analysée par diffraction des rayons X. 
Cette technique d’analyse est applicable pour tous les matériaux cristallins (monocristallins et 
polycristallins) y compris les couches minces. Les divers procédés de dépôt de couches 
minces produisent généralement des couches polycristallines. Ces couches sont composées 
d’une multitude de petits cristaux appelés cristallites qui sont elles-mêmes orientées selon 
diverses directions cristallographiques et forment souvent des agglomérats denses appelés 
grains. Chacune des cristallites est constituée d’un empilement de plans cristallins. Ces plans 
sont définis par leurs indices de Miller (hkl) qui caractérisent leurs directions 
cristallographiques et par leurs distances inter-réticulaires dhkl qui désigne l’espacement entre 
deux plans atomiques. On définit la couche comme texturée lorsque les cristallites sont 
orientées préférentiellement selon une direction de l’espace.  

 Concrètement, un faisceau de rayons X monochromatique de longueur d’onde λ est 
envoyé selon un angle incident θ sur une famille de plans cristallins (hkl). L’interaction entre 
le faisceau et les atomes qui composent cette famille va induire un phénomène de diffusion, 
c’est-à-dire une propagation des rayons X dans toutes les directions de l’espace et des 
phénomènes d’interférences constructives (addition des ondes) ou destructives (annulation des 
ondes). Les ondes interfèrent de manière constructive lorsque la distance inter-réticulaire est 
égale à un nombre entier n de longueur d’onde (Figure III.3). Il s’agit de la condition de 
Bragg:  

 2  (III.1)

Ainsi, à chaque distance inter-réticulaire correspond un angle de diffraction.  
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Figure III.3 : Principe de la diffraction des rayons X 

 Les acquisitions expérimentales ont toutes été réalisées, en mode Bragg-Brentano, sur 
le diffractomètre Brüker D8 équipé d’une source en cuivre (λ = 1,540598 Å). Dans cette 
configuration, l’appareil possède un goniomètre « à deux cercles », qui permet de faire varier 
deux angles : l’angle d’incidence du rayonnement sur la surface de l’échantillon et l’angle de 
déviation. Cependant, pour le diffractomètre D8, la source de rayonnement est fixe et le porte-
échantillon est motorisé, on parle de montage (θ-2θ). L’acquisition fournit un diagramme de 
diffraction (ou figure d’interférence) qui représente l’intensité d’un pic de diffraction en 
fonction de l’angle. En conséquence, ce mode permet de sonder uniquement les familles de 
plans réticulaires parallèles à la surface de l’échantillon. Cependant, il permet d’extraire de 
nombreuses informations sur les propriétés microstructurales du revêtement étudié, 
notamment sur l’identification des phases cristallines en présence, sa texturation (orientation 
préférentielle des cristallites), la taille des cristallites, les contraintes résiduelles et le nombre 
de domaines cristallisés.  

Pour cela, pour un diagramme de diffraction donné, nous avons modélisé chaque pic 
de diffraction par une fonction « pseudo Voigt » qui est bien adaptée à la description des 
profils expérimentaux (Figure III.4). Cette fonction mathématique nous permettra d’extraire la 
position exacte des pics, la largeur à mi-hauteur (FWHM) et l’intensité maximale. Chacun de 
ces paramètres est crucial pour obtenir les informations citées précédemment. Tous les 
diagrammes ont été enregistrés dans une gamme de 2θ entre 20 et 90° avec un pas de 0,02°. 
L’estimation de la taille des cristallites a été réalisée à partir de la formule de Scherrer. Il est 
vrai que cette méthode ne prend pas en compte la contribution des microdéformations. 
Toutefois, elle peut être un bon moyen pour estimer la taille des cristallites et plus 
particulièrement pour de très faibles valeurs [1]. La formule de Scherrer est exprimée par la 
relation suivante :  

  0,9
.

  (III.2)

Où FWHM correspond à la largeur à mi-hauteur du pic de diffraction. 

Faisceau incident Faisceau diffracté

dhkl



Chapitre III 

77 
 

42 43 44 45 46 47 48

 

 

In
te

n
si

té
 (

a
.u

)

2

 expérimentale
 modèle

 

Figure III.4 : Comparaison d’un profil expérimentale d’une couche de Nickel et d’une fonction pseudo‐voigt  

III.2.2. Mesures d’épaisseurs, de contraintes et de 

rugosité : profilométrie 

 Les épaisseurs des revêtements ont été évaluées et comparées avec deux méthodes : la 
microscopie électronique à balayage (MEB) et la profilomètrie à contact. L’écart entre les 
deux mesures est très faible, de l’ordre de 10 %. Nous reviendrons un peu plus tard sur le 
principe de la microscopie.  

 Le profilomètre utilisé est un Veeko Dektak 8 qui possède une pointe diamant de 2,5 
µm de rayon de courbure et dont la force d’appui sur l’échantillon a été fixée à 3 mg. Le 
principe de la mesure repose sur le balayage latéral de la pointe entre deux points 
préalablement déterminés à partir de la surface du revêtement. L’enregistrement permet 
d’évaluer la variation de la position verticale lorsqu’elle se déplace horizontalement sur la 
surface. Ainsi, il est possible de mesurer l’épaisseur d’une couche mince en plaçant une 
« marche », zone dépourvue de dépôt, obtenue à l’aide d’un trait de stylo permanent sur le 
substrat (verre ou silicium) puis retiré dans une solution d’éthanol une fois le revêtement 
élaboré. La résolution verticale de l’appareil est de quelques dizaines de nanomètres. Le 
profilomètre constitue un appareil de choix pour mesurer les épaisseurs : il est facile 
d’utilisation, les échantillons ne nécessitent pas de préparation particulière et la fréquence des 
mesures est très rapide (de l’ordre de la minute). La cinétique ou vitesse de dépôt (en nm/min) 
est obtenue avec 4 à 5 mesures d’épaisseurs avec un temps croissant, de 1 à 15 minutes.  

 En outre, cet équipement nous offre la possibilité de mesurer les contraintes 
résiduelles présentes dans les couches minces grâce à la détermination du rayon de courbure 
avant et après dépôt d’un substrat de silicium parfaitement plan et relativement fin. La 
contrainte résiduelle σ est calculée à partir de l’équation de Stoney qui repose sur l’hypothèse 
qu’il s’agit de contraintes moyennes biaxiales et homogènes sur l’ensemble du film et que 
l’épaisseur du revêtement est négligeable devant celle du substrat :   
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6 1
1 1

 (III.3)

Où Es, vs, es, ef, R et R0 sont respectivement, le module d’Young du silicium (Es = 131 GPa), 
le coefficient de Poisson du silicium ( = 0,27), l’épaisseur du substrat (es = 240 µm), 
l’épaisseur du revêtement à déterminer, le rayon de courbure du substrat revêtu et nu. Par 
convention, une contrainte est dite en tension si la valeur est positive et en compression si elle 
est négative. Afin de perturber au minimum la mesure du rayon de courbure, la force d’appui 
et le temps de mesure ont été fixés respectivement à 1 mg et 1 minute. En se référant aux 
travaux de thèse de Julien Tranchant [2], seuls les échantillons possédant un rayon de 
courbure avant dépôt supérieur à 100 m ont été conservés.  

 Enfin, la profilométrie dispose d’un mode de cartographie 2D. Le principe de la 
mesure consiste à réaliser un nombre conséquent de balayages (parfois 900) avec un pas 
déterminé. Cette fonction possède le désavantage d’être très longue (environ une dizaine 
d’heures) mais permet d’estimer une rugosité importante (supérieure à 10 µm) avec une 
bonne résolution spatiale (Figure III.5). Les données ont été traitées avec le logiciel 
commercial Vision.  

Figure III.5 : Analyse 2D de la rugosité de surface par profilomètre de contact. 

III.2.3. Morphologie de section et de surface 

III.2.3.1. Microscopie électronique à balayage (MEB) 

La microscopie électronique à balayage (MEB) est une technique d’imagerie haute 
résolution et d’analyse chimique quantitative (spectromètre en dispersion d’énergie EDX). Le 
principe du MEB repose sur l’interaction électron-matière. En effet, un canon à électrons, 
chauffé par effet Joule va émettre des électrons qui seront accélérés avec une tension 
d’accélération (de l’ordre de 1 à 20 kV) vers une zone à analyser. Le faisceau d’électrons 
converge vers un point donné grâce à un système optique composé de lentilles, d’un 
diaphragme et d’un condenseur. L’impact du faisceau d’électrons principal sur l’échantillon 
est la source de plusieurs émissions radiatives et corpusculaires. Parmi ces phénomènes se 
distingue l’émission électronique composée d’une part d’électrons de très faible énergie 
(typiquement entre 5 à 10 eV), proche de la surface de l’échantillon (profondeur maximale 10 
nm), que l’on nomme électrons « secondaires » et d’autre part des électrons avec une énergie 
plus élevée, issus d’une zone plus profonde que l‘on qualifie de « rétrodiffusés ». Ces 

Revêtement Ni – 2 µm – 300 V

X

Y
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électrons sont collectés par différents détecteurs et le système vidéo analyse point par point la 
zone d’observation suivant le nombre d’électrons mesurés. Une image est alors visible sur 
l’écran à partir du contraste obtenu (Figure III.6.(a)). Les électrons secondaires sont collectés 
pour l’imagerie haute résolution tandis que les électrons rétrodiffusés sont plutôt utilisés pour 
observer un contraste chimique. L’imagerie a été effectuée avec un microscope JEOL JSM 
7600F (Figure III.6.(b)) opérant avec une tension d’accélération de 10 kV. Les analyses MEB 
ont été réalisées afin de pouvoir analyser la morphologie des revêtements. Des observations 
en coupe transverse ont donc été nécessaires. Les échantillons sont préalablement clivés à 
l’aide d’une pointe diamant puis fixés sur un plot en laiton avec de la laque d’argent qui sert 
de contact électrique pour éviter toute accumulation de charge en surface. Dans le cas de 
revêtements isolants, on réalise une métallisation au carbone (3 nm d’épaisseur). 

    

Figure III.6 : (a) Image MEB de section d’un revêtement d’oxyde de Nickel et (b) microscope électronique à 
balayage (MEB) JEOL 7600F.  

III.2.3.2. Microscope à force atomique (AFM) 

La microscopie à force atomique (AFM) est une technique destinée à caractériser 
l’extrême surface d’un matériau et plus récemment ses propriétés intrinsèques (électriques, 
magnétique, mécaniques, etc…). Il a été co-inventé en 1985 par Calvin F. Quate, Christoph 
Gerber et Gerd Binnig. Ce dernier a été nobélisé en 1986 avec Heinrich Rohrer (Figure 
III.7.(b) et (c)), pour avoir inventé le microscope à effet tunnel (STM). Le principe du 
microscope consiste à mesurer la déflexion d’un système microlevier-pointe soumis aux 
forces d’interactions (répulsive et attractive) des atomes qui composent la surface du matériau 
à étudier. A l’aide de tubes piézoélectriques, le microscope permet de balayer la surface de 
l’échantillon dans toutes les directions de l’espace. L’analyse de la déflexion de la pointe est 
réalisée grâce à un faisceau laser qui se réfléchit sur la face supérieure du levier et qui est 
détecté par un photodétecteur, formé de quatre photodiodes (Figure III.8.(a)). Ces séries de 
déflections du levier entraînent une différence d’éclairement entre les photodiodes qui est 
convertie en différence de tension puis en unités de longueur. C’est cette différence de tension 
qui est utilisée comme signal d’asservissement afin de corriger le déplacement en z. 
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Figure III.7 : (a) microscope à force atomique et (b) et (c) les inventeurs du STM 

Le microscope à force atomique est donc capable de reconstruire la topographie de 
surface de l’échantillon, il est dans ce cas assimilable à un profilomètre (Figure III.8.(b)). 
L’AFM dispose de deux modes principaux de fonctionnement qui se différencient 
principalement par la distance entre la pointe et la surface. Dans cette thèse, nous avons utilisé 
ces deux modes : le mode contact et le mode contact intermittent. Le mode contact repose sur 
l’emploi des forces répulsives. Lors du balayage de la pointe sur la surface, la déflexion du 
levier est maintenue constante grâce à la boucle d’asservissement. Ainsi, lorsqu’un obstacle 
apparaît, la boucle de régulation commande le déplacement du tube piézoélectrique dans la 
direction en z. Ce mode donne des informations topographiques avec une excellente 
résolution, qui correspond à la dimension de l’apex de la pointe soit l’équivalent du 
nanomètre. Cependant, il introduit une limite dans le choix de l’échantillon, ce dernier doit 
être peu rugueux de manière à ce que le levier puisse suivre la surface sans être endommagé.  

 

Figure  III.8 :  (a) Schéma du dispositif AFM  [3] et  (b)  topographie 3D de  la  surface d’une  couche mince de 
Nickel. 

 Le mode tapping consiste à faire vibrer le levier vers sa fréquence propre de résonance 
et à évaluer l’amplitude d’oscillation en fonction ou non de son interaction avec la surface. 
L’oscillation du levier est obtenue à partir d’un piézoélectrique bimorphe, qui permet à la 

Premier microscope du 
monde 

Gerd Binning Heinrich Rohrer

(a) (b) (c)

(a) (b)
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pointe de se rapprocher ou de s’éloigner périodiquement de la surface. La fréquence de 
résonnance d’une pointe dépend, entre autres, de sa géométrie et de sa masse. Ce mode 
possède l’avantage de préserver plus longtemps les pointes AFM mais sa résolution est moins 
bonne que dans celle du mode contact.  

Les analyses de topographie ont été réalisées à l’air avec un microscope AFM-
Nanowizard II JPK Instruments, en mode intermittent. Les zones d’analyses sont de 2 x 2 µm 
avec une fréquence de balayage de 1,0 Hz et avec une résolution de 1024 x 1024 pixels. Les 
pointes utilisées sont à base de nitrure de silicium (Si3N4) pour une fréquence de résonance de 
10 kHz. Les données ont été traitées avec le logiciel commercial JPK Image Processing. 

III.2.4. Analyse chimique 

III.2.4.1. Spectroscopie de dispersion d’énergie de rayon X (EDX)  

Dans le paragraphe « microscope électronique à balayage », nous avons présenté l’un 
des deux phénomènes spontanés induit par l’impact d’un faisceau d’électrons énergétiques 
avec la matière. Le deuxième phénomène concerne l’émission de rayonnements 
électromagnétiques, principalement constitués de rayons X qui sont caractéristiques des 
éléments en présence dans le matériau. L’analyse peut servir à déterminer quantitativement la 
composition élémentaire en un point particulier de la surface mais peut être aussi utilisée pour 
réaliser des cartographies. Les mesures ont été réalisées avec un microscope à balayage JEOL 
JSM 5800LV équipé d’un spectromètre en dispersion d’énergie SDD SAMx. L’énergie des 
électrons et l’épaisseur des échantillons est respectivement de 5 kV et 1-2 µm. La procédure 
de mise en place des échantillons est identique à celle décrite pour les analyses faites avec le 
MEB.  

III.2.4.2. Spectroscopie de photoélectrons induits par rayons X 

(XPS) 

La spectroscopie de photoélectrons induits par rayon X (XPS) ou spectroscopie 
d’électron pour l’analyse chimique (ESCA) est une méthode physique d’analyse chimique de 
l’extrême surface d’un échantillon. L’XPS est une méthode d’analyse de surface non 
destructive et d’une très grande sensibilité. Elle permet de sonder les premières couches 
atomiques du matériau étudié. Elle fut mise au point à l’université d’Uppsala en Suède dans 
les années 1960 par l’équipe de Kai Siegbahn. Ce dernier est lauréat du prix Nobel de 
Physique en 1981 « pour sa contribution au développement de la spectroscopie électronique à 
haute résolution ». Le principe de cet appareil repose sur l’effet photoélectrique, observé par 
la famille Becquerel en 1839, découvert par Hertz en 1887 et décrit par Einstein en 1905 
(Figure III.9) et sur la mesure de l’énergie cinétique (EC) des électrons émis par l’échantillon 
(photoélectrons) sous l’action d’un rayonnement de rayons X monochromatique. 
L’acquisition permet d’obtenir un spectre de l’intensité des électrons photo-émis en fonction 
de leurs énergies cinétiques.  
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Figure III.9 : Les pères fondateurs de l’XPS : (a) Heinrich Rudolf Hertz, (b) Albert Einstein et (c) Kai Siegbahn. 

Pour extraire les électrons du matériau, les photons incidents doivent posséder une 
énergie propre (hv) supérieure ou égale à l’énergie de liaison (EL) entre le noyau et l’électron 
d’un atome. L’excédent en énergie du photon sera absorbé par l’électron qui sera éjecté du 
niveau de cœur avec une énergie cinétique EC (Figure III.10). Au cours du transport du 
photoélectron à travers la matière, il existe une probabilité non nulle que celui-ci subisse des 
interactions inélastiques traduites par le libre parcours λe. Ce dernier définit la distance 
moyenne parcourue par le photoélectron entre deux chocs inélastiques. L’intensité du faisceau 
de photoélectrons arrivant à la surface est modélisée par une loi d’absorption exponentielle du 
type Bee-Lambert-Bouguer : 

 . exp  (III.4)

Avec I(z), I0 représentent respectivement l’intensité du faisceau de photoélectrons à une 
distance z dans la couche mince et l’intensité initiale du faisceau.  

 

Figure III.10 : Niveaux d’énergie lors du processus en XPS [3]. 

Cette atténuation limite fondamentalement l’épaisseur d’analyse de l’appareil. En 
effet, d’après cette loi, la profondeur d’analyse est de l’ordre de 3 λe ce qui représente 95 % 
du signal enregistré. Les valeurs d’un libre parcours moyen est d’environ une dizaine 
d’angströms ce qui représente une profondeur d’analyse située entre 0,5 et 5 nm. Pour pouvoir 
être collecté par un analyseur, le photoélectron doit s’affranchir d’une barrière de potentiel ou 

(a) (b) (c)
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travail de sortie de l’échantillon φe. Le bilan énergétique du processus de photoémission peut 
donc être modélisé par la formule suivante :  

  (III.5)

Cependant, le contact électrique entre le spectromètre et l’échantillon permet d’aligner leurs 
niveaux de Fermi et leurs travaux de sortie. Le bilan d’énergie s’écrit finalement :  

 è  (III.6)

Et donc : 

 è  (III.7)

Où è  désigne le travail de sortie du matériau constituant le spectromètre. Ainsi, la 

mesure de EC nous renseigne sur l’énergie de liaison El. En appliquant un potentiel retardateur 
variable entre l’échantillon et l’entrée du spectromètre, il est possible de balayer une gamme 
en énergie cinétique souhaitée (1300 à -5 eV). Au cours de cette thèse, toutes les mesures ont 
été réalisées à l’aide d’un spectromètre Kratos Axis Nova avec une source monochromatique 
d’aluminium Al Kα (1486,6 eV).  

Les énergies de liaison des niveaux de cœur sont sensibles à l’environnement 
chimique de l’atome (liaisons chimiques), on parle de déplacement chimique. Le spectre en 
énergie de liaison des niveaux de cœur est donc caractéristique d’un atome dans un composé 
donné, ce qui permet son identification.  

L’analyse XPS comporte trois types de spectres : spectres dit « larges », spectres dit 
« de zones » et la mesure de la bande de valence (Figure III.11).  

 

Figure III.11 : Spectres XPS d’une couche mince de Nickel. 
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A l’inverse, la mesure des spectres de zones permet d’avoir une meilleure résolution 
en énergie tout en conservant un temps de mesure raisonnable. La gamme en énergie scannée 
est donc plus faible que dans le cas précédent (écart de 20 eV). La Figure III.11 présente un 
spectre large et trois spectres de zones (Ni2p, O1s et C1s) issus d’un revêtement de nickel 
déposé par pulvérisation magnétron DC. Comme nous pouvons le voir, chacun des spectres de 
zone est décomposé en une série de spectres élémentaires. Ces derniers modélisent un 
environnement chimique particulier d’un atome. Ainsi, une fois la ligne de base définie, la 
contribution totale des spectres élémentaires modélise parfaitement le spectre expérimental. 
La qualité du modèle est décrite par la valeur du facteur de qualité . Ce facteur est une 
mesure directe de l’écart entre le spectre expérimental et le spectre modélisé et indique la 
pertinence ou non du modèle choisi.  

Enfin, le troisième type de spectre permet de déterminer les propriétés électroniques de 
surface en apportant la mesure de l’écart en énergie entre la bande de valence et le niveau de 
fermi. Cette mesure sera particulièrement utile pour les matériaux semi-conducteurs afin de 
reconstruire le diagramme de bande et statuer sur la nature du dopage. La Figure III.11 
présente deux spectres en énergie de la bande de valence pour un revêtement de nickel et 
d’oxyde de nickel. Après extrapolation, on constate que la courbe pour un revêtement de 
Nickel s’écroule à une valeur d’énergie de liaison El =0 eV indiquant que le niveau de fermi 
est situé dans la bande de valence ce qui est typique d’un matériau conducteur. De l’autre, 
pour un revêtement d’oxyde de nickel, la valeur est proche de 1,1 eV ce qui est classique pour 
un matériau semi-conducteur avec un gap important. Toutes les données ont été traitées avec 
le logiciel commercial Casa XPS©.  

III.2.5. Propriétés optiques 

III.2.5.1. Spectromètre d’adsorption UV-visible-NIR 

Le spectrophotomètre UV/Visible (Vis)/proche infrarouge (Near infrared -NIR) Perkin 
Elmer Lambda 1050 a été utilisée pour mesurer la transmittance (T) et la réflectance (R) des 
revêtements semi-conducteurs sur une gamme de longueur d’onde comprise entre 300 et 900 
nm. Le principe de la mesure est simple, deux faisceaux provenant de sources UV et visible – 
proche infrarouge convergent vers un réseau de diffraction au travers d’une fente. La longueur 
d’onde des photons incidents peut être modulée en fonction de la largeur de la fente. 
L’intensité transmise est mesurée à l’aide d’un photodétecteur situé derrière l’échantillon. 
Cette intensité transmise  dépend de l’épaisseur e, du coefficient d’absorption α du 
revêtement, mais aussi de l’intensité incidente (  du faisceau. La relation qui relie l’intensité 
transmise à ces paramètres est définie par la loi de Beer-Lambert :  

 ∗ exp  (III.8)

A partir de ces spectres UV-visible-proche infrarouge, il est possible de déterminer le 
gap optique du matériau Eg. En effet, l’absorption fondamentale correspond au passage d’un 
électron de la bande de valence (Bv) vers la bande de conduction (Bc). Ainsi, une fois 
l’énergie des photons incidents supérieure ou égale au band gap (généralement dans l’UV), 
c'est-à-dire à l’écart en énergie entre la Bv et la Bc, il s’en suit une diminution de l’intensité de 
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la transmission. La relation qui relie le coefficient d’absorption α au gap optique Eg est basée 
sur la formule de Tauc, définie par la relation suivante :  

 
 (III.9)

Où A est une constante, h est la constante de Planck et l’exposant n est fonction du type de 
transition entre la bande de valence et de conduction. n peut prendre deux valeurs suivant la 

nature de la transition dans le gap, soit  pour les transitions directes ou 2 pour les transitions 

indirectes. Les valeurs de Eg sont déterminées en extrapolant la partie linéaire de la courbe 
pour 0 (transition directe). Dans le cadre de cette mesure, tous les revêtements 
analysés ont été déposés sur un substrat de verre classique. 

III.2.5.2. Ellipsométrie spectroscopique 

L’ellipsométrie est une technique optique, de caractérisation et d’analyse de surface. 
Elle est très simple à mettre en œuvre, non destructrive et sans contact. Le principe de la 
mesure est fondé sur le changement d’état de polarisation d’une onde électromagnétique après 
réflexion spéculaire sur un échantillon simple ou multicouches (Figure III.12.(a)). Le champ 
électrique de l’onde incidente possède deux composantes, l’une parallèle au plan d’incidence 
que l’on note « p » et l’autre perpendiculaire au plan d’incidence que l’on note « s » (de 
l’allemand senkrecht). La modification du champ électrique après réflexion sur l’échantillon 
est représenté par deux coefficients rp et rs qui désignent le coefficient de réflexion pour une 
polarisation respectivement parallèle et perpendiculaire. En pratique, l’ellipsomètre mesure le 
rapport entre ces deux coefficients, qui s’exprime par la relation suivante :  

  tan . ∆ (III.10)

Où  et ∆ sont respectivement liés au rapport des amplitudes et au déphasage entre les 
composantes p et s du champ électrique. La mesure de  conduit à l’identification des deux 
quantités	  et ∆. Les résultats expérimentaux sont confrontés à un modèle théorique de 
l’échantillon. A partir d’algorithmes de régression, les paramètres (  et ∆) du modèle 
théorique sont ajustés à ceux du résultat expérimental. De manière analogue à l’analyse XPS, 
la qualité du modèle est décrite par la valeur du facteur . Cette étape permet d’accéder aux 
propriétés optiques (indice de réfraction n et coefficient d’absorption k), au band gap 
électronique Eg et à l’épaisseur (entre 10 et 300 nm) de la couche mince. Les mesures ont été 
réalisées ex-situ avec un ellipsomètre à modulation de phase UVISEL de la société Horiba 
Jobin Yvon (Figure III.12.(b)). Les analyses spectroscopiques ont été réalisées avec un angle 
d’analyse de 70° dans la gamme spectrale 1,5 à 5 eV (soit 275 – 825 nm). Les données ont été 
traitées avec le logiciel commercial DeltaPsi2.  
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Figure III.12 : (a) Schéma du trajet lumineux et (b) ellipsomètre spectroscopique UV-Visible Horiba 
Jobin-Yvon UVISEL. 

III.2.6. Propriétés électriques 

Les propriétés électriques des revêtements ont été évaluées à partir de deux méthodes : 
quatre pointes et avec un module électrique disponible à partir du microscope à force 
atomique. 

III.2.6.1. Mesures électriques macroscopiques  

Cette méthode est utilisée pour évaluer la résistivité d’un matériau donné à partir de sa 
mise en contact électrique avec quatre pointes. La résistivité d’un matériau, symbolisé par la 
lettre grec ρ, représente la capacité d’un matériau à résister à la circulation d’un courant 
électrique sur une portion de matériau de 1 centimètre de longueur et 1 cm2 de section, elle est 
donc exprimée en Ω cm. Comme son nom l’indique, cette méthode se base sur l’utilisation de 
quatre électrodes, numérotées de 1 à 4 (Figure III.13) et possède l’avantage (contrairement à 
la méthode deux pointes) de pouvoir s’affranchir des résistances de contact qui peuvent 
perturber les mesures. Les deux électrodes externes (1 et 4) et internes (2 et 3) servent 
respectivement à appliquer un courant I constant et à mesurer la différence de potentiel V. Au 
cours de cette thèse, la résistivité a été obtenue à partir de deux configurations : automatique 
et  manuelle. 

 

Figure III.13 : Configuration quatre pointes. 
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La première, est un appareil automatisé Auto Mapping System Model 280 CI, équipé 
de quatre pointes métalliques espacées de 0,5 mm et adaptable pour des mesures sur des 
plaques de 8 pouces. L’appareil fournit à température ambiante et par défaut une valeur de la 
résistance carré R□ (d’unité Ω/sq ou Ω/□) du revêtement. La résistivité est calculée à partir de 
la connaissance de l’épaisseur e et selon la formule suivante : ρ = e * R□. Cependant, le faible 
espacement entre les pointes ne permet pas de mesurer de forte résistivité, la gamme de 
résistance carrée mesurable est comprise entre  10-3 à 10-8 Ω/□, soit une résistivité inférieure à 
environ 10 Ω cm. En conséquence, seuls les revêtements conducteurs (ρ << 1 Ω cm) seront 
analysés avec cet appareil. Dans le cadre de ces mesures, les substrats utilisés sont des 
lamelles de verre (1,8*1,8 cm) ou des wafers de silicium (100) dopés bore avec une résistivité 
comprise entre 10-20 Ω cm. Enfin, l’appareil permet d’évaluer l’homogénéité et l’uniformité 
des propriétés électriques du matériau en y réalisant une cartographie de surface. Ainsi, les 
valeurs de résistivité présentées dans ce manuscrit correspondent à la moyenne d’une 
cinquantaine de mesures.  

Dans la deuxième configuration et afin de mesurer de forte résistivités, des courants 
très faibles, de l’ordre du nano au microampère ont été mesurés par un ampèremètre de 
précision (Keithley 220). La tension est mesurée avec un voltmètre haute résolution (Agilent 
3458A). Ici, les pointes sont réalisées à partir de fils d’or collés avec de la laque d’argent 
(Figure III.14). Ces mesures ont été réalisées par Dr. Javier Garcia Molleja dans le cadre de 
son année postdoctorale au sein de l’équipe Plasma et Couche Mince (PCM) et en 
collaboration avec Dr. Benoît Corraze, chercheur au sein de l’équipe Physique des Matériaux 
et Nanostructures (PMN). Tous les revêtements analysés avec cette configuration ont été 
déposés sur une lamelle de verre.  

 

Figure III.14 : Illustration de la configuration quatre pointes sur les revêtements très résistifs. 

III.2.6.2. Mesures électriques locales : C-AFM 

L’avènement des systèmes nanométriques (couches minces, nanofils, nanoparticules) a  
nécessité la mise en place d’outils de caractérisation avancés capables de mesurer les 
propriétés électriques à l’échelle locale. Parmi les outils à disposition, le microscope à force 
atomique est un appareil de choix car outre son excellente résolution, il dispose d’une large 
gamme de mode de caractérisation : mesures des travaux de sortie avec le mode KFM (Kelvin 
force microscopie), mesures de la capacité avec le mode SCM (Scanning Capacitance 
Microscopy), mesures de courant locales avec le mode C-AFM (conductive atomic force 
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microscopy). Ce dernier mode a été utilisé dans le cadre de cette thèse. L’AFM à pointe 
conductrice (C-AFM) est une technique puissante et sensible qui vise à caractériser 
électriquement les variations de conductivités électriques sur des échantillons peu 
conducteurs. Le principe de la mesure est le suivant : on utilise une pointe conductrice que 
l’on polarise par rapport à l’échantillon. Les pointes utilisées sont à base de nitrure de silicium 
(Si3N4) avec un revêtement conducteur de platine-iridium (20 nm) sur la face avant et arrière 
du levier. Le courant circulant entre la pointe et l’échantillon est alors mesuré par 
l’intermédiaire d’un amplificateur de courant afin d’augmenter la gamme de résistance 
mesurable (Figure III.15).  

 

Figure III.15 : Schéma de principe du CAFM 

Cette technique propose deux modes : cartographie de courant où la tension appliquée 
est continue et spectroscopie qui consiste à mesurer en un point la variation du courant avec la 
tension, et donc d’obtenir la courbe I-V locale. Le courant collecté peut varier de quelques 
picoampères (pA) à quelques microampères (µA). La Figure III.16 présente un exemple de 3 
courbes I-V obtenues à trois endroits différents de la surface d’un revêtement d’oxyde de 
Nickel. On peut constater que le courant collecté est ici très faible, de l’ordre de la dizaine de 
nanoampère. 
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Figure III.16 : Courbe I‐V d’un revêtement d’oxyde de nickel. 
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Les mesures C-AFM ont été réalisées en mode contact avec le Multimode 8 
Nanoscope V de Brücker à l’air libre. La force d’appui est réglée autour de quelques µN ce 
qui assure un bon contact électrique sans endommager la surface de l’échantillon. La gamme 
de tension appliquée est de -3 à + 3V afin d’éviter de dégrader trop rapidement la pointe et la 
mise en place de réaction anodique entre la pointe et la surface de l’échantillon. Les substrats 
utilisés pour ces mesures sont des substrats de silicium 100 sur lesquels on a déposé une fine 
couche de nitrure de titane (TiN), environ 150 nm, qui joue ici le rôle de barrière conductrice 
entre le revêtement à analyser et le substrat. Les revêtements sont déposés à l’aide d’un 
masque basique. Les données ont été traitées avec le logiciel commercial NanoScope 
Analysis. 

III.2.7. Propriété électrochimique : Potentiométrie 

 Toutes les mesures électrochimiques ont été réalisées dans le laboratoire CEISAM de 
Nantes avec la collaboration de Dr. Cyril Delacôte. La configuration utilisée est une cellule à 
trois électrodes, comprenant une contre-électrode en platine, l’électrode de travail et une 
électrode de référence au calomel saturé. Les revêtements ont été déposés sur une partie d’un 
substrat de verre recouvert d’une couche conductrice ITO. Seule la partie recouverte a été 
immergée dans la solution. La surface des électrodes de travail est d’environ 0,8 cm2. Dans le 
cadre des mesures de polarisation, nous avons utilisé un potentiostat de type biologic VSP. 
Tous les tests sont réalisés, à température ambiante et dans une solution de NaCl à 30 g/L. 
Préalablement aux mesures, la solution est aérée avec un gaz d’argon et agitée à l’aide d’un 
agitateur magnétique avec un barreau aimanté à une vitesse de 200 tours par minutes (Figure 
III.17).  

 

Figure III.17 : Représentation schématique du montage électrochimique 

Les courbes de polarisation sont tracées après environ une heure d’immersion dans la 
solution saline. La majorité des mesures sont réalisées entre un potentiel compris entre -1,0 à -
0,6 V par rapport au potentiel libre de corrosion (OCP). La vitesse de balayage est fixée à 0,2 
mV/s. Le problème principal avec ce type de mesure repose sur sa reproductibilité. C’est 
pourquoi, pour chaque revêtement, quatre mesures successives ont été réalisées afin de valider 
le résultat obtenu (Figure III.18). Le potentiel et la densité de courant de corrosion sont 
déduits des courbes de polarisation grâce à l’extrapolation de Tafel.  
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Figure III.18 : Exemple de courbe de polarisation d’un revêtement de nickel. 

III.2.8. Propriété mécanique : Microdureté 

Les tests de dureté ont été réalisés avec un appareil d’essai de micro/macro dureté 
(Durascan de Stuers) par microindentation Vickers. Le microduromètre est équipé de neuf 
types de charge, allant de 98,07 mN (10 grammes) à 98,1 N (10 kilogrammes), soit une dureté 
Vickers de 0,01 HV à 10 HV. Le principe du test de microdureté consiste à exercer par 
l’intermédiaire d’un indenteur (de forme pyramidale), une force constante, pendant un temps 
donné, sur la surface d’un échantillon. L’empreinte pyramidale laissée par l’indenteur dans 
l’échantillon va permettre de déterminer automatiquement sa dureté (Figure III.19.(a)) à partir 
d’un objectif optique (x10 et x40).  

 

Figure III.19 : (a) Evaluation de la dureté automatique et (b) calibration de la force exercée par le pénétrateur 
sur un revêtement de Nickel. 

Cependant, l’inconvénient de cette technique réside dans le fait que l’information est 
ici semi-quantitative car il n’est pas possible de s’affranchir complètement de l’effet du 
substrat. Préalablement aux mesures, nous avons réalisé une calibration de la force exercée 
par l’indenteur sur un revêtement de nickel élaboré sur un substrat en acier (XC38) avec une 
alimentation DC. La Figure III.19. (b) présente le résultat de cette calibration. On constate que 
pour une force supérieure à 0,1 HV (100 grammes), la dureté du revêtement est comparable à 

(a) (b)
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celle du substrat en acier. Au contraire, pour une force inférieure à 0,1 HV, la dureté 
augmente linéairement jusqu’à atteindre 500 HV pour une force de 0,01 HV (10 grammes). 
Nous pensons que cette forte valeur de dureté n’est pas liée au matériau mais au simple fait 
que la force appliquée est trop faible. En conséquence, toutes les mesures seront réalisées 
avec une force constante de 0.05 HV (50 grammes) qui est un bon compris. Dans le cadre de 
cette analyse, les revêtements ont tous été déposés sur un substrat en acier (XC38) et 
l’épaisseur a été fixée à 2 µm. Enfin, les valeurs de dureté correspondent à la moyenne d’une 
trentaine de mesures.  

III.2.9. Vieillissement accéléré : Brouillard Salin  
L’évaluation de la résistance à la corrosion des revêtements a été réalisée dans un 

brouillard salin (modèle Q-FOG de la société Q-LAB) avec la collaboration de la société SDI, 
partenaire industriel de la présente thèse. Ces essais ont pour objectif de simuler des 
environnements et atmosphères corrosives dans le but d’observer visuellement le niveau de 
performance des architectures de revêtements étudiés. Lors d’un essai au brouillard salin, une 
solution de NaCl est injectée dans la chambre d’essais selon la norme DIN 50021, dont les 
paramètres sont présentés dans le Tableau III-1. Le but de ces essais est d’observer à partir de 
quel moment apparaît le produit de corrosion à la surface du revêtement. Pour les matériaux 
les plus résistants, l’essai peut être réalisé de façon continue jusqu’à plus de mille heures. Les 
échantillons se présentent sous forme de plaques rectangulaires de dimension 1,8 x 1,8 x 0,3 
cm. Dans cette thèse, la nature du substrat est un acier XC38, acier au carbone semi-doux (% 
C = 0,38 	0.03	%  généralement utilisé pour la fabrication de pièces diverses nécessitant 
une bonne résistance mécanique. Enfin, il est important de noter que le revêtement a été 
déposé sur une seule face de l’acier.  

Tableau III‐1 : Norme DIN 50021 

Paramètre Valeur 

pH entre 6,5 et 7,2 

Concentration en NaCl dans la solution 50  5 g/l 

Température intérieure dans la chambre d’essai 35°C  2°C 

Pression atmosphérique De 0,7 à 1,4 Bar 

Quantité de solution aspergée 1 à 2 mL par heures 

III.3. Conclusion générale 
Nous disposons donc pour cette étude de deux dispositifs expérimentaux capables de 

mettre en forme des revêtements sur différentes natures de substrats de dimensions variables. 
L’emploi de ces deux dispositifs est un premier pas vers la réalisation d’un transfert à 
l’échelle supérieure des points de fonctionnements obtenus au terme de l’étude matériaux 
réalisés à partir du réacteur 1. Afin de qualifier efficacement les propriétés intrinsèques de 
l’ensemble des matériaux étudiés, différentes méthodes d’analyses ont été mises en œuvre 
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allant de la caractérisation microstructurale (diffraction des rayons X), morphologique 
(microscope électronique à balayage, microscope à force atomique, profilométrie), chimique 
(spectroscopie de photoélectrons X et de rayons X dispersés en énergie) vers la caractérisation 
optiques (spectromètre d’adsorption UV-visible, ellipsométrie spectroscopique), électriques 
(quatre-pointes, module électrique du microscope à force atomique), mécaniques (dureté 
Vickers) et enfin électrochimiques (potentiométrie). A terme, l’ensemble de ces techniques 
nous permet d’établir une stratégie innovante dans l’élaboration de revêtements capables de 
répondre aux critères du projet. Enfin, le niveau de performance dans la protection contre la 
corrosion de ces revêtements, lesquels sont mises en forme sur un substrat en acier, sont 
évaluées à partir de tests en brouillard salin.  

III.4. Références 
[1] M. Benkahoul, C.S. Sandu, N. Tabet, M. Parlinska-Wojtan, A. Karimi, F. Lévy, Effect of 

Si incorporation on the properties of niobium nitride films deposited by DC reactive 
magnetron sputtering, Surf. Coat. Technol. 188-189 (2004) 435–439. 
doi:10.1016/j.surfcoat.2004.08.048. 

[2] J. Tranchant, Etude de couches minces déposées par pulvérisation magnétron postionisée 
pour l’ingénierie de contraintes - cas du MoCr et de nano-canaux de carbone, phdthesis, 
Université de Nantes, 2007. https://tel.archives-ouvertes.fr/tel-00347846/document 
(accessed October 8, 2015). 

[3] C. Lambaré, La métallisation de surface polymère par procédés plasmas - Etude de 
l’adhésion à l’interface métal/polymère, phdthesis, Université de Nantes, 2014. 

 



Chapitre IV 

93 
 

Chapitre IV :   
Travail préliminaire : comparaison 

DC – HiPIMS 

 
 

Sommaire 

IV.1. Introduction ................................................................................................................... 94

IV.2. Comparaison DC – HiPIMS ............................................................................................ 98
IV.2.1. Plasma .............................................................................................................................................. 99

IV.2.2. Conclusion partielle ........................................................................................................................ 109

IV.2.3. Matériau ......................................................................................................................................... 110

IV.2.4. Conclusion partielle ........................................................................................................................ 117

IV.3. Optimisation de l’adhérence par HiPIMS ................................................................... 118

IV.4. Conclusion générale..................................................................................................... 119

IV.5. Références .................................................................................................................... 120
 

  

DC

HiPIMS



Travail préliminaire : comparaison DC - HiPIMS 

94 
 

IV.1. Introduction 
Une campagne par spectrométrie de masse a été initiée au début du projet de thèse, en 

collaboration avec Axel Ferrec. L’objectif était d’obtenir une meilleure compréhension de la 
dynamique du plasma HiPIMS avec une cible de chrome. Le projet de thèse ayant évolué vers 
une problématique corrosion basse température et à cause des limitations d’utilisation du 
chrome par la législation REACH, le choix du nickel s’est présenté comme plus judicieux. 
Dans cette première partie, nous allons démontrer qu’il est tout à fait possible d’utiliser les 
informations extraites des mesures par spectrométrie de masse au cas d’une cible de nickel. 

La Figure IV.1 présente une comparaison des caractéristiques (masse atomique (Figure 
IV.1.(a)), rendement de pulvérisation (Figure IV.1.(b)), potentiel de première (Figure 
IV.1.(c)) et deuxième ionisation (Figure IV.1.(d)) des principaux métaux utilisés par le 
procédé de pulvérisation. La présence des encadrés bleus sert à montrer lorsque les 
caractéristiques du nickel et du chrome sont voisines. Ces données (mis à part pour le cas du 
Nickel) sont principalement issues de la littérature [1]. On peut constater que ces deux 
matériaux présentent des caractéristiques très similaires avec une masse atomique proche de 
50 a.u, un rendement de pulvérisation compris entre 1,5 et 1,7, un potentiel de 1ère ionisation 
entre 6,7 et 7,6 eV et un potentiel de 2ème ionisation entre 16 et 18 eV. 

 

Figure IV.1 : Comparaison de : la masse atomique (a), du rendement de pulvérisation (b), du potentiel de 1ère 
(c) et 2ème (d) ionisation de différent métaux. 
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Dans le cas d’une décharge DC, la dynamique du plasma est uniforme dans le temps et 
est principalement dominée par les espèces gazeuses, ces similarités tendent à prouver que le 
plasma évoluera de la même façon quelle que soit la nature de la cible. Cependant, comme 
nous allons le voir, cela peut être bien différent dans le cas de l’HiPIMS. A. Anders et al [1] 
ont proposé en 2007 une étude sur l’influence de la nature chimique de la cible (cuivre, titane, 
niobium, tungstène, carbone, chrome, aluminium) sur la caractéristique courant de décharge 
(ID) HiPIMS. Pour rappel, le courant de décharge est composé du courant ionique et du 
courant d’électrons secondaires à proximité de la cible :  

  1  (IV.1)

Avec 	et , respectivement le rendement d’émission d’électron secondaire et le courant 
ionique, ce dernier pouvant être approximé pour le courant de Bohm [1] :  

  0.61  (IV.2)

Avec  le nombre moyen de charge (1, 2, 3,…),  la charge élémentaire,  la densité du 
plasma, A l’aire de la cible et  la vitesse des ions incidents :  

 

 (IV.3)

Avec  la masse de l’ion, kB la constante de Boltzmann et Te la température électronique. 
L’intégration du courant ionique se faisant sur toute la surface de la cible. L’évolution du 
comportement du courant de décharge est donc une image du changement (électrons, ions, 
composition du plasma) qui s’opère dans le plasma. Pour chaque matériau, la tension de 
décharge est élevée progressivement jusqu’à atteindre un seuil au-delà duquel un nouveau 
régime apparaît. Dans cette étude, les décharges sont initiées avec une largeur de pulse 
importante (tON = 400 µs) et une fréquence de répétition de la centaine de Hertz, de sorte à 
laisser suffisamment de temps au système pour entrer dans un nouvel équilibre. Au terme de 
son étude, l’auteur a distingué trois familles de décharges, dont les allures sont présentées sur 
la Figure IV.2. 

Ces familles ont toutes un point commun, la discrétisation du courant de décharge en 
trois régimes : le premier (I) est l’initiation de la décharge où la majorité des espèces ionisées 
sont gazeuses, lesquelles participent activement aux processus de pulvérisation. Ces ions 
gazeux (Ar+, Ar2+) vont expulser de la cible des atomes métalliques et des électrons qui vont 
eux-mêmes au grès de collisions et de transfert d’énergie, participer à l’élévation de la densité 
du plasma et par conséquent au courant de décharge. Mais, au fur et à mesure que la décharge 
progresse dans le temps, la proportion de la vapeur métallique à proximité de la cible tend à 
augmenter jusqu’à dominer celle de la vapeur gazeuse. Cette interaction métal-gaz va 
provoquer un échauffement local et expulser la vapeur gazeuse, on parle de régime de 
raréfaction. Ce régime est caractérisé par un pic de courant (II). 
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Figure IV.2 : Classification des familles de décharge en HiPIMS. 

C’est à ce moment (III) que chaque famille présente un régime d’équilibre 
caractéristique : la famille 1 (titane, niobium) voit son courant augmenter de manière 
linéaire, la décharge entre dans un régime d’auto-pulvérisation hors équilibre où le processus 
de pulvérisation est entièrement contrôlé par le flux d’ions métalliques (Ti+ et Ti2+). L’auto 
entretien de ce régime doit respecter la condition suivante :  

  ≫ 1 (IV.4)

Où  est la probabilité d’ionisation,  la probabilité que l’ion pulvérisé retourne vers la cible 
et  le rendement d’auto pulvérisation. En général, 1 et 1, la condition 1 est 
donc nécessaire mais pas suffisante pour entretenir ce régime. En effet, la majorité des métaux 
de transition respecte cette condition. Dans le cas du titane et du niobium, ce régime est 
principalement entretenu grâce à une ionisation efficace du titane et du niobium, notamment 
avec une faible valeur de potentiel de 1ère et surtout de 2ème ionisation (Figure IV.1.(c) et (d)). 
Ceci a pour effet d’augmenter la densité des ions doublement chargés, responsables de 
l’émission d’électrons secondaires. La présence d’ions multichargés a été par ailleurs 
confirmée par de nombreuses études plasma [2–5].  

 La famille 2 (cuivre, aluminium, tungstène) est caractérisée par la présence d’un 
régime d’auto-pulvérisation en équilibre où le courant se stabilise à une valeur proche (plus 
ou moins supérieure) de celle du pic. Contrairement au cas précédent, les matériaux qui 
composent cette famille possèdent des potentiels d’ionisation plus élevés et ne peuvent donc 
pas atteindre cet état hors-équilibre. Cependant, ils présentent un rendement de pulvérisation 
élevé et une masse atomique supérieure à celle de l’Argon (Figure IV.1.(a) et (b)), la 
raréfaction est donc plus efficace et se met en place plus rapidement (tension de décharge 
seuil plus faible que pour les autres matériaux).  

Par opposition aux deux précédents cas, la famille 3 (chrome, carbone) est quant à 
elle, caractérisée par une diminution du courant de décharge suivie d’un plateau jusqu’à la fin 
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du pulse. Dans ce cas, le régime d’auto-pulvérisation n’est jamais atteint et au mieux il s’agit 
d’un régime où les ions métalliques et gazeux participent ensemble au processus de 
pulvérisation. Ce comportement s’explique parfaitement dans le cas du carbone qui possède 
des paramètres (faible rendement de pulvérisation et de masse atomique, fort potentiel 
d’ionisation de 1ère et de 2ème ionisation) qui ne satisfont pas les conditions d’auto entretien. 
Par contre, pour le chrome, il est plus difficile d’en comprendre la raison car en regardant de 
plus près ses paramètres, il possède les conditions adéquates pour se comporter comme la 
famille 2. L’auteur ne propose aucune explication à ce comportement.  

Le nickel ne figurant pas parmi les matériaux étudiés, nous avons comparé le 
comportement d’une décharge HiPIMS avec une cible de nickel et de chrome. Les conditions 
expérimentales sont identiques dans les deux cas : largeur de pulse  = 100 µs ; fréquence de 
répétition = 1 kHz ; tension de décharge = - 500 V ; puissance moyenne = 150 W ; pression de 
travail = 0,6 Pa (5 mTorr). La seule différence concerne les alimentations : nickel = Fast-
HiPIMS ; chrome = HiP3. La Figure IV.3.(a) et (b) présente respectivement la caractéristique 
courant-tension des décharges avec des cibles de nickel et de chrome. La caractéristique du 
nickel (Figure IV.3(a)) se définit par un temps de montée du courant plus rapide que pour 
celui du chrome (tNi = 10 µs et tCr = 30 µs), ceci grâce à la pré-ionisation du pulseur fast-
HiPIMS qui est active bien avant le déclenchement du pulse (encadré rouge en pointillé). 
Mise à part cette différence, les deux caractéristiques de courant présentent des allures 
semblables : elles sont toutes deux caractérisées par un pic de courant important suivi d’une 
décroissance importante et de la mise en place d’un plateau, aux derniers moments du pulse. 
On peut donc classer la décharge HiPIMS du nickel dans la famille 3, comme pour le chrome.  

 

Figure IV.3 : Evolution du  courant de décharge HiPIMS pour : (a) le Nickel et (b) le Chrome. L’encart rouge en 
pointillée indique la présence d’une tension de pré‐ionisation (‐180 Volts). 

En comparant les paramètres de décharge (rendement de pulvérisation, potentiel de 1ère 
et 2ème ionisation) et les caractéristiques courant-tension lors d’une décharge HiPIMS du 
chrome et du nickel, nous avons constaté que ces deux matériaux présentaient des 
propriétés très similaires et plus particulièrement dans le comportement de la 
dynamique du plasma. Ainsi, à condition de respecter scrupuleusement le protocole 
expérimental, il nous semble possible de corréler les diagnostics par spectrométrie de 
masse avec les matériaux base nickel. 
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IV.2. Comparaison DC – HiPIMS 
La technologie DC est utilisée dans les procédés de dépôt sous vide depuis de très 

nombreuses années. Ces domaines de compétences vont de la métallisation aux dépôts de 
matériaux fonctionnelles (oxydes, nitrures). Les décharges initiées avec une alimentation DC 
sont définies comme peu denses (108-1010 cm-3), avec un faible degré d’ionisation de la 
vapeur métallique (de l’ordre du pourcent), avec une densité des espèces pulvérisées plus 
faible que celle du gaz de travail [6] et où la majorité des ions bombardant la surface de 
l’objet à traiter sont des ions du gaz de travail (Ar+). L’incorporation d’ions Ar+ dans le film 
peut être préjudiciable à sa qualité, ils peuvent être à l’origine de la formation de défauts [7] et 
de la présence de contraintes élevées [8] qui peuvent parfois nuire à la bonne qualité de 
l’interface revêtement/substrat et dans le pire des cas à l’adhérence du revêtement [9]. 
Pendant de nombreuses années, de nouvelles techniques ont fait leur apparition, toujours dans 
un même but : optimiser la densité du plasma afin d’augmenter le degré d’ionisation de la 
vapeur métallique. Ces nouvelles techniques font partie de la famille des procédés de 
pulvérisation magnétron ionisé (Ionized-PVD). Historiquement, le développement de la 
famille des procédés I-PVD a été principalement dicté par les besoins des industriels de la 
microélectronique qui voulaient métalliser des structures à géométries complexes (tranches, 
3D, vias). Comme indiqué par ailleurs, nous avons utilisé la pulvérisation cathodique 
magnétron pulsée à haute puissance (HiPIMS). Cette technologie développée au milieu des 
années 90 est basée sur l’envoie de pulses de tension élevée (- 600 à - 1500 Volts) pendant 
des temps très courts (1 à 500 µs) et répété à des fréquences pouvant aller de la dizaine à 
plusieurs milliers de Hertz. Dans ces conditions, pendant la phase active de la décharge, la 
densité de courant pic peut atteindre des valeurs de l’ordre de plusieurs A.cm-2 et la densité de 
puissance de l’ordre de 0,5 à 10 kW/cm-2. Par comparaison, en DC, les tensions appliquées 
sont autour de - 300 à - 700 V et la densité de courant de cible collectée est de l’ordre de 4 à 
60 mA/cm2, pour une densité de puissance moyenne inférieure à une dizaine de W/cm2. Les 
valeurs de densité de puissance instantanée d’une décharge HiPIMS sont environ deux à trois 
ordres de grandeurs plus élevées que celles obtenues dans le cas d’une décharge classique. 
Cette technologie offre donc la possibilité de générer un plasma très dense (1011 à 1013 cm-3) 
[10] et d’améliorer le degré d’ionisation de la vapeur métallique, de l’ordre de 30 à 100 % 
[11]. En appliquant un potentiel négatif au niveau du porte-substrat, il est possible de 
contrôler la direction et l’énergie du flux d’ions métalliques. La technologie HiPIMS fait 
l’objet d’un engouement de plus en plus fort de la part des industriels et académiques, en 
témoigne l’augmentation du nombre de publications et de citations (Figure IV.4) et les 
nombreuses « reviews » sur la famille I-PVD [11], ainsi que sur la technologie HiPIMS 
[6,12,13].  

Cette étude comparative a donc pour objectif de comparer ces deux décharges. Pour 
cela, elle sera scindée en deux parties : (1) étudier et comparer les décharges DC et HiPIMS 
par spectrométrie de masse et émission optique et (2) comparer les propriétés intrinsèques de 
revêtements élaborés par ces deux techniques. 
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Figure IV.4 : Nombre de publication (a) et de citation (b) en lien avec l’HiPIMS dans la période de 2003 à 2015 
(source : web of knowledge). 

IV.2.1. Plasma 

Les mesures proposées dans cette section ont toutes été réalisées dans le réacteur 1. 
Les conditions expérimentales pour les procédés HiPIMS et DC sont rappelées dans le 
Tableau IV-1. Le gaz de travail est de l’argon.  

 Tension 
(Volts) 

Puissance 
(Watt) 

Pression 
(Pa) 

Distance 
(cm) 

Largeur de 
pulse (µs) 

Fréquence 
(Hz) 

DC 370 150 0.6 5   
HIPIMS 700 150 0.6 5 30 1000 

Tableau IV‐1 : Conditions expérimentales 

Les caractéristiques courant-tension des décharges HiPIMS du chrome et du nickel 
sont présentées sur la Figure IV.5. Les deux décharges sont initiées avec une largeur de pulse 
de 30 µs et une fréquence de répétition de 1 kHz. 

 

Figure IV.5 : Caractéristique courant‐tension de la décharge HiPIMS : (a) Chrome et (b) Nickel. 

L’allure des courants est identique, quelle que soit la nature de la cible : les deux 
décharges sont caractérisées par une montée rapide du courant avec un épaulement à 10 µs 
suivie d’une stabilisation à 20 µs et d’un début de décroissance du courant avant la fin du 
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pulse. Les oscillations observées dans la caractéristique du chrome sont des perturbations 
électroniques causées par le déclenchement des réseaux de condensateurs. A noter que le 
courant maximum du chrome ( 40	 ) semble plus important que pour celui du nickel 
( 35	 ). Cette différence peut s’expliquer par un rendement d’émission d’électron 
secondaire plus important pour le cas du chrome. Dans ces conditions, la densité de puissance 
pic est estimée à environ 1,2 kW/cm2 (- 700 V de tension moyenne et 35 A de courant pic) 
pour les deux décharges HiPIMS. Dans le cas de la décharge DC, la tension appliquée est de 
370 volts et de 0,4 A pour le courant collecté. Dans tous les cas, la densité de puissance 
moyenne est de 7,6 W/cm2. 

IV.2.1.1. Spectrométrie de masse : cible chrome 

IV.2.1.1.1. Fonction de distributions intégrés en temps 

La Figure IV.6 représente la fonction de distribution intégrée en temps des principaux 
ions (Cr+, Cr2+ et Ar+) qui composent les décharges HiPIMS et DC. Les ions Ar2+ ont été 
négligés dans cette figure car ils ne représentent que 3 % de la décharge HiPIMS et 1 % en 
DC. Les fonctions de distributions sont collectées durant un temps fixe de 50 secondes, soit 
l’équivalent d’un nombre total de 50 000 pulses, en HiPIMS. Quelle que soit la nature de la 
décharge et de l’ion, la fonction de distribution se compose d’un pic de faible énergie suivi 
d’une queue de distribution de forte énergie. D’après la littérature, les ions qui composent le 
pic de faible énergie représentent une famille d’ions ayant perdu une grande partie de leur 
énergie suite à de nombreuses collisions avec le gaz environnant (ions/neutres métalliques où 
gazeux). On les appelle ions thermalisés [14,15].  

 

Figure IV.6 : Fonctions de distribution en énergie intégrées en temps des ions (Cr+, Ar+, Cr2+) lors d’une 
décharge HiPIMS et DC. 

L’origine de la population d’ions de forte énergie est plus complexe à interpréter car 
elle peut varier en fonction de la nature des ions collectés et fait généralement appel à 
plusieurs mécanismes d’accélérations :  

 La réflexion d’ions sur la cible suivie d’une post-ionisation [16]: L’impact entre l’ion 
incident et la cible métallique peut induire une neutralisation de celui-ci avec 
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conservation d’une partie de son énergie interne. L’atome rapide pourra facilement se 
diffuser vers le plasma « bulk » et être ionisé par impact électronique. Ce mécanisme 
s’applique aussi bien au cas des ions Ar+ qu’à celui des ions Cr+ car tous deux 
participent activement au processus de pulvérisation.  

 Queue de haute énergie de la fonction de distribution Sigmund-Thompson [17] : 
Thompson a démontré qu’un transfert de moment peut se produire entre l’ion incident 
et l’atome métallique lors du processus de pulvérisation. Les atomes pulvérisés 
possèdent donc une distribution en énergie qui peut être estimée par la fonction 
distribution de Sigmund-Thompson. Cette fonction de distribution peut s’étendre vers 
des énergies importantes (supérieures à la centaine d’eV). Ce mécanisme peut 
s’appliquer aux ions métalliques et gazeux. 

 Transfert de moment entre la vapeur métallique et la vapeur gazeuse : Ce mécanisme 
se produit à proximité de la cible et durant la phase active de la décharge au moment 
où les ions métalliques sont accélérés par l’application de la tension de décharge (UD = 
- 800V). Ce mécanisme est uniquement applicable aux ions Ar+. 

 Signature d’instabilités : l’étude de C. Maszl et al [18] en lien avec celle de D. Lundin 
et al [19,20] et A. Anders et al [21] ont démontré par spectrométrie de masse que 
l’apparition d’ions métalliques de très forte énergie (Emoyen = 40 eV) était uniquement 
observée au moment où le plasma HiPIMS entre dans un régime d’instabilité appelé 
«spoke» et caractérisé par l’apparition d’oscillations au niveau de la tension de 
décharge. Un «spoke» est une structure bien définie, composée d’une densité 
importante d’électrons mais surtout d’ions et qui circulent autour de la zone de 
confinement magnétique à proximité de la cible («racetrack») [22]. C. Maszl a 
proposé un mécanisme d’accélération basé sur les travaux de A. Anders [21,21], 
lesquels font état de la présence d’une double couche de potentiel positif (la valeur 
maximale atteindrait + 50 V) autour de ces «spokes». Antérieurement, en 2008, D. 
Lundin [20] a proposé un autre mécanisme d’accélération transversale des ions 
métalliques induit par une diffusion anormale des électrons vers le plasma «bulk» 
[19]. Ce flux massif d’électrons exerce une force nette sur l’ion entraînant une 
déviation de son centre de giration et un transfert de moment qui peut être supérieur ou 
égal à 20 eV. Ces deux mécanismes peuvent s’appliquer pour les ions métalliques et 
gazeux.  

 Dans le cas de la décharge DC, la fonction de distribution de tous les ions collectés 
semble être maxwellienne avec une population de faible énergie centrée autour de 5 eV 
(potentiel plasma) et dont la queue de distribution s’écroule à des énergies comprises entre 20 
et 30 eV. Dans le cas de l’HiPIMS, la queue de distribution s’écroule à des énergies bien plus 
élevées, 35 eV pour les ions Ar+ et Cr2+ et jusqu’à 60 eV pour l’ion Cr+. L’absence de queue 
de distribution de forte énergie pour les ions Cr+ en DC s’explique principalement par le fait 
que le mécanisme d’ionisation est de type ionisation Penning ( 	 →  et se 
produit majoritairement dans le plasma «bulk» (zone peu énergétique). Ce constat s’explique 
par la présence d’un plasma peu dense (10  10  cm-3) [23] et d’un temps de 
résidence des atomes pulvérisés trop faible pour pouvoir subir des collisions avec les 
électrons. Ce fait est appuyé par des résultats numériques obtenus avec un modèle cinétique 
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globale d’une décharge ICP, proposé par J. Hopwood [24]. Dans cette étude, les auteurs ont 
constaté que pour une densité électronique inférieure à 1010 cm-3, le processus d’ionisation est 
dominé par l’ionisation Penning tandis que pour des densités supérieures, telles que celles 
observées dans la décharge HiPIMS (10  10  cm-3) [25], il s’agit d’un processus 
dominé par les électrons. Ces réactions d’ionisation par impact électronique se produisent 
préférentiellement à proximité de la cible où la vapeur métallique possède une distribution en 
énergie élevée, environ 10-100 eV.  

Dans une gamme d’énergie intermédiaire, environ 5 - 15 eV, on constate, dans le cas 
d’une décharge HiPIMS, que les fonctions de distribution des ions doublement et simplement 
chargés sont différentes. En effet pour l’ion Cr2+, la fonction de distribution se compose d’un 
second pic plus intense tandis que pour les ions mono chargés elle se définie par la présence 
d’un plateau. Ces caractéristiques propres seront détaillées un peu plus loin.  

 A partir de ces fonctions de distribution, il est possible de quantifier le flux total 
ionique ( ) collecté par le spectromètre de masse. La Figure IV.7 présente le résultat pour les 
décharges HiPIMS et DC. La décharge HiPIMS est composée en majorité d’ions métalliques 
avec un taux d’ion Cr+ de 71 % et de 9 % pour Cr2+. A l’inverse, la décharge DC est dominée 
par des ions Ar+, à 49 %. Des résultats analogues ont été trouvés par J. Bolhmark [26] dans le 
cadre d’une comparaison DC / HiPIMS, avec une cible de titane.  

 

Figure IV.7 : Quantification du flux ionique total en HiPIMS et DC. 

IV.2.1.1.2. Fonction de distributions résolues en temps 

En se focalisant plus attentivement sur la gamme en énergie intermédiaire (5-15 eV), 
on constate des différences notables entre les fonctions de distribution en énergies des 
décharges DC et HiPIMS. En DC, la majorité des ions sont thermalisés, les fonctions de 
distributions peuvent être décrites par une fonction maxwellienne. Ceci n’est pas possible 
pour la décharge HiPIMS où les fonctions sont caractérisées par un nombre plus important de 
contributions. La fonction de distribution des ions Cr+ et Ar+ est définie par un épaulement 
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suivi d’un plateau pour des énergies comprises entre 5 et 10 eV. Malgré tout, le cas le plus 
remarquable concerne la fonction de distribution de l’ion Cr2+ qui se compose d’un second pic 
(12 eV) plus intense que le premier (3 eV). Plusieurs études ont démontré que ces 
contributions provenaient de différents instants de la décharge HiPIMS [3,16,18,27,28]. Pour 
le confirmer, les fonctions de distribution en énergie des ions Cr+, Ar+ et Cr2+ ont été 
enregistrées à différents intervalle de temps : (1) pendant la phase active de la décharge (t = 2 
µs et t = 10 µs), (2) à la fin du pulse (t = 30 µs) et (3) pendant la post décharge (t = 50 µs, t = 
100 µs et t = 150 µs). Les résultats sont présentés sur la Figure IV.8. Chaque figure comporte 
un insert où les fonctions de distributions sont visualisées avec une échelle logarithmique. Les 
figures principales sont quant à elles représentées en échelle linéaire. Pour une meilleure 
lecture de l’information, les distributions des ions Cr+ (Figure IV.8.(a)) et Ar+ (Figure 
IV.8.(b)) sont sur une même échelle d’intensité.  

 

Figure IV.8 : Fonction de distribution résolue en temps des ions : (a) Cr+, (b) Ar+ et (c) Cr2+. Les encarts 
présentent les fonctions de distributions en échelle semi‐logarithmique. 

Les premiers instants de la décharge (0 ∆ 10	μ ) sont dominés par des ions Ar+ 
de très fortes énergies. On définit la décharge comme gazeuse. Sa fonction de distribution se 
compose d’une distribution gaussienne centrée autour de 10-12 eV et d’une queue de 
distribution qui s’écroule à de très fortes énergies, au-delà de 60 eV. A ces instants, ces ions 
sont majoritairement collectés par le spectromètre car : (1) la densité des atomes argon est 
prédominante, la vapeur gazeuse étant présente bien avant le déclenchement du pulse et (2) la 
fonction de distribution en énergie des électrons se compose d’électrons avec une énergie très 
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élevée capable d’ioniser facilement cette vapeur, on parle d’électrons ultra-chaud [29]. La 

probabilité d’ionisation est donc très forte. Cette avalanche d’ionisation par impact 
électronique va induire une augmentation importante des densités électroniques et ioniques, et 
par conséquent du courant de décharge (Figure IV.5.(a) et (b)). A proximité de la cathode, ces 
ions vont participer aux processus de pulvérisation de la cible et permettre d’expulser des 
atomes métalliques et des électrons secondaires. Ces derniers vont ensuite être piégés par le 
champ magnétique et acquérir lors de leur trajet à travers la gaine cathodique une énergie 
suffisante pour venir ioniser la vapeur métallique et gazeuse. La densité et la température 
électronique vont par conséquent continuer à progresser. Comme pour l’ion Ar+, la fonction 
de distribution des ions Cr+ et Cr2+ se compose d’une distribution gaussienne et d’une queue 
de distribution, qui s’écroule respectivement à 80 et 30 eV. L’absence d’une queue de 
distribution énergétique tend à supposer que les ions Cr2+ sont principalement produits à 
l’extrême frontière entre la zone de forte ionisation à proximité de la cible et du plasma 
«bulk». A l’inverse, la queue de distribution de l’ion Ar+ semble être composée de deux 
pentes (insert de la Figure IV.8.(b)) : la première entre 0 et 40 eV et la seconde entre 40 et 80 
eV. Cette dernière contribution est parfaitement décrite par un mécanisme : (1) d’échange de 
moment avec des atomes/ions métalliques de fortes énergies et (2) de réflexion d’ions sur la 
cible suivie d’une post-ionisation. Concernant la queue de distribution des ions Cr+, les 
mécanismes les plus judicieux sont : (1) la fonction de distribution de Sigmund-Thompson, 
(2) la réflexion d’ions sur la cible suivie d’une post-ionisation et (3) la présence d’instabilités 
au niveau du racetrack. Malgré une absence de mesures pouvant confirmer l’existence de ces 
instabilités, il nous semble impossible de ne pas les prendre en considération. A. Anders a 
d’ailleurs confirmé leurs présences dans des décharges DC et pour de très faibles courants 
[30]. 

Pour résumé, les premiers instants ( ∆ 10 μ ) de la décharge HiPIMS sont 
composés d’ions énergétique avec une prédominance en ions Ar+. 
 

La fin du pulse (∆ 	30 µs) est marquée par une contribution plus importante des ions 
Cr+. Les fonctions de distributions des ions Cr+ et Cr2+ sont composées d’un pic de faible 
énergie, centré autour de 1 eV, d’un épaulement à 5 eV, d’une distribution gaussienne, centrée 
à 10-12 eV, identique à précédemment et d’une queue de distribution. La présence du pic de 
faible énergie est le signe d’une intense série de collisions entre l’espèce analysée et le gaz 
environnant (métal et gaz). La production d’ions Cr2+ semble moins efficace à ces instants de 
la décharge. Ces ions possèdent deux populations de faible et de moyenne énergie comme 
pour les ions Ar+ dont la proportion a considérablement chuté. La décharge entre alors dans 
un régime dominé par la vapeur métallique : phase d’auto-pulvérisation de la cible. 
Malheureusement, ces ions ne peuvent respecter la condition d’émission d’électrons 
secondaire ( 	 2 ,	la densité d’électrons secondaires va donc progressivement diminuer, 

tout comme la densité ionique. Cette diminution va provoquer une stabilisation puis une 
diminution du courant de décharge (Figure IV.5.(a) et (b), 	20	μ ). A cet instant, les 
nombreuses collisions inélastiques/élastiques entre le gaz environnant (neutres et ions) et les 
électrons ont induit un refroidissement important de la température électronique. La fonction 
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de distribution en énergie des électrons est dorénavant décrite par une fonction maxwellienne 
de faible énergie [31]. 

La fin du pulse est marquée par une production plus intense des ions Cr+ à proximité de 
la cible. Elle peut s’expliquer par : (1) une probabilité d’ionisation plus importante liée à 
un potentiel d’ionisation plus faible (7.63 eV) que ceux des ions Ar+ (15.76 eV) et Cr2+ 
(18.17 eV), (2) l’expulsion des espèces gazeuses (Ar neutre et Ar+) due à un échauffement 
local avec les espèces métalliques (régime de raréfaction) et (3) un processus d’échange 
de charge entre les ions Cr2+ ( →  ou Ar+ ( →

	avec les atomes de chrome. 

La post-décharge (30 <  < 150 µs) est définie par l’absence de tension imposée à la 
cathode, la gaine cathodique a donc disparu ainsi que l’apport énergétique des ions et des 
électrons. Comme les ions ne sont plus attirés par la cible, le processus de pulvérisation est 
interrompu et ces espèces peuvent diffuser librement à travers l’enceinte du réacteur. On entre 
dans une phase de thermalisation complète de la décharge où le pic de faible énergie devient 
la contribution principale de toutes les fonctions de distribution en énergie des ions (voir 
	50 µs Figure IV.8). Les électrons n’ont pas d’énergie interne de plus en plus faible, la 
probabilité d’une ionisation du type Cr2+ décroît fortement entre  = 30 µs et  50 µs, et 
devient quasi-nulle à 	100 µs. Ceci explique que l’intensité du pic de faible énergie dans la 
fonction de distribution en énergie intégrés en temps (Figure IV.6) soit moins intense que 
celui collecté à une énergie intermédiaire. Il est intéressant de noter que les ions avec une 
énergie intermédiaire (10 – 30 eV) sont détectés par le spectromètre au-delà de 152 µs. Nous 
pouvons en déduire que le temps de vie des espèces peu énergétiques est encore plus long. 
Ainsi, malgré le fait que la décharge soit coupée de tout apport énergétique extérieur, il 
subsiste un plasma rémanent, peu dense et composé d’ions et d’électrons de faible énergie.  
P. Poolcharuansin et al [29] ont d’ailleurs démontré l’existence de densités électroniques 
supérieures à 109 cm-3, 20 ms après la fin du pulse. Certains auteurs suggèrent que ce 
phénomène est associé à la présence d’atomes métastables dont l’énergie est supérieure au 
seuil d’ionisation des ions Cr+ et Ar+. Ces espèces possèdent de plus un temps de vie très 
long, de l’ordre de la dizaine de millisecondes.  

Le début de la post-décharge se caractérise par la présence importante d’ions 
métalliques thermalisés jusqu’à un temps de 40 µs. Au delà, la densité totale ionique  
collecté par le spectromètre décroît de manière linéaire jusqu’à un temps de 150 µs pour 
ensuite se stabiliser autour d’une valeur très faible. Cette décroissance intervient au 
moment où aucune source extérieur n’est appliquée. Ainsi, les électrons ayant perdu 
leur unique source d’énergie, la probabilité d’ioniser la vapeur métallique et gazeuse 
décroît brutalement au fur et à mesure que la post-décharge se met en place. De l’autre, 
il est important de remarquer une augmentation notable de l’énergie des ions après 40 
µs qu’on attribue aux collisions avec les argons métastables et les ions émis par les 
parois. 

De manière analogue aux résultats intégrés en temps, il est possible d’extraire de ces 
fonctions de distribution en énergie résolues en temps, l’évolution temporelle de l’énergie 
moyenne (  et du flux totale (  de ces espèces. Les résultats sont présentés sur la Figure 
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IV.9. Par souci de clarté, le flux d’ions Cr2+ a été multiplié par 10 pour respecter l’échelle. 
Ces mesures nous permettent de scinder la période « ON-time » en deux régions, numérotées 
respectivement I et II : la région I, comprise entre 0 et 15 µs, est définie par un flux d’ions 
dominé par les ions Ar+ et avec des énergies intermédiaires (10  12 eV). La majorité 
des ions collectés par le spectromètre de masse proviennent de la cible, ils possèdent une 
énergie cinétique suffisamment importante pour contrebalancer l’attraction Coulombienne à 
proximité de la gaine cathodique et ainsi se diffuser à travers le réacteur. De manière générale, 
le flux d’ions Cr+ et Ar+ augmente durant cette période à l’exception de l’ion Cr2+, qui atteint 
un pic à 6 µs et commence à décroître. Néanmoins, on peut remarquer la présence d’une pente 
plus importante pour l’évolution du flux d’ion Ar+ qui est liée principalement à une 
probabilité d’ionisation (densité en atome Ar supérieure à celle en atome Cr) de la vapeur 
gazeuse plus importante à ce moment de la décharge. L’origine de la production d’ions Ar+ et 
Cr2+ provient de la présence d’électrons chauds au début du pulse. Par conséquent, la 
probabilité de créer ces espèces sera importante dès les premiers instants de la décharge.  

 

Figure IV.9 : Flux ionique et énergie moyenne résolue en temps de l’ion : (a) Cr+, (b) Ar+ et (c) Cr2+ (intensité 
multipliée par 10). 

La région II, comprise entre 15 et 30 µs, est définie par un flux d’ion dominé par les 
ions Cr+ et avec une énergie moyenne faible (3  9 eV). A cet instant, le plasma est 
parfaitement distribué spatialement au sein du réacteur. La probabilité de collecter des ions 
issus du plasma «bulk» est non nulle. De plus, la forte densité du plasma provoque des 
collisions importantes entre les différentes espèces qui se thermalisent. L’énergie moyenne 
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des électrons chute aussi brutalement à ce moment, la probabilité d’ioniser les ions Ar+ et Cr2+ 
décroît, et plus particulièrement pour ce dernier qui possède un potentiel d’ionisation bien 
plus important (Ep = 18,17 eV). Le flux d’ion Cr+ et Ar+ atteint un pic à 50 µs, pendant la 
post-décharge. De manière surprenante, aux mêmes instants, on observe une légère 
augmentation de l’énergie ces ions, pour ensuite se stabiliser vers une valeur proche de 6 eV. 
Cette élévation de l’énergie a également été mesurée pour des électrons [10,25,32,33]. Ce 
gain en énergie n’est pas encore parfaitement compris, J.T Gudmundsson et al [25] supposent 
qu’il existe un second flux d’électrons et d’ions bien plus énergétiques issus des parois du 
réacteur. Au moment de la post-décharge, ces espèces sont capables de diffuser à travers le 
réacteur et de transférer une partie de leur énergie aux espèces environnantes. Cette hypothèse 
a été en partie confirmée par des mesures électrostatiques de sonde de Langmuir résolue en 
temps où l’on distingue pendant la post-décharge l’apparition d’une seconde population en 
électrons.  

IV.2.1.2. Spectrométrie d’émission optique : cible de nickel 

La Figure IV.10 présente les spectres d’émission de 2 décharges HiPIMS et DC 
obtenues avec une cible de nickel. Le spectromètre d’émission optique est positionné de telle 
sorte qu’on analyse le flux lumineux issu de l’extrême surface de la cible. La fenêtre 
d’analyse est entre 320 nm et 800 nm. L’indexation des spectres nous a révélé que les raies 
caractéristiques des espèces métalliques neutres (Ni0) sont autour de 300 et 400 nm, la raie de 
l’Ar+ à 442,6 nm et celle de l’argon neutre (Ar0) à 750 nm. Les encadrés de la figure 
permettent de séparer les différentes régions. Malheureusement, il n’a pas été possible 
d’observer les raies des ions Ni+ (231 nm et 251 nm) à cause d’un facteur de transmission trop 
faible du hublot à des longueurs d’ondes UV (200 – 300 nm) (Figure IV.10.(b)).  

 

Figure IV.10 : (a) Comparaison d’un spectre d’émission d’une décharge HiPIMS et DC et (b) transmission du 
hublot. 

La décharge DC est caractérisée par la présence d’une raie intense d’Argon neutre qui 
domine très majoritairement le spectre. Tandis que pour la décharge HiPIMS, les multiples 
raies du nickel (330-360 nm) avec celles de l’ion Ar+ dominent celles de l’Ar0. Pour la suite 
de l’étude, nous avons sélectionné la raie la plus intense du nickel, à 351,57 nm. Après 
intégration, la proportion d’espèce métallique et Ar+ en HiPIMS est respectivement six et 
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treize fois plus importante qu’en DC ( 6 et 13). De plus la proportion 

d’espèce métallique domine l’ion Ar+ ( 6 . La décharge HiPIMS est donc dans un 

régime métallique. A l’inverse, la proportion d’argon neutre en HiPIMS est quatre fois 

inférieure que celle en DC ( 4 . Ces résultats sont en accord avec notre étude par 

spectrométrie de masse ainsi que celle d’ A.P.Ehiasarian par OES [34]. En outre, dans cette 
étude, à partir de la mesure du rapport d’ion sur neutre de la vapeur métallique l’auteur a pu 
extraire une valeur du degré d’ionisation proche de 30 %.  

De manière analogue à l’étude précédente, une mesure résolue en temps a été réalisée 
dans le but de visualiser la dynamique du plasma. Pour cela, deux raies ont été sélectionnées : 
celle du nickel atomique ( 351	 	et de l’Argon atomique ( 750	 .		Le 
résultat est présenté sur la Figure IV.11. 

 

Figure IV.11 : Spectres d’émission optique résolue en temps du nickel et de l’argon atomique.  

La Figure IV.11 se compose de la caractéristique du courant de décharge (figure du 
haut), de l’évolution temporelle de la raie du nickel (milieu) et de l’argon (en bas). Dans ce 
cas-ci, la montée du courant de décharge nécessite un certain délai  (∆  7 µs). Ce délai peut 
provenir de deux contributions : la première, purement électronique via le déclenchement du 
réseau de condensateurs ( 	et la seconde issue de la décharge via un temps statistique pour 

lui permettre de s’allumer ( . La décharge peut être décomposée en quatre régions :  

 La région I est définie par le délai statistique de formation du plasma, le spectromètre 
ne détecte aucun flux lumineux.  
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 La région II démarre par une montée brutale du courant de décharge, suivie de 
l’émission de la raie de l’argon atomique. Cette raie augmente jusqu’à atteindre un pic 
à 15 µs. Dans un même temps, le flux lumineux comporte des photons issus de la 
désexcitation de l’atome métallique.  

 L’augmentation de la raie du nickel coïncide exactement avec le début de la 
décroissance de celle de l’argon. Cette diminution peut avoir trois origines : (1) une partie des 
atomes d’argons sont perdus par ionisation par impact électronique, (2) la probabilité 
d’excitation par impact électronique décroît à cause de la présence de la vapeur métallique et 
(3) un début de raréfaction peut se mettre en place. Néanmoins, le plasma à proximité de la 
cible reste dominé par la vapeur gazeuse, exactement comme pour la décharge chrome.  

 A l’inverse, la région III est dominée par la raie du nickel. A ce moment, le rapport 
métal/gaz est proche de quatre. Cette transition gaz-métal est principalement décrite 
par un régime de raréfaction effectif [35]. L’intensité de la raie de l’argon se stabilise à 
jusqu’à la fin du pulse.  

 Finalement, la région IV est caractérisée par une décroissance exponentielle des deux 
raies. A cet instant, il se produit une extinction du flux lumineux pendant la post-
décharge.  

IV.2.2. Conclusion partielle 

L’analyse a révélé que le plasma de la décharge DC est composée majoritairement  en 
espèces gazeuses (Argon) à proximité de la cible et au niveau du porte-substrat. Les mesures 
obtenues par spectrométrie de masse ont montré la présence d’ions thermalisés, créés 
principalement par ionisation Penning. L’application d’une très haute puissance pulsée (1,3 
kW/cm2) conduit à la mise en place d’un plasma dominé par la vapeur métallique et 
caractérisé par la présence d’espèces chargées de forte et de faible énergie. La population 
d’ions métalliques de forte énergie arrive pendant la phase active de la décharge, au moment 
où la tension de décharge est appliquée tandis que la population de basse énergie arrive 
préférentiellement aux derniers instants de la décharge et pendant la post décharge. Les 
mesures résolues en temps ont permis de mettre en évidence une transition gaz-métal au cours 
de la phase active de la décharge HiPIMS. Cette transition se met en place suite au 
remplacement de la vapeur gazeuse par la vapeur métallique à proximité de la cible. Les 
mesures par spectrométrie de masse et par spectrométrie d’émission optique ont enfin révélé 
des comportements similaires entre la décharge initiée avec une cible de nickel et celle initiée 
avec une cible de chrome. La Figure IV.12 résume cette partie. 
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Figure IV.12 : Illustration de la dynamique du plasma à proximité d’une cible en HiPIMS et DC. 

IV.2.3. Matériau 

La seconde étude comparative concerne les propriétés intrinsèques des revêtements 
déposés par ces deux technologies. Comme nous venons de le voir précédemment, la 
décharge HiPIMS possède une proportion en ions métalliques plus importante que la décharge 
DC. Rappelons que l’intérêt de produire une plus grande quantité d’ions métalliques est de 
pouvoir déposer sur des géométries complexes. Nous allons le vérifier en utilisant le  
porte-substrat présenté sur la Figure IV.13, permettant de simuler un dépôt sur un substrat à 
géométrie complexe 3D. Il comporte une base et deux bords placés en vis-à-vis à une distance 
de 2 cm. Cette géométrie particulière permet d’étudier et de comparer les propriétés 
intrinsèques de revêtements déposés selon un axe parallèle à la cible (1) et vertical (2 et 3) en 
DC et en HiPIMS. Dorénavant, les revêtements déposés sur la position (1) seront appelés 
revêtements « base » et « bord gauche » ou « bord droit » si les revêtements sont déposés 
verticalement à la position (2) ou (3), respectivement. Le substrat utilisé est du silicium (100).  

 

Figure IV.13 : Géométrie du porte‐substrat. 
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Les conditions expérimentales de dépôt sont résumées dans le Tableau IV-2. La 
pression de travail et la puissance moyenne sont respectivement de 0,6 Pa et de 100 W. La 
distance cible-base du substrat est de 5 cm. La durée des dépôts est fixée à 20 minutes. Le 
porte-substrat est laissé au potentiel flottant.  

 Tension 
(Volts) 

Puissance 
(Watt) 

Pression 
(Pa) 

Distance 
(cm) 

Largeur de 
pulse (µs) 

Fréquence 
(Hz) 

DC 370 100 0.6 5   
HIPIMS 650 100 0.6 5 30-100 1000 - 500 

Tableau IV‐2 : conditions expérimentale des dépôts 

Cinq largeurs de pulses ont été sélectionnées pour la décharge HiPIMS : 20, 30, 50, 70 
et 100 µs. Dans chaque cas, la tension de décharge est fixée à 650 Volts. Pour y arriver, la 
fréquence de répétition a été ajustée de 1,2 kHz à 500 Hz pour 20 à 100 µs, respectivement. 
Les caractéristiques du courant de décharge des quatre conditions (30, 50, 70 et 100 µs) sont 
présentées sur la Figure IV.14.  

 

Figure IV.14 : Influence de la largeur de pulse sur la caractéristique courant de décharge fast‐HiPIMS. 

L’augmentation de la largeur d’impulsion entraîne des changements importants dans 
l’allure ainsi que sur le délai de montée du courant de décharge. Au-delà de 30 µs, la 
caractéristique se compose d’un pic de courant suivi d’une décroissance (50 et 70 µs) et de la 
présence d’un plateau (100 µs). A 100 µs, le délai de montée du courant est quasi-nul. Malgré 
ces quelques points de divergence, le courant de décharge maximal est sensiblement le même, 
autour de 25 à 30 A. Les résultats obtenus dans l’étude comparative du plasma nous ont 
révélés qu’une décroissance du courant est le signe de la mise en place d’un régime d’auto 
pulvérisation où la vapeur métallique est fortement confinée à proximité de la cible. D. 
Lundin [36] et A. Anders [1] supposent que la présence d’un plateau est le signe de la mise en 
place d’un nouvel équilibre dans la décharge, proche du DC classique où la pulvérisation est 
contrôlée de manière identique par les ions gazeux et métalliques.  

IV.2.3.1. Vitesse et uniformité du dépôt 

La Figure IV.15 présente l’évolution de la vitesse de dépôt en DC (0 µs) et en HiPIMS 
(20, 30, 50, 70 et 100 µs) pour les revêtements base et côté gauche.  
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Figure IV.15 : Vitesse de dépôt et base nickel en fonction de la largeur de pulse. 

Dans le cas des revêtements base, quelle que soit la condition de décharge en HiPIMS, 
la vitesse de dépôt en DC est environ deux fois supérieure, avec une vitesse moyenne de 120 
nm.min-1. Ce constat n’est pas applicable pour les revêtements déposés sur le bord où la 
vitesse est pratiquement identique, avec une valeur moyenne de 30 nm.min-1. L’écart 
base/bord gauche en HIPIMS est de 35% et de 60 % pour le DC et démontre une bonne 
uniformité des revêtements élaborés en HiPIMS. 

Pour confirmer l’uniformité des dépôts nous avons mesuré l’épaisseur de 2 films bord 
gauche à différents endroits (Figure IV.16). Toutes les mesures ont été réalisées avec le 
microscope électronique à balayage JEOL JSM 7600F. La dérive en DC est presque un ordre 
de grandeur plus élevée que celle en HIPIMS, avec un écart proche de 600 nm.  

 

Figure IV.16 : mesure de l’uniformité de revêtements déposés sur le bord gauche en : (a) DC et (b) HiPIMS. 

Ces résultats démontrent que la technologie HiPIMS est donc intéressante pour 
déposer sur des structures à géométries complexes. Cependant les vitesses de dépôt sont 
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faibles et peuvent constituer un frein pour un transfert industriel. C’est la raison pour laquelle, 
de nombreuses études se sont efforcées de comprendre l’origine de la faible vitesse de dépôt 
en HiPIMS. En effet, toutes les études tendent à prouver que l’utilisation de l’HIPIMS 
entraîne une vitesse de dépôt plus faible qu’en DC, ceci quelle que soit la nature de la 
décharge (non-réactive ou réactive) ou du matériau à déposer. Pour une densité de puissance 
moyenne identique, on estime la vitesse en HIPIMS plus faible de 15 à 70% par rapport à 
celle obtenue en DC [11,37,38]. Dans notre étude, le rapport est proche de 50%, ce qui est en 
bon accord avec la littérature. De nombreuses études suggèrent que cette diminution serait 
produite par la mise en place d’un régime d’auto-pulvérisation et d’une forte raréfaction du 
gaz de travail [39–41]. S. Konstantinidis et al [40] ont étudié l’influence de la largeur de pulse 
sur la vitesse de dépôt pour une décharge HIPIMS base titane. L’augmentation de celle-ci de 
2,5 à 20 µs tend à diminuer la vitesse de dépôt. Pour une largeur de 5 µs, la vitesse de dépôt 
est 70% de celle obtenue dans une décharge DC classique. Grâce à des mesures par émission 
et absorption optique résolues en temps, les auteurs ont constaté que l’augmentation de la 
durée d’impulsion entraîne une transition de la décharge d’un mode de pulvérisation dominé 
par les ions Ar+ vers un mode d’auto pulvérisation caractérisé par un fort degré d’ionisation 
de la vapeur métallique. J. Alami et al [39] ont étudié l’influence du courant de décharge (0.09 
à 3 A.cm-2) pour deux conditions de décharges HiPIMS, avec une fréquence de répétition de 
1kHz et 500 Hz. Au-delà de 0.57 A.cm-2, la vitesse de dépôt des deux conditions HiPIMS 
diverge de celle obtenue en DC. Comme précédemment, les mesures par émission optique 
résolues en temps ont permis d’attribuer cet écart à la mise en place du mode d’auto 
pulvérisation. Ce mode va entraîner d’une part un confinement important de la vapeur 
métallique à proximité de la cible (dû à la gaine cathodique) et de l’autre une perte de 
l’efficacité de la pulvérisation par les ions métalliques. Ces deux faits ont pour conséquence 
de provoquer une diminution de la vitesse de dépôt. D.J. Christie [42] a d’ailleurs extrait d’un 
modèle phénoménologique simple, une relation qui relie la vitesse de dépôt ( ) en fonction 

du degré d’ionisation de la vapeur métallique ( ), du rendement de pulvérisation ( ) et 

d’auto pulvérisation ( ) : 

  1 1

1
 (IV.5)

Avec  la fraction de la vapeur métallique ionisée qui retourne vers la cible. D’après cette 
relation, on découvre que la vitesse de dépôt est inversement proportionnelle au degré 
d’ionisation  et à la fraction	 .  

Plus récemment, par spectrométrie de masse, D. Lundin et al [20] ont démontré qu’une 
fraction importante de la vapeur métallique ionisée est déposée radialement à la cible (sur les 
parois de l’enceinte). En complément, avec des mesures par sondes électrostatiques, les 
auteurs ont observé que ce phénomène est induit par des instabilités du type « modified two-
stream instability » (MTSI) produites par la présence dans les premiers instants de la décharge 
HIPIMS d’ondes acoustique ionique solitaires (pas de perte d’amplitude). Ces instabilités 
participent à la diminution de la vitesse de dépôt. Enfin, il est important de noter que la vitesse 
de dépôt en HIPIMS est aussi dépendante de la force des aimants magnétique permanents. A. 
Misha et al [43] ont étudié l’influence du champ magnétique sur la vitesse de dépôt et a 
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constaté une augmentation de la vitesse par un facteur 6 en diminuant la valeur du champ 
magnétique. 

D’après la Figure IV.15, l’augmentation de la largeur de pulse entraîne une diminution 
de la vitesse de dépôt. Ces résultats sont en accord avec les conclusions des études de S. 
Konstantinidis et J. Alami. Cependant, ces données ne reflètent pas la quantité de matière 
réelle déposée dans le film. De précédentes études ont révélé que le flux important d’ions 
métallique composé d’une population énergétique (20-30 eV) importante pouvait engendrer 
des films plus denses et dépourvus de porosités [44,45]. Pour le confirmer, des mesures de 
densité ont été réalisées sur les revêtements de nickel, par gravimétrie. Le procédé consiste à 
mesurer la masse du substrat avant et après dépôt et à le normaliser avec l’épaisseur du dépôt. 
Les résultats sont présentés sur la Figure IV.17.  

 

Figure IV.17 : Densité de dépôt et base nickel en fonction de la largeur de pulse. 

Quelles que soient les conditions de décharge HiPIMS et la position du substrat, la 
densité des dépôts en HiPIMS est supérieure à celle en DC, comprise entre 10 et 19%. De 
plus, l’augmentation de la largeur de pulse semble améliorer la densité des revêtements, ce 
qui est en lien avec l’augmentation du degré d’ionisation de la vapeur métallique. Ces 
résultats sont en accord avec ceux obtenus par M. Samuelsson et al [37] qui ont étudié 
l’influence de la technologie HiPIMS sur la densité de plusieurs types de revêtements. Les 
auteurs ont constaté que l’HiPIMS améliorait nettement la densité des revêtements, de 5 à 
15%, pour des impulsions tON	  40 µs. 

IV.2.3.2. Cristallinité et morphologie des films 

A l’issue de cette étude, nous avons uniquement sélectionné la condition HiPIMS 
suivante : largeur de pulse : 30 µs et une fréquence de répétition de 1 kHz. La Figure 
IV.18.(a) présente le diagramme de diffraction X d’une couche mince de nickel élaborée par 
HiPIMS et DC et déposée sur la base du porte substrat. Les deux revêtements présentent la 
même épaisseur, 1 µm. 
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Figure IV.18 : Diagrammes de diffraction X des films minces de nickel déposés en HiPIMS et DC, en mode : (a) 
Bragg Brentano et (b) Rocking Curve. 

Les deux films sont polycristallins et composés de deux orientations, Ni (111) à un 
angle de 45° et Ni (200) à un angle de 52°. Les films sont texturés selon l’orientation Ni 
(111). Cependant, le revêtement élaboré en HiPIMS est mieux cristallisé avec une intensité de 
pic de diffraction supérieure à celui élaboré en DC. Pour le confirmer, ces revêtements ont été 
analysés en mode « rocking-curve ». Ce mode permet de quantifier la dispersion spatiale 
d’une orientation préférentielle donnée. Les mesures sont présentées sur la Figure IV.18.(b). 
L’orientation sélectionnée est le Ni(111). La largeur à mi-hauteur du revêtement HiPIMS 
(11,78°) est plus faible que celui du DC (14,57°) avec une plus haute intensité de la 
distribution ce qui confirme que les films élaborés en HiPIMS sont mieux cristallisés. On 
explique cette meilleure cristallinité du dépôt par une augmentation de l’énergie cinétique du 
flux d’ions métalliques incidents [46], confirmés par nos résultats de spectrométrie de masse.  

La morphologie de section et de surface de ces deux revêtements est présentée sur la 
Figure IV.19.  

 

Figure IV.19 : Image MEB en section et AFM en surface de couches minces de nickel (base) élaborés par : (a) 
DC et (b) HiPIMS. 
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Contrairement aux résultats précédents et malgré les propriétés des plasmas, le 
procédé de dépôt influence que très peu la morphologie des revêtements. Les deux 
revêtements possèdent un aspect très dense et dépourvu d’une microstructure colonnaire. 
Néanmoins, il est important de noter que les morphologies exhibées par ces deux procédés 
sont très intéressantes pour les applications anticorrosion recherchées. 

Or, les dépôts ont été réalisés sans polarisation ni chauffage du substrat. Il semble que 
les conditions de dépôt (pression, puissance et distance) utilisées soient suffisamment 
énergétiques pour tendre vers une morphologie dépourvue de colonnes. Par contre, la rugosité 
de surface semble être affectée par la technologie HIPIMS, avec une diminution par deux de 
celle-ci par rapport à la technologie DC. Il est dorénavant bien connu que l’augmentation de 
l’énergie des espèces incidentes peut induire une diminution de la rugosité en surface. 

Une analyse similaire a été réalisée sur les revêtements déposés sur le côté gauche et 
droit respectivement pour une décharge DC et HiPIMS. Les résultats sont présentés sur la 
Figure IV.20.  

 

Figure IV.20 : Image MEB en section et AFM en surface de couches minces de nickel (côté gauche) élaborés 
par : (a) DC et (b) HiPIMS. 

Il existe des différences notables avec les résultats précédents. Tout d’abord et quel 
que soit le procédé, le revêtement exhibe une microstructure colonnaire avec une orientation 
des colonnes inclinée à 45°. Cette inclinaison résulte d’un effet ombrage lors de la croissance 
et est couramment observé dans le procédé de pulvérisation par inclinaison d’angle 
(GLancing Angle Deposition GLAD) [47]. Néanmoins, ce résultat diffère de celui obtenu par 
J. Alami [48]. En effet, dans le cas de l’HiPIMS, l’auteur a observé la croissance de colonnes 
dans le sens perpendiculaire au substrat. Cette différence peut s’expliquer par l’utilisation 
d’une tension de polarisation de -50 volts. Par comparaison avec le dépôt en vis-à-vis de la 
cathode, la rugosité de surface est un ordre de grandeur plus élevée. Dans le cas de l’HiPIMS, 
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il est possible que certains ions métalliques de très haute énergie (30-100 eV) soient expulsés 
de la cible avec une trajectoire rectiligne et atteignent préférentiellement la surface plane. De 
même pour la décharge DC, avec cependant un flux d’ions métalliques plus faible ayant une 
énergie plus faible également (Figure IV.7). De plus, à partir des conditions expérimentales 
appliquées (pression et distance), théoriquement, le libre parcours moyen des atomes et ions 
métalliques est plus important que la distance imposée, ce qui limite la distribution angulaire 
de diffusion et empêche une dispersion vers les bords du porte-substrat. En conséquence, 
seules des particules chargées et neutres peu énergétiques seront préférentiellement déposées 
sur les bords du porte-substrat. Enfin, la microstructure colonnaire inclinée semble jouer un 
rôle déterminant sur la rugosité de surface. En effet, des rugosités du même ordre de 
grandeurs (30 – 60 nm) ont été obtenues pour des revêtements de TiO2 élaborés avec un angle 
d’inclinaison de 85° par J. Dervaux et al [47].  

Par contre, l’impact positif du flux ionique énergétique en HiPIMS est toujours 
observé avec une diminution par deux de la rugosité de surface. En perspective, une étude 
intéressante consisterait à évaluer l’impact de la tension de polarisation appliquée au porte-
substrat sur respectivement la vitesse de dépôt ainsi que la rugosité de surface pour les 
procédés HiPIMS et DC. 

IV.2.4. Conclusion partielle 

D’une manière générale, l’emploi de l’HiPIMS permet : (1) de produire des couches 
plus denses et mieux cristallisées et (2) d’améliorer l’uniformité du revêtement sur des 
substrats à géométries complexes. L’explication est illustrée par la Figure IV.21. 

 

Figure IV.21 : illustration du flux incident en DC et HiPIMS. 

 En DC, le flux d’atomes métalliques n’étant pas affecté par le champ électrique à 
proximité de la gaine anodique, ils vont pouvoir se diffuser avec un mouvement rectiligne et 
se déposer préférentiellement sur le substrat en vis-à-vis de la cathode et sur la partie haute 
des substrats posés aux bords du porte-substrat. A l’inverse, la décharge HiPIMS se compose 

DC HiPIMS

Atome métallique
Ion métallique (M+, M2+)
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d’un plasma dominé par les ions métalliques. Ces espèces chargées seront influencées par les 
lignes de champ électrique orthogonales à toutes les faces du porte-substrat. La distribution en 
ions métalliques sera donc uniforme sur toutes les faces. 

Le deuxième point abordé dans cette étude concerne la vitesse de dépôt, elle est en 
environ 50 % plus faible en HiPIMS. Cet écart est attribué à la mise en place d’un mode 
d’auto pulvérisation qui confine une partie de la vapeur métallique à proximité de la cible. 
Malgré un changement évident de la composition du plasma, les morphologies obtenues avec 
les deux procédés sont identiques.  

Après analyse de ces résultats et dans un souci d’optimisation du temps de traitement, 
nous avons décidé que la technologie HiPIMS serait mieux employée pour préparer la surface 
et améliorer l’adhérence du revêtement élaboré avec la technologie DC. Ce choix se justifie 
par des épaisseurs de revêtements proches de la dizaine de micromètres, le besoin d’une 
surface dépourvue de saletés et d’une interface optimale avec le substrat. A ceci s’ajoute une 
facilité de transfert vers une production industrielle. 

IV.3. Optimisation de l’adhérence par HiPIMS 
De manière générale dans les procédés de pulvérisation, l’adhérence du film mince sur 

le substrat est un des paramètres critiques qui permet de garantir d’une meilleure durée de vie 
du dépôt. Comme nous l’avons introduit dans le chapitre I, la qualité de la surface où le film 
est déposé est un facteur décisif pour obtenir une bonne adhérence. L’adhérence est donc 
conditionnée par la préparation de la surface à traiter. Cette étape peut être réalisée avec un 
pré-nettoyage ex-situ (polissage mécanique, dégraissage, décapage chimique, etc…), suivi 
d’un traitement in-situ avec un décapage ionique. Ce dernier, est une étape indispensable car 
il peut subsister à la surface du substrat une densité importante de défauts (nodules, oxyde 
natif, trous, cavité, etc …). Outre sa capacité à réduire la densité des défauts, le décapage 
ionique permet d’améliorer l’adhérence du film en créant des liaisons pendantes à l’extrême 
surface du substrat à traiter [49]. Le décapage ionique consiste en la pulvérisation de la 
surface du substrat par des ions Ar+. Ces ions sont issus d’un plasma amorcé au niveau du 
porte-substrat à partir d’une source continue (DC) ou par radiofréquence (RF). Cependant, il 
existe trois inconvénients à ce procédé : (1) l’incorporation d’ions Ar+ dans le substrat peut 
induire des contraintes importantes dans celui-ci, (2) le bombardement ionique peut entraîner 
un échauffement important du substrat, créant des porosités à l’interface [9] et (3) une faible 
vitesse de décapage. Une solution consiste à remplacer le flux d’ion Ar+ par des ions 
métalliques [50]. Parmi les procédés à atteindre une fraction en ions métallique suffisamment 
importante figure le procédé par arc cathodique où le taux d’ionisation peut atteindre 30 à 100 
% [11,51]. Le bombardement des ions métalliques va provoquer un décapage de la surface et 
la formation d’une interface entre le substrat et le revêtement. La formation de cette interface 
est induite par un processus d’implantation ionique sur quelques nanomètres d’épaisseur [51]. 
Toutefois, la technique d’évaporation par arc cathodique est caractérisée par la présence de 
fines gouttelettes (sans filtre) au sein des films qui peuvent perturber localement la structure 
cristallographique des dépôts et diminuer la qualité de l’interface. L’HiPIMS semble être une 
solution alternative au procédé par arc, elle possède une fraction d’ions métalliques 
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comparable mais sans émission de gouttelettes. A. P. Ehiasarian [9,52–54] fut le premier à 
démontrer la valeur ajoutée du décapage ionique métallique réalisé avec l’HiPIMS. Dans les 
mêmes conditions de prétraitement, l’auteur a constaté une amélioration de l’adhérence par 
deux en comparaison d’un décapage ionique classique et environ 24% supérieur à celui réalisé 
avec le procédé par arc [9]. Le bombardement intense d’ions métalliques entraîne la formation 
d’une couche interfaciale implantée entre 5-15 nm d’épaisseur dans le substrat (Figure IV.22). 
Ce gradient de composition au niveau de l’interface est à l’origine de la croissance quasiment 
épitaxiale du revêtement et donc de la très bonne adhérence [53,54]. De plus, C. Reinhard et 
al. ont observé une meilleure protection à la corrosion des revêtements multicouches 
NbN/CrN ayant reçu un décapage ionique par HIPIMS [53]. 

 

Figure IV.22 : Composition chimique à l’interface entre un substrat d’acier et une multicouche NbN/CrN [52]. 

Ces résultats sont en accord avec ceux obtenus par A. Guillaumot [55], laquelle 
souligne qu’une décharge HIPIMS couplée à un magnétron optimisé permet d’améliorer 
considérablement le décapage et l’adhérence d’un film à base de TiN.  

 Enfin, tous les auteurs s’accordent à dire que l’efficacité du décapage ionique par 
HiPIMS réside dans le fait que le flux incident se compose d’une plus forte proportion d’ions 
métalliques. A partir d’une étude réalisée par spectrométrie de masse et présentée dans 
l’annexe A, les conditions expérimentales optimales pour collecter un maximum d’ions 
métalliques au niveau du substrat sont résumées dans le Tableau IV-3.  

 
Pression de 

travail (Pa) 

Puissance 

moyenne (Watts) 

Largeur de pulse 

(µs) 

Fréquence de 

répétition (Hz) 

HIPIMSoptimale 0.67 100 30 1 kHz 

Tableau IV‐3 : Conditions expérimentales d’une décharge HiPIMS optimisée. 

IV.4. Conclusion générale 
Dans ce travail préliminaire, l’objet d’étude a été la comparaison des technologies 

HiPIMS et DC. Pour cela, nous avons étudié la dynamique du plasma et les propriétés 
intrinsèques d’un revêtement métallique élaboré dans des conditions non-réactives. 
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L’analyse du plasma a révélé que la décharge DC est composée majoritairement 
d’espèces gazeuses (Ar+ et Ar0) à proximité de la cible et au niveau du porte-substrat. La 
concentration très faible en ions métalliques est attribuée à une densité en électron très faible 
et à un temps de résidence des atomes pulvérisés trop faible pour pouvoir subir une réaction 
d’ionisation par impact électronique. Ainsi, le revêtement se compose principalement 
d’atomes métalliques. Ce flux n’étant pas affecté par le champ électrique à proximité de la 
gaine anodique, l’uniformité du revêtement métallique ne peut donc pas être respectée sur un 
substrat à géométrie complexe.  

De l’autre, la décharge HiPIMS conduit à la mise en place d’un plasma dominé par la 
vapeur métallique composé d’atomes et d’ions multichargés (M+, M2+). L’étude par 
spectrométrie de masse et par émission optique intégré et résolue en temps a permis d’une 
part de discrétiser la composition du plasma selon les différents instants de la décharge et, 
d’autre part, de mettre en évidence une transition gaz-métal au cours de la phase active de la 
décharge. Ces ions métalliques étant influencés par les lignes de champ électrique 
orthogonales à toutes les faces du porte-substrat, les revêtements élaborés sont plus denses, 
mieux cristallisées et peuvent épouser toutes les formes d’un substrat à géométries complexes. 
Toutefois, les vitesses de dépôt mesurées sont environ 50 % plus faibles qu’en DC. Cet écart 
est attribué à la mise en place d’un mode d’auto pulvérisation qui confine une partie de la 
vapeur métallique à proximité de la cible. Malgré un changement évident de la composition 
du plasma entre ces deux décharges, les morphologies obtenues avec les deux procédés sont 
identiques.  

Ainsi, il en ressort de cette étude que dans le cadre de cette thèse l’HiPIMS apparaît 
comme une solution de choix pour la préparation de surface par bombardement ionique. En 
effet, la proportion élevée en ions métalliques permet d’une part d’optimiser l’état de surface 
et, d’autre part, de mettre en place une interface quasi-parfaite entre le revêtement et le 
substrat à protéger.  
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V.1. Introduction 
 D’après l’étude bibliographie, les oxydes présentent des propriétés intrinsèques très 
intéressantes pour les applications visées. En effet, la couche d’oxyde peut permettre de 
ralentir la dissolution du métal en réduisant la vitesse de diffusion de ces électrons à travers le 
revêtement. Mais pour cela, le revêtement doit posséder un caractère d’isolant électrique.  

 La première partie du chapitre se focalise sur l’étude des propriétés intrinsèques 
(morphologiques, structurales, optiques, électriques) d’un revêtement à base d’oxyde de 
nickel élaboré dans un mélange Ar/O2. L’objectif de cette partie est de parvenir à contrôler les 
propriétés électriques de la couche d’oxyde en modulant sa stœchiométrie. Au terme de 
l’étude, nous confronterons sa réponse électrochimique à celle d’un revêtement métallique.  

 La seconde partie du chapitre est dédiée à l’étude de l’oxynitrure de nickel et s’efforce 
de trouver un compromis intéressant entre les propriétés intrinsèques des nitrures et des 
oxydes en étudiant l’impact du rapport oxygène/azote sur les propriétés mécaniques et 
électriques d’un tel revêtement.  

V.2. Oxyde de nickel (Ni1-XO) 

V.2.1. Point de fonctionnement 

 Tous les dépôts proposés dans cette section ont été réalisés dans le réacteur 1 avec une 
alimentation DC. Les conditions expérimentales sont rappelées dans le Tableau V-1. La cible 
utilisée est en nickel. Le substrat a été mis au potentiel flottant et aucun chauffage intentionnel 
n’a été appliqué durant la procédure de déposition. Préalablement aux dépôts, un processus de 
nettoyage de la cible a été appliqué pendant une durée de 5 minutes afin d’éliminer les 
possibles contaminants en surface.  

 
Puissance 
(Watts) 

Pression de 
travail (Pa) 

Distance inter-
électrode (cm) 

Conditions 100 0,67 4 
Tableau V‐1 : Conditions expérimentales. 

 L’atmosphère de l’enceinte est composée d’un gaz noble d’argon (Ar) et d’un gaz 
réactif de dioxygène (O2). Le débit d’argon a été fixé à 10 sccm tandis que celui du dioxygène 

a évolué de 0 à 4 sccm, ce qui représente un pourcentage total (%	 ∗ 100  

d’environ 30 %. 

La maitrise du procédé de pulvérisation magnétron réactive passe par la mise en 
évidence du régime d’empoisonnement de la cible. Celui-ci peut être mis en évidence par des 
variations de différents paramètres du procédé : la pression totale des gaz mesurée par simple 
lecture d’une jauge capacitive avec et sans décharge (Figure V.1.(a)), la tension de décharge 
(Figure V.1.(b)) et l’intensité de l’émission optique des espèces (nickel et oxygène) présentes 
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dans le plasma (Figure V.1.(c)). Concernant ce dernier paramètre, les intensités des raies 
respectives du nickel et de l’oxygène ont été normalisées à celle de l’argon atomique (  = 
750.4 nm). La Figure V.1 présente l’évolution de ces paramètres en fonction du pourcentage 
total de dioxygène introduit dans le réacteur. Le gaz réactif a été introduit de façon croissante 
avec un pas de 0,1 sccm. Le mode de régulation de l’alimentation DC est un mode en 
puissance où l’augmentation de la pression partielle du gaz réactif a pour conséquence une 
évolution simultanée et dans un sens opposé de la tension et du courant de décharge, afin de 
conserver une puissance moyenne constante.  

 

Figure V.1 : Influence du pourcentage totale en dioxygène sur : (a) pression totale, (b) la tension de décharge 
et (c) intensité de l’émission de la raie du nickel et de l’oxygène atomique. 

Nous avons choisi de suivre l’évolution de la tension de décharge ( ) en fonction du 
pourcentage d’oxygène car il s’agit d’un signal représentatif de l’état de surface de la cathode, 
c’est donc un outil de diagnostic précieux qu’il est possible d’utiliser lors d’un procédé réactif 
[1–3]. 

 A partir de cette figure, il est possible d’extraire cinq états différents du processus de 
pulvérisation, décrits par des zones numérotées avec des lettres romaines de I à V. 

La zone I (0 % 10) est caractérisée par un régime de pulvérisation élémentaire 
où la pression totale, la tension de décharge et l’intensité de la raie de l’oxygène n’évolue pas. 
La pression totale dans l’enceinte pendant la décharge est inférieure à celle hors décharge ce 
qui indique une forte consommation du gaz réactif par les parois de l’enceinte (Qparoi), le 
substrat (Qsubstrat) et par le système de pompage (Qpompage). Une autre partie du gaz peut se 
dissocier à travers le plasma pour ensuite venir réagir avec la surface de la cible (Qcible). 
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Néanmoins, sa densité dans le plasma étant très faible, son intensité mesurée par émission 
optique et sa réactivité avec la cible est quasi nulle. Dans ces conditions, l’état de surface de la 
cible et la pulvérisation du nickel restent inchangés, l’intensité mesurée pour la raie du nickel 
demeure très élevée.  

La zone II (10 % 13) est caractérisée par une instabilité de la tension de 
décharge. La densité de l’oxygène atomique commence à devenir suffisamment importante 
pour entamer un début de processus d’oxydation au niveau de la cible et à obtenir un temps de 
résidence dans le plasma susceptible d’être excité par les électrons. Ceci conduit à une 
élévation de la pression totale et de l’intensité de la raie de l’oxygène atomique. Dans un 
même temps, l’extrême surface de la cible n’est plus complètement métallique, le processus 
d’oxydation de la cible se fait principalement par chimisorption [4,5], ce qui est confirmé par 
une diminution de l’émission du nickel atomique. Ce début d’oxydation s’accompagne d’une 
réduction du courant de décharge (230 à 200 mA). Dans ces conditions, et afin de maintenir 
une puissance moyenne constante, la tension de décharge augmente (en valeur absolue). Cette 
diminution du courant peut provenir d’une augmentation de la résistivité du composé 
intermédiaire ou de la réduction du rendement de l’émission d’électrons secondaire ( , 
notamment pour le cas de composés suboxydes ou d’atomes d’oxygène isolés et incorporés 
avec un atome de nickel [6,7].  

La zone III (13 % 17) est définie par une tension de décharge très élevée et 
constante (-520 volts). A. Karpinski [8] et D-T. Nguyen [9] ont démontré que ce régime de 
pulvérisation est caractérisé par un équilibre entre le taux d’érosion de la cible et la formation 
de la couche d’oxyde. De plus, les couches d’oxydes élaborées dans ces conditions sont 

proches d’un oxyde de nickel stœchiométrique (NiO) avec X = 1 (X = 	avec [] mesurée par 

EDX). Dans ce cas, le débit d’oxygène est suffisant pour oxyder toutes les surfaces du 
réacteur y compris l’extrême surface de la cible. La pression totale augmente avec une pente 
plus importante tout comme l’intensité de la raie atomique de l’oxygène. Inversement, la raie 
du nickel décroît avec une pente similaire. 

La zone IV (17 % 23) est définie par une saturation de la consommation du 
gaz réactif au sein du réacteur, notamment sur les parois. La pression totale augmente 
linéairement avec la pression partielle en oxygène (Figure V.1.(a)) tout comme l’intensité de 
la raie de l’oxygène qui domine celle de l’espèce métallique. Pour un pourcentage en oxygène 
de 20 %, la pression totale en cours de décharge est similaire à celle lorsque le plasma est 
atteint. Dans un même temps, la cible est complètement oxydée, la pulvérisation du nickel est 
moins efficace et l’intensité de cette espèce diminue brutalement jusqu’à atteindre une valeur 
proche de zéro. La diminution (en valeur absolue) de la tension de décharge s’accompagne 
d’une augmentation du courant de décharge (de 180 à 250 mA). Cette évolution est 
couramment observée dans les traités de pulvérisation réactive [1,10,11]. Elle est 
généralement interprétée par la présence d’un rendement d’émission d’électron secondaire en 
régime oxydé supérieur à celui en régime métallique. Plus récemment, D. Depla et al [6] ont 
démontré que ce rendement était par ailleurs influencé par le degré d’oxydation du composé 
formé à l’extrême surface de la cible. Selon l’état de l’oxyde formé et sous sollicitation d’un 
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bombardement ionique, la couche peut se réduire et induire un rendement d’émission 
d’électrons secondaire inférieur à celui obtenu dans le régime métallique, ce qui est le cas 
pour la zone II et III. Au contraire, pour un composé riche en oxygène, le bombardement 
n’aura aucun effet et le rendement tendra à devenir supérieur, ce qui est en parfait accord avec 
l’allure de la tension de décharge. A notre connaissance, cette sensibilité du rendement 
	avec la pression partielle en oxygène n’a encore jamais été retrouvée sur une autre nature 

de cible. L’allure dite « normale » de la tension de décharge est représentée par la courbe en 
orange (Figure V.1.(b)). 

Enfin, la zone V (23 % ∞  est caractérisée par une tension de décharge stable 
à une valeur de -373 Volts. La cible est complètement oxydée et le rendement d’émission 
d’électrons secondaires est dorénavant constant. On peut remarquer que la pression totale 
(Figure V.1.(a)) mesurée pendant la décharge est similaire à celle obtenue en absence de 
décharge. Ce comportement confirme de l’hypothèse d’un débit de gaz réactif suffisamment 
important pour contrebalancer la consommation du gaz réactif par les parois du réacteur.  

Dans cette étude, les paramètres de la décharge nous ont révélé avec précision la 
transition entre un régime métallique et un régime où la cible est entièrement oxydée ou 
régime d’empoissonnement. Pour le confirmer, plusieurs dépôts ont été élaborés sur un 
substrat de silicium (100) dans les cinq zones précédemment décrites. La Figure V.2 présente 
l’évolution de la vitesse de dépôt et de la stœchiométrie des couches en fonction du 
pourcentage total en dioxygène (Ni1-XO). La composition chimique est obtenue par EDX sur 
des dépôts de 1 µm et avec une tension d’accélération de 5 keV. Pour une meilleure lecture 
des zones, la tension de décharge a été implantée dans la figure.  

 

Figure V.2 : Influence du pourcentage total en dioxygène sur la vitesse de dépôt et la stœchiométrie (X) des 
films élaborés. 

Le premier constat est que la vitesse de dépôt est proportionnelle à la tension de 
décharge, la vitesse de dépôt atteint un pic à 15 % d’oxygène puis décroît fortement jusqu’à se 
stabiliser à une valeur de 60 nm/minutes. Or, le rendement de pulvérisation est dépendant de 
l’énergie des ions incidents ( ∝ 	qui est lui-même dépendant de la tension décharge 
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( . . Ainsi, l’augmentation (réduction) de la tension de décharge entrainera une 
augmentation (réduction) de la vitesse de dépôt. Ce résultat est cohérent avec les tendances 
obtenues dans les précédentes études [8,9]. En outre, il est important de mentionner que la 
vitesse de dépôt peut aussi être en partie influencée par le courant de décharge. En effet, ce 
dernier paramètre conditionne le nombre d’ions bombardant la surface de la cathode par unité 
de temps. 

Concernant la composition chimique, au sein de la zone I, la proportion d’oxygène 
augmente linéairement avec la pression partielle en oxygène et évolue de 0 à 0,32 entre 0 et 
13 % de dioxygène. Or, dans ces conditions, l’émission optique n’a révélé aucune présence de 
l’oxygène atomique dans le plasma. Cette disparité peut s’expliquer par un mécanisme 
d’absorption d’oxygène par chimisorption sur le film en croissance [12]. La zone II est 
caractérisé par un démarrage de l’oxydation de la cible, les espèces à venir se déposer à la 
surface du film en croissance sont à la fois de nature métallique (Ni) et composées (Ni et O). 
La proportion en oxygène dans le film croît linéairement pour atteindre l’unité dans la zone 
III. Ce moment coïncide exactement avec le pic de tension de décharge et la vitesse de dépôt. 
Au-delà, les couches élaborées sont sur-stœchiométrique en oxygène, dont le rapport X se 
stabilise à une valeur de 1,14 dans la zone V. Cette sur-stœchiométrie peut s’expliquer par 
l’association d’une faible vitesse de déposition et d’une concentration élevée en oxygène dans 
le réacteur.  

Ainsi, l’analyse de la vitesse de dépôt et de la composition chimique a permis de mettre 
en évidence l’influence de la chimisorption de l’oxygène sur le substrat. Cette analyse 
du matériau associée à celle des paramètres de la décharge montre la bonne synergie 
qui peut exister entre le diagnostic plasma et la caractérisation du matériau. A partir de 
ces résultats, nous sommes dorénavant capable de déterminer avec précision le passage 
d’un revêtement métallique à celui composé d’oxyde de nickel stœchiométrique et sur-
stœchiométrique en oxygène. Dans la suite de l’étude, nous allons analyser l’évolution 
des propriétés structurales, morphologiques, optiques et électriques de revêtements 
élaborés selon cinq conditions expérimentales, représentatives des cinq zones (Figure 
V.3). Pour la suite de l’étude, l’épaisseur des revêtements a été fixée à 500 nm. 
 

 
Figure V.3 : Sélection des points d’études 
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V.2.2. Caractérisation structurale 

 La Figure V.4.(a) présente les diagrammes de diffraction des rayons X des 
échantillons déposés sur verre en fonction de la teneur en oxygène (X = 0 à 1,14). Quelle que 
soit la composition chimique, tous les revêtements sont de nature poly-cristalline avec une 
structure cubique à face centrée de type NaCl (Ni : fiche JCPDS- 04-050 et NiO : fiche 
JCPDS - 89-7130).  

 Pour une teneur en oxygène comprise entre 0 et 0,37, les couches sont purement 
métalliques et préférentiellement orientées (111). La structure cristallographique des films 
déposés à une teneur en oxygène de 0,37 évolue vers un mélange de deux phases : Ni et NiO, 
avec notamment une orientation préférentielle (111) pour le NiO. La Figure V.4.(b) représente 
un zoom du pic de diffraction à un angle de 45°, il est composé de deux contributions : Ni 
(111) et NiO (200). Un résultat similaire a été obtenu par A. Karpinski [8] qui a suggéré la 
présence de grains métalliques dans une matrice de NiO.  

 

Figure V.4 : (a) Diagrammes DRX de revêtements en fonction de la composition chimique, (b) localisation du 
pic (111) pour le film déposé à une teneur en oxygène X = 0,37 et (c) évolution de la distance interatomique 
selon l’orientation (111). 

 Au-delà, seule subsiste la phase d’oxyde de nickel avec par ailleurs une transition de 
l’orientation préférentielle de (111) (2θ  37,09°) à (200) (2θ  43,10°) en fonction de la 
teneur en oxygène. Ce changement d’orientation cristallographique a déjà été observé dans 
plusieurs études [1,11,13,14] et reste encore sujet à de nombreuses hypothèses. Néanmoins, il 
est évident que la texture des couches de NiO dépend de la teneur en oxygène.  
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 D’autre part, on peut remarquer un déplacement du pic de diffraction vers de plus 
faibles angles en fonction de la teneur en oxygène (Figure V.4.(a)). Ce déplacement 
s’explique par une augmentation de la distance interatomique des couches d’oxyde de nickel 
(X = 0,37 à 1,14) (Figure V.4.(c)). Pour information, les calculs selon la relation de Bragg ont 
été tous réalisés à partir du plan (111), cependant la tendance reste la même pour les plans 
(200). Cette expansion de la maille a été attribuée à la présence de contraintes induites par des 
défauts ponctuels de type lacune de nickel [15–19]. Ces défauts sont générés par l’excès 
d’oxygène présent dans les oxydes et sont définis par l’absence d’un atome. Pour respecter la 
neutralité électrique, la formation d’une lacune de nickel entraîne l’oxydation de trois ions 
Ni2+ en deux ions Ni3+. Cependant, le rayon atomique de l’ion Ni3+ étant plus faible que celui 

de l’ion Ni2+ ( 0,69	Å et 0,56	Å), la formation de lacune devrait au contraire 
entraîner une contraction de la maille. Malgré tout, W-L. Jang et al [15] et J-L. Yang et al [19] 
ont démontré qu’il pouvait exister une relation de proportionnalité entre la densité d’ions Ni3+ 
et l’augmentation de la distance interatomique. Il est probable que cette expansion du volume 
de la maille soit liée à la présence d’atomes (Ni ou O) en position interstitielles. Néanmoins, 
aucune étude n’a, pour l’heure, réussie à comprendre l’origine exacte de l’expansion de maille 
au sein des couches minces. 

En conclusion, l’étude a permis de mettre en évidence d’une part la transition d’un 
matériau nickel à oxyde de nickel et d’autre part la présence d’un échantillon 
intermédiaire (X = 0,37) composé d’une matrice d’oxyde de nickel entourée par des 
clusters métalliques. De plus, l’étude semble suggérer la présence d’atomes métalliques 
et/ou oxygène en sites interstitiels et des défauts ponctuels. 

V.2.3. Morphologie en coupe transverse et de surface 

L’analyse de la morphologie des revêtements a été effectuée par Microscopie Electronique 
à Balayage (MEB) (Figure V.5). Les épaisseurs des revêtements observés sont comprises 
entre 400 et 750 nm.  
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Figure V.5 : Images MEB de la tranche de films avec une teneur en oxygène variable ( 1,14). 

Comme remarqué dans le précédent chapitre, le revêtement métallique possède un 
aspect très dense et dépourvu de colonnes (Figure V.5.(a)). A l’inverse, l’introduction 
d’oxygène tend à rendre la morphologie colonnaire. Le composé intermédiaire (X = 0,37) 
semble être composé d’un amas de grains de faibles dimensions (Figure V.5.(b)) tandis que 
les composés avec une unique phase d’oxyde de nickel sont constitués de colonnes denses de 
diamètre inférieur à la centaine de nanomètres. Cette morphologie suggère un mode de 
croissance mixte ou Stranski-Krastanov. A partir du diagramme de zones microstructurales 
proposé par Anders-Thornton et en considérant le fait que ces revêtements sont élaborés dans 
un plasma faiblement ionisé et sans chauffage intentionnel, on suggère la zone T comme la 
plus représentative de nos conditions. 

 L’analyse de la topographie de surface a été réalisée par un microscope à force 
atomique (AFM) en mode tapping (Nanowizard II JPK). pour des revêtements qui présentent 
une teneur en oxygène respective de 0, 0,96 et 1,14 (Figure V.6).  

 

Figure V.6 : Images AFM 2D et 3D de la surface des trois échantillons avec une teneur en oxygène : (a) X = 0, 
(b) X = 0,96 et (c) X = 1,14 

 L’observation de la surface du revêtement métallique (X = 0) et de l’oxyde de nickel 
(X = 0,96) nous indique que les têtes de colonnes sont formées d’agrégats avec une valeur 
moyenne de rugosité (RMS : Root Mean Square) très faible, comprise entre 0,6 nm (X = 0) et 
1,7 nm (X = 0,96). Concernant la couche sur-stœchiométrique en oxygène (X = 1,14), la 
surface est composée de grains facettés de forme pyramidale avec une valeur de rugosité de 
4,6 nm.  

 En outre, nous avons mesuré la rugosité moyenne du lot en entier, les valeurs sont 
présentées sur la Figure V.7. On distingue très clairement deux régimes de croissance de 

X = 0 X = 0,96 X = 1,14(a) (b) (c)
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grains : le premier (I), pour 0 < X < 1, est caractérisé par une augmentation linéaire de la 
rugosité. Cependant, l’écart entre les deux maxima reste très faible, environ 1 nm. Le second 
régime (II), pour X > 1, est caractérisé par une pente plus raide. Ce changement de 
morphologie associé à une rugosité plus élevée est clairement le signe d’un échauffement 
local. Toutefois, aucun chauffage intentionnel n’a été appliqué au cours de cette étude. Cette 
élévation de la température en conditions réactives Ar/O2 a été confirmée plus récemment par 
des mesures de flux d’énergie au niveau du porte-substrat [20].  

 

Figure V.7 : Evolution de la rugosité moyenne en fonction de la teneur en oxygène. 

 Pour rappel, l’énergie totale transférée à la surface du film dépend à la fois du flux et 
de l’énergie de l’espèce incidente. Cette dernière peut être influencée d’une part par la tension 
de décharge, qui est elle-même influencée par la pression partielle en oxygène et de l’autre 
par l’origine de l’espèce incidente. Selon l’auteur et en lien avec les travaux de P-A. Cormier 
[21], l’augmentation de la rugosité dans le régime I correspondrait à l’énergie transférée par la 
réaction d’oxydation du film métallique. Cette énergie n’étant pas très élevée, la rugosité du 
film n’augmente pas fortement. Concernant le régime II, les auteurs suggèrent que la variation 
importante de rugosité serait induite par l’action conjointe d’une réaction d’oxydation à la 
surface du revêtement et d’un bombardement d’ions négatifs O-. Ces ions, formés à la lisière 
de la gaine cathodique négative, sont repoussés avec une énergie cinétique proche de la 
tension de décharge ( . ) et peuvent transférer une partie de leur énergie au film en 
croissance. Cette hypothèse semble être en accord avec les résultats obtenus par Andersson 
[22] et Snyders [23] qui ont tous deux démontré la présence d’une densité en ions négatifs 
plus importante pour une pression partielle en oxygène élevée.  

Dernièrement, à partir de mesures in-situ de la contrainte résiduelle corrélées à un 
modèle théorique, H.Z. Yu et al [12] ont révélé que l’adsorption de l’oxygène à la surface des 
films de nickel provoquait l’apparition de contraintes compressives, induites par 
l’incorporation d’oxygène dans les joints de grains. Les conclusions de leur étude sont 
présentées sur la Figure V.8.(a). Ce résultat pourrait appuyer le mécanisme d’oxydation de la 
région I. Nous avons donc souhaité mesurer l’impact de la pression partielle en oxygène sur 
les contraintes résiduelles de nos couches. Pour cela, nous avons utilisé la méthode de rayon 
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de courbure décrite dans le chapitre III. Les résultats sont présentés sur la Figure V.8.(b) et 
montrent qu’effectivement, pour des valeurs de X < 1 on a une augmentation linéaire de la 
contrainte en fonction de X. Par contre, pour X > 1 on observe une relaxation de la contrainte 
qui peut s’expliquée par le bombardement ionique de la couche en formation par les ions 
négatifs. Le degré de relaxation des contraintes étant fonction de l’énergie et du flux des ions 
incidents [24].  

 

Figure V.8 : (a) tendance de la contrainte résiduelle en fonction de la pression partielle en oxygène [12], (b) 
évolution de la contrainte résiduelle en fonction de la pression partielle en oxygène. 

Les observations des tranches par MEB ont révélé le passage vers une morphologie 
colonnaire au moment où apparaît la phase d’oxyde de nickel. De plus, l’analyse de la 
rugosité de surface a mis en évidence deux régimes de croissance. Dans le régime I, les 
films sont peu rugueux et les mesures de contraintes résiduelles en fonction de la 
pression partielle d’oxygène montrent que l’on a bien une réaction d’oxydation du film 
métallique. Le régime II est caractérisé par des films rugueux et par une relaxation des 
contraintes induite par le bombardement d’ions O-.  

V.2.4. Environnement chimique et structure électronique 

V.2.4.1. Environnement chimique 

 L’environnement chimique des couches minces a été analysé par spectroscopie de 
photoélectrons des rayons X (XPS). Ces couches ont été déposées sur un substrat de silicium. 
Nous n’avons pas réalisé de décapage avant analyse car il a été démontré dans le cas de 
certains oxydes (NiO, TiO2, WO3) que son utilisation pouvait entraîner une réduction de ceux-
ci [25–27].  

 La première étape dans cette partie consiste à analyser les espèces chimiques en 
présence. Pour cela, on réalise l’acquisition d’un spectre large sur une gamme en énergie de 
1200 à -5 eV. La Figure V.9 présente le spectre large de l’extrême surface de l’échantillon 
métallique (X = 0) et sur-stœchiométrique en oxygène (X = 1,14). Quelle que soit la 
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composition chimique, la surface se compose de trois éléments chimiques : le carbone C1s 
(292-272 eV), l’oxygène O1s (537 – 522 eV) et le nickel Ni2p (887 – 845 eV).  

 

Figure V.9 : Spectre large des couches minces avec une teneur en oxygène respective de 0 et 1,14. 

 A cause de la présence d’une couche de pollution à la surface des revêtements, 
il n’a pas été possible d’extraire de ces spectres la composition chimique des revêtements de 
NiO. De plus, l’analyse du spectre de zone du carbone C1s n’a pas révélé de signature de la 
liaison Ni-C. La Figure V.10.(a) à (f) présente le spectre de cœur de l’oxygène O1s.  

 

Figure V.10 : Spectres de zones de l’oxygène O1s en fonction de la composition chimique. 
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Cette figure se compose des spectres expérimentaux et leurs modèles associés ainsi 
qu’un spectre de référence issus des travaux de M.C. Biesinger [28]. Pour la représentation 
des résultats, le tracé du spectre expérimental est réalisé avec des carrés noirs tandis que le 
trait rouge correspond à l’enveloppe du spectre simulé à partir des différentes composantes. 
Pour information, les couleurs présentes sur les figures utilisées à des fins purement 
esthétiques, elles ne représentent pas d’association de groupement chimiques. Le détail des 
paramètres de modélisation de tous les spectres de cœur présentés dans cette partie est 
disponible dans l’annexe B. 

Selon Biesinger, le spectre de l’oxygène peut être modélisé par trois composantes : la 
première (Oa) est située à 529,3 ( 0,4 eV) et est attribuée aux anions O2- présents au sein de 
la liaison Ni-O. L’intensité et la position de ce pic semble évoluer en fonction de la teneur en 
oxygène. Pour une teneur en oxygène égale ou supérieure à 0,37, la contribution du pic 
devient majoritaire par rapport aux deux autres (environ 60-70 %), ce qui laisse suggérer que 
les atomes d’oxygènes sont préférentiellement liés aux atomes de nickel. Ceci est en lien avec 
les résultats DRX. On constate aussi un décalage vers de plus faibles énergies (529,85 eV (X 
= 0,37) > 529,72 eV (X = 0,96) > 529,35 eV (X = 1,05) > 529,32 eV (X = 1,14)). Cette 
différence entre ces valeurs d’énergie de liaison en fonction de la composition chimique de 
ces couches est généralement attribuée à une modification de l’environnement chimique au 
sein de ces composés [29–32].  

 La seconde (Ob) et troisième composantes (Oc) localisées respectivement aux énergies 
de liaison 531,2 eV ( 	0,2 eV) et 532,8 eV ( 	0,3 eV) témoignent respectivement de la 
présence de groupements hydroxyde –OH (Ni(OH)2 ou NiOOH) et d’impuretés de surface 
caractérisées par des groupements C=O. La présence de groupements hydroxyle en surface 
des revêtements peut s’expliquer simplement par la dissociation de la molécule d’eau. A la 
simple lecture des résultats de la Figure V.10, nous constatons que la contribution de chacune 
des trois composantes dans le spectre de l’oxygène O1s évolue en fonction de la teneur en 
oxygène ce qui traduit d’un changement manifeste de l’environnement chimique de l’oxygène 
à l’extrême surface des revêtements.  

 A partir de ces modèles, il est dès lors possible de quantifier les composantes 
élémentaires de chacun des spectres expérimentaux. La Figure V.11 (a) et (b) présente 
respectivement l’évolution de la concentration de la composante Oa et Ob en fonction de la 
teneur en oxygène. On remarque que la contribution de la composante Oa atteint un pic pour 
une teneur en oxygène proche de la stœchiométrie (X = 0,96), puis au-delà diminue 
progressivement. De manière tout à fait surprenante, la contribution de la composante Ob 
augmente progressivement jusqu’à atteindre une valeur proche de 30 %. Un comportement 
similaire a d’ailleurs été observé par XPS sur des couches minces de NiO déficitaires en 
nickel et déposés par pulvérisation magnétron réactive [8] et par spectroscopie infrarouge à 
transformée de Fourier sur des nanoparticules de ZnO déficitaires en zinc [33]. La diminution 
du nombre de liaisons M-O est généralement observée dans les oxydes sur-stœchiométriques 
en oxygène car la concentration en oxygène adsorbé à la surface du film en croissance 
prédomine par rapport à l’atome de nickel.  
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Figure V.11 : Evolution de la composante Oa et Ob en fonction de la teneur en oxygène 

L’évolution de la contribution Oa pour une teneur en oxygène comprise entre 1 et 1,2 est donc 
cohérente à la formation d’un oxyde de nickel déficitaire en nickel. Or, d’un point de vue 
chimique, la compensation de la sous-stœchiométrie en nickel dans le nickel peut très bien 
être réalisée, en surface et en conditions ambiantes, avec le remplacement des oxygènes par 
des groupements hydroxyles de charge inférieurs, cela conduira à l’équilibre de charge 
suivant: . Ces résultats laissent donc suggérer, dans le cas de 
couches de NiO déficitaires en nickel (X 1), la présence d’une structure bi-couche 
composée d’une couche « bulk » de NiO et d’une couche supérieure d’oxohydroxyde de 
nickel (NiO(OH)) dont la proportion augmente en fonction de la pression partielle en 
oxygène. 

La Figure V.12 (a) à (f) présente respectivement les spectres expérimentaux du Ni2p et 
leurs modèles associés ainsi qu’un spectre de référence issus des travaux de référence de M.C. 
Biesinger [28].  

 

Figure V.12 : Spectres de zones du carbone Ni2p en fonction de la composition chimique. 
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Le spectre du niveau de cœur pour l’échantillon métallique (X = 0) (Figure V.12.(a)) a 
été modélisé par deux contributions : le nickel élémentaire (51,9 %) et l’hydroxyde de nickel 
(Ni(OH)2) (48,1 %). Ce dernier a été révélé par l’analyse conjointe des pics de cœur O1s et 
C1s.Le nickel métallique est modélisé par trois composantes [28,34] : la composante 
principale, située à 852,6 eV, représente l’état fondamental du nickel (Ni0) [35]. Les deux 
autres composantes sont des pics satellites, situés à 856 eV et 858,2 eV [34]. Ces structures 
représentent des états excités induits par le processus de photoémission lui-même (interaction 
coulombienne suite à la création d’un trou) ou par des collisions inélastiques [35]. 
L’hydroxyde de nickel (Ni(OH)2) a été modélisé par six composantes [28]: trois composantes, 
localisées à 853,8, 855,6 et 857,5 eV, qui représentent un degré d’oxydation (+2) du nickel et 
trois autres (860,5, 861,3 et 864,0 eV) qui correspondent à des pics satellites. Le degré 
d’oxydation dans la couche métallique en surface est donc un mélange de Ni0 + Ni2+. 

 A partir des résultats obtenus dans l’analyse DRX qui révélaient la coexistence d’une 
phase d’oxyde de nickel avec du nickel élémentaire, le spectre expérimental de l’échantillon 
X = 0,37 a donc été modélisé par trois composantes du nickel élémentaire (18,0 %) et cinq 
composantes de l’oxyde de nickel (NiO) (82,0 %) (Figure V.12.(b)).  

 Dans le cas du NiO, la composante principale, située à 853,9 ( 0,2	eV), 
caractéristique du Ni2+, résulte d’un transfert de charge ligand-métal qui a lieu simultanément 
au processus de photoionisation [35–39]. Elle est suivie par un épaulement à 855, 7 eV dont 
l’interprétation a été largement discutée [36,37,40–47]. En effet, cet épaulement a été de 
nombreuses fois assimilé à la photoémission d’un ion nickel avec un degré d’oxydation +3 
[37,43]. Cependant, des modèles théoriques [36] appuyés par des résultats expérimentaux [26] 
ont révélé que ce pic était en fait celui d’un ion avec un degré d’oxydation +2 du nickel, le 
décalage vers des énergies plus élevées proviendrait simplement d’un transfert de charge d’un 
ligand d’un autre site octaédrique (non-local screening) [40,41,45]. Ces résultats ont ainsi pu 
contredire l’hypothèse de la présence de défaut du type Ni3+ à la surface de l’oxyde [44,48]. 
Le modèle se conclue par trois autres pics satellites situés à une énergie de liaison de 860,6, 
864,0 et 866,3 eV [28,34,45]. De manière similaire à la couche métallique, le degré 
d’oxydation du nickel en surface dans l’échantillon X = 0,37 est un mélange Ni0+Ni2+.  

 Concernant la couche d’oxyde de nickel proche de la stœchiométrique (X = 0,96) 
(Figure V.12.(c)) et celles sur-stœchiométriques (X = 1,05 et 1,14) (Figure V.12.(d) et (e)). Il 
est intéressant à noter que la forme du spectre expérimental n’évolue plus à partir du moment 
où la phase d’oxyde de nickel est uniquement présente. Par conséquent, seules les 
composantes élémentaires de l’oxyde de nickel ont été appliquées. Le degré d’oxydation de 
ces couches en surface est donc Ni2+.  

La Figure V.12.(f) présente le spectre de zone du Ni2p d’une poudre d’oxyde de nickel 
stœchiométrique issu de l’étude de référence de M.C. Biesinger [28]. Cette figure montre une 
excellente cohérence avec nos résultats et témoigne de la grande pureté de nos couches.  

En conclusion, la transition de la phase nickel à oxyde de nickel a bien été confirmée par 
l’analyse respective des spectres du niveau de cœur du nickel Ni2p et de l’oxygène O1s. 
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Enfin, l’existence d’une valence mixte Ni2+/Ni3+ tout comme la présence d’impuretés 
métalliques dans le cas des oxydes n’ont pas été mise en évidence.  

V.2.4.2. Structure électronique 

Parallèlement à l’analyse de l’environnement chimique, l’acquisition des spectres de la 
bande de valence a été réalisée pour chacun des échantillons. L’objectif de cette analyse est 
double : (1) évaluer l’impact du changement de la composition chimique sur la structure 
électronique et (2) extraire de ces spectres le haut de la bande de valence par rapport au 
niveau de Fermi. Ces données seront par la suite réutilisées pour reconstruire le diagramme de 
bande des matériaux.  

Avant de présenter les résultats, il nous a semblé important de rappeler quelques 
notions sur la structure électronique des matériaux étudiés. Ces notions sont reprises de 
l’article proposé par H.A.E. Hagelin-Weaver et al [25].  

Le nickel est un métal de transition réputé pour ses propriétés magnétiques, 
notamment pour sa nature ferromagnétique. La quasi-totalité des propriétés physiques de ce 
métal sont dues à la présence d’orbitales 3d. A l’état fondamental, la configuration de l’atome 
de nickel est 3d8 4s2, cependant dans le cas d’un solide, la présence des multiples niveaux 
d’énergie donne lieu à la création d’un continuum, avec, dans ce cas, une gamme d’énergies 
possibles pour l’électron. Ainsi, des calculs théoriques ont montré que l’état fondamental dans 
le nickel est un mélange de contributions à partir de 3d10, 3d9 4s1 et 3d8 4s2, avec un poids 
total de 15-30, 50-70 et 15-20%, respectivement [49–51]. Ce métal de transition est défini par 
la présence d’un chevauchement des orbitales 3d et 4s au niveau de Fermi. Le niveau de 
Fermi est donc situé au cœur de ces orbitales partiellement occupées par les électrons. La 
théorie des bandes attribue au nickel un comportement métallique de part la présence 
d’orbitales d partiellement remplies (Figure V.13.(a)). 

 

Figure V.13 : Structure de bande : (a) du Nickel et (b) de l’oxyde de nickel. 

L’oxyde de nickel est un semi-conducteur où chaque ion Ni2+ est entouré par six ions 
O2-, formant un octaèdre. A l’état isolé, l’atome de nickel possède une configuration 
fondamentale de 3d8 4s2. Or, l’oxyde de nickel étant un arrangement d’ions Ni2+, la bande 4s 
est dorénavant vide, la configuration du NiO s’écrit Ni 3d8 O 2p6 avec une bande pleine 2p 
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provenant des ions oxygènes O2-. Le diagramme de bande du NiO se compose donc : (1) 
d’une bande de valence (BV) composée de l’orbitale occupée Ni 3d (8 électrons) et de 
l’orbitale pleine O 2p (6 électrons) et (2) d’une bande de conduction (BC) composée des 
orbitales vacantes Ni 3d, Ni 4s et Ni 4p [25]. La bande 3d étant à moitié remplie, la théorie de 
bande attribue à l’oxyde NiO un comportement métallique. Or, expérimentalement, l’oxyde 
de nickel est un semi-conducteur antiferromagnétique avec un gap électronique entre 3,4 – 4,0 
eV [52,53]. 

L’origine de ce gap a été sujet à controverse. En effet, dans certains travaux, l’oxyde 
de nickel est décrit comme un isolant de type Mott-Hubbard [54], avec une séparation de 
l’orbitale 3d en une bande de Hubbard supérieur (LHB) (bas de la bande de conduction) et 
une bande de Hubbard inférieur (UHB) (haut de la bande de valence). La valeur du gap étant 
égale à l’énergie de répulsion  entre deux électrons de la même orbitale. Toutefois, d’autres 
études proposent de décrire l’oxyde de nickel comme un isolant à transfert de charge où 
l’origine du gap serait une transition O 2p vers Ni 3d (Δ). Il existe un dernier mécanisme qui 
suggère la combinaison des deux processus. On le qualifie d’isolant de Mott-Hubbard modifié 
(Figure V.13.(b)). 

La Figure V.14 présente les spectres de la bande de valence des échantillons analysés. 
Ces spectres correspondent à une visualisation expérimentale de la densité des états occupés 
du matériau et sont donc susceptibles de révéler sa structure électronique.  

 

Figure V.14 : Spectres XPS correspondant aux bandes de valence des échantillons. 

La densité d’état expérimentale du nickel (X = 0) se compose d’un pic à proximité du 
niveau de Fermi (0,3 eV) et d’un épaulement à 1,29 eV, attribué à l’orbitale 3d du nickel [55–
57]. On peut également constater la chute du signal pour des valeurs en énergie négative 
(maximum à -0,5 eV), attribuée à la présence d’états occupés au niveau de Fermi (EF = 0 eV) 
et au dessus. Le niveau de Fermi est donc situé dans la bande de valence, ce qui est 
caractéristique d’un matériau métallique.  

Pour l’échantillon intermédiaire (X=0,37), la densité d’état expérimentale a plusieurs 
composantes attribuées à différents environnements chimiques. Tout d’abord, on remarque la 
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présence d’un épaulement aux faibles énergies dont la position est similaire à celle du pic 
observé précédemment, il peut donc être associé à l’ionisation des orbitales 3d du nickel. De 
plus, et comme pour le cas du nickel, le signal chute à des énergies négatives (maximum à -
0,45 eV). Ces deux résultats témoignent d’un environnement métallique Ni-Ni à la surface de 
la couche. La région de plus haute énergie se compose d’un spectre identique à celui obtenu 
pour le NiO du niveau de cœur avec un pic principal suivi d’un épaulement et d’une dernière 
contribution plus large. En fait, la similitude dans la forme des spectres du niveau de cœur et 
de la bande de valence est bien connue [42]. Le pic principal ainsi que l’épaulement, situés 
respectivement à 2 eV et 4 eV, proviennent principalement de l’ionisation de l’orbitale occupé 
Ni 3d du NiO [25]. La structure large observée à 9 eV est attribuée à la présence d’un pic 
satellite. Aucun pic attribué à l’orbitale O 2p n’a été détecté dans cette étude, cela peut 
provenir d’une plus faible probabilité d’émission issue de l’orbitale de l’oxygène. La section 
efficace de photoionisation des orbitales Ni 3d étant nettement plus grande que celle des 
orbitales 2p des atomes d’oxygène, dans ces conditions d’analyses. Ces résultats confirment 
d’une part l’hybridation des orbitales de Ni et O et d’autre part la coexistence de deux états 
d’oxydation du nickel dans ce revêtement, respectivement Ni0 et Ni2+.  

La densité d’état de l’oxyde de nickel stoechiométrique (X = 0,96) et sur-
stoechiométrique (X = 1,05 et 1,14) semble être composée uniquement des orbitales occupées 
Ni 3d de l’ion Ni2+. Cependant, la mesure de la position du  maximum de la bande de valence 
a révélé d’une part l’absence d’états occupés au dessus du niveau de Fermi, ce qui est 
caractéristique d’un matériau isolant voire semi-conducteur, et d’autre part d’un décalage vers 
les faibles énergies de liaisons avec l’augmentation de la teneur en oxygène. Ce dernier 
suggère que l’augmentation de la teneur en oxygène rapproche le niveau de Fermi du haut de 
la bande de valence. Cette remarque est cohérente avec l’hypothèse d’une augmentation de la 
présence de lacunes de nickel dans l’oxyde. En effet, la présence de ces défauts ponctuels peut 
induire l’apparition de niveaux discrets accepteurs d’électrons entre la bande de conduction et 
la bande de valence et ainsi rapprocher le niveau de Fermi de la bande de valence.  

La Figure V.15 résume les valeurs des maxima de bandes de valences déduites des 
analyses XPS.  

 

Figure V.15 : Evolution de la position de la bande de valence par rapport au niveau de fermi. 
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Comme attendu, les échantillons présentant une teneur en oxygène inférieure à 0,5 
possèdent un caractère métallique avec un niveau de Fermi situé au cœur de l’orbitale Ni 3d 
du nickel Ni0. Pour le NiO stœchiométrique et sur-stœchiométrique le niveau de Fermi est 
séparé de la bande de valence à des distances comprises entre 1,1 et 0,83 eV. 

En admettant que tous nos oxydes possèdent une valeur de gap de 4 eV [52,53], la 
position théorique du minimum de la bande de conduction par rapport au niveau de fermi est 
comprise entre 2,8 et 3,17 eV. Ce résultat suggère que tous nos oxydes sont des semi-
conducteurs de type p. Pour le confirmer, nous allons, à partir de mesures optiques, extraire la 
valeur du gap de nos couches et ensuite reconstruire la structure de bande des couches minces. 

L’analyse de la densité d’état par XPS a révélé que les échantillons élaborés dans les 
zones I et II possèdent un comportement conducteur avec un niveau de Fermi compris 
dans la bande de valence. De l’autre, les revêtements d’oxydes de nickel avec une teneur 
en oxygène X  1 semble être tous des semi-conducteurs de type p. 

V.2.5. Propriétés optiques 

 Pour cette analyse, les revêtements d’oxyde de nickel (0,96 1,14) ont été 
déposés sur des substrats de verre. L’analyse de la transmittance des échantillons a été réalisée 
avec un spectromètre UV-visible et proche infrarouge pour des longueurs d’ondes variant de 
300 nm à 1200 nm. La Figure V.16.(a) présente les spectres expérimentaux de transmission 
obtenus pour les trois échantillons. La présence d’oscillations sur les spectres de transmission 
est liée au phénomène d’interférences constructives et destructives entre les interfaces 
substrat/film et film/air. L’amplitude et la largeur de ces oscillations dépendent de l’épaisseur, 
de la rugosité et de l’indice de réfraction des couches.  

D’après les mesures, la couche stœchiométrique semble être la moins absorbante, avec 
un facteur de transmission maximal dans le visible de 80%. L’augmentation de la teneur en 
oxygène tend à diminuer l’efficacité des couches à transmettre la lumière, la transmission 
maximale diminuant vers une valeur proche de 30 %. Le facteur de transmission est donc 
influencé par la stœchiométrie du revêtement mais aussi par la cristallinité du revêtement, la 
taille des cristallites diminuant avec la teneur en oxygène. Ce constat est appuyé par la 
présence d’une couleur brun foncé pour des couches sur-stœchiométriques en oxygène. Dans 
la littérature, il est admis que l’origine de cette coloration proviendrait de la présence de 
lacunes de nickel responsables de la transformation d’ions Ni2+ en ions Ni3+ au sein du réseau 
cristallin. Du fait de la présence de ces défauts, des niveaux d’énergie supplémentaires sont 
créés et certaines longueurs d’ondes peuvent être absorbées. Ces ions, responsables de la 
couleur brune du film, sont appelés ‘centres colorés ». Cependant, une étude réalisée au sein 
de l’institut des matériaux a révélé une autre origine, beaucoup moins développée, qui est la 
présence d’une quantité importante d’impuretés métalliques dans l’oxyde [58]. Il n’est pas à 
exclure que des clusters de nickel métallique puissent être présents dans le matériau.  

A partir de ces spectres, la largeur de la bande interdite de chacune des couches a été 
déterminée par extrapolation à 0 de la partie linéaire de la courbe  avec  = αE. Les 
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courbes sont placées sur la Figure V.16.(b). Elles suggèrent que la bande interdite de la 
couche stœchiométrique (3,63 eV) est légèrement supérieure à celles avec des teneurs en 
oxygène respectives de 1,05 (3,49 eV) et 1,14 (3,38 eV). Ces valeurs sont cohérentes avec la 
littérature pour des films minces [59–62] et pour des cristaux [50,52]. 

 

Figure V.16 : (a) Transmission optiques des films dans l’UV‐Visible et proche infrarouge et (b) dépendance en 

énergie de  . 

Afin de confirmer ces résultats, les propriétés optiques de ces couches ont de nouveau 
été déterminées à partir de mesures par ellipsométrie spectroscopique. Pour cette analyse, les 
échantillons ont été déposés sur un substrat de silicium (100) et l’épaisseur a été fixée à 300 
nm. Pour rappel, l’ellipsométrie est une méthode indirecte, elle ne donne pas accès 
directement à des paramètres physiques de l’échantillon. Il est nécessaire d’utiliser un modèle 
pour décrire la réponse ellipsométrique d’un échantillon. Ce modèle se compose d’un modèle 
morphologique qui comprend les différentes strates entre le substrat et le film déposé et une 
loi de dispersion qui permet de caractériser la structure des matériaux utilisés. Dans cette 
étude et en se basant sur les résultats XPS, le modèle morphologique se compose d’une base 
comprenant du silicium avec un oxyde natif, suivie d’un gradient de couche d’oxyde de nickel 
(x 10) [63] et se termine par une couche supérieure, composée à 50% de NiO et à 50% de vide 
(Figure V.17.(a)). Cette dernière partie est généralement utilisée pour modéliser la rugosité de 
surface. L’utilisation d’un gradient de couche peut être remise en question dans le sens où les 
observations par MEB ne nous ont pas révélé la présence d’une inhomogénéité en épaisseur. 
Cependant les résultats obtenus avec un modèle de couche unique n’étant pas du tout 
satisfaisants ( 100 . Par conséquent, l’utilisation d’un modèle de gradient de couche est 
préférable dans le cadre de cette étude.  

Le logiciel DeltaPsi2 dispose d’une large bibliothèque de matériau comprenant les 
données respectives du silicium et de son oxyde, ainsi seuls les paramètres liés au NiO seront 
calculés. Pour cela, nous avons utilisé comme loi de dispersion le modèle de Tauc Lorentz, 
développé par Jellison et Modine [64]. Ce modèle permet de décrire la fonction diélectrique 
pour des matériaux amorphes et isolants ou semi-conducteurs basée sur un oscillateur de 
Lorentz et une densité d’états jointe de Tauc. Cette loi de dispersion comprend 5 variables (A 
le coefficient de Tauc, C la largeur du pic, Eg le gap optique, E0 l’énergie centrale de 
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l’oscillateur et la permittivité relative) dont les valeurs seront ajustées par un processus de 
minimisation afin que le spectre simulé puisse se superposer à celui obtenu 
expérimentalement. Dans le cas d’un modèle multicouche, la loi de dispersion est calculée en 
deux endroits, à l’interface film/surface et film/substrat. Les propriétés optiques de la couche 
étudiée sont donc définies par deux termes, top et down, respectivement.  

 

Figure V.17 :  (a) Modèle morphologique et  (b)  comparaison données expérimentales et  simulées avec un 
modèle de Tauc‐Lorentz. Paramètres optimisés : Top : A = 263, C = 1.47, Eg = 3.24, E0 = 3.70 et  = 3.53 ; 
Bottom : A = 19.14, C = 0.93, Eg = 0.46, E0 = 4.65 et  = 4.31. 

La Figure V.17. (b) présente un exemple de spectre simulé (trait plein) et expérimental 
(trait + symbole) pour une couche NiO (X = 1,05). La faible valeur de la fonction d’erreur 
( = 1,17) nous conforte sur le modèle utilisé. Tous les spectres expérimentaux pour les trois 
échantillons ont été simulés avec le même modèle ellipsométrique décrit précédemment. Les 
paramètres optiques, en l’occurrence le gap électronique et l’épaisseur des films, ont été 
extraits de ces simulations. Les résultats sont présentés dans le Tableau V-2 et comparés à 
ceux obtenus par UV-visible. On constate que ce modèle est parfaitement adapté pour tous les 
dépôts, avec un facteur d’erreur proche de 1. De plus, les épaisseurs obtenues avec le modèle 
coïncident avec celles mesurées par MEB.  

Echantillon 
Epaisseur 
(nm) 

E
g‐top 

(eV) 

E
g‐down 

(eV) 

E
g
 (UV‐

visible) 
χ
2

 

X = 0,96 250 3,28 0,29 3,53 3,20 

X = 1,05 283 3,24 0,47 3,50 1,17 

X = 1,14 273 3,18 1,12 3,40 1,05 

Tableau V‐2 : Résumé des propriétés optiques de films de NiO obtenus par ellipsométrie. 

Il est intéressant de noter que le résultat des simulations nous révèle la présence d’un 
gradient de gap électronique entre la surface du film et l’interface avec le substrat. En effet, au 
niveau de la surface, la couche possède un gap électronique proche de celui obtenu par UV-
visible (dispersion de 8 %) et du NiO en général. A l’inverse, la couche à proximité du SiO2 
tend à avoir un gap électronique très faible, environ 1 eV. Cette inhomogénéité des propriétés 

(a) (b)

1.0 1.5 2.0 2.5 3.0 3.5 4.0 4.5 5.0 5.5
-0.3

-0.2

-0.1

0.0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

Energie (eV)

-0.2

-0.1

0.0

0.1

0.2

0.3

0.4

Ic

Is

 Expérimentale  Expérimentale
                            Fit

300 nm

 = 1,17



Dépôt d’oxydes et d’oxynitrures de nickel 

146 
 

optiques au sein du film a déjà été observée pour un revêtement d’oxyde de nickel déposé par 
HiPIMS [63]. La tendance d’un abaissement du gap avec la teneur en oxygène se confirme 
également avec ces mesures.  

Ainsi, les mesures optiques ont permis d’une part d’extraire des valeurs de band gap 
autour de 3,2 à 3,6 eV pour nos revêtements d’oxyde de nickel et d’autre part 
d’observer un abaissement du gap avec la teneur en oxygène. Ce comportement semble 
être induit par la présence d’une densité plus importante de centres colorés. 

V.2.6. Structure de bande 

 Il est dorénavant possible de reconstruire la structure de bande des couches minces de 
NiO en fonction de la teneur en oxygène. En considérant le niveau de Fermi comme 
référence, la position énergétique du minimum de la bande de conduction est obtenue par la 
relation suivante :  

 

Avec Ev-max la position du maximum de la bande de valence et Eg le gap électronique. Le 
résultat est présenté par la Figure V.18.  

 

Figure V.18 : Illustration de la structure de bande du NiO en fonction de la teneur en oxygène 

On peut remarquer que tous les revêtements d’oxyde de nickel sont des semi-
conducteurs de type p avec un rapprochement du maximum de la bande de valence vers le 
niveau de Fermi pour les échantillons sur-stœchiométriques en oxygène. De plus, la position 
du minimum de la bande de conduction par rapport au niveau de Fermi reste pratiquement 
inchangée avec la stœchiométrie du composé (2,53 < Ec-min < 2,57 eV), ce qui est en bon 
accord avec l’hypothèse de la présence de niveaux discrets accepteurs d’électrons.  

Ces mesures nous ont donc permis de confirmer le caractère de type p des oxydes 
élaborés par notre procédé. Cependant, l’étude par XPS n’a pas permis d’observer un signal 
caractéristique de la présence d’impuretés métalliques ou de valence mixte Ni2+/Ni3+. Cette 
absence peut s’expliquer par la très faible résolution spatiale de la technique et par un nombre 
de liaison trop faible pour être détecter. Après une étude bibliographique, de nombreuses 
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études font état de la présence d’une faible contribution ferromagnétique (FM) dans l’oxyde 
de nickel sur-stœchiométrique en oxygène. Or, l’oxyde de nickel est réputé pour son caractère 
antiferromagnétique (AF). L’origine de cette anomalie magnétique proviendrait d’un 
couplage d’échange entre l’oxyde de nickel massif (AF) et la présence d’impuretés et/ou de 
défauts ponctuels (FM) [65–71]. La mesure du moment magnétique peut donc se révéler être 
une moyen non conventionnel pour confirmer macroscopiquement ces éléments dans nos 
revêtements.  

Pour cela, nous avons réalisé une campagne de mesure avec la collaboration de 
Christophe Payen de l’IMN. Les mesures de moments magnétiques ont été obtenues avec un 
magnétomètre à SQUID (Quantum Design MPMSXL7) sur un substrat de silicium. 
Préalablement aux mesures sur NiO, nous avons réalisé une mesure sur un échantillon de 
nickel dont la réponse magnétique est plus importante, le résultat est présenté sur la Figure 
V.19.(a). Comme attendu, on peut distinguer la réponse ferromagnétique attendue du nickel. 

 

Figure V.19 : Moment magnétique du nickel (a) et de l’oxyde de nickel (b) à température ambiante. 

Ce résultat confirme la possibilité de mesurer le moment magnétique d’un matériau 
élaboré sous forme d’une couche mince. L’opération a été répétée pour deux échantillons 
d’oxyde de nickel, stœchiométrique (X = 0,96) et sur-stœchiométrique (X = 1,14). La réponse 
magnétique des deux couches minces de NiO est présentée sur la Figure V.19.(b), le 
graphique présent sur le coin inférieur droit de la figure est un zoom de la région de faible 
champ magnétique (100 à 5 kOe). Au sein de cette région, on peut distinguer une disparité 
entre ces deux matériaux, l’oxyde de nickel sur-stœchiométrique affiche une très faible 
contribution ferromagnétique à l’inverse du NiO proche de la stœchiométrie, dont le 
comportement est celui attendu pour un NiO classique. Ce résultat confirme bien l’existence 
d’impuretés métalliques et/ou de défauts dans les composés sur-stœchiométriques en oxygène. 
Cependant, dans l’état actuel des choses, il n’est pas possible de discerner les contributions 
respectives de la valence mixte Ni2+/Ni3+ et du nickel métallique dans cette anomalie. Pour la 
suite de ce chapitre, le terme impureté englobera dorénavant la notion de nickel métallique et 
de défauts ponctuels. 
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Ainsi, la reconstruction de la structure de bande a permis de confirmer le caractère de 
type p de l’ensemble des oxydes synthétisés. La comparaison des moments magnétiques 
a permis de révéler la présence de défauts ponctuels au sein des composés sur-
stœchiométrique en oxygène. 

V.2.7. Propriétés électriques  

 Nous allons dans cette partie présenter les résultats concernant le comportement 
électrique à l’échelle macroscopique (4 pointes) puis à l’échelle locale (AFM conducteur) en 
fonction de la teneur en oxygène. Pour les mesures quatre pointes, un substrat de verre a été 
employé tandis que pour les mesures par AFM il s’agit d’un substrat de silicium avec une 
barrière anti-diffusion à base de TiN. Comme observé sur la Figure V.20, la résistivité 
mesurée macroscopiquement obéit à deux tendances. Pour de faibles teneurs en oxygène 
(0 1), elle croît de façon exponentielle jusqu’à atteindre une valeur maximale de 106 Ω 
cm pour une condition proche de la stœchiométrie, soit 10 ordres de grandeur plus élevés que 
le nickel. Ces valeurs sont cohérentes avec la littérature où des valeurs de résistivité de l’ordre 
de 107-8 Ω cm [72], 1013 Ω cm [73] ont été mesurées pour un cristal de NiO stœchiométrique.  

 

Figure  V.20 :  Evolution  de  la  résistivité  électrique  à  température  ambiante  en  fonction  de  la  teneur  en 
oxygène. 

Il est intéressant de remarquer que l’échantillon avec une teneur X = 0,37 possède une 
résistivité proche de celle d’un métal (environ 2 ordres de grandeur plus élevé que le nickel) 
malgré la forte présence de NiO dans le film (environ 82 % selon les mesures obtenues par 
XPS). On suppose que la quantité du nickel métallique (environ 18 %) présent dans la couche 
soit suffisante pour passer le seuil de percolation et ainsi augmenter grandement la 
conductivité électrique du revêtement.  

Pour des teneurs en oxygène plus élevées	 1), la résistivité diminue d’environ 
cinq ordres de grandeurs pour atteindre une valeur de 12 Ω cm. Cette valeur est cohérente 
avec celle obtenue pour un cristal de NiO sur-stœchiométrique en oxygène (10 Ω cm) [74]. 
Dans le cadre de cette étude, on suggère que ce comportement électrique est attribué 
principalement à l’abaissement du niveau de Fermi induit par une densité plus élevée de 
défauts ponctuels de type lacune de nickel au sein de la maille cristalline. Les mesures n’ayant 
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pas exclu sa présence, il faut garder à l’esprit que des impuretés métalliques Ni° peuvent aussi 
être présentes et influencer leurs conductivités électriques dans les couches d’oxydes. 

En complément de ces acquisitions, nous avons analysé la caractéristique I-V locale 
des cinq échantillons à partir du mode conducteur du microscope à force atomique (AFM – 
Nanoscope V de Bruker). Cette mesure bénéficiant de la résolution spatiale de l’AFM, elle 
nous permet de sonder les propriétés électriques de l’extrême surface de nos couches. Les 
résultats sont reportés sur la Figure V.21. La caractéristique courant-tension du nickel est 
typique de celle d’un contact ohmique métal-métal (Figure V.21.(a)). A l’inverse, la 
caractéristique de tous les semi-conducteurs y compris pour l’échantillon intermédiaire (X = 
0,37) est typique d’une diode Schottky (métal-semiconducteur). Dans nos conditions, la 
présence d’une fine couche de pollution ne modifie en rien la conductivité des échantillons, 
les porteurs de charges pouvant passer à travers celle-ci par effet tunnel [75]. Dans un dernier 
point, on remarque que le courant collecté par la pointe augmente avec le dopage du semi-
conducteur, ce qui confirme les mesures précédentes. 

 

Figure V.21 : Caractéristiques I‐V local sur des échantillons avec une teneur en oxygène de : (a) X = 0, (b) X = 
0,37, (c) X = 0,96, (d) X = 1,05 et (e) X = 1,14, respectivement. 

En ajustant la teneur en oxygène au sein du film, il est donc possible de moduler 
finement la concentration des porteurs de charges et de surcroît la conductivité 
électrique d’une couche mince d’oxyde de nickel. Ainsi, les mesures électriques ont 
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révélé la transition d’un NiO semi-conducteur de type p isolant à conducteur pour des 
couches sur-stœchiométrique en oxygène.  

V.2.8. Réactivité en surface vis-à-vis d’un milieu chloré 

Les mécanismes de corrosion sont intrinsèquement liés aux cinétiques de transfert de 
charges dans le revêtement. La résistivité du matériau représente sa capacité à s’opposer à la 
circulation de ce courant électrique. Par conséquent, le choix de l’oxyde de nickel 
stœchiométrique (106 Ω cm) a été préféré par rapport à celui de l’oxyde sur-stœchiométrique 
(10 Ω cm). Dans cette partie, nous avons étudié le comportement électrochimique de cet 
oxyde ainsi que celui du nickel dans un milieu chloré. Pour cela des courbes de polarisation 
stationnaires ont été tracées. La réponse de ces deux échantillons a été comparée à celle d’un 
substrat en acier nu. L’épaisseur des revêtements est fixée à 2 µm et le substrat utilisé est un 
verre d’ITO. La Figure V.22 présente les courbes de polarisation pour ces trois échantillons. 
Comme attendu, le courant de corrosion de l’oxyde de nickel est plus faible que celui du 
nickel ainsi que de l’acier nu. On remarque un décalage important du potentiel de corrosion 
vers des valeurs plus élevée (Ecorr = -0,35 V/ECS) qui traduit d’un anoblissement des 
revêtements oxydés. Ces deux résultats nous confirment l’effet bénéfique des oxydes pour la 
réduction du transfert de charges dans les phénomènes de corrosion. De plus, on distingue un 
caractère plus noble du revêtement de nickel (Ecorr = -0,74 V/ECS) par rapport au substrat 
d’acier (Ecorr = -0,8 V/ECS). L’analyse de l’environnement chimique par XPS après 
immersion (non présenté ici) a confirmé une inertie chimique de l’oxyde de nickel dans le 
milieu considéré.  

 

Figure V.22 : Courbes de polarisation de  l’acier nu,  du nickel (X = 0) et de  l’oxyde de nickel (X = 0,96) dans 
une solution de NaCl (0,5M). 

V.2.9. Conclusion partielle 

Dans cette partie, l'influence du débit d'oxygène sur les propriétés structurales, 
morphologiques, optiques, électriques et électrochimiques a été étudiée sur des films misent 
en forme par pulvérisation réactive DC. L’introduction progressive de l’oxygène permet de 
passer d’un revêtement métallique (Ni) à un revêtement biphasé (Ni et NiO) (%	  7) vers 
un matériau d’oxyde de nickel (NiO) (%	 	 15 . Cette transition est marquée par 
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l’apparition d’une morphologie colonnaire et de la formation d’un matériau semi-conducteur 
de type p dont la stœchiométrie et la densité des porteurs de charges évolue en fonction de la 
pression partielle en oxygène. Le revêtement métallique est caractérisé par une morphologie 
très dense et possède une réponse électrochimique en milieu salin plus noble que celle de 
l’acier. De l’autre, la forte résistivité intrinsèque du NiO stœchiométrique (107 Ω cm) permet 
à ce matériau de posséder a priori une résistance plus élevée vis-à-vis de la corrosion que le 
nickel et une bonne inertie chimique assurée par la couche de passivation native.  

V.3. Influence de l’azote sur le NiO 
 Le principal inconvénient avec les matériaux oxydes provient principalement de leur 
faible dureté mécanique liée à la présence de liaison ionique faible. A l’inverse, les matériaux 
à base de nitrure possèdent un nombre de liaisons covalentes bien plus important, qui leur 
confère une dureté plus élevée [76]. Dans le but d’associer l’inertie chimique de l’oxyde à la 
dureté du nitrure, il apparaît judicieux d’étudier des matériaux intermédiaires entre l’oxyde et 
le nitrure. 

V.3.1. Conditions expérimentales de l’étude 

Dans cette étude, nous allons analyser l’impact de la présence simultanée du 
dioxygène O2 et de l’azote N2 sur les caractéristiques intrinsèques du revêtement et de la 
décharge. Ces deux gaz ont à priori une affinité identique à former un composé à l’extrême 
surface de la cible, ce qui tend à complexifier le procédé. Pour pallier ce problème, deux voies 
sont possibles : la première consiste à fixer pour un des deux gaz réactifs (ex : N2), un débit 
constant (10 sccm) et à étudier l’effet de l’ajout du second gaz à débit variable (ex : O2 avec 
0 	 10	 ). Dans ce cas la pression totale ( é 	 10	

é 	 ) évolue en fonction de l’ajout du deuxième gaz réactif. En conséquence, 

le libre parcours moyen sera modifié ce qui peut induire des erreurs d’interprétation. La 
deuxième solution consiste à maintenir le débit de gaz réactif constant (ex : é 	= 5 sccm) 

avec une variation du rapport  . C’est cette dernière que nous avons utilisé dans cette étude.  

 Tous les dépôts proposés dans cette section ont été réalisés dans le réacteur 1. Les 
conditions expérimentales pour la synthèse d’oxynitrure de nickel par le procédé DC sont les 
mêmes que celles employées lors de l’étude de l’oxyde de nickel. Le substrat a été mis au 
potentiel flottant et aucun chauffage intentionnel n’a été appliqué durant la procédure de 
dépôt. Préalablement aux dépôts, un processus de nettoyage de la cible a été appliqué pendant 
une durée de 5 minutes, afin d’éliminer les possibles contaminants en surface.  

L’atmosphère de l’enceinte est composée d’un gaz noble d’argon (Ar) et de deux gaz 
réactifs : l’azote (N2) et le dioxygène (O2). Le débit d’argon et de gaz réactifs ont été fixés à 

10 et 5 sccm, respectivement. Les résultats seront présentés en fonction de , rapport du débit 

d’azote sur le débit réactif total : 	 . 
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V.3.2. Analyse de la décharge 

De manière analogue à l’étude dans le mélange Ar/O2, nous allons dans un premier 
temps analyser la variation des paramètres de la décharge en fonction de la variation 
simultanée des gaz réactifs. Pour cela, nous avons suivi l’évolution de la tension de décharge 

(Figure V.23.(a)) et de la vitesse de dépôt (Figure V.23.(b)) en fonction de . A partir de ces 
figures, nous avons extrait trois états différents du processus de pulvérisation.  

La zone I est caractérisée par une augmentation (en valeur absolue) de la tension de 
décharge ( ) et parallèlement à un début d’augmentation de la vitesse de dépôt (60 à 70 
nm.min-1). Pour information, la forte valeur de la tension (| | 	450	  dans le régime 
oxydé ( 0  comparée à celle obtenue dans le mélange Ar/O2 s’explique par le fait que ces 
mesures ont été réalisées avec une cible neuve. Un pic de tension est atteint à la fin de cette 
zone I pour un rapport  de 0,4 avec une valeur égale à -520 Volts.  

Contrairement à l’étude réactive Ar/O2 où la vitesse de dépôt semblait être dépendante 
de la tension de décharge, ici la zone II est caractérisée par une augmentation brutale de celle-
ci jusqu’à atteindre une valeur maximale de 140 nm.min-1 alors que la tension de décharge 
diminue. Il est intéressant de remarquer que cette valeur coïncide avec celle obtenue dans le 
régime de pulvérisation élémentaire du nickel (139 nm.min-1). Il est probable que le taux de 
non-recouvrement de la cible élémentaire par les composés oxydés et nitrurés soit supérieur 
dans cette région. La zone III est marquée par une chute de la vitesse de dépôt (142 à 110 
nm.min-1) et par une diminution progressive de la tension correspondant à une deuxième 
transition.  

 

Figure V.23 : Evolution de : (a) de la tension de décharge et (b) de la vitesse de dépôt en fonction du rapport 
η. 

Au début de l’expérience (zone I), la décharge est dans un régime complètement 
oxydé avec l’extrême surface de la cible composé d’une très fine couche d’oxyde de nickel 
produite de manière continue. Ce régime est caractérisé par une faible vitesse de dépôt et un 
rendement d’émission d’électron secondaire ( 	élevé. Au fur et à mesure que l’on augmente 

la proportion d’azote dans la décharge, e diminue et donc la tension de décharge augmente 
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(en valeur absolue). Ce changement d’état de la cible engendre un début d’augmentation de la 
vitesse de dépôt.  

Pour expliquer l’importante augmentation de la vitesse de dépôt dans la zone II, nous 
avons calculé, à l’aide du code SRIM, le rendement de pulvérisation du nickel par des ions 
Ar+, pour six natures de cible : (1) le nickel pur, (2) l’oxyde de nickel sur-stœchiométrique 
(NiOx avec X = 1,2), (3) l’oxyde de nickel stœchiométrique et le nitrure de nickel observé 
dans la littérature avec trois stœchiométries selon la pression partielle en azote : (4) Ni3N [77], 
(5) Ni2N [78] et (6) Ni4N [79].  

Les résultats sont présentés sur la Figure V.24.(a) en fonction de l’énergie de l’ion 
incident et la Figure V.24.(a) pour une énergie fixe de 400 eV (tension de décharge moyenne 
entre 0 	 1). On remarque que le rendement de pulvérisation du nickel est bien plus 
faible pour les composés oxydes que nitrures. Le rapport de rendement entre l’oxyde de nickel 
sur-stœchiométrique (x = 1,2) et un composé de nitrure Ni3N étant proche de 2,5.  

 

Figure V.24 : (a) Rendement de pulvérisation du nickel par des ions Ar+ avec une énergie incidente variable 
pour  différentes  natures  de  composés,  calculés  avec  le  logiciel  TRIM ;  (b)  évolution  du  rendement  en 
fonction de la nature du composé pour une énergie incidente de 400 eV. 

Ce résultat démontre que, dans ces conditions, la vitesse de dépôt est principalement 
influencée par la nature chimique du composé présent à l’extrême surface de la cible et 
confirme que le régime de pulvérisation tend à devenir complètement nitruré. Ce dernier point 
est aussi confirmé par la diminution de vitesse de dépôt et de la tension de décharge dans la 
zone III. En effet, D. Depla et al [80] ont démontré que le rendement d’émission d’électrons 
secondaires d’un composé nitruré formé par les principaux métaux de transition (Ti, Cr, Cu, 
Al, Mo, Nb, Ta) pouvait être sensiblement supérieur à celui d’un oxyde.  

L’analyse des paramètres de la décharge et de la vitesse de dépôt nous ont permis de 
mettre en évidence trois régimes distincts : un régime oxydé O ( 	 0,4 , un régime 
intermédiaire T ( , 	 0,7) et un régime nitruré N ( , 	 1,0). 
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V.3.3. Composition chimique 

A notre connaissance, aucune étude sur les oxynitrures de nickel n’a à ce jour été 
publiée. C’est pourquoi, il nous a semblé judicieux de caractériser un nombre d’échantillon 
plus conséquent par rapport à l’étude sur les oxydes de nickel. La composition chimique des 
films de NiOxNy a été déterminée par EDX pour une tension d’accélération de 5 kV. 
L’épaisseur des couches analysées est fixée à 300 nm sur un substrat de silicium. Le Tableau 
V-3 présente les concentrations atomiques des éléments Ni, O et N, le rapport des éléments 
non-métalliques sur le nickel ainsi que la composition chimique des films de NiOxNy en 
fonction du rapport η. Nous avons représenté graphiquement ces mesures sur la Figure 
V.25.(a).  

 

Tableau V‐3 :  Concentration  atomique  et  composition  chimique mesurée  par  EDX  de  films  de NiOxNy  en 
fonction du rapport η. 

 

Figure V.25 : (a) concentration atomique du Ni, O et N et (b) rapport des espèces non‐métallique sur le nickel 
en fonction du rapport η. 

On remarque tout d’abord que la présence de l’oxygène est strictement supérieure à 
celle de l’azote dans le régime oxydé (0 	 0,4) et intermédiaire (0,4 	 0,7) avec 
une concentration qui oscille autour de 52 %. Ce résultat, bien que surprenant, s’explique par 
une plus grande affinité chimique du nickel à se lier avec l’oxygène par rapport à l’azote. 
Cette affinité provient, d’une manière générale, d’une enthalpie de formation des oxydes plus 
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faible que pour celle des nitrures [81–83]. Ces résultats sont en accord avec des modèles 
numériques proposés par D.A. Duarte [84,85] et J.M. Ngaruiya [81]. 

Dans un même temps, on remarque une stabilisation de la concentration en nickel 
autour de 45 % et d’une concentration très faible en azote dans le film, entre 0 et 8 %. 
L’augmentation de l’azote semble être au détriment de l’oxygène. Cette dernière remarque 
nous laisse suggérer que le rôle de l’azote dans ces deux zones est celui d’un dopage chimique 
et plus particulièrement celui d’une substitution de l’oxygène. Ce point a d’ailleurs été 
confirmé d’une part avec des analyses par DRX (non présenté ici) avec une amélioration de la 
texturation des couches selon l’orientation (111) et de la cristallinité des revêtements avec une 
augmentation de la taille des grains et d’autre part avec une analyse de l’environnement 
chimique par XPS (plus de détails voir annexe C). 

Finalement, le régime nitruré est caractérisé par une forte diminution de la 
concentration en oxygène (de 48,6 à 0 %) et dans un même temps par une augmentation 
progressive de l’azote (8 à 20 %) et d’une croissance plus forte pour le nickel (43 à 80 %). 
Dans ces conditions, la composition des films nous laisse supposer la formation d’un composé 
nitruré Ni4N.  

Dans un deuxième temps, nous avons calculé le rapport de concentration des espèces 
non-métalliques (O et N) à celle du nickel en fonction du rapport η (Figure V.25.(b)). La 
tendance est claire, au sein de la zone O et T, le remplacement de l’oxygène par l’azote dans 

le volume tend à augmenter le rapport  . Ceci peut être attribué soit à la formation de 

lacunes de nickel ou à la présence d’un excès d’anions (O2-, N3-) dans la maille. Toutefois, en 

observant plus attentivement le rapport 	et , on constate que la diminution du rapport 	 

est bien compensée par l’augmentation de ,	ce qui semble confirmer la présence d’un excès 

d’anions dans la maille. La zone N est marquée par une chute brutale du rapport .  

Ces mesures ont donc confirmé la transition d’un régime oxydé vers un régime nitruré 
au-delà d’un rapport η de 0,7 et révélé une affinité chimique du nickel envers l’oxygène. 
De plus, il semble que la composition chimique du nitrure de nickel tende vers Ni4N. 
Pour synthétiser cette partie, nous avons représenté sur la Figure V.26 la composition 
chimique des couches déposées sous la forme d’un diagramme ternaire.  

 
Figure V.26 : Diagramme ternaire des films obtenus. 
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V.3.4. Morphologie de cross-section et de surface  

 La Figure V.27 présente les acquisitions MEB de la tranche des revêtements en 
fonction du rapport η. Dans cette étude, cinq échantillons ont été sélectionnés, lesquels sont 
issus des trois régimes précédemment évoqués. Les épaisseurs des revêtements sont 
comprises entre 300 et 400 nm, le substrat utilisé est à base de silicium. Comme on peut le 
constater, les revêtements déposés dans le régime oxydé et intermédiaire possèdent tous une 
morphologie colonnaire. Ce résultat est en accord avec l’analyse par DRX qui n’a révélée 
aucun changement de la structure. La morphologie du revêtement nitruré semble être 
composée d’un amas de grains de grande dimension (Figure V.27.(e)). Ce changement 
intervient avec l’apparition de la phase Ni3N (confirmé par DRX) et peut être induit par 
l’incorporation de l’azote.  

 

Figure V.27 : Images MEB de la tranche des films en fonction du rapport η. 

Malgré ces quelques différences, la topographie de surface de tous les revêtements se 
compose de têtes de colonnes formées d’agrégats de forme circulaire dont la rugosité 
moyenne est comprise entre 1,8 et 2,2 nm (Figure V.28).  

 

Figure V.28 : (a) Image 2D et (b) 3D de la surface de l’oxyde de nickel non dopé (η = 0,3). 
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V.3.5. Propriétés électriques 

L’analyse des propriétés électriques de l’extrême surface des revêtements a été réalisée 
à partir du microscope à force atomique en mode conducteur. L’épaisseur des revêtements est 
fixée à 300 nm et le substrat utilisé est à base de silicium.  

La Figure V.29 présente la caractéristique courant-tension de huit échantillons : quatre 
dans le régime oxydé (η = 0, 0,2, 0,3 et 0,4) ; trois dans le régime intermédiaire (η = 0,5, 0,6 
et 0,7) et un dans le régime nitruré (η = 0,9). Tous les échantillons à l’exception du 
revêtement nitruré (η = 0,9) possèdent une allure typique d’une diode Schottky soit 
l’équivalent d’un contact métal-semi-conducteur. Ces résultats sont en accord avec la 
structure de bande extraite pour l’ensemble de ces échantillons, leurs allures sont décrites plus 
en détail dans l’annexe D. Le comportement électrique du revêtement nitruré s’apparente à 
celui d’un contact métal-métal, la résistivité électrique mesurée pour ces revêtements est 
proche de 10-4 Ω cm.  

 

Figure V.29 : Caractéristiques I‐V local sur des échantillons avec une teneur en oxygène de : (a) η = 0, (b) η = 
0,2, (c) η = 0,3, (d) η = 0,4, (e) η = 0,5, (f) η = 0,6, (g) η = 0,7 et (h) X = 0,9, respectivement. 

Il est intéressant de noter que, pour des échantillons déposés dans le régime 
intermédiaire, l’intensité du courant collecté dans la région de tensions négatives croît en 
fonction du rapport η, (Figure V.29.(d),(e),(f) et (g)). Cette augmentation de la conductivité 
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peut être reliée à la formation de niveaux accepteurs (niveau N 2p) et donneurs en électrons 
(lacune d’oxygène) (pour plus de détails, se référer à l’Annexe D) et à la présence de liaisons 
Ni-N jugées plus conductrices.  

Afin de visualiser l’influence du dopage de l’azote sur la conductivité électrique du 
NiO, nous avons représenté le courant moyen collecté en fonction du rapport η. Ces valeurs 
de courant sont toutes obtenues pour une tension de 3 volts et constituent une moyenne de 50 
acquisitions. Dans le but de situer ces matériaux par rapport aux oxydes de nickel étudiés dans 
la première partie, nous avons introduit en complément deux valeurs : l’oxyde de nickel 
stœchiométrique (X = 0,96) et sur-stœchiométrique (X = 1,05). Les résultats sont présentés 
sur la Figure V.30 

 

Figure V.30 : Courant moyen collecté par le microscope à force atomique. 

On remarque que le courant collecté par la pointe diminue fortement pour un rapport  
compris entre	0 0,3. L’analyse de l’environnement chimique par XPS (Annexe C) et 
de la structure électronique (Annexe D) laissent suggérer que l’introduction d’une faible 
quantité en azote permettrait de former un oxyde de nickel stœchiométrique avec néanmoins 
une séparation plus importante entre la bande de valence et le niveau de Fermi (1,21 eV pour 

 = 0,3 contre 1,1 pour le NiO stoechiométrique (X = 0,96)). On constate que l’oxynitrure de 
nickel déposé avec un rapport η = 0,3 est de loin le matériau le plus isolant, le courant collecté 
est environ un ordre de grandeur plus faible que le NiO (X = 0,96) dont la valeur de résistivité 
macroscopique avait été évaluée à 107 Ω cm. Des comportements similaires ont été observés 
dans les travaux de thèse de D. Pech [86] sur l’oxyde de silicium élaboré par PACVD. 
L’insertion d’azote semble donc accroître la résistivité du NiO. 

Au delà, pour un rapport  compris entre 0,4 0,6, la conductivité croît de 
manière exponentielle. La substitution de l’oxygène par l’azote dans le régime intermédiaire 
semble améliorer la conductivité du revêtement et nous constatons une élévation progressive 
du courant collecté jusqu’à atteindre les limites de l’appareillage pour un rapport η = 0,7. Les 
mesures optiques (Annexe D) laisse suggérer que la substitution de l’oxygène par l’azote 
entraîne la création de niveaux d’énergie intermédiaires N 2p au-dessus de la bande de 
valence et de lacunes d’oxygène responsables de la création de niveaux donneurs en électrons 
placés en dessous de la bande de conduction. Par conséquent, l’introduction de niveaux 
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intermédiaires dans le gap de l’oxyde de nickel tend à augmenter la conductivité des 
revêtements. 

L’analyse des propriétés électriques a révélé que le contrôle du dopage en azote permet 
de moduler la résistivité électrique d’un oxyde de nickel. Un faible dopage en azote, 
typiquement dans le régime oxydé permet de diminuer le nombre de lacunes de nickel et 
de surcroît d’accroître la résistivité de ces revêtements. De l’autre, un dopage plus élevé 
en azote est capable de générer des défauts localisés dans le gap responsables de 
l’abaissement de la résistivité électriques des revêtements.  

V.3.6. Propriétés mécanique 

Dans cette partie nous allons regarder l’impact du dopage en azote sur la dureté du 
NiO. Toutes les mesures ont été réalisées avec une force constante de 0,05 HV, soit 
l’équivalent de 50 grammes. L’épaisseur des revêtements est de 2 µm et le substrat utilisé est 
de l’acier préalablement poli. Les valeurs de dureté sont présentées sur la Figure V.31. Deux 
tendances sont clairement observées : (1) le régime oxydé qui est caractérisé par une 
diminution de la dureté, la valeur minimale est atteinte pour un rapport de η = 0,3, avec une 
valeur proche de 350 HV ; (2) les régimes intermédiaire et nitruré qui sont caractérisés par 
une augmentation linéaire de la dureté. Cette augmentation peut être influencée par 
l’augmentation du nombre de liaisons N-Ni. Pour confirmer cette hypothèse, nous avons 
représenté ces valeurs en fonction de la contribution N-Ni calculée à partir de l’extraction des 
modèles des spectres expérimentaux N1s de ces échantillons (pour plus de détails, se référer à 
l’annexe C) (Figure V.31.(b)). On vérifie bien la relation de proportionnalité entre la dureté et 
la densité de liaisons N-Ni. 

 

Figure V.31 : Evolution de la dureté mécanique : (a) en fonction du rapport η et (b) contribution des liaisons 
chimique N‐Ni. 

V.3.7. Réactivité en surface vis-à-vis d’un milieu chloré 

L’étude sur l’oxyde de nickel nous avait révélé que l’utilisation de revêtements 
isolants pouvait être une alternative efficace pour réduire le transfert de charge dans les 
phénomènes de corrosion. La présente étude a révélé que l’introduction d’une très faible 
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quantité d’azote au sein des revêtements élaborés dans le régime oxydé permettait d’obtenir 
des matériaux encore plus isolants. On peut supposer que la réponse électrochimique de ces 
derniers soit meilleure.  

La réactivité de surface de ces revêtements vis-à-vis d’un milieu chloré a été analysée 
pour quatre échantillons à différente teneur en azote, respectivement η =0, 0,2, 0,6 et 1,0. La 
réponse des échantillons a été comparée à celle d’un substrat en acier nu (référence) et de 
l’oxyde de nickel stœchiométrique (X = 0,96). Dans cette partie, les revêtements sont élaborés 
sur une surface en verre d’ITO, avec une épaisseur de 2 µm. La Figure V.32.(a) présente la 
courbe de polarisation des échantillons analysés en milieu NaCl 30 g/L.  

 

Figure V.32 : (a) Courbe de polarisation et (b) évolution de Ecorr et icorr en fonction du rapport η. 

De manière attendue, on remarque un anoblissement de tous les revêtements à base 
oxyde en comparaison de la référence en acier. De plus, on remarque que l’échantillon η = 0,2 
possède le potentiel de corrosion le plus éloigné ainsi que la plus faible densité de courant de 
corrosion mesurée (Figure V.32.(b)). Ces analyses confirment de nouveau la relation qui relie 
la résistivité intrinsèque du revêtement et la densité du courant de corrosion et suggèrent que 
l’incorporation d’azote dans les revêtements d’oxyde de nickel permet de décroître la 
réactivité de ces matériaux dans le milieu considéré. Ces résultats vont dans le même sens que 
les observations faites par D. Pech [86] et M. Fenker et al [87] à partir de revêtement à base 
SiO2 et Nb2O3, respectivement.  

De l’autre, la réponse électrochimique du nitrure de nickel (η = 1) est cohérente avec 
son comportement conducteur, à savoir une faible valeur de potentiel de corrosion (Ecorr = -0,8 
V/ECS) et une vitesse de corrosion proche de celle du substrat en acier. Cette faible différence 
avec le substrat peut être un avantage, rappelons que dans le cas d’une corrosion galvanique, 
l’intensité de la pile électrochimique formée est égale à la différence de potentiel de corrosion 
entre ces deux matériaux. Par conséquent, dans le cas du nitrure de nickel et dans l’hypothèse 
d’un démarrage du phénomène de corrosion au sein du substrat en acier, la vitesse de 
corrosion sera très faible en comparaison de celle d’un couplage NiO-acier.  
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V.3.8. Conclusion partielle 

Cette partie a démontré que l’incorporation d’azote dans les revêtements d’oxyde de 
nickel permettait de moduler leurs propriétés intrinsèques. On retient qu’un faible dopage de 
cet élément va permettre d’accroître la résistivité électrique des oxydes de nickel mais ceci au 
détriment d’une faible tenue mécanique. L’emploi en anticorrosion de ces revêtements semble 
très prometteur car très peu réactif vis-à-vis d’un milieu chloré. A l’inverse, une teneur plus 
élevée en azote va conduire à la formation d’un nombre plus élevé de liaisons Ni-N dans la 
matrice de NiO, lequel possède une meilleure tenue mécanique mais en contrepartie une 
résistivité plus faible. De plus, l’incorporation de l’azote peut induire la formation de défauts 
localisés dans le gap (niveaux intermédiaires N 2p et lacunes d’oxygène) de l’oxyde de nickel 
entraînant un abaissement de la résistivité électrique.  

V.4. Conclusion générale 
 Dans ce chapitre, l’objectif a été d’étudier les propriétés intrinsèques de revêtements 

élaborés dans un premier temps dans un milieu Ar/O2 puis dans un deuxième temps dans un 
milieu conjugué Ar/O2:N2. 

Dans un milieu Ar/O2, il nous a été possible de déterminer avec précision la transition 
entre un régime élémentaire et celui complètement oxydé à partir de l’analyse des paramètres 
de la décharge (pression totale, tension de décharge et intensité des raies atomiques). Celle-ci 
intervient pour une pression partielle en oxygène égale à 17 %. Par la suite, nous avons 
sélectionné cinq points de fonctionnement qui correspondent aux cinq états différents du 
processus de pulvérisation. 

Les revêtements élaborés dans la zone I sont métalliques, pourvus d’une morphologie 
extrêmement dense et sont de très bons conducteurs électriques (ρ = 10-5 Ω cm). La réponse 
électrochimique de ces revêtements est définie comme plus noble que l’acier. Par conséquent, 
cette famille s’avère être un très bon candidat comme barrière à la corrosion. 

Les revêtements élaborés dans la zone II sont biphasés avec une matrice de NiO 
entourée par des grains métalliques. Ils sont caractérisés par une morphologie colonnaire et 
conservent un comportement conducteur (ρ = 10-4 Ω cm) probablement induit par une teneur 
en nickel suffisamment élevée pour passer le seuil de percolation.  

Au-delà, les revêtements élaborés dans les zones III, IV et V sont tous à base d’oxyde 
de nickel de type p dont la stœchiométrie et de surcroît la résistivité électrique évolue avec la 
pression partielle en oxygène. En outre, ils possèdent tous une morphologie colonnaire et 
exhibent un comportement antiferromagnétique.  

Les oxydes de nickel mis en forme dans la zone III sont les plus proches de la 
stœchiométrie et sont caractérisés par une faible absorbance de la lumière (80 % de 
transmission) et un comportement d’isolant électrique (ρ = 107 Ω cm). Cette dernière 
caractéristique les rend chimiquement inertes au milieu chloré. Par conséquent, ce matériau 
peut être un sérieux candidat comme barrière de corrosion en limitant l’auto-entretien de ce 
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phénomène. Les oxydes synthétisés dans les zones IV et V sont caractérisés par une sur-
stœchiométrie en oxygène et par une densité en porteurs de charge qui augmente en fonction 
de la pression partielle en oxygène. Ces défauts structuraux de type lacune de nickel vont 
introduire des niveaux discrets accepteurs en électrons entraînant un abaissement du niveau de 
Fermi vers la bande de valence, une diminution de la transparence du matériau et de la 
résistivité électrique (ρ compris entre 100 et 10 Ω cm). En comparaison avec les propriétés du 
NiO stœchiométrique, ces oxydes ne semblent pas très intéressants pour nos applications 
visées. Toutefois, le nombre important de porteurs de charges de type trous et les bonnes 
propriétés optiques de ces matériaux les rendent très attractifs pour des applications dans le 
domaine du photovoltaïque [8,9,88] et de l’électrochromisme [89,90]. 

 L’incorporation d’azote dans l’oxyde de nickel a permis d’une part, de diminuer de 
manière conséquente la densité de courant de corrosion par rapport à l’oxyde de nickel 
stœchiométrique et, d’autre part, d’améliorer les propriétés mécaniques du matériau. 
Malheureusement, ces deux comportements évoluent de façons antagonistes. Un faible 
dopage en azote permet d’accroître la résistivité d’un revêtement d’oxyde de nickel 
stœchiométrique d’un ordre de grandeur. De l’autre, un dopage plus élevé en azote a montré 
la présence d’un nombre de liaison N-Ni plus important dans le revêtement associé à un 
renforcement mécanique et à un abaissement de la résistivité électrique du matériau. Par 
conséquent, les paramètres de décharge nécessitent d’être optimisés afin de trouver un 
compromis judicieux. 
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VI.1. Introduction 
L’étude sur les oxydes et oxynitrures nous a permis de mettre en évidence l’influence 

positive de l’azote sur les propriétés mécaniques des revêtements à base de nickel. Le cahier 
des charges fixé pour ce projet prévoit l’élaboration de revêtements protecteurs à la corrosion 
avec de bonnes propriétés mécaniques. Or, les nitrures à base de métaux de transition ont été 
étudiés puis utilisés dans l’industrie principalement pour leurs propriétés mécaniques. C’est 
donc tout naturellement que nous avons décidé d’étudier les propriétés intrinsèques des 
nitrures à base de nickel. Cette étude est appuyée par la littérature qui démontre une meilleure 
résistance de cette famille de matériaux dans un milieu corrosif salin. La deuxième partie du 
présent chapitre portera sur l’analyse de l’influence du silicium sur les propriétés structurales, 
morphologiques et électrochimiques des revêtements à base de nickel.  

VI.2. Nitrure de Nickel (NixN) 

VI.2.1. Conditions expérimentales 

Tous les revêtements proposés dans cette étude ont été élaborés dans le réacteur 1 avec 
un procédé DC, les conditions expérimentales sont rappelées dans le Tableau VI-1. La cible 
utilisée est en nickel de diamètre 2 pouces et de pureté 99,99%. Le substrat a été mis au 
potentiel flottant et à une tension de polarisation de -100 V, aucun chauffage intentionnel n’a 
été appliqué durant la procédure de dépôt. Ce choix de -100 V s’est révélé être un bon 
compromis entre la vitesse de dépôt et la qualité morphologique des couches. Préalablement 
aux mesures, une procédure de nettoyage de la cible a été appliquée pendant une durée de 5 
minutes afin d’éliminer les possibles contaminants en surface. L’atmosphère de l’enceinte est 
composée d’argon (Ar) et d’azote (N2). Le débit de l’argon est fixé à 10 sccm et celui de 
l’azote évolue progressivement de 0 à 15 sccm.  

 
Puissance 
(Watts) 

Pression de 
travail (Pa) 

Distance inter-
électrode (cm) 

Conditions 100 0,67 4 
Tableau VI‐1 : Conditions expérimentales 

De la même manière que pour le mélange Ar/O2, le pourcentage d’azote introduit dans 
la décharge Ar/N2 est défini comme suit : 

%	
é 	

é 	 é 	
 

VI.2.2. Point de fonctionnement 

L’évolution de la tension de la cible en fonction de l’introduction du gaz réactif est 
présentée sur la Figure VI.1. On remarque une augmentation progressive de la tension de 
décharge (en valeur absolue) au moment où l’azote est introduit dans le réacteur. 
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Contrairement au mélange Ar/O2, les différents régimes de pulvérisation n’apparaissent pas 
de façon claire et évidente. Ce comportement trouve en partie son origine dans le débitmètre 
de masse utilisé pour ce gaz dont la sensibilité nous empêche de distribuer un débit avec un 
pas inférieur à 0,5 sccm. Cette quantité d’azote est suffisamment importante pour qu’une 
partie d’entre elle vienne réagir ou s’implanter à la surface de la cible. Or, la faible présence 
d’atome d’azote suffit à influencer la tension de décharge. Ce comportement a été confirmé 
par D. Depla et De Gryse sur une cible d’argent [1]. De plus, ce pas important nous empêche 
d’obtenir la courbe de pression totale. La deuxième cause provient d’une faible différence de 
rendement d’émission d’électrons secondaires (  entre le nickel et son nitrure. La troisième 
cause est une affinité chimique très faible entre le nickel et l’azote qui limite la formation 
d’un composé. 

 

Figure VI.1 :Evolution de la tension de décharge en fonction du pourcentage d’azote introduit. 

Pour tenter de mettre en évidence la transition métal-nitrure, nous avons analysé la 
variation relative des concentrations de nickel et d’azote par spectroscopie d’émission 
optique. Pour cela, nous avons sélectionné la raies Ni et N2, situées respectivement à 351,6 
nm et 337,1 nm. La Figure VI.2.(a) présente le résultat de ces mesures. De façon attendue, on 
observe une diminution et une augmentation respective du nickel et de l’azote. De plus, on 
peut remarquer que l’allure de la courbe de la raie de l’azote coïncide exactement avec celle 
de la tension de décharge. Il existe donc une relation de causalité entre ces deux paramètres. 
Ce comportement peut être induit par deux mécanismes : l’implantation d’ions N2

+ dans la 
cible et la formation d’un composé par chimisorption de l’azote moléculaire et atomique. Ces 
deux mécanismes entraineront une modification de l’état de surface de la cible en fonction du 
pourcentage d’azote. Ceci est confirmé par la variation de la raie du nickel, qui est un 
indicateur de la quantité d’atomes métalliques pulvérisés au niveau de la cible, lequel décroit 
progressivement. Cependant, il est intéressant de remarquer que son intensité n’est jamais 
égale à zéro. Ceci implique que la pulvérisation du nickel est présente même pour des 
pourcentages en azote très élevés ce qui laisse suggérer la présence d’un composé sur-
stœchiométrique en nickel à l’extrême surface de la cible. Malgré tout, il n’est pas possible de 
discerner précisément la transition entre le régime métallique et le régime nitruré. En se 
basant sur la méthode utilisée par I. Pana et al [2], nous avons représenté le taux de variation 
(dérivée) de l’intensité de ces deux raies en fonction du pourcentage en azote (Figure 
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VI.2.(b)). Cette figure contient des valeurs négatives et positives qui représentent 
respectivement la diminution et l’augmentation de l’intensité de la raie de l’azote moléculaire 
et du nickel. On distingue très clairement trois zones numérotées de I à III.  

 

Figure  VI.2 :  (a)  Variation  de  l’intensité  du  nickel  et  de  l’azote moléculaire,  et  (b)  taux  de  variation  de 
l’intensité de la raie du nickel et de l’azote en fonction du pourcentage d’azote introduit dans la décharge. 

La zone I (0 %	 22) est caractérisé par une modification importante de 
l’intensité de la raie du nickel et de l’azote moléculaire. Dans ces conditions, la quantité 
d’azote moléculaire dans le plasma ainsi que l’état de surface de la cible évoluent fortement. 
C’est pourquoi, la quantité d’atomes métalliques pulvérisés diminue et celle de l’azote 
moléculaire augmente. La présence d’une valeur maximale du taux de variation pour la raie 
du nickel et de l’azote, pour de faibles pourcentages d’azote, nous indique d’un changement 
brutal dans la composition du plasma. A la fin de la zone I (20% N2), le taux de variation de la 
raie de l’azote se stabilise à une valeur minimale suggérant la mise en place d’un ou plusieurs 
processus qui limitent sa progression, principalement la consommation du gaz réactif par les 
parois de l’enceinte, la surface du substrat, le système de pompage et la surface de la cible. Ce 
fait tend à suggérer que le régime de pulvérisation est toujours métallique.  

La zone II (22 %	 45) est caractérisée par des taux de variation similaires des 
intensités des raies du nickel et de l’azote. A cet instant, le régime a atteint un seuil qui lui 
permet de compenser la consommation d’azote, on le définit comme intermédiaire.  

La zone III (%	 45) est marquée par un taux de variation relativement constant 
des deux raies qui nous laisse suggérer que l’état de surface de la cible continue à évoluer 
chimiquement jusqu’à 60% d’azote, au delà la cible est complètement nitrurée.  

Pour confirmer cette transition entre le régime métallique et nitruré, nous avons 
comparé l’évolution de la vitesse de dépôt avec celle du taux de variation des raies optiques et 
de la tension de décharge (Figure VI.3). 
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Figure VI.3 : (a) taux de variation de l’intensité de la raie du nickel et de l’azote, (b) tension de décharge, et 
(c) vitesse de dépôt en fonction du pourcentage d’azote introduit dans le réacteur. 

On remarque le bon accord avec l’analyse du plasma. La vitesse de dépôt semble 
majoritairement influencée par la pulvérisation du nickel, elle-même influencée par le taux de 
couverture du composé nitruré à l’extrême surface de la cible.  

En conclusion, cette étude a permis de déterminer la quantité d’azote nécessaire pour 
passer d’un régime métallique à un régime nitruré. Celui-ci intervient pour un 
pourcentage en azote supérieure à 40 %. Le taux de recouvrement de l’extrême surface 
de la cible semble continuer à évoluer jusqu’à 60% d’azote introduit. 

VI.2.3. Composition chimique 

La composition chimique des couches élaborées avec un pourcentage d’azote compris 
entre 0 et 60% a été mesurée par XPS avant et après une étape de décapage ionique de la 
surface pendant un temps de 120 secondes et à une tension d’accélération de 0.5 kV. Le 
substrat est en silicium et l’épaisseur des revêtements est autour de 300 nm. Les variations de 
composition chimique sont présentées sur la Figure VI.4. 
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Figure  VI.4 :  Composition  chimique  des  dépôts  de NiN mesurée  par  XPS :  (a)  avant  et  (b)  après  érosion 
ionique en fonction du pourcentage d’azote introduit dans le réacteur. 

La surface des échantillons avant érosion (Figure VI.4.(a)) est caractérisée par la 
présence d’oxygène et de carbone dont la proportion est supérieure à celle de l’azote et du 
nickel. La concentration en oxygène et en nickel reste plus ou moins stable en fonction du 
pourcentage d’azote. En revanche, la concentration en azote tend à augmenter au détriment de 
la concentration en carbone.  

La surface après érosion (Figure VI.4.(b)) est constituée principalement de nickel dont 
la teneur est comprise entre 80 et 90 %. Les concentrations d’oxygène et de carbone 
diminuent fortement mais restent quand même égales à quelques pourcents prêt (3% pour 
l’oxygène et 4 % pour le carbone). Ce résultat démontre l’incapacité de l’érosion ionique à 
éliminer complètement ces contaminants. Conformément à l’analyse par émission optique, 
l’introduction de l’azote dans le réacteur tend à diminuer la teneur en nickel dans les couches. 
Au-delà de 40 % de N2, la teneur en azote dans les films est environ de 20 %, ce qui 
correspond à un composé nitruré sur-stœchiométrique en nickel de formulation Ni4N.  

Dans un second temps, nous avons mesuré la composition chimique en volume de ces 
mêmes revêtements par EDX. La tension d’accélération a été fixée à 5 kV. Ces évolutions 
sont présentées sur la Figure VI.5.  

 

Figure VI.5 : Composition chimique des dépôts de NiN mesurée par EDX en fonction du pourcentage d’azote 
introduit dans le réacteur. 
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On observe une tendance analogue à celle observée par XPS après érosion. Toutefois, 
on remarque que les valeurs de concentration atomique de l’azote obtenues avec cette 
technique d’analyse sont bien supérieures à celles mesurées par XPS. En effet, pour un 
pourcentage de 50 % de gaz réactif, le taux d’azote mesuré est de 16 % par XPS et 28 % par 
EDX.  

La comparaison entre les rapports N/Ni déterminés à partir de ces deux techniques 
d’analyse (Figure VI.6.(a)) a révélé une importante dispersion entre ces deux résultats quel 
que soit le pourcentage d’azote.  

 

Figure VI.6 : (a) Comparaison du rapport taux d’azote sur le taux de nickel mesuré par XPS et par EDX et (b) 
densité des dépôts en fonction du pourcentage introduit dans le réacteur (  et   repris de [3]). 

On remarque que les rapports N/Ni sont très supérieur en EDX en comparaison de 
ceux obtenu par XPS. Ce dernier révèle la présence d’un composé Ni4N pour des 
pourcentages en azote supérieurs à 50 %. A l’inverse, l’EDX obtient cette même composition 
pour un pourcentage proche de 20% et tend vers un composé dont la stœchiométrie va bien 
au-delà du Ni3N. La question est de savoir si cette différence est induite soit par une sous-
estimation en XPS ou au contraire par une surestimation en EDX de la concentration 
atomique de l’azote dans les couches. Nous pensons que ces deux causes sont présentes dans 
notre étude. Il est vrai que l’EDX possède une faible sensibilité vis-à-vis des éléments légers 
comme l’azote et de l’autre l’érosion par XPS est susceptible de provoquer la pulvérisation 
préférentielle de l’azote dont la densité est plus faible que le nickel. Par conséquent, on 
suggère que la valeur qui se rapproche le plus de la réalité est une moyenne des mesures par 
XPS et EDX. Cette courbe est représentée sur la Figure VI.6.(a) par un trait plein violet. Elle 
nous révèle la présence d’un composé Ni3N pour un pourcentage d’azote au-delà de 42 %, ce 
qui est en accord avec nos mesures de densité obtenues par gravimétrie (Figure VI.6.(b)).  

Cette partie confirme que la nitruration est très progressive et que l’azote se lie 
difficilement avec le nickel. Il semble impossible d’obtenir des composés NiN 
stœchiométriques. Le dosage de l’azote peut être obtenu en faisant la moyenne entre les 
mesures XPS et EDX. Le Ni4N apparaît à partir de 20% d’azote et le Ni3N à partir de 
42%. 
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VI.2.4. Propriétés structurales 

L’analyse DRX de six échantillons élaborés avec différents pourcentages d’azote est 
présentée sur la Figure VI.7. Chaque zone (I, II et III) est représentée par deux échantillons. 
Le substrat utilisé est un verre classique.  

 

Figure VI.7 : (a) Diagrammes DRX des dépôts de NiN, (b) évolution du paramètre de maille et de la taille des 
cristallites selon  la direction (200), et (c) évolution des contraintes résiduelles mesurés par  la méthode des 
rayons de courbures en fonction du pourcentage d’azote introduit. 

Pour une couche métallique, une phase cristalline de nickel possédant une maille 
cubique à faces centrées est observée. Elle contient deux pics à des valeurs 2θ de 44, 5 et 51,9 
° et est texturée selon l’orientation (111) (JCPDS 04-0850). L’ajout de 9 % d’azote entraîne 
d’une part un décalage important vers des angles plus faibles et d’autre part un élargissement 
des pics de diffraction. Dans un même temps, on remarque que la couche est fortement 
texturée selon (200), l’intensité du pic est environ dix fois supérieure à celle d’une couche 
métallique. Néanmoins, il subsiste encore une orientation cristalline de nickel (111) mais de 
très faible intensité (Figure VI.7). L’ajout d’un pourcentage plus élevé d’azote (13 et 17 %) 
marque la disparition du Ni (111) (Figure VI.7.(a)) et accentue le décalage ainsi que 
l’élargissement du pic de diffraction (Figure VI.7.(b)). Ce dernier est un indicateur de la 
diminution de la taille des cristallites et de la présence de microdéformation dans la maille 
cristalline avec la teneur en azote (Figure VI.7.(b)). Des mesures supplémentaires par figures 
de pôle et « rocking curve » (non présentées ici), réalisées par Dr B. Girault de l’Institut de 
Recherche en Génie Civil et Mécanique (GeM) de Saint-Nazaire ont révélé que bien que se 
rapprochant des positions angulaires du Ni4N, aucune de ces couches ne présente une 
structure Ni4N mais plutôt une structure déformée du nickel pur cubique. L’azote semble se 
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placer dans les sites interstitiels et induire une expansion de la maille du nickel (Figure 
VI.7.(b)). Ce comportement est en accord avec la littérature [4–7]. Ce décalage peut aussi 
provenir d’une augmentation des contraintes résiduelles. Pour le confirmer, nous avons 
mesuré les contraintes résiduelles de ces couches à partir de la méthode du rayon de courbure. 
Les résultats sont présentés sur la Figure VI.7.(c).  

On remarque que pour un pourcentage d’azote inférieur à 10 %, les contraintes 
mesurées sont tout d’abord en tension puis au-delà évoluent en compression. L’ajout d’un 
pourcentage en azote plus élevé tend à augmenter les valeurs de contraintes. Cette 
augmentation est majoritairement reliée à la teneur en azote, toutes les couches ayant une 
épaisseur de 300 nm. D’une manière générale, les couches sont très peu contraintes, les 
valeurs ne dépassant pas 0,2 GPa. 

Pour les couches déposées avec des pourcentages de 29 et 43 %, le pic (200) est 
caractérisé par la présence d’une asymétrie vers les petits angles qui augmente avec  la teneur 
en azote. A partir de la fiche standard du Ni4N (PCPDS : 36-1300), on suggère qu’il s’agit 
d’un développement d’une seconde phase de Ni4N en complément de la structure nickel 
déformée. Cette nouvelle phase serait aussi orientée préférentiellement dans la direction 
(200). L’obtention de ce composé nitruré Ni4N, déjà évoqué par l’analyse en composition, est 
confirmé avec l’évaluation du paramètre de maille a (Figure VI.7.(b)). Au-delà de 25 % 
d’azote introduit, le paramètre de maille calculé à partir du pic (200) nous révèle d’une valeur 
égale voire supérieure à celle de la fiche standard de Ni4N.  

 

Figure VI.8 : Diagrammes de DRX avec une échelle  logarithmique de  trois dépôts de NiN élaborés avec un 
pourcentage d’azote de 9, 13 et 17 %. 

Pour des pourcentages d’azote supérieurs à 50 %, trois pics supplémentaires sont 
observés à des valeurs 2θ de 44,57°, 41,74 ° et 39,22° et correspondent respectivement aux 
orientations (111), (002) et (110) de la structure hexagonale du Ni3N (JCPDS 10-0280). Dans 
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ces conditions, la couche est texturée selon l’orientation (002). Le composé Ni3N possède 
comme paramètre de maille : a = 4,743 Å et c = 4,433 Å. Ces valeurs sont supérieures aux 
valeurs standard : a = 4,621 Å et c = 4,304 Å (JCPDS 10-0280) et à celles de la littérature : a 
= 4,622 Å et c = 4,305 Å [8] a = 4,628 Å et c = 4,309 Å [9]. Ces différences peuvent provenir 
d’une transformation incomplète du nickel cubique au nitrure de nickel Ni3N. Le pic (111) 
semble présenter une asymétrie vers des valeurs 2θ élevées correspondant soit à une 
contribution supplémentaire d’une phase Ni (111) (JCPDS : 04-0850), soit à une phase Ni2N 
(110) [4,6]. L’augmentation d’un pourcentage en azote supplémentaire ne permet pas 
d’obtenir du Ni3N pur. 

La Figure VI.9 présente les diagrammes de DRX de couches nitrurées élaborées avec 
une tension de polarisation de -100V et un pourcentage en azote compris entre 0 et 60 %. Ces 
diagrammes sont obtenus à partir de revêtements déposés sur un substrat de silicium (100) et 
présentant une épaisseur de 1 µm. De manière générale, on constate une évolution similaire à 
ceux déposés au potentiel flottant, à savoir la transition d’une phase nickel pur, puis nickel 
déformé + Ni4N jusqu’à un mélange de phases nitrurées (Ni3N + Ni4N) et métallique en 
fonction du pourcentage d’azote. Néanmoins, on observe quelques différences : (1) apparition 
de la phase Ni4N et d’un composé nitruré Ni3N accompagné, selon toutes vraisemblances, de 
Ni2N (pic à un 2θ de 50.10° indexé par un ?) à des pourcentages en azote supérieurs à 33 % ; 
(2) contribution quasi identique de la phase nickel déformée et nitrurée Ni3N pour des 
revêtements élaborés avec un pourcentage en azote supérieur à 50 % ; (3) orientation 
préférentielle du composé Ni3N selon (111), conformément à la fiche standard JCPDS : 10-
0280.  

 

Figure VI.9 : Diagrammes DRX pour des dépôts NiN élaborés avec une tension appliquée au substrat de ‐100V 
en fonction du pourcentage d’azote introduit dans le réacteur. 
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Le retard dans l’apparition de la phase Ni4N ainsi que la présence d’une forte 
contribution métallique, quelle que soit la teneur en azote, semble lié à la polarisation qui 
provoque une pulvérisation sélective de l’azote au moment de la croissance de la couche, 
comme suggéré par M. Kawamura et al [6].  

Ces mesures nous ont permis de mettre en évidence une déformation de la maille du 
nickel en fonction du pourcentage d’azote et de l’apparition de composés multiphasés 
Ni4N, Ni3N et Ni2N au-delà de 20 % de N2. L’emploi d’une tension de polarisation 
entraîne un retard dans la formation des composés nitrurés induit par une pulvérisation 
sélective de l’azote. 

VI.2.5. Environnement chimique 

L’influence de l’azote sur l’environnement chimique de la surface d’un revêtement 
élaboré au flottant a été analysée par XPS. Nous avons mené une étude sur l’influence du 
décapage ionique avant analyse et nous sommes arrivés à la conclusion qu’une tension 
d’accélération de 0,5 kV et un temps de décapage de 120 secondes étaient les conditions 
optimales. 

La Figure VI.10 présente le spectre de zone du nickel Ni 2p pour cinq échantillons 
élaborés avec une gamme de pourcentage en azote comprise entre 0 et 60 %.  

 

Figure VI.10 : Evolution du spectre de zone du Ni2p en fonction du pourcentage d’azote introduit. 

Etonnement, on constate que l’environnement du nickel est indépendant de la teneur 
en azote. En effet, tous les spectres sont caractérisés par la présence des pics caractéristiques 
du nickel élémentaire Ni0 et par une absence d’un décalage de la composante principale du 
spectre. Il est fort probable que ce comportement soit associé d’une part à la pulvérisation 
préférentielle de l’azote et d’autre part au fait qu’on soit en présence de composés sur-
stœchiométriques en nickel dont l’environnement Ni-Ni masque la présence de liaison Ni-N. 
Ces dernières étant de nature ionique, elles sont donc plus faciles à rompre. Afin d’analyser 
l’évolution de la liaison Ni-N, nous avons tenté de modéliser les spectres expérimentaux de 
l’azote N 1s à partir des six composantes introduites dans le chapitre précédent.  
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 La Figure VI.11.(a) présente un exemple de spectre expérimental N1s ainsi que son 
modèle associé pour un échantillon nitruré élaboré avec un pourcentage de 60 % d’azote. 
Contrairement à l’oxygène, modéliser le spectre de l’azote s’est révélé plus complexe. En 
effet, le modèle comporte six composantes. La première composante, notée Na et située à 
396,2 eV, est attribuée à la substitution de l’oxygène par l’azote et correspond à la liaison Ni-
N-O [10–14]. La deuxième composante, Nb et situé à 397,6 eV, est attribuée à la liaison 
chimique N-Ni [10,15]. La seconde partie du spectre, entre 398 et 403 eV est sujet à de 
nombreuses hypothèses. La composante Nc, située à 399 eV, est usuellement attribuée à la 
liaison N-C [10,11,16]. L’origine du point de divergence concerne la composante ND situé à 
400 eV. Pour certains, il s’agit simplement de la réponse de l’azote chimisorbé en surface 
[11,12,17–22], alors que pour d’autres ce pic est relatif à une composante de l’azote 
interstitiel [10,16,23–25]. La composante Ne, situé entre 401-402 eV est usuellement attribuée 
à la liaison N-O [11,16]. Concernant la dernière composante Nf, situé à 403,2 eV, aucune 
étude ne fait référence à ce pic, nous supposons qu’il est attribué à des liaisons avec des 
espèces de pollution (N-H, NH2, NH3,…). En appliquant cette décomposition sur tous les 
spectres (pour plus de détails sur les paramètres de modélisation, se référer à l’Annexe E), il 
nous est possible de visualiser l’évolution des composantes attribuées aux liaisons chimiques 
Ni-N et Ni-N-O en fonction du pourcentage en azote introduit (Figure VI.11.(b)). Ces deux 
composantes augmentent notablement entre 0 et 20 % d’azote puis se stabilisent jusqu’à 42 % 
d’azote. Cette stabilisation peut s’expliquer par l’insertion de l’azote dans les sites interstitiels 
de la maille cristalline du nickel. Au-delà de 42 %, la composante attribuée à la liaison Ni-N 
possède une évolution linéaire en fonction du taux d’azote dans les couches. 

 

Figure VI.11 : (a) Spectre de zone expérimentale et modélisé du N 1s pour un échantillon de nitruré élaboré 
avec un pourcentage de 60 % et  (b) évolution des composantes attribuées aux  liaisons Ni‐N et Ni‐N‐O en 
fonction du pourcentage d’azote introduit. 

A l’inverse, la teneur en liaison Ni-N-O diminue avec l’augmentation du taux d’azote. 
Ce résultat démontre d’une part que dans ces conditions l’azote à tendance à se lier 
préférentiellement au nickel et d’autre part que le système Ni-N possède une concentration 
seuil nécessaire pour pouvoir former ses composés nitrurés Ni4N, Ni3N et Ni2N, laquelle est 
autour de 42 %. Ce point est en accord avec les conclusions de l’analyse par DRX. 
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VI.2.6. Morphologie de cross section et de surface 

Nous avons analysé la morphologie de nos revêtements en fonction du pourcentage 
d’azote et selon deux conditions, au potentiel flottant et avec une tension de polarisation de -
100 volts. La Figure VI.12 présente des clichés MEB de la tranche des revêtements élaborés 
au potentiel flottant. Les épaisseurs des revêtements observées sont comprises entre 300 et 
400 nm.  

 

Figure  VI.12 :  Images  MEB  de  la  tranche  de  dépôts  NiN  élaboré  au  potentiel  flottant  en  fonction  du 
pourcentage d’azote introduit. 

On peut constater une évolution de la morphologie en fonction de la teneur en azote. 
Pour une teneur comprise entre 0 et 20%, la morphologie est très dense et dépourvue de 
colonnes (Figure VI.12.(a) et (b)). Au-delà de 20 %, la morphologie évolue vers une 
microstructure colonnaire avec des colonnes très fines dont l’ensemble forme une structure 
compacte (Figure VI.12.(c), (d) et (e)). La morphologie de surface de ces revêtements a été 
analysée par AFM en mode Tapping (Nanowizard II JPK) (Figure VI.13).  

 

Figure VI.13 : Images AFM 2D et 3D de la surface des trois échantillons avec un pourcentage en azote : (a) % 
N2 = 0, (b) % N2 = 20 et (c) % N2 = 60. 
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On constate que la surface de tous les échantillons présente des hauts de colonnes 
formés d’agrégats de grains de formes circulaires avec une valeur de rugosité très faible, 
comprise entre 0,4 nm et 2,4 nm. Celle-ci ne semble pas être affectée par la teneur en azote 
pour des pourcentages compris entre 0 et 20 % (Figure VI.14).  

 

Figure VI.14 : Evolution de la rugosité moyenne en fonction du pourcentage d’azote introduit.  

 On distingue très clairement deux régimes de croissance de grains. Le premier régime 
(I), entre 0 et 33 % d’azote, est caractérisé par une rugosité autour de 0,5 nm. La présence 
d’azote dans le revêtement ne semble pas modifier sa microstructure. Ce résultat confirme les 
analyses DRX et XPS. A l’inverse, le deuxième régime (II), est défini par une augmentation 
linéaire de la rugosité en fonction de la teneur en azote. Cette augmentation intervient dans 
des conditions propices à l’apparition des phases Ni4N et Ni3N et de la structure colonnaire. 
Ce résultat en lien avec l’analyse DRX confirme que l’apparition de composés nitrurés tend à 
modifier la microstructure des couches minces.  

 L’influence sur la morphologie de revêtements d’une tension de polarisation de -100 
volts appliquée au porte substrat est présentée sur la Figure VI.15. Quelle que soit la teneur en 
azote, on confirme que l’utilisation d’une tension de polarisation tend à densifier les couches 
minces. Ce dernier point est donc un excellent résultat pour les applications visées. 

 

Figure VI.15 : Images MEB de la tranche de dépôts NiN élaboré avec une tension appliquée au substrat de ‐
100V en fonction du pourcentage d’azote introduit. 
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Ainsi, cette étude a permis d’analyser la morphologie de revêtement à base de nickel en 
fonction de la teneur en azote et d’une tension appliquée au substrat. Le revêtement 
métallique possède une morphologie dépourvue de colonne. Au-delà d’une certaine 
teneur en azote, la morphologie tend à devenir colonnaire. Néanmoins, les couches 
synthétisées restent relativement denses et compactes, en comparaison des revêtements 
élaborés dans le mélange Ar/O2. Finalement, l’application d’une tension de polarisation 
densifie les couches minces.  

VI.2.7. Propriétés électriques 

L’analyse des propriétés électriques des revêtements nitrurés a été réalisée à partir de 
mesures quatre pointes à température ambiante sur des échantillons élaborés au potentiel 
flottant. Le substrat utilisé est du silicium (100) et l’épaisseur est fixée à 300 nm. La Figure 
VI.16 présente l’évolution de la résistivité en fonction du pourcentage d’azote.  

 

Figure VI.16 : Evolution de la résistivité en fonction du pourcentage d’azote introduit. 

D’après ces mesures, on peut identifier deux régimes de comportements électriques. 
Le premier, entre 0 et 30 % d’azote, est caractérisé par une augmentation brutale de la 
résistivité en fonction de la teneur en azote. Cette augmentation semble être liée à une 
diminution de la taille des cristallites ainsi que la présence de défauts ponctuels tels que des 
atomes d’azote en positions interstitielles. Le deuxième régime démarre au-delà de 30 % 
d’azote et est marqué  par une stabilisation de la valeur de la résistivité autour de 100 µΩ cm. 
Ce maintien semble être corrélé avec la transition entre une couche mince possédant une 
structure nickel déformée vers une structure composée d’un mélange de phases nitrurées 
Ni4N, Ni3N et Ni2N. Ce comportement électrique est en accord avec celui observé par 
différents auteurs N. Popovic et al [26], N. Kawamura et al [6] et D. Vempaire et al [5]. 
Néanmoins, la valeur de résistivité mesurée dans le cas d’une couche de Ni3N par ses auteurs 
est plus faible que celle obtenue dans notre étude. M. Kawamura et al [6] et D. Vempaire et al 
[5] ont relevé respectivement une valeur de 45 µΩ cm et 80 µΩ cm.  

VI.2.8. Propriétés mécaniques 

Nous avons mesuré la dureté mécanique de revêtements denses élaborés avec une 
tension de polarisation de – 100V. Ces couches ont été déposées sur un substrat d’acier 
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préalablement poli. L’épaisseur des revêtements est autour de 2 µm et la force appliquée est 
de 0,05 HV (50 mg). Les valeurs de dureté sont présentées sur la Figure VI.17.  

 

Figure VI.17 : Evolution de la dureté en fonction du pourcentage d’azote introduit. 

On peut constater une augmentation quasi-linéaire de la dureté en fonction de la teneur 
en azote. Pour environ 60 % d’azote, la dureté mesurée est 3 fois supérieure à celle d’une 
couche de nickel pure et 4 fois supérieure à celle du substrat utilisé. Cette augmentation 
semble être reliée à l’évolution microstructurale de ces couches. Cependant, la dureté mesurée 
reste très faible comparée aux principaux nitrures de métaux de transition. En effet, la plus 
forte valeur de dureté est mesurée à 800 HV soit environ 8 GPa (en considérant 1 HV = 10-2 

GPa), ce qui est très inférieur aux valeurs obtenues avec le TiN (23 GPa) [27,28], le NbN (42 
GPa) [29], le WN (40 GPa) [30], le HfN (35 GPa) [31] et le CrN (29 GPa) [32–34].  

Cette importante différence peut provenir de deux causes : (1) l’absence de liaisons 
covalentes M-N, jugées plus dures que des liaisons métalliques et ioniques et (2) l’absence de 
contraintes résiduelles élevées (supérieures au GPa).  

L’analyse a donc montré que les revêtements à base nickel ne sont pas de bons candidats 
pour des applications dans le domaine de la protection d’outillage mais à toutefois validé 
le renforcement des propriétés mécaniques à partir de la teneur en azote.  

VI.2.9. Réactivité en surface vis-à-vis d’un milieu chloré 

Dans cette dernière partie, nous avons étudié la réponse électrochimique des 
revêtements nitrurés en milieu salin en fonction de la teneur en azote. Pour cela, nous avons 
sélectionné cinq échantillons élaborés dans les mêmes conditions que pour l’analyse de la 
dureté mécanique. Néanmoins, le substrat utilisé pour ces mesures est un substrat de verre 
recouvert d’une fine couche d’ITO. La Figure VI.18 présente les courbes de polarisation de 
ces échantillons ainsi que celui de l’acier de référence. Tous les revêtements présentent un 
potentiel de corrosion plus noble que celui de l’acier. De plus, pour un pourcentage en azote 
inférieur ou égal à 20 %, l’incorporation d’azote entraîne un anoblissement du potentiel de 
corrosion des revêtements. Ce résultat est en accord avec les résultats de la littérature (études 
proposées par J. Creus et al [35], H.A. Jehn et al [36] et A. Perez [37]. L’ajout d’azote 
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augmente le domaine de passivation du revêtement. Au-delà, le potentiel de corrosion se 
décale vers des valeurs plus négatives. 

 

Figure VI.18 : Courbes de polarisation des revêtements NiN en milieu salin. 

Ensuite, nous avons extrait de ces courbes, deux paramètres électrochimiques : le 
potentiel (Ecor) et la densité de courant (icorr) de corrosion dont les valeurs sont regroupées sur 
la Figure VI.19.(a) et (b), respectivement.  

 

Figure VI.19 : Evolution du : (a) potentiel de corrosion (Ecorr) et (b) du courant de corrosion (icorr) en fonction 
du pourcentage d’azote introduit. 

De manière générale, on constate une augmentation de la densité de courant de 
corrosion et une diminution du potentiel de corrosion avec le pourcentage d’azote. Ce 
comportement électrochimique peut être relié à un changement d’état de surface et plus 
particulièrement à l’influence de la rugosité de surface (Figure VI.19.(b)). En effet, R. Walter 
et al [38] ont constaté à partir de mesures électrochimiques et de topographie de surface par 
AFM que la rugosité jouait un rôle déterminant dans la résistance à la corrosion d’alliages à 
base de magnésium. L’auteur a relevé une augmentation de la vitesse de corrosion avec 
l’augmentation de la rugosité. Ce résultat va dans le même sens que les observations faites par 
W. Li et al sur des surfaces de cuivre [39] qui ont démontré que ce comportement était 
provoqué par une diminution du travail de sortie des électrons en fonction de la rugosité de 
surface. Or, les phénomènes électrochimiques sont basés essentiellement sur des transferts de 
charges entre la surface du revêtement et l’électrolyte. Par conséquent, la diminution du 
travail de sortie provoquera une libération plus importante des électrons à travers l’électrolyte, 
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entrainant une diminution du potentiel de corrosion et une augmentation et de la densité de 
courant de corrosion. Ce raisonnement est en accord avec nos résultats (Figure VI.19.(b)). 

Nous avons montré que tous les échantillons présentent un caractère noble comparé à 
l’acier et que le courant de corrosion est stable entre 0 et 30 % d’azote puis augmente 
linéairement pour des pourcentages supérieurs. Cette augmentation a été attribuée à un 
changement du travail de sortie de nos matériaux. 

VI.2.10. Conclusion partielle 

 Dans cette partie, l’influence du débit d’azote sur les propriétés structurales, 
électriques et morphologiques a été étudiée. L’introduction progressive de l’azote permet de 
passer d’une structure métallique à une structure nickel déformée (%	 5 	 vers des 
composés multiphasé de nitrure de nickel (Ni4N, Ni3N et Ni2N) (%	 20 .Ces derniers 
entraînent un renforcement des propriétés mécaniques du revêtement mais possèdent en 
contrepartie une morphologie colonnaire et compacte. De plus, la réponse électrochimique de 
ces composés nitrurés a révélé une réactivité plus élevée vis-à-vis du milieu salin qui semble 
être reliée à une diminution de leurs travaux de sortie. Néanmoins, tous les revêtements 
étudiés dans cette partie ont un comportement électrochimique plus noble que l’acier. 

VI.3. Nanocomposite Ni1-xSixN 
 D’après l’étude bibliographique, l’insertion d’un élément métalloïde dans les 

revêtements nitrurés peut selon sa concentration atomique entraîner une modification radicale 
de la microstructure tout en conservant la bonne tenue mécanique. C’est pourquoi, dans cette 
partie, nous allons étudier l’impact du silicium sur les propriétés intrinsèques (structurales, 
morphologiques, électriques, chimiques) d’un revêtement à base de nickel élaboré dans un 
mélange Ar/N2. Pour cela, deux cibles frittées à base de nickel et contenant 5 et 15 % de 
silicium atomique ont été utilisées. Le choix de ces concentrations est justifié par la littérature 
qui indique que l’optimum des propriétés intrinsèques se trouve entre ces deux valeurs.  

VI.3.1. Conditions expérimentales de l’étude 

Tous les revêtements proposés dans cette étude ont été élaborés dans le réacteur 1 avec 
un procédé DC, les conditions de décharge sont rappelées dans le Tableau VI-2. Dans le but 
d’obtenir des couches aussi denses que possible, une tension de – 100 Volts a été appliquée au 
niveau du porte substrat et le pourcentage d’azote introduit dans le réacteur est compris entre 
0 et 60 %. Le temps de dépôt a été fixé à 10 minutes et le substrat utilisé est du silicium (100). 

 
Puissance 
(Watts) 

Pression de 
travail (Pa) 

Distance inter-
électrode (cm) 

Conditions 100 0,67 4 
Tableau VI‐2: Conditions expérimentales. 
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Contrairement aux études précédentes, nous n’avons pas souhaité étudier le plasma par 
émission optique car il nous a semblé plus judicieux de repartir dans les mêmes conditions de 
décharges réactives que celles utilisées lors de l’étude du NiN.  

VI.3.2. Composition chimique 

La composition chimique des couches minces (0 	 60	%  a été évaluée par 
EDX. L’épaisseur des films est autour de 1 µm et la tension d’accélération a été fixée à 5 kV. 
Les évolutions sont présentées respectivement sur la Figure VI.20.(a) et (b). A noter qu’il n’a 
pas été possible de mesurer la composition par XPS, à cause d’une importante pulvérisation 
sélective de l’azote et du silicium.  

 

Figure VI.20: Composition chimique par EDX de revêtements élaborés avec une cible fritée contenant : (a) 5% 
et (b) 15% atomique de silicium en fonction du pourcentage d’azote introduit dans la décharge.   

Quelle que soit la composition de la cible, l’augmentation du pourcentage d’azote 
entraîne une diminution du taux de nickel inséré dans la couche. Pour une cible contenant 5 % 
de silicium, les couches minces présentent un taux de nickel variant entre 95 et 70 % pour un 
pourcentage d’azote de 0 à 60%. De l’autre, pour une cible contenant 15 % de silicium, les 
couches minces possèdent un taux de nickel variant de 85 à 65 % pour un pourcentage d’azote 
de 0 à 60 %. De même, on constate une diminution du taux de silicium, lequel démarre à 14,3 
% pour terminer à 12 %. On peut noter que ces comportements sont très semblables à ceux 
observés pour les couches de NiN et sont donc assimilés à la nitruration partielle de l’extrême 
surface de la cible. Il est important de souligner l’écart très faible entre la concentration en 
silicium dans les cibles (pointillés rouge) et au sein des couches. 

On retrouve le taux de silicium des cibles dans les couches déposées quel que soit le 
pourcentage d’azote. L’évolution des concentrations en nickel et azote est identique à 
celle observée dans le cas du NiN. 

VI.3.3. Morphologie de cross-section et de surface 

VI.3.3.1. Revêtements avec 5 % de silicium 

La Figure VI.21 représente les coupes transverses des échantillons élaborés avec une 
cible frittée contenant 5 % de silicium atomique et avec différents pourcentages d’azote. Les 
épaisseurs des revêtements observés diffèrent peu, entre 1,3 et 1,5 µm.  
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Figure VI.21 : Images MEB de la tranche de dépôts de NiN avec 5 % de silicium en fonction du pourcentage 
d’azote introduit. 

 De manière analogue à une cible de nickel pur, l’ajout d’azote modifie grandement la 
morphologie des films. On peut remarquer que jusqu’à un pourcentage en azote de 33%, la 
morphologie des revêtements est dense, compacte et dépourvue de colonnes. Au-delà, la 
morphologie évolue vers une structure colonnaire très dense. L’introduction d’une faible 
concentration atomique en silicium tend à densifier la morphologie des revêtements. Si l’on 
compare ces résultats avec ceux de l’étude sur le NiN, on peut remarquer que le changement 
de structure s’opère avec un pourcentage en azote plus élevé, supérieur à 33 %. Il est donc 
probable que le silicium capte une partie de l’azote et ralentisse la formation des composés 
nitrurés.  

La Figure VI.22 présente des images 2D et 3D de la morphologie de surface de trois 
échantillons élaborés avec un pourcentage en azote de 0, 20 et 60 %.  

 

Figure VI.22 :  Images AFM 2D et 3D de  la  surface des  trois échantillons élaborés avec un pourcentage en 
azote : (a) % N2 = 0, (b) % N2 = 20 et (c) % N2 = 60. 

% N2 = 0(a) (b) (c)% N2 = 20 % N2 = 60
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La surface de tous les échantillons est formée d’un agrégat de grains de forme 
circulaire dont la valeur de rugosité moyenne est dépendante de la teneur en azote. En effet, 
on remarque que l’ajout d’azote tend à augmenter progressivement la taille des grains en 
surface. Cette dernière varie de 0,9 à 2,7 nm, de manière analogue au NiN. 

VI.3.3.2. Revêtements avec 15 % de silicium 

La Figure VI.23 présente les coupes transverses des échantillons élaborés avec une 
cible frittée de 15 % de silicium. Les épaisseurs des revêtements observées diffèrent peu, 
entre 1,3 et 1,5 µm. Comme attendu, l’échantillon dépourvu d’azote présente une structure 
dense et compacte. A 20 % et 33 % d’azote, on peut noter la présence d’une structure 
granulaire aux premiers instants de la croissance du revêtement. 

 

Figure VI.23 : Images MEB de la tranche de dépôts de NiN avec 15 % de silicium en fonction du pourcentage 
d’azote introduit. 

Au-delà, la morphologie des films évolue vers une structure composée de grains de 
très petite dimension (limite de l’appareillage), fortement compactés et remarquablement 
dense. Ce type de morphologie a déjà été observé dans la littérature [40–44] et est 
généralement assigné à des revêtements nanocomposites MeN/a-SiNx (Me = Ti, Al, Cr, …) 
où les grains de taille nanométrique et de nature métallique sont séparés les uns des autres par 
une matrice amorphe de SiNx. Cette importante densité est obtenue par l’absence de joints de 
grains remplacés par la matrice amorphe. La topographie de surface en deux et trois 
dimensions de ces revêtements est présentée sur la Figure VI.24.  
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Figure VI.24 :  Images AFM 2D et 3D de  la  surface des  trois échantillons élaborés avec un pourcentage en 
azote : (a) % N2 = 0, (b) % N2 = 20 et (c) % N2 = 60. 

Pour un revêtement dépourvu d’azote, la surface est formée d’un agrégat de grains de 
forme circulaire avec une valeur de rugosité de 1 nm. Pour un pourcentage de 20 %, on 
remarque l’absence de grains ce qui entraîne une diminution de la rugosité (environ 0,6 nm). 
A l’inverse, pour un pourcentage d’azote de 60 %, la topographie évolue vers une surface 
composée d’une distribution granulométrique large. La mesure de la rugosité moyenne a été 
répétée sur tous les échantillons. L’évolution de ce paramètre en fonction du pourcentage 
d’azote est présentée sur la Figure VI.25.  

 

Figure VI.25 : Evolution de la rugosité de surface en fonction du pourcentage en azote. 

On peut distinguer deux régimes de croissance de grains : le régime I (0
36	% 	est caractérisé par une diminution très faible de la rugosité moyenne avec la teneur en 
azote dont les valeurs sont proches de 1 nm. A l’inverse,  le régime II (36 60	%  est 
marqué par une augmentation linéaire de la rugosité, laquelle atteint une valeur seuil de 8 nm 
autour de 55 % d’azote. Ce changement intervient avec l’apparition de la structure granulaire. 
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Nous avons vu qu’avec une cible frittée avec 5 % de silicium, la concentration en 
silicium n’est pas suffisante pour atteindre le seuil de solubilité et entraîner un 
changement de microstructure. A l’inverse, pour une cible frittée avec 15 % de silicium 
l’analyse de la morphologie de surface a révélé un haut degré de compacité 
caractéristique d’une structure nanocomposite.  

VI.3.4. Propriétés structurales 

VI.3.4.1. Revêtements avec 5 % de silicium 

Les diagrammes DRX des revêtements élaborés avec une cible frittée composée de 5% 
atomique de silicium avec différents pourcentages en azote sont présentés sur la Figure VI.26. 
Le substrat utilisé est du silicium (100). Pour une couche sans azote, une phase cristalline de 
nickel à maille cubique faces centrées est observée. Elle contient deux pics à des valeurs 2θ de 
44. 5 et 51,9 ° et est texturée selon l’orientation (111), conformément à la fiche standard Ni 
JCPDS 04-0850. A 20 % d’azote, on remarque une forte texturation selon (200) et un 
décalage important du pic correspondant vers des angles plus faibles.  

 

Figure VI.26 : Diagrammes DRX des revêtements élaborés avec une cible frittée de 5 % atomique de silicium 
et à différents pourcentages en azote. 

 L’ajout d’un pourcentage plus élevé d’azote accentue ce décalage ainsi que 
l’élargissement du pic de diffraction. Ce comportement analogue aux couches de NiN suggère 
la formation d’une structure déformée de nickel cubique induite par l’insertion d’azote dans 
les sites interstitiels entraînant une distorsion de la maille par rapport à la valeur standard 
(Figure VI.26.(b)). A 33 % d’azote, le pic (200) est caractérisé par la présence d’une 
asymétrie vers les faibles valeurs angulaires que l’on attribue à une seconde phase d’un 
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composé nitruré Ni4N à maille cubique faces centrées selon la fiche standard JCPDS : 36-
1300. La proportion de cette phase dans le pic tend à augmenter avec le pourcentage en azote. 
Il paraît important de souligner que pour un pourcentage d’azote de 60 %, aucune phase d’un 
composé nitruré de Ni3N n’a été observée. Il est probable que cette phase apparaisse à des 
teneurs plus élevées en azote. 

 Ces résultats démontrent que le comportement de la structure cristalline en fonction de 
l’ajout d’azote reste très proche de celui observé avec une cible de nickel. Toutefois, 
l’utilisation d’une cible frittée avec une faible concentration en silicium entraîne de manière 
générale un ralentissement dans la formation des composés nitrurés. Il est probable que le 
silicium capte une partie de l’azote. De plus, l’absence de phase relative au silicium nous 
laisse suggérer que cet élément doit se substituer au nickel dans le réseau cristallin [45]. En 
effet, le paramètre de maille calculé dans ces conditions reste inférieur à celui obtenu avec 
une cible de nickel pure (Figure VI.26.(b)). Cette contraction de la maille peut provenir d’un 
rayon ionique plus faible du silicium par rapport au nickel [42].  

VI.3.4.2. Revêtements avec 15 % de silicium 

Les diagrammes DRX des revêtements élaborés avec une cible frittée à 15 % atomique 
de silicium et à différentes teneurs en azote sont présentés sur la Figure VI.27.(a).  

 

Figure VI.27 : (a) Diagrammes DRX, (b) évolution de la taille des cristallites et (c) évolution du paramètre de 
maille  des  revêtements  élaborés  avec  une  cible  frittée  de  15  %  atomique  de  silicium  et  à  différent 
pourcentage en azote.  

 Tout comme précédemment, le substrat utilisé est du silicium (100). Dans ces 
conditions, l’ajout du silicium modifie profondément la structure cristallographique des 
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revêtements. En effet, quelle que soit la teneur en azote, seuls deux pics de diffractions sont 
observés à 2θ ~	49, 29° et 2θ ~ 51,57°. Ces pics correspondent respectivement aux 
orientations (111) et (200) du nickel (JCPDS : 04-0850). L’absence de phase relative aux 
composés nitrurés laisse présager que l’azote est lié préférentiellement au silicium pour 
former du SiNX. Cependant, aucun pic lié à ce dernier n’est pour autant détecté par l’analyse 
DRX. Cette remarque suggère donc la présence d’une phase de nitrure de silicium amorphe. 
Or, d’après le modèle de C.S. Sandu et al [42], cette matrice amorphe va se former 
préférentiellement au niveau des joints de grains et entraîner une diminution de la taille des 
cristallites. 

 L’évolution de la taille des cristallites en fonction du pourcentage d’azote est présentée 
sur la Figure VI.27.(b). On remarque que l’augmentation du pourcentage d’azote induit une 
diminution linéaire de la taille des cristallites. Dans le but de discrétiser le rôle de l’azote dans 
la diminution de la taille des cristallites, nous avons inséré en référence les résultats obtenus 
avec une cible de nickel. On remarque très clairement deux régions. La région I (0 	
28	% 	 est caractérisée par un chevauchement quasi parfait entre les valeurs obtenues avec les 
deux cibles. Cet accord suggère que dans ces conditions, la fraction volumique du nitrure de 
silicium n’est pas suffisante pour induire un changement microstructural. Ainsi, une grande 
partie du silicium se substitue au Ni. Cette remarque est appuyée par une diminution du 
paramètre de maille dans cette région (Figure VI.27.(c)). A l’inverse, dans la région II 
(28 	 60	% ,	 les deux cibles ont des comportements opposés. Dans le cas de la cible 
de nickel, la taille des cristallites augmente avec le pourcentage d’azote tandis que pour la 
cible frittée, la taille des cristallites continue à diminuer progressivement jusqu’à atteindre une 
valeur seuil de 7 nm pour un pourcentage de 55 %. Ces valeurs sont en accord avec celles 
obtenues par AFM et la littérature [41,42,45,46]. 

 On confirme ainsi que dans cette région la fraction volumique du SiNx est 
suffisamment importante pour transformer la microstructure en nano-cristallites de nickel 
entourées par une matrice amorphe de SiNX. Cette transformation microstructurale 
s’accompagne d’une forte diminution de la cristallinité des couches. L’ajout d’un pourcentage 
plus élevé en azote (jusqu’à 80 %) n’a pas permis de former une structure nanocomposite 
classique MeN/a-Si3N4 où les cristallites sont formées par des nitrures de métaux de 
transition. Ce comportement inhabituel s’explique par la présence, d’une part, de composés 
nitrure de nickel (Ni4N, Ni3N et Ni2N) métastables et, d’autre part, d’une affinité chimique de 
l’azote plus forte envers le silicium. 

En conclusion, l’analyse par DRX a révélé que la formation d’une structure 
nanocomposite à base nickel dans un mélange Ar/N2 était possible pour une 
concentration seuil en silicium supérieure à 5 %. Cette structure se compose d’une 
phase nano-cristallisée riche en métal entourée par une matrice amorphe de SiNX. 

VI.3.5. Environnement chimique 

L’analyse de l’environnement chimique a été réalisée par XPS sur deux échantillons 
élaborés avec une cible frittée de 15 % et avec un pourcentage en azote de 0 et 50 %. Ce choix 
est dicté par la volonté de confirmer la présence du composé SiNX. De manière similaire à 
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l’étude avec les revêtements NiN, nous avons réalisé un décapage ionique avant analyse, 
pendant 5 minutes avec une tension d’accélération de 0,5 kV. 

 La Figure VI.28.(a) présente les évolutions de la composition chimique des couches. 
On remarque que la concentration en azote atteint une valeur maximale de 5 % ce qui est très 
faible comparé aux 25% mesurés par EDX.  

 

Figure  VI.28 :  (a)  Evolution  de  la  composition  chimique  après  décapage  ionique  des  couches  minces 
élaborées avec une cible frittée de 15% de silicium et (b) comparaison du rapport taux d’azote sur le taux de 
nickel mesuré par XPS et EDX en fonction du pourcentage en azote  

Par contre le taux de nickel croît de façon spectaculaire comparé aux résultats obtenus 
par EDX. De la même manière que pour le NiN, nous avons représenté sur la Figure VI.28.(b) 
le rapport N/Ni calculé à partir des deux techniques d’analyse en fonction du pourcentage en 
azote. En moyenne, le rapport N/Ni obtenu par EDX est 7 fois supérieur à celui obtenu par 
XPS. Cet écart est très supérieur à celui obtenu avec le NiN qui était proche de 2. Ce résultat 
nous permet donc d’éliminer l’hypothèse d’une erreur de mesure par la méthode utilisée 
(EDX ou XPS) et laisse donc supposer une érosion préférentielle de l’azote et du silicium lors 
du décapage ionique jusqu’à voir émerger la phase nano-cristalline de nickel en surface. Un 
comportement similaire a d’ailleurs été observé par A-A. El Mel [47] dans le cas d’un 
revêtement nanocomposite Ni/a-C. 

 L’environnement chimique des éléments Ni 2p et Si 2p a été étudié avant et après 
érosion à partir d’acquisitions de spectres larges. Tous les spectres avant érosion ont été 
calibrés à partir de la raie C1s du carbone (énergie de liaison est fixée à 285 eV). La Figure 
VI.29.(a) et (b) présente le spectre large du nickel Ni 2p pour un échantillon élaboré avec des 
pourcentages d’azote de 0 et 50 %. Quelle que soit la composition des revêtements on 
distingue, avant érosion, la présence de pics caractéristiques de deux contributions distinctes : 
le nickel élémentaire avec trois composantes et de l’hydroxyde de nickel (Ni(OH)2) avec six 
composantes. Il est important de souligner que la teneur en hydroxyde tend à augmenter avec 
le pourcentage d’azote. 

-10 0 10 20 30 40 50 60

0

10

20

30

40

50

60

70

80

90

100

Azote

Nickel

Silicium
 

 

C
o

n
c

e
n

tr
a

ti
o

n
 (

%
)

N2 (%)

(a)

-10 0 10 20 30 40 50 60

0.00

0.05

0.10

0.15

0.20

0.25

0.30

0.35

0.40

 

 

N
/N

i

N2 (%)

XPS

EDX(b)

I
II



Chapitre VI 

195 
 

 

Figure  VI.29 :  Evaluation  du  spectre  de  zone  du  Nickel  Ni  2p avant  et  après  érosion  ionique  pour  un 
revêtement élaboré avec un pourcentage en azote de : (a) 33% et (b) 50 %. 

Après érosion, on ne distingue plus qu’une seule contribution, celle du nickel 
métallique. Cette dernière se compose d’une composante principale, situé à 852,6 eV et de 
deux autres pics satellites, situés respectivement à 856 et 858,2 eV. Ceci confirme la 
disparition de la couche de pollution. De plus nous n’observons pas de contributions associées 
aux liaisons Ni-Si et Ni-N. Les raisons étant les mêmes que celles données avec une cible de 
nickel, à savoir une prédominance des liaisons Ni-Ni associée à la pulvérisation sélective 
pendant le décapage des éléments plus légers que le nickel.  

La Figure VI.30.(a) et (b) présente le spectre de zone du silicium Si 2p pour un 
échantillon élaboré avec des pourcentages d’azote de 0 et 50 %.  

 

Figure  VI.30 :  Evaluation  du  spectre  de  zone  du  Nickel  Si  2p avant  et  après  érosion  ionique  pour  un 
revêtement élaboré avec un pourcentage en azote de : (a) 0 % et (b) 50 %. 

Avant érosion, tous les spectres expérimentaux se composent de trois pics bien définis. 
Le premier, situé à une énergie de liaison de 99,3 eV, est attribué au niveau de cœur Si 2p3/2 
des atomes de silicium dans la liaison Si-Si [46,48,49]. Le second, détecté à une énergie de 
99,7 eV, est attribué au niveau de cœur Si 2p1/2 des atomes de silicium dans la liaison Si-Si. 
L’attribution du troisième pic varie en fonction de la composition du revêtement. Pour un film 
dépourvu d’azote, on l’attribue à des liaisons chimiques Si-O issues de la présence d’oxyde en 
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surface et correspondant à quatre degrés d’oxydation du silicium : Si+ pour Si2O (100,5 eV), 
Si2+ pour SiO (101 eV), Si3+ pour Si2O3 (102,2 eV) et Si4+ pour SiO2 (103,5 eV) [50,51]. 

Après érosion, on remarque sa disparition complète ce qui confirme la présence en 
surface de composés à base d’oxyde de silicium. Concernant le revêtement nitruré, la 
présence d’une largeur importante du pic peut laisser supposer deux contributions : (1) du 
composé Si3N4 avec une composante située à 101,5 eV [46,52–54] et (2) du composé SixOy 
avec les 4 composantes précédemment citées. L’application du modèle à 7 composantes (2 Si-
Si + 1 Si3N4 + 4 SixOy) a révélé une contribution majoritaire de la liaison Si-N dans le spectre 
total (63 %). Après érosion, on constate d’une part que l’intensité du pic associé au Si3N4 
diminue brutalement mais reste néanmoins toujours visible et d’autre part que le rapport entre 
les deux environnements chimiques Si- N et Si-Si s’est inversé avec le décapage ionique. Ce 
changement peut être relié à une pulvérisation préférentielle du composé SiNx, à la présence 
d’une quantité de silicium non négligeable dans les nano-cristallites métalliques et/ou d’une 
interface composée de Ni/Si non cristallisé entre les cristallites de nickel et la matrice 
amorphe de Si3N4 [55–57].  

Ce résultat confirme donc la présence d’un composé de nitrure de silicium sous forme 
amorphe puisque les diagrammes de diffraction des rayons X n’ont révélé aucune phase 
cristallisée. De plus, la forte contribution du pic attribué au Si3N4 dans le spectre expérimental 
démontre que la grande majorité du silicium se retrouve liée à l’azote. D’ailleurs, l’allure du 
spectre est en excellent accord avec une étude proposée par J. Falta et al sur la formation du 
nitrure de silicium par nitruration d’un substrat de silicium à haute température [58] dont le 
spectre de zone Si 2p de la surface nitruré est présenté sur la Figure VI.31. Cette forte 
analogie avec nos résultats atteste d’une part d’une bonne qualité chimique de la matrice 
amorphe de SiNx et d’autre part d’une saturation du silicium en azote.  

 

Figure VI.31 : Spectre de zone du Si 2p sur une surface de silicium nitruré [58].  

En conclusion, l’analyse de l’environnement chimique par XPS a confirmé la présence 
d’une matrice amorphe de SiNx pour des échantillons élaborés avec un pourcentage en 
azote supérieur à 33 %. L’extrême surface de ces échantillons est formée d’une couche 
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de pollution composée à part égale d’une structure métallique et d’une matrice 
amorphe de Si3N4. L’emploi d’un décapage ionique a révélé une pulvérisation sélective 
de la matrice amorphe pour aboutir à l’émergence d’une surface composée en majorité 
de nickel. En guise de synthèse, la Figure VI.32 présente un modèle morphologique 
simplifié de la surface avant et après érosion. 

 
Figure VI.32 : Modèle morphologique de  l’effet de  l’érosion  ionique par XPS  sur  la  surface d’une  couche 
Ni/a‐Si3N4 en  se basant  sur une  structure  composé de nano‐cristallites de nickel enrobé par une matrice 
amorphe de Si3N4. 

VI.3.6. Propriétés électriques 

L’analyse des propriétés électriques des couches minces Ni1-xSixN a été réalisée à 
partir de mesures quatre pointes à température ambiante. Le substrat utilisé est une lame de 
microscope et l’épaisseur des revêtements est de 1 µm. La Figure VI.33.(a) présente 
l’évolution de la résistivité électrique pour deux concentration en silicium (5 et 15%) en 
fonction du pourcentage d’azote (entre 0 et 60 %). A titre de comparaison, les résultats 
obtenus à partir d’une cible de nickel ont été intégrés dans la figure. On peut remarquer que, 
quelle que soit la concentration en silicium les échantillons sont tous conducteurs. On 
distingue néanmoins des changements de comportement de la résistivité en fonction de la 
concentration du métalloïde. Pour un taux de 5 % de silicium, on remarque deux tendances 
claires : (1) le maintient d’une valeur très faible de la résistivité (autour de 1 µΩ cm) pour un 
pourcentage d’azote compris entre 0 et 33 % et (2) une augmentation brutale de la résistivité 
pour atteindre une valeur seuil de 50 µΩ cm. L’allure de cette augmentation rappelle 
d’ailleurs celle du NiN. Pour un taux de 15 % de silicium, on observe une augmentation très 
faible de la résistivité en fonction de la concentration en azote, les valeurs de résistivité sont 
comprises entre 40 et 60 µΩ cm.  

Les propriétés électriques d’un matériau sont fonction de ses éléments constitutifs, 
mais aussi de sa microstructure. En effet, la taille des cristallites est un paramètre important 
qui influence la mobilité des porteurs de charge. C’est pourquoi, nous avons souhaité 
représenter sur la Figure VI.33.(b) l’évolution de la résistivité en fonction de l’inverse de la 
taille des cristallites pour les trois natures de cible. La taille des cristallites est rapportée des 
analyses faites par DRX.  
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Figure VI.33 : Evolution de  la résistivité en fonction du pourcentage d’azote  introduit pour deux natures de 
cible, nickel pur, 5% et 15 % de silicium. 

Pour un taux de silicium de 5 %, on distingue deux comportements électriques. Le 
régime I est défini par une invariance de la résistivité en fonction de la taille des cristallites et 
de la composition chimique. Les valeurs mesurées dans ces conditions (1 µΩ cm) sont plus 
faible que celles obtenues pour un monocristal de NiSi [59] et pour des couches minces de 
Ni2Si et NiSi [60] et sont dues à la substitution du nickel par le silicium. Le régime II est 
caractérisé par une augmentation brutale de la résistivité avec la taille des cristallites. Dans 
ces conditions, la mobilité des porteurs de charges est influencée par l’augmentation de la 
densité des joints de grains et la présence de défauts ponctuels de type azote en position 
intersticielle, etc...  

Dans le cas de revêtements avec 15 % de silicium, la mobilité des porteurs de charge 
est très peu influencée par le pourcentage d’azote et la taille des cristallites. Ce qui semble 
suggérer la percolation fréquente des cristallites de nickel [45] et la présence d’une faible 
épaisseur de couche amorphe [61].  

Ces observations confirment les tendances observées lors de l’analyse par DRX et 
révèlent une dépendance des propriétés électriques en fonction de la composition 
chimique et de la microstructure. Pour des couches avec un taux de silicium inférieur au 
seuil de solubilité, la résistivité est principalement influencée par la densité de défauts 
ponctuels, elle-même contrôlée par le taux d’azote. De l’autre, pour des couches avec un 
taux de silicium supérieur au seuil de solubilité, le changement de comportement 
électrique des couches Ni/a-Si3N4 est exclusivement attribué à la microstructure. D’autre 
part, ces observations ont démontré un comportement conducteur quelle que soit la 
composition des couches 

VI.3.7. Réactivité en surface vis-à-vis d’un milieu chloré 

Dans cette partie, nous avons sélectionné six échantillons dont trois sont élaborés dans 
des conditions non-réactives et trois autres avec un pourcentage en azote de 60 %. Comme 
précédemment, les revêtements ont une épaisseur de 2 µm et sont déposés sur un substrat de 
verre recouvert d’une fine couche d’ITO. La Figure VI.34 présente les courbes de polarisation 
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de trois échantillons avec une concentration en silicium variable et déposés dans des 
conditions non-réactives. La courbe de polarisation de l’acier est introduite en tant que 
référence.  

 

Figure VI.34 : Courbes de polarisation des revêtements Ni1‐xSix en milieu salin. 

On peut constater que tous les revêtements possèdent un comportement 
électrochimique plus noble que celui de l’acier. L’incorporation du silicium dans la matrice de 
nickel a tendance à augmenter la réactivité du revêtement dans le milieu salin. Pour une cible 
de nickel, le potentiel de corrosion est estimé à -0,73 V/ECS et se décale vers des valeurs plus 
négatives (-0,82 V/ECS et -0,83 V/ECS) pour des films avec 5 et 15 % de silicium. Les 
valeurs de potentiel (Ecorr) et de densité de corrosion (icorr) extraites de ces mesures sont sur la 
Figure VI.35. On remarque une augmentation de la densité de courant de corrosion avec 
l’introduction du silicium. Un comportement électrochimique similaire a été observé par A. 
Perez [37] avec des revêtements à base d’aluminium dopé au silicium. On suggère que la 
diminution de Ecorr et l’augmentation de icorr en fonction du pourcentage en silicium en milieu 
non-réactif est induit par l’association d’une faible résistivité électrique (dans le cas de 5% de 
silicium) et d’autre part une augmentation de la rugosité moyenne (dans le cas de 15% de 
silicium) (Figure VI.35.(b)). 

 

Figure VI.35 : Evolution du : (a) potentiel de corrosion (Ecorr) et (b) du courant de corrosion (icorr) en fonction 
du pourcentage de silicium en milieu non‐réactif. 
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  La Figure VI.36 se compose de quatre courbes de polarisation correspondantes au 
NiN, Ni0.95Si0.05N, Ni0.85Si0.15N et à l’acier. De manière analogue aux conditions non-
réactives, l’insertion du silicium dans les couches a tendance à augmenter leurs réactivités 
dans la solution saline. En effet, lorsque le pourcentage de silicium augmente de 0 à 15 %, le 
potentiel de corrosion (Ecorr) a tendance à se décaler vers des valeurs plus négatives (Figure 
VI.37.(a)) tandis que la densité de courant (icorr) augmente de manière linéaire (Figure 
VI.37.(b)).  

 

Figure VI.36 : Courbes de polarisation des revêtements Ni1‐xSixN en milieu salin (60%N2). 

 En outre, on remarque que ce comportement électrochimique est amplifié en présence 
d’azote. Le cas le plus remarquable concerne le revêtement avec 15% de silicium qui dispose 
dorénavant d’un caractère sacrificiel vis-à-vis du substrat d’acier. Ce phénomène a déjà été 
observé par J. Creus et al [62] pour des revêtements binaires à base d’aluminium et déposés 
par pulvérisation magnétron. L’auteur a rapporté que l’incorporation d’un élément au-delà du 
seuil de solubilité et présentant un caractère électrochimique moins noble que la structure 
mère métallique, entraîne généralement un décalage du potentiel de corrosion vers des valeurs 
plus négatives. Ce changement de mode de corrosion peut aussi être lié à un changement de 
microstructure et notamment avec une forte augmentation de la rugosité de surface (Figure 
VI.37.(b)) qui peut amener à une diminution du travail de sortie, à une résistivité électrique 
plus faible et à la dissolution possible d’une phase riche en silicium. 

 

Figure VI.37 : Evolution du : (a) potentiel de corrosion (Ecorr) et (b) du courant de corrosion (icorr) en fonction 
du pourcentage de silicium en milieu réactif. 
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Nous avons montré que l’incorporation du silicium dans la matrice de nickel a tendance 
à augmenter la réactivité du revêtement dans un milieu salin. Pour des revêtements 
dépourvus d’azote, le comportement électrochimique est plus noble que celui de l’acier. 
A l’inverse, pour un revêtement nanocomposite de nickel avec 15 % de silicium et 60 % 
d’azote, le comportement électrochimique devient sacrificiel. Cette transition semble 
être induite par la combinaison d’un abaissement du travail de sortie et de la dissolution 
d’une phase riche en silicium dont le potentiel électrochimique est plus faible que celui 
du nickel.  

VI.3.8. Conclusion partielle 

Cette partie a confirmé que l’incorporation du silicium dans les revêtements de nitrure 
de nickel entraîne une modification radicale de leurs microstructures. Cette transformation est 
dépendante d’un seuil de solubilité du silicium, lequel est atteint dans nos conditions pour une 
concentration en silicium supérieure à 5 %. Cette nouvelle microstructure se compose de 
nano-cristallites de nickel dans une matrice amorphe de SiNx. L’absence de nano-cristallites 
de composés nitrurés (Ni4N, Ni3N et Ni2N) est interprétée par une affinité plus forte de l’azote 
envers le silicium. Cette microstructure s’accompagne d’un changement de comportement 
électrochimique du revêtement qui devient sacrificiel et d’une stabilisation de la résistivité 
électrique.  

VI.4. Conclusion générale 
Dans ce chapitre, l’objectif a été d’étudier les propriétés intrinsèques de revêtements 

élaborés dans un mélange Ar/N2 avec deux natures de cibles, nickel et frittée NiSi dont les 
concentrations en silicium sont de 5 et 15 %. 

La première partie s’est focalisée sur la recherche d’un point de fonctionnement entre 
un régime élémentaire et le régime nitruré d’une cible de nickel en analysant les paramètres 
de la décharge plasma. Cette tâche fut plus ardue que pour l’étude des oxydes mais après 
avoir évalué le taux de variation de l’intensité des raies du nickel et de l’azote moléculaire, il 
a toutefois été possible d’extraire trois régimes : (1) métallique (0 %	 22), (2) 
intermédiaire (22 %	 40) et (3) nitruré (40 %	 70).  

L’analyse de la composition chimique et des propriétés structurales ont révélé d’une 
part une faible affinité chimique entre le nickel et l’azote et d’autre part l’impossibilité 
d’élaborer un composé nitruré stœchiométrique. A l’inverse, le procédé est capable de 
produire, au-delà de 20 % d’azote, des revêtements de nitrure de nickel métastables et sur-
stœchiométrique en nickel (Ni4N, Ni3N et Ni2N). L’introduction progressive de l’azote 
s’accompagne d’une transformation microstructurale caractérisée avec l’apparition d’une 
morphologie colonnaire compacte et d’un renforcement des propriétés mécaniques dont les 
valeurs sont trois fois supérieures à celles d’un revêtement de nickel. Toutes les couches 
possèdent une très faible résistivité dont la valeur atteint un seuil de 100 µΩ cm au moment de 
l’apparition des composés nitrurés. En ce qui concerne le comportement électrochimique, il 
semblerait que le changement de microstructure s’accompagne d’un abaissement du travail de 
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sortie de ces revêtements, ce qui entraîne une libération plus efficace des électrons au sein de 
l’électrolyte et une réactivité plus prononcée pour ces matériaux au milieu considéré. Malgré 
tout, tous les films conservent un caractère plus noble que l’acier.  

La deuxième partie du chapitre s’est focalisée sur l’influence du silicium vis-à-vis des 
propriétés intrinsèques de composés de nitrures de nickel à partir de cibles frittées Ni/Si 
contenant 5 et 15 % de silicium. Cette étude a révélé une affinité chimique plus forte envers 
l’azote et le silicium au détriment du nickel entraînant à terme l’apparition de deux phases 
distinctes. En effet, les analyses XPS, DRX et MEB ont révélé que la microstructure 
nanocomposite du Ni1-xSixN est composée de nano-cristallites de nickel entourés par une 
matrice amorphe de SiNx et est caractérisée par une morphologie granulaire et dense. Celle-ci 
s’obtient pour un seuil de solubilité supérieur à 5 % de silicium et pour une pression partielle 
en azote supérieure à 33 %. Sous ce seuil de solubilité, le silicium a tendance à ralentir la 
formation des composés nitrurés et à densifier les revêtements. De manière analogue aux 
nitrures de nickel, les couches Ni1-xSixN possèdent une très faible résistivité (inférieure à 100 
µΩ cm). D’un point de vue électrochimique, l’incorporation d’un élément métalloïde moins 
noble que le nickel dans les revêtements nitrurés conduit à une augmentation de leur réactivité 
dans le milieu salin jusqu’à obtenir un comportement sacrificiel pour un composé 
nanocomposite nc-Ni/a-SiNx. 
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VII.1. Introduction  
 Les deux précédents chapitres se sont focalisés sur les propriétés intrinsèques 
(structurales, morphologiques, électriques, mécaniques et électrochimiques) de revêtements à 
base nickel élaborés selon deux conditions réactives. A partir de ces études, nous avons 
désormais à notre disposition un spectre large de revêtements susceptibles de répondre au 
cahier des charges fixé initialement. Par conséquent, dans ce chapitre, nous allons présenter 
les voies de recherches adoptées afin d’optimiser le niveau de performance de nos traitements.  

 L’étude bibliographique nous a révélé que l’efficacité d’un traitement ne reposait pas 
uniquement sur les propriétés microstructurales du revêtement mais aussi sur la qualité de 
l’état de surface du substrat à traiter. Cette dernière est donc un point essentiel auquel il faut 
porter une attention toute particulière. C’est la raison pour laquelle la première partie de ce 
chapitre est consacrée à la préparation de surface. Pour cela, trois voies ont été explorées : (1) 
un pré-nettoyage ex-situ avec un polissage mécanique, (2) la combinaison d’un décapage 
mécanique ex-situ suivi d’un décapage ionique in-situ au niveau du porte-substrat, et enfin (3) 
un décapage mécanique ex-situ suivi d’un décapage ionique métallique réalisé en HiPIMS. 

 Une fois cette étape validée, nous passerons à la seconde partie qui porte sur 
l’ingénierie des surfaces dans laquelle nous allons réaliser différents agencements en fonction 
du choix des matériaux et de l’architecture des revêtements. Dans cette thèse, quatre 
configurations ont été retenues : (1) monocouche, (2) bicouche, (3) multicouche et (4) 
multicouche avec couche diélectrique intercalée. L’objectif consiste à obtenir des niveaux de 
performance comparables voire supérieurs à ceux des traitements à base de chrome 
hexavalent Cr(VI) réputés cancérigènes et incompatibles avec les nouvelles normes 
européennes. Dans le but de quantifier le niveau de performance de nos traitements, des essais 
de vieillissement en brouillard salin (BS) ont été réalisés avec la collaboration de la société 
SDI, notre partenaire industriel dans ce projet IRT. Cette étude a été réalisée en étroite 
collaboration avec Axel Ferrec, post-doctorant sur ce projet à l’IRT Jules-Verne. 

VII.2. Optimisation de la préparation de surface 

VII.2.1. Influence du décapage mécanique ex-situ 
 La surface que l’on souhaite protéger des attaques corrosives est un acier au carbone 
semi-doux (% C = 0,38 	0.03	% , nommé XC38 et utilisé pour la fabrication de pièces 
diverses nécessitant une bonne résistance mécanique (Figure VII.1.(a)). Les échantillons ont 
tous une dimension de 1,8 x 1,8 cm2 dont la découpe a été réalisée par laser. Le potentiel de 
corrosion de l’XC38 est de -0,84 V/ECS dans une solution saline de NaCl 3 % (Figure 
VII.1.(b)), ce qui en fait une structure moins noble que la plupart des revêtements étudiés au 
cours de cette thèse (excepté le NiSiN (N2 = 60 %) qui est sacrificiel par rapport à l’acier). Par 
conséquent, dans l’éventualité d’un départ de corrosion, le couplage galvanique 
acier/revêtement nous informe que l’acier sera dans ce cas l’anode. Il est donc capital que 
l’épaisseur du revêtement soit strictement supérieure à la rugosité du substrat afin d’éviter tout 
contact entre les agents corrosifs et la surface du substrat. 
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Figure VII.1 : (a) Micrographie optique en surface d’un acier XC38 non poli et (b) courbe de polarisation de 
l’acier après 1 heure d’immersion en solution NaCl 30 g/L. 

 Pour avoir une estimation de l’ordre de grandeur de la rugosité de l’acier, nous avons 
réalisé une cartographie 2D de la surface d’un échantillon non poli par profilométrie (Figure 
VII.2). Préalablement à la mesure, l’échantillon a été nettoyé dans un bain à ultrasons 
contenant une solution d’éthanol. La rugosité moyenne d’un acier non poli est de Rq = 4 µm 
mais comme on peut le distinguer sur la Figure VII.2, il apparait des irrégularités dont les 
valeurs peuvent parfois atteindre entre 14 et 25 µm. La présence de ces défauts en surface 
peut être préjudiciable à l’adhérence des revêtements mais aussi à la résistance à la corrosion.  

 

Figure VII.2 : Analyse 2D de la rugosité de surface d’un substrat d’acier XC38 sans polissage mécanique. 

Pour le vérifier, nous avons utilisé la procédure suivante : dégraissage chimique du 
substrat avec une solution d’éthanol (20 min aux Ultra Sons) suivi d’un dépôt de nickel d’une 
épaisseur de 2 µm. Les conditions de synthèse du revêtement sont résumées dans le Tableau 
VII-1 . 

 

Tableau VII‐1 : Conditions expérimentales 
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L’éprouvette est ensuite placée dans le BS (concentration en NaCl 5 %   
1 %) à une température de 35°C  2°C. Dans le BS, la plaque est maintenue par un aimant, 
lui-même accroché sur un support métallique ou en bois peint permettant une bonne 
orientation dans la chambre de test. Pour cet essai, la plaque a été introduite pendant une 
durée de 24 heures. Des observations visuelles avec des photos ont été réalisées en deux 
temps : après 1 heure d’immersion et à la sortie du test. Avant chaque observation, 
l’échantillon est rincé à l’eau déminéralisée afin de stabiliser la corrosion et de débarrasser la 
pièce de tout résidu salin. 

La Figure VII.3.(a) présente l’aspect visuel de l’échantillon traité au nickel après 1 et 
24 heures d’exposition en brouillard salin. Les photographies font apparaître la présence de 
produits de corrosion sous forme de piqûres dès 1 heure d’immersion. A 24 heures, on 
remarque que 70 % de la surface de l’éprouvette est corrodée. Ce test semble indiquer que la 
protection anticorrosion n’est pas homogène sur 100 % de la surface. Effectivement, des 
observations par microscopie électronique à balayage couplée à des analyses chimiques par 
EDX ont révélé la présence de zones non revêtues par le procédé plasma (Figure VII.3.(b)). 
Ce point est en accord avec les mesures de rugosités obtenues précédemment. 

 

Figure VII.3 : (a) Photographies de l’état de surface d’une plaque traitée avec un revêtement de nickel après 
1 et 24 h en brouillard salin et (b) image MEB de la surface d’une plaque traité par un revêtement de nickel 
avant insertion dans un brouillard salin. 

Les produits de corrosion formés ont ensuite été analysés par XPS. La Figure VII.4 
présente une cartographie chimique (2D) de l’état de surface d’un revêtement de nickel après 
immersion dans le BS pendant une durée de 24 heures. Ce résultat a été obtenu grâce à l’aide 
précieuse de Vincent Fernandez pour les expériences et Neil Fairley pour le traitement des 
données. Cette cartographie laisse apparaître une répartition homogène de l’oxygène et met en 
évidence la présence locale de fer au niveau du produit de corrosion. Il est intéressant de 
remarquer l’absence de nickel au niveau de cette zone corrodée. 
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Figure VII.4 : Analyse par imagerie chimique d’un produit de corrosion formé 

Pour confirmer la présence du fer, nous avons complété cette mesure par une analyse 
fine de la composition chimique, estimée à partir de l’intégration des pics Ni2p, O1s et Fe2p et 
résolue spatialement. Pour cela, onze points de mesure répartis autour de deux zones non 
corrodées et une zone corrodée ont été réalisés (Figure VII.5.(a)). La Figure VII.5.(b) présente 
l’évolution de la composition chimique entre ces trois zones.  

 

Figure VII.5 : Evolution de la composition chimique résolue spatialement 

Ces mesures font apparaître une zone corrodée dépourvue en nickel et caractérisé par 
la présence d’un produit de corrosion riche en fer et en oxygène. A l’inverse, la zone non 
corrodée est dépourvue d’élément métallique à base de fer et se compose uniquement de 
nickel. De manière générale, l’oxygène est présent sur toute la surface (entre 45 et 50 %). 
Toutefois, on peut remarquer un pic d’intensité autour de la zone corrodée, ce qui signifie la 
formation d’un produit de corrosion à base d’oxyde et/ou d’hydroxyde de fer. Cette analyse a 
été répétée et vérifiée à d’autres endroits de l’éprouvette. Ainsi, ce résultat démontre 
clairement que le produit de corrosion formé se compose d’une couche d’oxyde de fer 
relativement épaisse qui résulte de l’interaction chimique entre les agents corrosifs et les 
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atomes métalliques qui composent l’extrême surface du substrat d’acier. Le protocole mis en 
place n’est donc pas adapté pour offrir une protection optimale.  

 A partir des observations visuelles et de l’analyse chimique, nous avons deux 
possibilités : (1) on dépose un revêtement dont l’épaisseur est au moins égale à 25 µm ou (2) 
on diminue la rugosité de surface à partir d’une étape de décapage mécanique afin de 
conserver une épaisseur de revêtement faible. Le premier choix est le plus simple à mettre en 
œuvre mais pas le plus adapté dans l’hypothèse d’un transfert industriel. En effet, nos vitesses 
de dépôt sont de l’ordre de 3,6 µm.h-1, il faudrait donc environ 8 heures de traitement pour 
atteindre l’épaisseur voulue. Dans le cadre de cette thèse, nous avons donc opté pour le 
deuxième choix qui est généralement utilisé dans la littérature.  

 L’étape de décapage mécanique a été réalisée de façon manuelle sur une machine de 
polissage. Le papier abrasif utilisé est à base de carbure de silicium avec un diamètre de 
grains allant du P120 (120 µm) au P2400 (10 µm). La Figure VII.6.(a) présente la rugosité de 
surface moyenne mesurée à partir d’une analyse 2D par profilométrie en fonction du diamètre 
du grain du papier abrasif. On remarque que pour un diamètre inférieur à 25 µm (P600), la 
rugosité se stabilise autour d’une valeur de 250 nm. C’est pourquoi, nous avons décidé de 
nous arrêter à un diamètre de 14 µm soit un disque abrasif P1200. Outre la possibilité de 
diminuer la rugosité de surface, l’étape de polissage mécanique permet d’enlever la couche 
superficielle et d’avoir ainsi accès au cœur du matériau. La Figure VII.6.(b) présente l’aspect 
visuel d’un substrat acier XC38 après l’étape de polissage mécanique. 

 

Figure VII.6 : (a) évolution de la rugosité moyenne de surface en fonction du diamètre des grains du papier 
abrasif et (b) micrographie optique en surface d’un acier XC38 poli. 

La nouvelle procédure de traitement par plasma est présentée sur la Figure VII.7. Elle 
se compose de trois étapes : (1) un décapage mécanique pour atteindre une faible valeur de 
rugosité suivie (2) d’un dégraissage chimique pour éliminer les résidus issus du polissage et 
(3) mise en place d’un revêtement d’une épaisseur de 5 µm. Pour ce test, nous avons étudié le 
comportement de deux revêtements : un revêtement de nickel et d’oxyde de nickel 
stœchiométrique (% O2 = 15 %). Pour ce dernier, il a été nécessaire de déposer une couche 
d’accroche de nickel de 300 nm. Comme précédemment, les éprouvettes ont été immergées 
dans le BS pendant une durée de 24 heures.  
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Figure VII.7 : Protocole expérimentale du traitement de surface avec polissage mécanique 

Préalablement aux essais de vieillissement, nous avons vérifié par des observations 
MEB et AFM (Figure VII.8) que l’épaisseur du revêtement était suffisamment élevée pour 
recouvrir l’ensemble du substrat de façon homogène. 

 

Figure VII.8 : Analyse de  la  surface d’un  revêtement de nickel déposé  sur un  substrat d’acier poli par :  (a) 
MEB et (b) AFM. 

La Figure VII.9.(a) présente l’aspect visuel des échantillons après 24 heures 
d’immersion en brouillard salin. On constate une diminution notable de la surface corrodée 
avec l’étape de polissage et un meilleur comportement pour le revêtement d’oxyde de nickel 
(10 % de surface corrodée) par rapport à celui du nickel (50 % de surface corrodée). La forte 
résistivité du matériau doit ralentir la diffusion des électrons lors du phénomène de corrosion 
et par conséquent son auto-entretien.  

Par ailleurs, les extrémités des deux plaquettes semblent être plus fortement corrodées 
que leur centre. Comme on peut le constater, ce lot ne dispose pas d’un mastic de protection 
capable d’isoler les faces non traitées (les flancs) ainsi que les bords de l’échantillon disposant 
d’une épaisseur de revêtement plus faible de l’atmosphère saline. Il est donc probable qu’un 
départ de corrosion soit initié préférentiellement sur les flancs et se propage sur les bords de 
l’éprouvette.  

Toutefois, on peut noter la présence de corrosion par piqures au centre de ces deux 
dépôts. Des observations par microscopies électroniques à balayage ont révélé la présence de 
défauts ponctuels après l’étape de polissage mécanique (Figure VII.9.(b)) ce pourrait 
expliquer la corrosion par piqures.  
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Figure VII.9 : (a) Photographies de l’état de surface d’une plaque traitée avec un revêtement de nickel et NiO 
après 24 h en brouillard salin et (b) image MEB de la surface d’un substrat d’acier poli avant traitement par 
plasma.  

Ces observations ont été confortées par des mesures topographiques de surface par 
profilométrie révélant la présence de salissures dont la rugosité peut atteindre 6 µm (Figure 
VII.10). De plus, il est probable que le décapage mécanique induise des blessures pouvant 
causer la formation de défauts de croissance de type cavité ou nodule (chapitre I). Quelle que 
soit la nature du défaut, celui-ci va permettre aux agents corrosifs (Cl-) de venir s’infiltrer au 
travers du revêtement et ainsi amorcer un phénomène de corrosion, donnant lieu à des 
produits de corrosion localisés.  

 

Figure VII.10 : Analyse 2D de la rugosité de surface d’un substrat d’acier XC38 après polissage mécanique 

Ce test a donc confirmé qu’un décapage mécanique était une solution intéressante dans 
la chaîne des opérations de préparation de surface. Il permet de réduire efficacement la 
rugosité native de l’acier tout en éliminant dans un même temps la couche d’oxyde natif. De 
plus, ce procédé a permis de diminuer le nombre de départs de corrosion. Néanmoins, ce 
polissage mécanique reste une méthode grossière et agressive pour l’acier. Il subsiste à la 
suite de cette étape une densité importante de défauts (salissures, blessures) pouvant perturber 
localement la croissance du revêtement et induire des chemins préférentiels pour le départ de 
corrosion. Outre l’étape de mise en forme du revêtement, le procédé de pulvérisation 
cathodique peut nous permettre de réaliser un nettoyage/décapage in-situ de la surface de 
l’acier. Ce nettoyage constitue la dernière étape dans la préparation de la surface et permet 
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d’éliminer le reste d’impuretés qui subsiste après le polissage mécanique et dégraissage 
chimique. On parle d’opération de décapage ionique.  

VII.2.2. Influence du décapage ionique in-situ 
Pour le décapage ionique, on applique une polarisation au porte-substrat suffisante 

pour allumer un plasma. Les ions Ar+ issus du plasma bombardent la surface de l’acier avec 
une énergie proche de la tension de polarisation (900 eV) (Figure VII.11.(a)). Pour pouvoir 
amorcer et maintenir le plasma, il est nécessaire d’augmenter considérablement la pression de 
travail (13 Pa) (Figure VII.11.(b)).  

 

Figure VII.11 :  (a)  Illustration de  l’opération de décapage  ionique dans  le  réacteur  1  et  (b)  illustration du 
décapage ionique avec un plasma Ar.  

La nouvelle procédure de traitement par plasma est résumée par la Figure VII.12. Elle 
comprend trois opérations de nettoyage : (1) polissage mécanique pour atteindre une rugosité 
de 250 nm suivi (2) d’un nettoyage chimique dans une solution d’alcool afin d’éliminer les 
contaminants de surface créés lors de la précédente étape et (3) d’un décapage ionique 
pendant une durée de 20 minutes. Le traitement se termine par une opération de mise en 
forme d’un revêtement de nickel d’une épaisseur de 2 µm. L’éprouvette a ensuite été placée 
dans le BS pendant une durée de 192 heures soit l’équivalent de 8 jours. Des observations 
visuelles avec des photographies ont été réalisées toutes les 24 heures (Figure VII.13). 

 

Figure VII.12 : Protocole expérimentale du traitement de surface avec décapage ionique. 

On remarque l’apparition, au bout de 192 heures, de légères piqures et d’un départ de 
corrosion sur les trois côtés de l’échantillon. On estime la surface corrodée à 5 %, ce qui est 
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très inférieur à celle évaluée lors du précédent test où celle-ci atteignait une valeur proche de 
50 %. Pour comparaison, la réponse du lot avec et sans polissage mécanique est introduite 
dans la présente figure. Au vu de ces résultats, il est clair que le décapage ionique offre une 
réelle valeur ajoutée dans la protection à la corrosion, en réduisant drastiquement la densité 
des défauts superficiels et en limitant ainsi le nombre de départs de points de corrosion. Ce 
test confirme que le revêtement de nickel peut protéger efficacement l’acier d’un milieu 
corrosif.  

 

Figure VII.13 : Photographies de l’état de surface d’une plaque traitée avec un revêtement de nickel. 

A l’issue de ce résultat encourageant, nous avons souhaité valider le protocole en 
démontrant sa reproductibilité. Pour cela, sept plaques ont été traitées de manière similaire au 
lot précédent et on été immergées dans le BS pendant une durée de 24 heures (Figure VII.14). 
Malheureusement, nous n’avons pas réussi à retrouver un niveau de performance équivalent. 
En effet, toutes les plaques présentent un nombre élevées de piqures de corrosion avec parfois 
un décollement du revêtement.  

 

Figure VII.14 : Photographies de l’état de surface d’une plaque traitée avec un revêtement de nickel. 

Cet échec est intervenu au moment où nous avons eu des problèmes techniques 
récurrents avec le système de polarisation, lesquels se manifestaient par la présence 
d’instabilités (arcs, coupure du plasma) et un courant de substrat très faible. Ce dernier point 
nous a laissé supposer que le flux ionique n’était pas suffisamment important pour offrir un 
nettoyage optimal. 

Le problème persistant, nous avons opté pour un transfert de toutes les conditions de 
synthèse des revêtements (Ni, NiO, NiN, NiSiN) sur le réacteur 2 (voir chapitre III). Ce bâti 
de dépôt (appelé « Cluster ») est équipé d’un système de polarisation plus fiable et permet de 
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traiter un nombre plus important de plaques. Les points de fonctionnement de tous les 
matériaux optimisés dans ce nouveau bâti sont à retrouver dans l’annexe F.  

Comme nous venons de le préciser, le réacteur 2 dispose d’un système de polarisation 
compatible avec l’opération de décapage ionique par bombardement d’ion Ar+ (BIA). 
Cependant, le chapitre IV a révélé que cette procédure de nettoyage pouvait être améliorée 
grâce à la présence d’ions métalliques issus d’un plasma généré par une alimentation HiPIMS. 
C’est pourquoi, nous avons décidé de comparer le niveau de performance de ces deux 
méthodes dans ce réacteur. Concernant la méthode BIA, les conditions expérimentales sont 
similaires à celles employées dans le réacteur 1, à savoir une pression de travail de 13 Pa et 
une tension de polarisation de – 1000 volts. Le courant collecté au niveau du porte substrat est 
sensiblement le même (quelques mA.cm-2) et aucun problème technique n’a été relevé lors de 
la procédure de nettoyage. En ce qui concerne la préparation HiPIMS, il a été nécessaire de 
réaliser au préalable une étude visant à déterminer la valeur seuil de tension de polarisation du 
substrat nécessaire pour réaliser un nettoyage. En effet, la particularité de cette méthode est 
d’utiliser les ions métalliques issus de la cible (Figure VII.15), si l’énergie des ions incidents 
n’est pas suffisamment élevée alors le nettoyage sera remplacé par le dépôt d’un revêtement. 
Dans cette étude, nous avons fait varier la tension de polarisation du substrat depuis le flottant 
jusqu’à – 1000 Volts les autres paramètres expérimentaux étant laissés constants. Les 
paramètres intrinsèques à la décharge HiPIMS (largeur de pulse, fréquence de répétition) sont 
ceux extraits de l’étude par spectrométrie de masse (Annexe A) optimisant le nombre d’ions 
métalliques. Les conditions expérimentales sont reportées dans le Tableau VII-2.  

 

Figure VII.15 : Schéma illustrant le principe de décapage par HiPIMS. 

La dimension de la cathode étant plus importante que celle du réacteur 1, nous avons 
élevé la puissance moyenne à 300 watts afin d’obtenir une densité de puissance moyenne 
identique de 5 W.cm-2. Une série de tests électriques a permis de retrouver les conditions de 
fonctionnement. Un exemple est présenté sur la Figure VII.16.(a). Nous pouvons constater 
que le signal de tension appliqué est bien rectangulaire et constant jusqu’à l’amorçage de la 
décharge. Comme précédemment, le délai d’initiation du courant dépend des conditions de 
décharge (pression, fréquence de répétition essentiellement). 
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Tableau VII‐2 : Conditions expérimentales lors du décapage ionique par HiPIMS. 

On a constaté que l’application d’une tension de polarisation pouvait induire une très 
légère perturbation de la tension de la décharge (Figure VII.16.(b)) mais sans aucun effet sur 
le courant de substrat dont la valeur est de 21 mA. A noter que cette valeur est deux fois plus 
importante que celle collectée lors d’un BIA.  

 

Figure VII.16 : (a) Caractéristiques courant‐tension d’une décharge HiPIMS obtenu avec une cible de nickel et 
(b)    

Afin d’évaluer la tension seuil nécessaire pour réaliser un nettoyage efficace, on a 
balayé la tension de polarisation entre 0 et -1000V lors de l’élaboration d’un revêtement de 
nickel sur silicium et acier d’une durée de 30 minutes.  

La Figure VII.17 présente l’évolution de la vitesse de dépôt d’un revêtement de nickel 
élaboré sur un substrat de silicium en fonction de la tension de polarisation du substrat.  

 

Figure VII.17 : Evolution de la vitesse de dépôt en fonction de la tension de polarisation au substrat 
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Celle-ci possède deux régions, tout d’abord une décroissance linéaire pour une tension 
de polarisation comprise entre 0 et – 500 V suivie de l’absence de dépôt pour une tension 
supérieure à – 600 V. Dans la première région, les ions incidents communiquent une partie de 
leurs énergies aux atomes présents en surface du substrat et conduit à la densification de la 
couche. Dans la seconde région, la collision entre l’ion et la surface du substrat entraîne la 
mise en place d’un régime de pulvérisation et/ou d’implantation ionique, le procédé est donc 
dans un mode de nettoyage ionique.  

Ce dernier régime est d’ailleurs marqué par une réorganisation atomique de la surface 
du substrat comme l’atteste la Figure VII.18 (a) avec l’apparition de plusieurs phases 
cristallographiques pouvant s’apparenter à un mélange de phase de Ni2Si et de NiSi. Les 
clichés MEB de la Figure VII.18.(b) prouvent que l’implantation des ions métalliques conduit 
à une structure très dense et constituée de grains.	 

 

Figure VII.18 : (a) Diagramme de diffraction des rayons X et (b) morphologie des revêtements synthétisés par 
HiPIMS en fonction de la tension de polarisation appliquée au substrat. 

Pour statuer quant à la mise en place d’un mode de décapage ionique en condition 
d’usage, nous avons répété ces conditions sur un substrat d’acier préalablement poli puis 
analysé la composition chimique de l’extrême surface par XPS. La Figure VII.19.(a) présente 
le spectre large d’un substrat d’acier décapé par HiPIMS sous une tension de polarisation de – 
600 volts pendant une durée de 30 minutes. L’état de surface se compose de quatre éléments 
chimiques : le carbone C1s, l’oxygène O1s, le nickel Ni2p et le fer Fe2p. D’ailleurs, la teneur en 
nickel diminue au fur et à mesure que la tension de polarisation augmente (Figure VII.19.(b)). 
Ce résultat confirme que les conditions de nettoyage sont transférables sur un substrat d’acier.  
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Figure VII.19 : (a) Spectre large d’une surface d’acier traitée par HiPIMS avec une tension de polarisation de – 
600V et (b) teneur en nickel à l’extrême surface d’un acier en fonction de la tension de polarisation appliqué 
au substrat. 

Ensuite, nous avons souhaité évaluer le niveau de performance de quatre procédures 
de nettoyage in-situ disponibles avec le réacteur 2 : (1) décapage BIA, (2) décapage HiPIMS, 
(3) chauffage du substrat et (4) décapage HiPIMS + chauffage du substrat. Le protocole de 
préparation ex-situ est identique à celui présenté sur la Figure VII.12. Une fois les opérations 
de nettoyage réalisées, toutes les plaques sont revêtues d’un film de 2 µm de nitrure de nickel 
(N2 = 60%). Les conditions expérimentales du traitement (nettoyage + mise en forme) sont 
résumées dans le Tableau VII-3. Ce lot a ensuite été placé dans le BS pendant une durée totale 
de 96 heures. 

 

Tableau VII‐3 : Conditions expérimentales  

La Figure VII.20 présente l’aspect visuel des échantillons traités après 2, 6, 36 et 96 
heures d’exposition. D’un point de vue général, les départs de corrosion apparaissent 
préférentiellement sur les flancs des éprouvettes, ces derniers ne sont revêtus que d’une très 
fine couche de NiN et malheureusement aucun mastic de protection n’a été posé avant 
immersion. Néanmoins, nous pouvons constater une certaine reproductibilité des essais avec 
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notamment un état de dégradation similaires pour les deux éprouvettes n’ayant subi aucune 
procédure de nettoyage in-situ (NiN-1 et 2).  

 

Figure VII.20 : Aspect visuel des éprouvettes traitées avec différentes conditions de nettoyage ionique après 
2, 6, 36 et 96 heures de brouillard salin.  

Afin d’évaluer le niveau de performance de ces traitements, les éprouvettes sont 
évaluées visuellement pour estimer la surface totale corrodée. L’évaluation des surfaces 
corrodées est limitée à la zone bleue de la Figure VII.21.(a). Cette zone écarte le risque de 
prendre en compte un départ de corrosion issu des flancs de l’éprouvette. Le traitement est 
considéré comme non conforme lorsque la surface corrodée est supérieure à 10 %. Le résultat 
est représenté par un diagramme en barre selon un code couleur défini sur la Figure 
VII.21.(b).  

 

Figure  VII.21 :  (a)  Surface  analysée  pour  la  comparaison  des  niveaux  de  performances  des  éprouvettes 
traitées et (b) diagrammes en barres des performances aux essais brouillard salin en fonction des opérations 
de pré‐nettoyage in‐situ. 

Pour une éprouvette sans étape de nettoyage in-situ, on peut remarquer que le niveau 
de protection est très faible. En effet, la surface corrodée atteint une valeur supérieure à 50 % 
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pour un temps d’immersion de 6 heures, de même pour les éprouvettes traitées avec un 
chauffage in-situ (300 et 500°C) et avec un nettoyage HiPIMS pour une tension de 
polarisation de -800 V. L’opération de décapage BIA offre un niveau de performance 
honorable avec un pourcentage de surface corrodée inférieur à 50 %. A l’inverse, les 
éprouvettes traitées avec un décapage ionique par HiPIMS avec une tension de polarisation de 
- 1000 V, -600 V et - 600 V couplé avec un chauffage à 300°C exhibent une surface corrodée 
inférieure au critère de conformité. Ce résultat confirme que le nettoyage par HiPIMS est plus 
efficace qu’un nettoyage BIA. 

 De plus, tout porte à croire que la meilleure performance des plaques traitées par 
HiPIMS est reliée à la réduction significative de la densité de défauts en surface, comme en 
témoigne les clichés MEB présentés sur la Figure VII.22 et d’une interface optimale.  

 

Figure VII.22 : Clichés MEB de l’état de surface d’acier traité en fonction de trois opérations  de nettoyage in‐
situ :  (a)  chauffage du  substrat à 300°C,  (b) décapage  ionique par bombardement d’argon et  (c) décapage 
ionique par HiPIMS avec une tension de polarisation de 600 volts. 

Suite à ces résultats, nous avons retenu comme procédure de nettoyage in-situ celle par 
HiPIMS avec une tension de polarisation de – 600 V.  

Cette première partie a permis de mettre en évidence la nécessité d’atteindre un état de 
surface quasi-parfait des substrats, celui-ci étant déterminant pour obtenir un niveau 
de performance élevé dans la protection à la corrosion. En premier lieu, l’utilisation 
d’un simple dégraissage chimique avec une solution d’alcool a révélé la présence de 
défauts d’une rugosité maximale de 25 µm. Le choix adopté dans cette thèse a été de les 
éliminer à partir d’une opération de décapage mécanique manuel. Malheureusement, 
cette opération s’est révélée être grossière et agressive pour l’acier. Une seconde 
opération a été explorée et repose sur l’utilisation d’un nettoyage ionique assisté par 
plasma. Cette procédure, plus sophistiquée, s’est révélée être très performante et plus 
particulièrement lorsque le nettoyage est réalisé en présence d’un plasma dominé par 
les ions métalliques. En guise de synthèse, la Figure VII.23 présente le protocole 
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expérimental retenu pour la seconde partie du chapitre. Il se compose de quatre étapes, 
deux opérations ex-situ comprenant un polissage mécanique et un dégraissage chimique 
suivi de deux autres opérations in-situ comprenant un nettoyage ionique par HiPIMS et 
la mise en forme d’un revêtement dont l’épaisseur est comprise entre 6 et 10 µm. Cette 
gamme d’épaisseur est conditionnée par une probabilité non nulle de présence d’un 
défaut en surface suite aux opérations de nettoyage.  

 
 

Figure VII.23 : Protocole expérimentale du traitement de surface par plasma optimisé 

VII.3. Ingénierie des surfaces 
La précédente partie a permis de sélectionner un protocole expérimental capable 

d’atteindre un état de surface quasi-parfait de l’acier. Dans cette partie, il s’agit 
d’optimiser la seconde étape du procédé plasma, à savoir la mise en forme du revêtement.  

Au cours de cette thèse, nous avons pu étudier les propriétés intrinsèques de nombreux 
revêtements élaborés selon deux principaux mélanges réactifs, Ar/O2 et Ar/N2. Le premier 
mélange permet de synthétiser des revêtements à base d’oxyde dont les propriétés électriques 
sont modulables en fonction de la stœchiométrie du composé. Le second mélange, Ar/N2, a 
démontré la possibilité de produire des revêtements avec une tenue mécanique quatre fois 
supérieure à celle d’un substrat d’acier non traité.  

Une troisième étude a été initiée pour étudier l’impact de l’insertion d’un métalloïde 
(Si) vis-à-vis de la microstructure d’un revêtement à base de nickel. Au-delà d’un seuil de 
solubilité supérieur à 5% de silicium, le revêtement nitruré exhibe une microstructure 
nanocomposite formée de nano-cristallites de nickel enrobées par une matrice amorphe de 
nitrure de silicium le tout caractérisé par une morphologie dense et granulaire. Cette 
microstructure peut se révéler être très efficace pour limiter la diffusion des agents corrosifs 
au sein du revêtement. Dans un dernier point, il est intéressant de souligner que les 
revêtements élaborés en conditions non-réactives (Ni et NiSi) disposent d’une morphologie 
extrêmement dense.  

A la lecture des propriétés mentionnées, il est possible de référencer les matériaux 
synthétisés en deux catégories : (1) barrière contre la corrosion (Ni, NiSi, NiO, NiSiO, NiSiN) 
et (2) renforcement mécanique (NiN et NiSiN).  

En ce qui concerne la première catégorie, les revêtements peuvent avoir deux rôles 
distincts. La première sous-classe de revêtement (Ni, NiSi et NiSiN) se destine à empêcher 
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l’oxydation du fer en limitant la propagation des agents corrosifs à travers le revêtement 
(étape I voir Figure VII.24). La deuxième sous-classe de revêtement (NiO, NiO : N et NiSiO) 
se destine à limiter la diffusion des électrons après initiation du phénomène de corrosion afin 
de réduire la vitesse de réduction du gaz dissout (étape II voir Figure VII.24).  

L’objectif de cette partie est d’établir une stratégie innovante pour parvenir à élaborer 
la meilleure barrière possible à partir des propriétés (conductivité électrique, morphologie, 
dureté, potentiel électrochimique) de chacun des matériaux susmentionnés. La seule 
contrainte technique dans sa réalisation est l’utilisation d’une seule cathode. Pour cela, deux 
natures de cible ont été sélectionnées, une cible de nickel pur et une cible frittée à base de 
nickel avec 15 % atomique de silicium. 

 

Figure VII.24 : Illustration des deux étapes  

Le Tableau VII-4 recense les six revêtements retenus pour cette étude avec 
respectivement leurs conditions d’élaborations et les propriétés intrinsèques de chacun. 
Malgré son comportement sacrificiel, nous avons décidé de retenir le NiSiN car il possède une 
microstructure très adaptée et peut se révéler (avec confirmation des mesures de dureté) être 
un bon candidat pour renforcer les propriétés mécaniques de la barrière. 

 

Tableau VII‐4 : Matériaux retenus pour deux natures de cible 

Acier 

M2+

M2+

Courant ionique

Courant électronique

Electrolyte 

Revêtement

Electron

Cl2‐

II
I

Matériaux Morphologie
Caractère
électrique

Dureté (HV)
Etat 

électrochimique

Potentiel
électrochimique 

(V/ECS)

Cible de nickel
Ni Dense Conducteur 315 Noble ‐0,73

NiN (N2 = 60 %) Colonnaire Conducteur 800 Noble ‐0,77

NiO (O2 = 15 %) Colonnaire Isolant 357 Noble ‐0,3

Cible de NiSix (X = 0,15)
NiSi Dense Conducteur Noble ‐0,83

NiSiN (N2 = 60 %)
Dense + 

Granulaire
Conducteur Sacrificielle ‐0,86

NiSiO (O2 = 12 %) Colonnaire Isolant Noble > 0,7

Excellent pour l’application

Mauvais pour l’application

Neutre

Exotique
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La stratégie mise en place dans cette étude repose sur l’utilisation de quatre 
configurations d’empilement illustrées sur la Figure VII.25. Elle comprend une architecture 
monocouche conventionnelle, une architecture bicouche définie par une couche interfaciale de 
faible épaisseur, une architecture multicouche définie par la mise en forme d’un empilement 
régulier de deux revêtements et enfin d’une architecture multicouche similaire à la précédente 
mais contenant plusieurs couches d’oxyde intercalées. Le Tableau VII-5 présente les 
avantages et inconvénients de chacune des configurations. 

 

Figure VII.25 : Configurations d’empilements retenues dans cette thèse. 

 

Tableau VII‐5 : Avantages et inconvénients des configurations d’empilements retenues. 

De manière générale, la configuration monocouche se révèle être une opération très 
simple à mettre en œuvre et facile à transférer industriellement mais cet avantage est 
compensé par le besoin de mettre en forme un revêtement extrêmement dense. Les 
revêtements métalliques Ni et NiSi sont donc de parfait candidats pour répondre aux critères 
de sélection de cette configuration. Cependant, la faible dureté de ces revêtements implique 
qu’ils seront donc uniquement destinés à protéger l’acier de son environnement extérieur.  

Substrat

Matériaux 1

Substrat

Matériaux 2

Matériaux 1

Substrat Substrat

Configuration 1 : Monocouche Configuration 2 : Bicouche

Configuration 3 : Multicouche Configuration 4 : Multicouche avec 
couche d’oxyde intercalée 

Avantages Inconvénients

Configuration 1

• Simple à mettre en œuvre.
• Rapidité d’exécution.

• Excellente reproductibilité.
• Rapidement transférable à l’échelle 

industrielle.

• Revêtement très dense.
• Etat de surface quasi‐parfait.

• Epaisseur élevé (> 6 µm).

Configuration 2

• Simple à mettre en œuvre.
• Rapidité d’exécution.

• Excellente reproductibilité.
• Rapidement transférable à l’échelle 

industrielle.

• Revêtements très dense. 
• Etat de surface quasi‐parfait.

• Epaisseur élevé (> 6 µm).

Configuration 3
• Nombre d’interface élevé.

• Tenue mécanique. 
• Faible épaisseur des couches (< 1 µm)

• Complexité du procédé.
• Réacteur disposant d’un logiciel de mise 

en forme automatique.
• Durée du dépôt.

Configuration 4
• Nombre d’interface élevé

• Tenue mécanique.
• Faible épaisseur des couches (< 1 µm)

• Procédé innovant.

• Complexité du procédé.
•Réacteur disposant d’un logiciel de mise 

en forme automatique.
• Durée du dépôt.
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Un moyen d’améliorer les propriétés mécaniques du revêtement tout en conservant la 
facilité de mise en œuvre consiste à élaborer une configuration bicouche composée d’une 
couche d’accroche de métal suivie d’un revêtement plus épais à base de nitrure. Cette dernière 
doit posséder une morphologie susceptible d’empêcher toute diffusion de l’agent corrosif. Ce 
critère est respecté pour le cas d’une cible frittée de NiSi mais pas pour celui d’une cible de 
nickel (structure colonnaire). Ainsi, seule la cible frittée de NiSi a été choisie pour tester la 
configuration bicouche.  

La configuration multicouches est une opération plus élaborée qui vise à accroître les 
performances mécaniques ainsi que la résistance à la corrosion du revêtement. Elle consiste à 
empiler un nombre important de couches dont l’épaisseur peut parfois descendre à 100 nm 
afin d’obtenir un nombre élevé d’interfaces pour piéger et/ou limiter la diffusion des agents 
corrosifs à travers le revêtement. Dans ces conditions, la morphologie du revêtement importe 
peu. C’est pourquoi l’empilement Ni/NiN et NiSi/NiSiN sera privilégié.  

La dernière configuration testée, constitue un des points innovants en associant dans 
un même revêtement tout le savoir-faire acquis au cours de ce projet. A notre connaissance 
aucune étude ne s’est intéressée à analyser l’impact d’une couche d’oxyde intercalée sur les 
propriétés anticorrosion d’une architecture multicouche. Pourtant, elle peut se révéler être un 
candidat très sérieux dans la protection à la corrosion en limitant à la fois la vitesse 
d’oxydation du fer et la réduction du gaz dissout. Le Tableau VII-6 résume les nuances 
sélectionnées pour chacune des configurations.  

 

Tableau VII‐6 : Choix des matériaux en fonction des quatre configurations 

 Après cette présentation exhaustive des architectures retenues, nous allons analyser 
leurs niveaux de performance en immersion dans un BS. 

VII.3.1. Cible de nickel pur 

Cette première série de dépôts a été réalisée dans le réacteur 2. Les conditions 
expérimentales sont résumées dans le Tableau VII-7. Toutes les plaques ont été traitées avec 
un revêtement d’épaisseur 10 µm élaboré sous une tension de polarisation de - 50 volts. Pour 
chaque configuration, le traitement a été réalisé sur une plaque polie et non polie. D’après 
l’étude bibliographique, l’abaissement de la période dans une architecture multicouche tend à 
accroître ses performances en termes de résistance à la corrosion. Pour une même épaisseur, 
l’augmentation du nombre d’interface tend à piéger/limiter la diffusion des agents corrosifs. Il 
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nous a donc semblé pertinent d’explorer cette voie d’élaboration d’autant plus que le réacteur 
dont nous disposons permet de programmer les successions d’alternatives métal/nitrure. Pour 
cela, trois architectures multicouches ont été testées avec une période respective de 1 µm (10 
couches au total), 500 nm (20 couches au total) et 250 nm (40 couches au total). Par manque 
de temps, nous n’avons pas pu tester la configuration 4 sur cette nature de cible. 

 

Tableau VII‐7 : Conditions expérimentales de la série de dépôt 

Dans le but de valider le critère d’exigence de l’architecture monocouche, nous avons 
comparé les performances d’une monocouche de nickel et de nitrure de nickel. La 
morphologie de cette dernière ainsi que celles des architectures multicouches sont présentées 
dans la Figure VII.26. Pour information, ces acquisitions sont réalisées à partir de revêtements 
élaborés sur un substrat de silicium. Comme nous l’avons démontré précédemment, le 
revêtement de nitrure de nickel présente une morphologie colonnaire mais relativement dense. 
Toutes les acquisitions ont été réalisées par imagerie en électrons rétrodiffusés afin de pouvoir 
détecter le contraste chimique entre les deux nuances de couches qui compose l’architecture 
multicouche. D’ailleurs ces empilements sont bien discernables comme en témoigne les 
strates observées sur les clichés MEB présentés sur la Figure VII.26.(b-d). De plus, on 
remarque une densification des multicouches lorsque la période des multicouches diminue. 
D’un autre côté, le nombre élevé d’empilement tend à accroître la densité de défauts de 
croissance de type fissurations et nodules, ce qui peut être préjudiciable pour les bonnes 
performances des revêtements. Les flancs de toutes les éprouvettes ont été protégés avec une 
peinture époxy et un joint à base de polymère modifié silane. 

Les éprouvettes ont ensuite été placées dans le brouillard salin pendant une durée de 
1125 heures soit un équivalent de 50 jours. Cette décision de stopper le test est dictée par un 
manque flagrant de protection du mastic au niveau des flancs de l’éprouvette, ce qui nous 
empêche ainsi de statuer sur l’efficacité du revêtement au-delà de 1000 heures de BS. La 
méthode de protection employée dans ce test ne semble pas optimale et tend même à faciliter 
la propagation de la corrosion. En outre, une panne du brouillard salin est intervenue à 554 
heures d’immersion obligeant un arrêt momentané des tests et le maintient des plaques à l’air 
libre pendant une durée de 96 heures. L’aspect visuel des plaques au moment du redémarrage 
est codifié par le titre « redémarrage». Des observations visuelles avec des photographies ont 
été réalisées à un intervalle de temps de 24 heures. L’aspect visuel des plaques polies et non 
polies est présenté dans l’annexe G. 

Préparation substrat Architecture Description Période Epaisseur

Décapage HiPIMS
tension Ub = ‐600V

30 min

Monocouche
Nickel ‐‐ 10 µm

NiN (% N2 = 60 %) ‐‐ 10 µm

Multicouches

Ni / NiN Λ = 2 µm (x5) 10 µm

Ni / NiN Λ = 1 µm (x10) 10 µm

Ni / NiN Λ = 0.5 µm (x20) 10 µm

Ni / NiN
Λ = 0.25 µm 

(x40)
10 µm
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Figure VII.26 : Clichés MEB de  la  tranche et de  la  surface d’une architecture  :  (a) monocouche de NiN   et 
multicouche avec une période égale : (b) 2 µm, (c) 500 nm et (d) 250 nm.  

A partir de ces deux résultats, nous avons estimé la surface totale corrodée au-delà de 
1000 heures de brouillard salin. Le résultat d’une éprouvette polie est présenté sur la Figure 
VII.27.(a) et celui d’une plaque non polie est présenté sur la Figure VII.27.(b).  

 

Figure VII.27 : Niveau de performance de plaques  (a) polies et  (b) non polies à partir d’une cible de nickel 
pure 
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D’après ces résultats, il s’avère que nos prédictions en termes de résistance à la 
corrosion n’ont pas été complètement remplies. En effet, nous constatons que les 
performances des revêtements multicouches avec une faible période sont en deçà de celui 
avec une période de 1 µm et d’un revêtement monocouche de nickel. Les premiers départs de 
corrosion apparaissent à 800 heures pour une période de 500 nm et bien avant 100 heures de 
BS pour une période de 250 nm. Ces comportements sont d’ailleurs amplifiés pour une plaque 
non polie où le critère de conformité ne correspond plus dès 100 heures de brouillard salin. 
Ces mauvaises performances laissent présager que le nombre important de défauts de 
croissance est un handicap majeur dans la bonne tenue à la corrosion. Ces résultats sont en 
désaccord avec les conclusions de l’étude bibliographique. Comme nous l’avons anticipé, le 
revêtement NiN exhibe une moins bonne performance que le revêtement de nickel avec la 
présence de départs de corrosion après 500 heures de brouillard salin pour une plaque polie et 
100 heures pour une plaque non polie.  

Malgré ces quelques points de désaccord, ce test révèle une excellente résistance à la 
corrosion pour le revêtement monocouche de nickel et multicouche avec une période de 1 µm. 
En effet, aucun départ de corrosion n’a été décelé même après sortie du brouillard salin. Vu 
l’aspect visuel de ces deux configurations, nous pouvons penser que ces plaques 
supporteraient aisément un nombre d’heures plus conséquent. La deuxième remarque dans ce 
test concerne le comportement des plaques non polies qui exhibent une réponse quasi-
identique à celle des plaques polies. En effet, pour la configuration monocouche et 
multicouche avec une période de 1 µm, le critère de conformité est respecté même au-delà de 
1000 heures de BS.  

Il est clair que ce résultat est le fruit de l’excellente préparation de surface opéré par le 
décapage ionique HiPIMS où les ions métalliques sont capables d’une part de réduire la 
rugosité de surface et de l’autre d’en épouser la forme. Pour le confirmer, nous avons introduit 
dans la Figure VII.27 la réponse d’une plaque d’acier poli traitée avec une opération de 
décapage ionique par bombardement d’argon et une monocouche de nickel d’épaisseur 10 
µm. Après 2 heures d’immersion, la plaque est corrodée sur environ 30 % de sa surface. 

Ces essais ont démontré que les configurations et les nuances de matériaux sélectionnés 
permettent d’obtenir des niveaux de performance très élevés, compris entre 500 heures 
pour la monocouche de nitrure de nickel et au-delà de 1000 heures pour la 
configuration monocouche de nickel et multicouche avec une période de 1 µm. Par 
contre, les performances des revêtements multicouches avec une faible période (500 et 
250 nm) n’ont pas donné les résultats attendus. Il semble que le nombre important de 
défauts de croissance soit responsable d’une plus faible tenue à la corrosion. 
De plus, les résultats obtenus avec une plaque non polie laissent suggérer que 
l’opération de décapage ionique par HiPIMS permet de s’affranchir d’une étape de 
polissage mécanique ex-situ. 
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VII.3.2. Cible frittée de NiSi 

Cette deuxième série de dépôts a été réalisée dans le réacteur 2. Les conditions 
expérimentales sont résumées dans le Tableau VII-8. Toutes les plaques ont été traitées avec 
un revêtement d’épaisseur 10 µm élaboré sous une tension de polarisation de - 50 volts. Pour 
chacune des configurations, le traitement a été réalisé sur une plaque polie et non polie. Ce lot 
contient deux monocouches, une bicouche et des multicouches. Comme précédemment, la 
configuration multicouche a été testée avec plusieurs périodes : 2 µm, 1 µm, 500 nm et 250 
nm. Le présent lot contient deux éprouvettes (polies et non polies) traitées avec la 
configuration 4. Celle-ci a été réalisée selon une architecture multicouche avec une période de 
1 µm contenant des couches d’oxyde NiSiO intercalées. Afin d’évaluer l’impact de ces 
couches, nous avons inséré huit couches dans l’un des traitements et quatre dans le second.  

 

Tableau VII‐8 : Conditions expérimentales de la série de dépôt 

La morphologie de certaines configurations élaborées sur un substrat de silicium est 
présentée sur la Figure VII.28. Comme on peut le constater, pour une épaisseur très élevée, le 
NiSiN (Figure VII.28.(a)) adopte une structure très dense dès les premiers instants de la 
croissance puis adopte une morphologie granulaire à la seconde et troisième étape de son 
développement. Dans le cas des multicouches, on distingue parfaitement les empilements à 
partir du changement de microstructure du NiSi et NiSiN. Ces multicouches forment une 
structure dense et compacte.  

Préalablement à l’immersion dans le BS, tous les flancs des éprouvettes ont été 
protégés avec une peinture époxy et un joint à base de polymère modifié silane. Les 
éprouvettes ont ensuite été placées dans le BS pendant une durée de 528 heures soit 
l’équivalent de 22 jours. Cette décision se base sur les mêmes arguments que ceux cités 
précédemment. De manière analogue, ce test a aussi subi un arrêt momentané survenu à 98 
heures d’immersion et nécessitant d’exposer à l’air libre les plaques traitées pendant une 
durée de 96 heures. L’aspect visuel des plaques au moment du redémarrage est codifié par le 
titre « redémarrage». Des observations visuelles avec des photographies ont été réalisées à un 
intervalle de temps de 24 heures. L’aspect visuel des plaques polies et non polies est présenté 
dans l’annexe G. 
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Figure VII.28 : Clichés MEB de  la tranche et de  la surface d’une architecture  : (a) monocouche de NiSiN, (b) 
bicouche NiSi/NiSiN  et multicouche avec une période égale : (c) 1 µm et (d) 500 nm.   

La Figure VII.29 présente le niveau de performance des architectures proposées dans 
cette deuxième série de dépôts. Pour les plaques polies, la majorité des configurations, à 
l’exception de la multicouche avec une période de 250 nm, respecte le critère de conformité 
jusqu’au terme de l’étude. En revanche, pour les plaques non polies, on distingue seulement 
trois configurations qui respectent encore le critère de conformité, à savoir la monocouche de 
NiSiN, la bicouche NiSi/NiSiN et la multicouche avec une période de 1 µm. Sur la base de 
ces résultats, nous ne pouvons pas statuer sur une meilleure tenue à la corrosion de ces films. 
Néanmoins, les résultats semblent très prometteurs avec une tenue à la corrosion au moins 
égale à 528 heures. Ces bonnes propriétés semblent être corrélées avec la morphologie dense 
du composé NiSi et NiSiN et avec le nombre élevé d’interfaces présentes dans la 
configuration multicouches.  

A l’issue de ce test, deux remarques peuvent être formulées. Tout d’abord, pour les 
plaques polies, tous les départs de corrosion apparaissent sur les flancs des plaques d’acier. 
Elles se propagent ensuite sur l’ensemble de la structure (y compris la surface traitée) sous la 
forme d’une corrosion généralisée pouvant dans le pire des cas entraîner un décollement du 
film protecteur. Ainsi, ce que nous prenons pour une mauvaise performance peut être dans 
certains cas seulement induit par une mauvaise isolation des flancs non traitées. 
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Figure VII.29 : Niveau de performance de plaques  (a) polies et  (b) non polies à partir d’une cible  frittée de 
NiSi. 

 En guise de perspective, il serait judicieux de tester à nouveau ce lot en ne laissant que 
la surface traitée au contact du milieu salin. La seconde remarque concerne le changement 
d’aspect des plaques traitées avec la configuration 4. En effet, pour chacune d’entre elles, au-
delà de 218 heures d’immersion, la surface est caractérisée par l’apparition de franges 
d’interférences caractéristique de la formation d’une fine couche d’oxyde transparente.  

La deuxième série de tests à partir d’une cible frittée de NiSi a donné des résultats très 
encourageants avec une tenue à la corrosion supérieure à 500 heures en BS pour 
l’ensemble des configurations (mis à part celle de la multicouche avec une période de 
250 nm) pour des plaques polies et non polies. Toutefois, le test a dû être interrompu à 
cause d’un problème technique. 

VII.4. Comparaison des niveaux de performances  
A ce stade de l’étude, il est important de comparer les niveaux de performances 

obtenus au cours de cette étude avec ceux de la communauté plasma et des procédés actuels. 
L’objectif de cette comparaison est de démontrer que nos résultats sont d’une part à l’état de 
l’art vis-à-vis des procédés de pulvérisation cathodique et d’autre part suffisamment 
prometteurs pour envisager un remplacement des méthodes de traitements de surface actuels 
jugées incompatibles avec les nouvelles normes environnementales.  

 La première comparaison concerne les niveaux de performances des revêtements PVD 
observés dans la littérature. Afin que la comparaison soit représentative, nous avons émis 
plusieurs critères de sélection : (1) l’épaisseur des revêtements doit être supérieure à 3 µm, (2) 
les tests de corrosion réalisés en BS, (3) l’environnement corrosif à base de NaCl, (4) le 
substrat à base d’acier et (5) si possible, les performances doivent être validées par des 
photographies. A partir de ces critères, nous avons sélectionné un total de 6 études 
comprenant 3 revêtements nobles : W-Ti-N (7,5 µm – 120 heures) [1], CrN (6 µm - 300 

heures) [2], TiMgGdN (4 µm – 360 heures) [3] et 3 revêtements sacrificiels : Zn (5 µm) – 131 
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heures) [4], Zn + ZnMg (8 µm – 672 heures) [5] et ZnMg (15,8% Mg) (3 µm – 600 heures) 

[6]. Le niveau de performance pour ce procédé est compris entre 131 et 672 heures. 

 La deuxième comparaison concerne les méthodes actuelles à base de chrome 
hexavalent Cr(VI). Les traitements de surface les plus utilisés jusqu’à présent sont la 
conversion chimique et l’oxydation anodique.  

 La chromatation est le traitement de conversion chimique le plus couramment utilisé 
car facile à mettre en œuvre sur tout type de substrats métalliques et fait preuve d’une grande 
efficacité dans la protection à la corrosion et dans l’adhérence de la couche de peinture. Les 
traitements de chromatation consistent à tremper une pièce métallique, préalablement 
décapée, dans une solution acide à base de sels de chrome hexavalent Cr(VI). A la surface de 
la pièce se forme une couche passivante et inerte chimiquement composée d’oxydes de 
chrome. Le traitement complet (décapage et conversion) est généralement produit par 
immersion dans une succession de bains toujours suivie d’une opération de rinçage. Le 
nombre total d’opérations est entre 7 et 10.  

 Le traitement chromatation Alodine®, actuellement le plus utilisé dans l’industrie, 

permet d’obtenir des niveaux de performances d’environ 168 heures au test BS [7]. Le 
procédé de chromatation peut être réalisé sur un certain nombre de métaux et leurs alliages 
tels que le zinc électrolytique ou galvanisé, l’aluminium... Les dépôts de zinc alliés revêtus de 
différents type de chromatation sont capables d’atteindre de très hauts niveaux de 
performance, environ 1000 heures de BS pour une épaisseur totale de 10 µm. [8]. La Figure 
VII.30 recense le nombre d’opérations pour un traitement de zingage colmaté au sel de 
chrome VI. 

 

Figure  VII.30 :  Chaîne  d’opération  pour  un  traitement  de  zingage  avec  une  couche  de  finition  par 
chromatation [9]. 

 De nombreuses recherches ont été menées afin de remplacer l’utilisation du Cr(VI) 
avec plus ou moins de succès, car n’offrant pas les mêmes niveaux de performances. Les 
systèmes de passivation à base de chrome trivalent Cr(III) (produit SurTec®) se sont révélés, 
jusqu’à l’heure actuelle, ceux offrant des caractéristiques les plus proches du Cr(VI) [10].  

 L’oxydation anodique est le deuxième procédé de type conversion le plus utilisé dans 
l’industrie. Il consiste en une oxydation contrôlée du substrat en milieu acide. Deux procédés 
sont couramment utilisés et se différencient en fonction de la nature de l’acide : chromique 
(Oxydation Anodique Chromique - OAC) et sulfurique (Oxydation Anodique Sulfurique - 
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OAS). L’épaisseur du film d’oxyde obtenue varie généralement entre 5 et 25 µm. La couche 
d’oxyde est principalement constituée d’une structure poreuse. En fonction des propriétés 
recherchées (par exemple tenue à la corrosion), l’anodisation peut être suivie par une 
opération de colmatage, opération visant à rendre étanche la couche poreuse par hydratation 
dans de l’eau bouillante contenant du sel de chrome Cr(VI). Sans colmatage, le traitement 
possède de bonnes propriétés anti corrosion (100 heures au BS) et constitue une bonne base 
d’accrochage des peintures et des adhésifs. Après colmatage au sel de chrome Cr(VI), la tenue 
à la corrosion est améliorée (750 heures au BS) tout en conservant une bonne adhérence vis-à-
vis des revêtements organiques [11]. 

 Actuellement, plusieurs voies sont explorées pour développer un procédé alternatif à 
l’utilisation du Cr VI. Parmi les candidats potentiels figurent le nickel chimique et le sol-gel. 

 Le nickel chimique est un procédé chimique de dépôt de nickel allié au phosphore ou 

au bore, obtenu sans aucune source extérieure de courant. Le traitement Kanigen® consiste à 

immerger un substrat à traiter dans un bain contenant des sels de nickel et un réducteur. Les 
ions nickel vont se réduire en nickel métal et se déposer sur le substrat. L’agent réducteur est 
de l’hypophosphite produisant un alliage nickel/phosphore. L’épaisseur des revêtements est 
généralement de 5 à 50 µm. Le revêtement obtenu par nickelage chimique possède diverses 
qualités, supérieures à celles des dépôts électrolytiques classique, la principale étant 
l’homogénéité sur une surface à géométrie complexe. Pour une épaisseur de 50 µm et un taux 

de phosphore égale à 10,5 %, la résistance à la corrosion des revêtements Kanigen®après 

traitement thermique à 280 °C est de 960 heures de BS [12].  

 Le sol-gel est un procédé chimique capable de mettre en forme, à basse température, 
des matériaux de formes différentes (revêtements, particules, fibres) à partir de précurseurs en 
solution. Actuellement, le procédé sol-gel trouve ses principales applications dans 
l’élaboration de couches minces, et entre en compétition avec les procédés de dépôt sous vide 
(CVD et PVD). Ses principaux avantages sont sa facilité de mise en œuvre, sa rapidité 
d’exécution et la possibilité de revêtir simultanément les deux faces du substrat à protéger. 
Malgré tout, l’obtention de couches minces denses nécessite un traitement thermique 
(température de recuit d’environ 200 °C). Les méthodes de réalisation les plus courantes de 
couches minces avec contrôle de l’épaisseur, déposées sont le trempage-retrait (dip-coating) 
et l’enduction centrifuge (spin-coating). L’épaisseur des revêtements peut varier entre 100 nm 
à 10 µm.  

Dernièrement, O. Jaubert [13] a mis au point des revêtements hybrides élaborés à 
partir d’un sol constitué de 3-glycidoxypropyltriméthoxysilane (GPTMS), de tri-sec-butoxyde 
d’aluminium (ASB), eau, d’alcool et de nitrate de cérium utilisé comme inhibiteur de 
corrosion. Ces travaux ont révélé des niveaux de performance très élevés, jusqu’à 800 heures 
de BS pour un revêtement de 6 µm.  

La comparaison entre nos résultats et ceux mentionnés précédemment est montré sur 
la Figure VII.31. De manière générale, le niveau de performance de nos traitements est 
clairement à l’état de l’art vis-à-vis des méthodes actuelles (chromatation, anodisation 
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chromique, sulfurique et PVD). En effet, la figure montre que les performances de nos 
traitements sont comparables voire supérieures à tous les procédés mentionnés précédemment 
y compris le sol-gel qui est pourtant réputé comme le meilleur candidat pour le remplacement 
des procédés à base de Cr(VI). Il est important de faire remarquer que nos performances sont 
acquises avec une chaîne d’opérations comprenant trois voire quatre étapes contrairement aux 
procédés actuels (zingage + chromatation) qui comportent au minimum dix opérations pour 
obtenir un résultat similaire. Cette comparaison montre que le traitement de surface 
(préparation par HiPIMS + ingénierie de surface) développé au cours de cette thèse est très 
prometteur et peut être un sérieux candidat comme procédé de remplacement aux méthodes 
actuelles. 

 

Figure  VII.31 :  Niveau  de  performance  des  traitements  anticorrosion  actuels  (voie  électrolytique),  de  la 
littérature (PVD) et de substitution (sol‐gel). 

VII.5. Conclusion générale 
 Dans ce chapitre, nous avons optimisé deux étapes importantes dans le procédé de 
pulvérisation magnétron, à savoir la préparation de surface et la mise en forme du revêtement. 
Ces deux points ont été validés à partir de tests par immersion dans un brouillard salin. Dans 
un même temps, nous avons procédé au transfert des points de fonctionnement du réacteur 1 
vers le réacteur 2. 

 La première partie concernant le traitement de surface, a permis de mettre en évidence 
l’efficacité de ce dernier et son rôle primordial pour la tenue à la corrosion. Cette partie a été 
l’occasion d’explorer différentes voies dans la chaîne des opérations de préparation de surface 
allant du simple dégraissage chimique à une méthode plus sophistiquée de nettoyage ionique 
assisté par plasma. Cette dernière s’est révélée être plus performante que le décapage 
mécanique et plus particulièrement lorsque le nettoyage est réalisé en présence d’un plasma 
dominé par les ions métalliques En effet, en appliquant une tension de polarisation élevée 
 (-600 V), l’opération de décapage ionique par HiPIMS permet de préparer efficacement l’état 
de surface en éliminant la plupart des défauts en surface et en optimisant l’interface entre le 
substrat d’acier et le revêtement protecteur. Au terme de cette étude, nous avons sélectionné 
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une procédure qui comporte trois étapes, deux opérations ex-situ (dégraissage chimique avec 
une solution d’alcool et un décapage mécanique pour atteindre une rugosité de surface de  
250 nm) et une opération in-situ de préparation par décapage ionique HiPIMS. L’analyse de la 
topographie de surface a révélé le besoin de déposer des revêtements d’une épaisseur 
supérieure à 6 µm. 

 Dans une seconde partie, nous avons testé, pour deux natures de cibles, Ni et NiSi, 
quatre configurations d’empilement : monocouche, bicouche, multicouches et multicouches 
avec couche d’oxyde intercalée. Les revêtements monocouches se sont révélés 
particulièrement performants, de même que les multicouches avec un nombre de période 
faible (2 et 1 µm) avec une résistance au test de brouillard salin supérieure à 1000 heures. 
Contrairement à ce que nous pouvions attendre, l’augmentation du nombre de périodes (500 
et 250 nm) pourtant sensé limiter la diffusion des agents corrosifs a montré des performances 
très médiocres. L’observation de la tranche de ces revêtements a révélé un nombre important 
de défauts de croissance. En ce qui concerne la quatrième configuration, nous n’avons 
malheureusement pas pu évaluer ses potentialités malgré son caractère innovant. 

Enfin, nous avons montré que l’élaboration de matériaux à base de nickel par 
pulvérisation magnétron associée avec la préparation de surface par HiPIMS peut remplacer 
avantageusement les méthodes électrochimiques à base de chrome hexavalent Cr(VI) et éviter 
l’étape de polissage mécanique particulièrement contraignante pour les géométries 
complexes. De plus, les performances obtenues avec notre procédé sont à l’état de l’art voire 
meilleures que celles des concurrents.  
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Conclusion générale 
Cette thèse, a été menée dans le cadre du projet IRT COMIDAC (COuches MInces 

Dures et AntiCorrosion), qui avait pour objectif de proposer des revêtements innovants par 
PVD à base de nickel avec des propriétés anti-corrosion et mécaniques susceptibles de 
répondre au cahier des charges de la société SDI, partenaire industriel du projet. Les 
traitements proposés devaient avoir une résistance à la corrosion équivalente aux procédés 
faisant appel à l’utilisation du Cr(VI) (chromatation, oxydation anodique), substance classée 
CMR (Cancérigène, Mutagène et Reprotoxique) par la réglementation REACH. Un autre 
objectif consistait également à fournir un procédé de fabrication comportant moins d’étapes 
dans le but de simplifier la fabrication des produits et d’améliorer le rendement industriel. 

L’étude bibliographique a révélé que la corrosion est un phénomène naturel qui 
intervient dans différents milieux (marin, urbain, industriel et rural), et entraîne la 
détérioration partielle voire totale de l’ensemble de la structure métallique suite à l’adsorption 
d’agents corrosifs à sa surface. L’origine du phénomène de corrosion provient du couplage de 
deux demi-réactions électrochimiques, d’un côté l’oxydation d’un métal et de l’autre la 
réduction du gaz dissout (dioxygène). Différentes méthodes sont connues pour protéger une 
surface contre la corrosion. Il existe dans le domaine du traitement de surface des revêtements 
dits « sacrificiels » lorsqu’un matériau de potentiel plus électronégatif que le matériau à 
protéger est ajouté à sa surface. Ce matériau « sacrificiel » est attaqué en premier par la 
corrosion, préservant ainsi la partie à protéger. Il existe par ailleurs des méthodes dites 
« barrières » dans lesquelles un revêtement protecteur revêt la surface du matériau à protéger. 
Dans le cadre du projet, nous avons opté pour cette dernière méthode en élaborant des 
revêtements à base nickel sur des substrats d’acier XC38.  

Cette étude bibliographique a aussi permis de mettre en évidence la complexité de la 
tâche en relevant deux points critiques dans ce travail, d’une part la nécessité d’obtenir un état 
de surface idéalement dépourvu de salissures et de défauts et d’autre part de mettre en forme 
un revêtement capable de limiter la diffusion des agents corrosifs vers le substrat à protéger.  

Préalablement, nous avons réalisé une étude comparative sur les technologies DC et 
HiPIMS en analysant les caractéristiques fondamentales du plasma et les propriétés 
intrinsèques d’un revêtement métallique. L’analyse du plasma par spectrométrie de masse et 
par spectrométrie d’émission optique a révélé que la décharge DC est composée 
majoritairement d’espèces gazeuses (Ar+ et Ar0) à proximité de la cible et au niveau du porte-
substrat alors que de l’autre la décharge HiPIMS conduit à la mise en place d’un plasma 
dominé par la vapeur métallique composée d’atomes et d’ions multichargés. La présence de 
ces ions métalliques est un atout indéniable car il est possible de mettre en forme des 
revêtements plus denses, mieux cristallisés et surtout capables d’épouser toutes les formes 
d’un substrat de géométries complexes. Toutefois, cette étude n’a pas révélé de changement 
flagrant dans la morphologie, les couches minces de nickel étant intrinsèquement dépourvue 
de colonnes. Elle a cependant mis en évidence la faiblesse de l’HiPIMS, à savoir une faible 
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vitesse de dépôt, environ 50 % plus faible que celle d’une décharge DC. Cette différence est 
attribuée principalement à la mise en place d’un régime d’auto-pulvérisation responsable du 
confinement de la vapeur métallique à proximité de la cible. A la lecture des avantages et 
inconvénients propres de la technologie HiPIMS pour une cible de nickel et du cahier des 
charges pour ce projet, nous avons décidé que l’HiPIMS serait plus judicieusement employé 
lors de l’étape de préparation de surface et le DC pour la mise en forme des revêtements. 

Partant de l’étude bibliographique, notre volonté a été de disposer d’un spectre large 
de matériaux dans le but d’élaborer des architectures originales et capables de former une 
barrière efficace à la corrosion. Pour cela, la première partie de se travail a consisté à étudier 
les propriétés intrinsèques (structurales, morphologiques, électriques et électrochimiques) 
d’un ensemble de composés binaires et ternaires élaborés dans différents mélanges réactifs, 
Ar/O2, Ar/O2:N2 et Ar/N2. Au cours de ces travaux, trois types de cibles de deux natures 
différentes ont été utilisées : Ni et NiSi avec deux concentrations en silicium, 5 et 15%.  

La première étude a concerné la mise en forme de revêtements à base d’oxyde élaboré 
dans un mélange Ar/O2 et avec une cible de nickel. L’analyse des paramètres de la décharge, 
de la vitesse de dépôt et de la composition chimique nous ont permis d’une part de mettre en 
évidence la transition entre un régime métallique et celui complètement oxydé de la cible et 
d’autre part d’extraire cinq zones du processus de pulvérisation. Le bilan des caractérisations 
des couches minces a validé la transition entre un revêtement nickel (zone I) vers un biphasé 
Ni et NiO (zone II) pour enfin obtenir un oxyde (zone III, IV et V) pour une pression partielle 
en oxygène supérieure à 14 %. Le revêtement nickel est pourvu d’une morphologie 
extrêmement dense et est un très bon conducteur électrique (ρ = 10-5 Ω cm). Son 
comportement électrochimique est plus noble que celui de l’acier, ce qui en fait un excellent 
candidat comme barrière à la corrosion. L’introduction d’oxygène au sein du revêtement est 
marquée par un changement de morphologie, apparition de colonnes très fines. L’oxyde 
élaboré dans la zone III est proche de la stœchiométrie et présente une forte résistivité (ρ = 107 
Ω cm). Son comportement électrochimique est encore plus noble que celui du nickel et la 
réduction de plusieurs décades de la densité de courant par rapport à l’acier nu semble 
indiquer d’un rôle très bénéfique sur la résistance à la corrosion. Cette nature de revêtement se 
destine donc à limiter la diffusion des électrons après l’oxydation du métal afin de réduire 
l’auto-entretien du phénomène de corrosion. Au-delà (zone IV et V), les oxydes sont sur-
stœchiométriques en oxygène. La reconstruction de la structure de bande des oxydes, élaborés 
dans la zone III à V, a vérifié le caractère de type p de l’ensemble des matériaux et a démontré 
un abaissement du niveau de Fermi vers la bande de valence. Cette abaissement est induit par 
la présence de défauts structuraux de type lacune de nickel dont la densité est modulable en 
fonction de la pression partielle en oxygène introduite dans le réacteur. Le matériau produit 
dans la zone IV et V est défini par une plus faible résistivité (ρ compris entre 100 et 10 Ω cm) 
et avec une bonne transmission optique (supérieure à 60 %), ce qui en fait un parfait candidat 
pour le domaine de la conversion photovoltaïque [1,2].  

Par la suite, l’incorporation d’azote dans les revêtements de NiO a révélé la possibilité 
d’élaborer des oxynitrures de nickel (NiO :N) de composition chimique et propriétés 
modulable en fonction du rapport oxygène sur azote introduit dans le réacteur. Pour un faible 
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dopage en azote, le NiO synthétisé est proche de la stœchiométrie avec une forte résistivité et 
un comportement électrochimique exacerbé en comparaison d’un oxyde dépourvu d’azote. Ce 
matériau présente de réelles potentialités pour les applications visées. De l’autre, l’insertion 
d’une concentration plus élevé en azote s’accompagne d’un renforcement des propriétés 
mécaniques mais induit en contrepartie une diminution de la résistivité électrique. En guise de 
perspectives, des études sont encore nécessaires pour synthétiser de façon reproductible le 
matériau précité et confirmer l’origine du changement de comportement électronique.  

La deuxième étude a concerné la mise en forme de revêtements à base de nitrures 
élaborés dans un mélange Ar/N2. L’analyse des paramètres de la décharge et de la vitesse de 
dépôt nous ont permis de mettre en évidence la transition entre un régime métallique et celui 
complètement nitruré de la cible de nickel et d’extraire trois zones du processus de 
pulvérisation. Le bilan des caractérisations des couches minces a révélé une faible affinité 
chimique entre le nickel et l’azote, empêchant la formation d’un nitrure de nickel 
stœchiométrique. Au cours de ces travaux, nous avons obtenu des couches minces sur-
stœchiométriques en nickel formées par un mélange de phases nitrurées métastables (Ni4N, 
Ni3N et Ni2N). L’introduction progressive de l’azote s’accompagne d’une transformation 
microstructurale observée par l’apparition d’une morphologie colonnaire compacte et d’un 
renforcement des propriétés mécaniques dont les valeurs soit trois fois supérieures à celles 
d’un revêtement de nickel. Par la suite, le comportement électrochimique de ces films a été 
analysé et il semblerait que le changement de microstructure s’accompagne d’un abaissement 
du travail de sortie et d’une plus forte réactivité vis-à-vis du milieu considéré. Malgré tout, 
tous les films conservent un caractère plus noble que l’acier. Par conséquent, nous avons 
classé les nitrures de nickel comme matériaux de renforcement mécanique. En guise de 
perspectives, il serait intéressant d’approfondir les mécanismes électrochimiques et de 
confirmer la tendance du travail de sortie en réalisant des mesures par microscopie à sonde de 
Kelvin (KFM), module adaptable sur un microscope à force atomique (AFM).  

Dans le but de densifier les revêtements à base de nitrure, une approche a consisté à 
introduire un troisième élément, un métalloïde (silicium) reconnu pour se lier très 
difficilement avec le métal de base. Dans le cadre de cette étude, nous avons utilisé deux 
cibles frittées de NiSi composé de 5 et 15 % de silicium et avons élaboré les revêtements dans 
un mélange Ar/N2. A notre connaissance, aucune étude n’avait été faite auparavant sur la 
synthèse de ce type de matériau. L’étude a révélé une affinité plus forte entre l’azote et le 
silicium entraînant dans le régime nitruré une séparation de phase. En effet, la formation des 
composés NiN étant métastable, le système a tendance à former plus facilement des composés 
SiNx. En partant de conditions expérimentales identiques à celles d’une cible de nickel, les 
analyses XPS, DRX et MEB ont permis de révéler une évolution microstructurale des couches 
nc-Ni/a-SiNx en fonction du taux de silicium. Pour une teneur en silicium égale à 5 %, les 
couches formées possèdent une microstructure similaire à celles obtenues avec une cible de 
nickel avec toutefois une formation des composés nitrurés qui est ralentie et une morphologie 
des couches plus dense. Pour une teneur en silicium égale à 15 %, les couches sont formées 
d’une phase de nickel sous forme de nano-cristallites entourée par une matrice amorphe de 
SiNx et sont caractérisées par une morphologie extrêmement dense caractéristique d’un 



Conclusion générale 

241 
 

revêtement nanocomposite. D’un point de vue électrochimique, l’incorporation d’un élément 
métalloïde moins noble que le nickel dans les revêtements nitrurés conduit à une 
augmentation de leurs réactivités dans le milieu salin. Etonnamment, nous avons constaté que 
ces revêtements nanocomposites abordent un caractère sacrificiel par rapport à l’acier. A la 
lecture des informations mentionnées, nous avons classé ces revêtements comme barrière à la 
corrosion dont le rôle est d’empêcher la diffusion des agents corrosifs. Au terme de cette 
partie, plusieurs perspectives d’études sont identifiées :  

 Il sera intéressant de réaliser des analyses par microscopie électronique à 
transmission en coupe sur une couche pour confirmer la non-miscibilité du 
nickel avec l’azote pour une cible frittée de 15 % de silicium.  

 Historiquement, la mise en forme de nanocomposites permet d’augmenter les 
propriétés mécaniques du composé nitruré de base. Il sera intéressant de 
vérifier cette tendance en réalisant des mesures de dureté Vickers.  

 Dans le cadre de cette thèse, nous avons constaté que le seuil de solubilité du 
silicium était compris entre 5 et 15 %. Il sera intéressant de déterminer avec 
précision cette valeur en utilisant par exemple deux cathodes en géométrie  
co-focal composées d’une cible de nickel et de silicium.  

 Le rôle du silicium dans le changement de comportement électrochimique des 
revêtements nanocomposites nc-Si/a-SiNx mérite également une étude 
approfondie.  

Comme bilan à ces deux études, nous avons classifié dans la Figure 1 le potentiel de 
corrosion de l’ensemble des matériaux étudiés par rapport à notre référence en acier. La 
majorité des revêtements base nickel disposent d’une réponse électrochimique plus noble que 
celle de l’acier à l’exception des revêtements nanocomposites nc-Ni/a-SiNx qui disposent d’un 
comportement électrochimique relativement sacrificiel. En outre, cette classification présente 
l’avantage d’offrir un outil de sélection des revêtements protecteurs en regard des propriétés 
intrinsèques de chacun mais aussi des applications visées. 

 

Figure 1 : Echelle des potentiels de corrosion en milieu salin de revêtements à base nickel. 
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La dernière étape de ce travail s’est focalisée sur l’optimisation du niveau de 
performance de nos traitements à partir de tests par immersion dans un brouillard salin. Dans 
une première approche, nous avons souhaité travailler sur l’étape de préparation de surface en 
balayant plusieurs techniques allant du décapage mécanique ex-situ au décapage ionique in-
situ. Cette étude a permis de valider le fait que cette étape est cruciale sous peine de voir 
apparaître rapidement un produit de corrosion. L’étude a montré qu’il est possible d’obtenir 
un état de surface quasi-parfait en réalisant un décapage ionique par HiPIMS avec une tension 
de polarisation au substrat de - 600 V. Des observations visuelles après immersion ont par 
ailleurs révélé que ce nettoyage permettait d’éviter l’étape de polissage mécanique. Dans une 
seconde approche, nous avons testé la résistance à la corrosion de plusieurs configurations 
(monocouches, bicouches, multicouches et multicouches avec oxydes intercalés). 
Préalablement, pour des besoins de reproductibilité du système de polarisation du porte-
substrat, toutes les conditions expérimentales ont été transférées sur un second réacteur de 
taille plus conséquente. L’objectif de cette partie a été de combiner tout le savoir-faire acquis 
au cours de ce travail dans le but de former la meilleure barrière qui soit tout en proposant un 
renforcement mécanique. L’ensemble pré-traitement par HiPIMS + mise en forme du 
revêtement protecteur (monocouches, bicouches, etc…) a démontré de très belles 
performances avec une résistance au test de brouillard salin (selon la norme NF 41-002) 
supérieure à 300 heures, avantageusement supérieure à 500 heures, et encore plus 
avantageusement supérieure à 800 heures ou supérieure à même 1000 heures. Au terme de 
cette partie, plusieurs perspectives d’études ont été identifiées :  

 Les tests de brouillard salin sur des configurations base Ni/Si ont dû être 
interrompu à cause d’un problème technique. Il sera intéressant de relancer à 
nouveau ce lot.  

 Les tests ont aussi révélé un manque de protection au niveau des flancs des 
éprouvettes traitées. Il semble intéressant de tester à nouveau ces lots avec 
toutefois un renforcement du mastic de protection.  

 L’épaisseur des revêtements ont toutes été fixées à 10 µm. Avec le pré-
traitement réalisé par HiPIMS, il nous semble possible de conserver un haut 
niveau de performance tout en diminuant la valeur de l’épaisseur. Dans une 
optique de rendement industriel, il sera judicieux d’optimiser l’influence de 
l’épaisseur sur le niveau de performance des différentes configurations. 

 Le niveau de performance de la configuration multicouche avec couche 
d’oxyde intercalée pour une cible de nickel n’a malheureusement pas pu être 
évalué en brouillard salin. Des tests doivent être menés pour évaluer l’impact 
de cette couche intercalée sur les performances à la corrosion.  

 Le rôle des multicouches dans le renforcement mécanique doit aussi être 
clarifié. Ceci passe par une étude de l’évolution de la dureté mécanique en 
fonction de la période des multicouches, de la nuance des matériaux et de 
l’épaisseur totale. 

 Un point qui n’a pas été abordé dans la présente étude concerne l’ingénierie 
des contraintes. Afin de conserver une bonne adhérence des revêtements, il 
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nous semble crucial d’optimiser ce paramètre et plus particulièrement pour les 
configurations comportant trois nuances de matériaux (métal, nitrure, oxyde). 

 Une faible tension de polarisation du substrat de -50 V a été appliquée lors de 
la mise en forme des revêtements protecteurs. Ce paramètre n’a pas été 
optimisé au cours de cette étude et il nous semble judicieux d’évaluer son 
impact sur la densité des défauts de croissance notamment pour des 
architectures multicouches. 

  Le traitement HiPIMS mis en place dans la présente étude est très performant 
pour préparer l’état de surface. Il sera intéressant de transférer cette étape sur 
d’autres métaux de transition tels que le titane et le chrome réputés pour leurs 
propriétés mécaniques et ainsi évaluer leurs niveaux de performances en milieu 
salin. 

L’ensemble des résultats obtenus dans le cadre de la présente thèse se sont révélés très 
prometteurs en respectant les critères établis dans le cahier des charges. En effet, notre 
solution est capable de fournir un procédé de fabrication moins polluant pour 
l’environnement, comportant un nombre d’étapes réduit (3 au minimum et 4 au maximum) 
dont l’ensemble (préparation de surface et de mise en forme du revêtement) peut être réalisé 
tout in-situ et des revêtements anti-corrosion avec une durée de vie supérieure aux procédés 
électrolytiques. Ce travail a d’ailleurs donné lieu au dépôt d’un brevet. 
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Annexe A :  Optimisation du flux ionique en 
HiPIMS  

  

Dans cette section, l’analyse du flux ionique a été réalisée à partir d’un spectromètre de 
masse, dans le réacteur 1. Cette étude porte sur l’impact des conditions expérimentales 
(largeur de pulse, pression de travail, puissance moyenne) dans la composition et la 
distribution en énergie de l’ensemble des ions (métalliques et gazeux) présents dans une 
décharge HiPIMS. L’objectif est de trouver un point de fonctionnement capable de collecter 
un maximum d’ions métalliques.  

A.I. Influence largeur de pulse  

A.I.1. Cible de chrome 

Historiquement, les premières alimentations HiPIMS disposaient d’une condition 
spécifique : un pulse long (tON >100 µs) suivie d’un temps de pause important (fréquence : 50 
Hz). Actuellement, les alimentations disposent d’une option de contrôle de la largeur de pulse 
ainsi que de la fréquence de répétition. Ce qui est le cas pour l’alimentation HiP3 de Solvix. 
Pour une fréquence de répétition donnée, la variation de la largeur d’impulsion va conduire à 
la modification de la puissance instantanée injectée dans le plasma. C’est pourquoi, dans cette 
partie, nous allons étudier l’impact de la durée du pulse (10 à 100 µs) sur la dynamique du 
plasma. Pour cela, la fréquence de répétition a été fixée à 1 kHz, la puissance moyenne à 150 
W et la pression de travail à 0,67 Pa.  

La caractéristique courant-tension de la décharge HiPIMS est présentée sur la Figure 
A.1.(a). L’augmentation de la largeur de pulse tend à diminuer le courant de décharge 
maximal de 90 à 20 A et la valeur absolue de la tension de décharge de -1000 à - 375 V. Dans 
un même temps, pour une largeur d’impulsion respective de 10 à 100 µs, on remarque une 
augmentation du temps statistique d’établissement du courant. Pour une largeur de pulse de 
100 µs, ce temps d’établissement est pratiquement égale à 48% du temps « ON ».  

En poursuivant l’analyse, il est possible de discrétiser la forme du courant de décharge 
selon quatre étapes, lesquelles sont représentatives d’une largeur de pulse donnée : (1) 
initiation et augmentation du courant de décharge (10 µs), (2) pic du courant (30 µs) suivie (3) 
d’une décroissance (50 µs) et de la mise en place d’un plateau (100 µs). La Figure A.1.(b) est 
une illustration extraite de la publication de J.T. Gudmundsson et al [1] qui représente une 
classification des différentes décharges (DC, DC-pulsée, MPP et HIPIMS) en fonction de la 
densité de puissance appliquée (W.cm-2). Pour les besoins de l’étude, nous avons intégré dans 
cette figure les valeurs calculées pour chacune des conditions. La valeur la plus à droite 
représente la densité de puissance pour une largeur de 10 µs. On remarque que l’augmentation 
de la largeur de pulse tend à écarter la décharge d’un régime HiPIMS. En effet, à 10 µs, la 
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densité de puissance est environ égale à 4 kW.cm-2 alors qu’elle n’est plus que de 321 W.cm-2 
pour 100 µs. Selon la classification proposée, la décharge à 100 µs est proche de celle d’un 
régime DC (Figure A.1.(b)). Ces résultats sont en accord avec ceux obtenus par D. Lundin et 
al [2] et A. Anders et al [3] qui ont tout deux constaté des allures de courant de décharge 
similaires. A partir de mesures électriques, D. Lundin a d’ailleurs constaté qu’au moment de 
l’apparition du plateau, la valeur du courant de décharge coïncidait avec celle d’une décharge 
DC.  

 

Figure A.1 : (a) Caractéristique courant‐tension de la décharge HIPIMS, (b) sens d’évolution de la largeur de 
pulse. 

La Figure A.2.(a) présente les fonctions de distributions en énergie des principaux ions 
(Cr+, Cr2+, Ar+ et Ar2+) du plasma.  

 

Figure A.2 : (a) fonction de distribution en énergie des ions issus de la décharge HiPIMS et (b) évolution du 
paramètre δ en fonction de la largeur de pulse. 

Toutes les fonctions de distributions se composent d’un pic de faible énergie (3 eV), 
d’une contribution aux énergies intermédiaire (10 – 15 eV) et d’une queue de distribution. 
D’ailleurs, cette dernière ne semble pas influencée par la largeur de pulse (mis à part pour 
l’ion Cr2+ à 10 µs). A partir des fonctions de distributions de l’ion Cr+ et Ar+, un facteur δ a 
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été calculé, il s’agit du rapport du flux d’ions métalliques Cr+ sur le flux d’ions gazeux Ar+ 

( . L’évolution de ce facteur en fonction de la largeur de pulse est présenté sur 

la Figure A.2.(b). La fraction en ion métallique collecté par le spectromètre de masse atteint 
un pic à 30 µs puis décroît fortement. Au-delà de 50 µs, le flux d’ion est dominé par les ions 
Ar+ avec une valeur de δ inférieure à 0,5. Ces premiers résultats tendent à confirmer 
l’hypothèse d’un régime proche DC pour des impulsions larges.  

Pour aller plus loin dans l’analyse, nous avons mesuré la fonction de distribution 
résolue en temps du Cr+, Ar+ et Cr2+ pour deux énergies, 10 et 2 eV. Les résultats sont 
proposés sur la Figure A.3. Pour information, les numérotations de 1 à 4 sont des repères 
visuels qui correspondent aux temps ON pour une largeur de pulse de 10 à 100 µs.  

 

Figure A.3 : Evolution de la distribution résolue en temps de la population d’énergie intermédiaire (10 eV) et 
de faible énergie (2 eV) des ions (Cr+, Cr2+ et Ar+) en fonction du temps. 

On remarque que la population d’ions à une énergie intermédiaire de 10 eV est 
majoritairement collectée pendant la phase active de la décharge, à l’inverse de la population 
à 2 eV qui est collectée pendant la post-décharge. Quelle que soit la nature de l’ion collecté, le 
flux d’ions de 10 eV croît avec la largeur de pulse. Ce constat est encore plus vrai pour les 
ions Ar+ dont le flux augmente de manière exponentielle au-delà de 30 µs. Dans un même 
temps, le flux d’ions métalliques (Cr+ et Cr2+) semble se stabiliser. En outre, dans le cas d’une 
décharge à 50 et 100 µs, il est remarquable de constater que la distribution de l’ion Ar+ suit 
parfaitement la tendance du courant de décharge (Figure A.1.(a)). Pour une décharge de 100 
µs, la distribution se compose d’un pic à 60 µs suivie d’une décroissance en intensité pour un 
temps compris entre 60 et 80 µs qui peut laisser présager de la mise en place d’un régime de 
raréfaction et nous constatons au derniers instants de la décharge, une légère augmentation de 
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l’intensité entre 80 et 100 µs. Cette augmentation se produit au moment où la distribution de 
l’ion Cr2+ commence à diminuer (voir distribution du bas de la Figure A.3). Il est important de 

faire remarquer que la valeur du rapport 		(rapport calculé à partir de l’intensité 

respective de la fonction de distribution de l’ions Cr+ et Ar+ à partir de la Figure A.3) est 
relativement proche de 1 au moment de la mise en place du plateau du courant à 80	μ . 
Pour rappel, les ions collectés avec une énergie intermédiaire résultent de la thermalisation 
partielle d’une population d’ions d’énergies plus élevées, lesquels sont issus de la région à 
proximité de la cible. Par conséquent, ces résultats démontrent que le processus de 
pulvérisation d’une cible de chrome dans une décharge HiPIMS longue (tON > 30 µs) est 
dominé en partie par des ions métalliques (Cr+ et Cr2+) et par des ions gazeux (Ar+ et Ar2+). 
Ces résultats sont en excellent accord avec les conclusions de D. Lundin et al [2], A. Anders 
et al [3] et avec les mesures d’absorption optique résolue en temps de C. Vitaleru et al [4] 
(Figure A.4).  

 

Figure A.4 : Mesure d’absorption optique résolue en temps d’une décharge HiPIMS [4]. 

Comme nous venons de l’indiquer, les décharges HiPIMS longues sont marquées par 
un régime de raréfaction pendant le temps ON. A ce moment, le flux d’ions à proximité de la 
cible est dominé par les ions métalliques Cr+ et Cr2+. Malheureusement, la proportion en ions 
Cr2+ dans le flux total n’est pas suffisamment élevée pour permettre l’entretien de la décharge, 
ce qui a pour conséquence de réduire l’émission d’électrons secondaires. Cette chute 
progressive de la densité électronique à proximité de la cible va entraîner une diminution dans 
la production en ions métalliques entraînant à terme un retour de la vapeur gazeuse. Ce 
phénomène est appelé « gaz filling » ou remplissage du gaz [2]. Ces suites d’évènements ont 
pour conséquence de mettre en place un nouveau régime où le processus de pulvérisation 
s’opère conjointement avec les ions métalliques et gazeux. Toutefois, on peut remarquer que, 
pendant la post-décharge, les décharges longues ont l’inconvénient d’être dominées par une 
population d’ions Ar+ de faible énergie (Figure A.3.(b)). 

A l’inverse, dans le cas d’une décharge HiPIMS rapide (ex : 10 µs), celle-ci n’a pas 
suffisamment le temps de produire une quantité d’ions métalliques capable d’induire un 
régime de raréfaction du gaz d’argon. Par conséquent, le courant de décharge est toujours 
dans sa phase de montée (Figure A.1.(a)) et la post-décharge est dominée majoritement par les 
ions Ar+ (Figure A.3.(b)). 
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C’est pourquoi, on suggère qu’une décharge HiPIMS initiée avec une largeur 
intermédiaire de 30 µs est un bon compromis car elle est suffisamment longue pour entraîner 
la raréfaction du gaz d’argon et en même temps trop courte pour induire un « gaz filling ». 
Ces remarques sont appuyées par la Figure A.3.(a) et (b) qui informent que le flux ionique est 
dominé par les ions métalliques à la fin de la phase active et pendant la post-décharge.  

A.I.2. Cible de Nickel 

Une étude similaire a été proposée dans le cas d’une décharge HIPIMS à base nickel 
avec un spectromètre d’émission optique. De manière similaire, la pression de travail est fixée 
à 0,67 Pa, la puissance moyenne à 150 W et la fréquence de répétition à 1 kHz. 
L’alimentation utilisée est cette fois-ci la Fast-HiPIMS. La caractéristique courant-tension est 
présentée sur la Figure A.5. Ici, la largeur d’impulsion a été balayée de 10 jusqu’à 200 µs. On 
peut remarquer que les tendances sont analogues à celles obtenues avec une cible de chrome 
(Figure A.1.(a)). Ce résultat démontre que les comportements de la décharge HiPIMS du 
nickel et du chrome sont similaires. 
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Figure A.5 : Caractéristique courant‐tension de la décharge HIPIMS nickel. 

La Figure A.6.(a) présente un spectre d’émission d’une décharge HiPIMS en fonction 
de la largeur de pulse (10 à 200 µs). La gamme de longueur d’onde est comprise entre 320 nm 
et 800 nm. Au cours de cette étude, l’analyse s’est focalisée sur la raie du nickel atomique 
( 351,6	 ) (encadré bleue) et celle de l’argon neutre ( 750,2		 ) (encadré 
rouge). A partir de ces spectres, un facteur ζ a été calculé, il s’agit du rapport de la raie du 

nickel atomique Ni0 sur la raie du nickel atomique Ar0 ( ). L’évolution de ce facteur en 

fonction de la largeur de pulse est présenté sur la Figure A.6.(b). La proportion de nickel 
atomique semble atteindre un pic à 30 µs pour ensuite décroître et devenir minoritaire au-delà 
de 100 µs. Cette tendance est analogue à celle observée lors de l’étude du flux ionique et 
confirme que le comportement d’une décharge HiPIMS avec ces deux matériaux est similaire.  

Par conséquent, à la lecture des informations précitées, la largeur de pulse optimale 
a été sélectionnée à 30 µs. 
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Figure A.6 :  (a)  Spectre  d’émission  optique  d’une  décharge HIPIMS  et  (b)  évolution  du  rapport  ζ  et  δ  en 
fonction de la largeur de pulse. 

A.II. Influence pression de travail  
 Dans cette partie, l’influence de la pression de travail (0,67 à 4 Pa) a été 

analysée. Pour chacune des conditions, la puissance moyenne est fixée à 150 W, la largeur de 
pulse et la fréquence de répétition sont fixés respectivement à 30 µs et 1 kHz. La 
caractéristique courant-tension de la décharge HiPIMS est présentée sur la Figure A.7.  

 

Figure A.7 : (a) Caractéristique courant‐tension de la décharge HIPIMS, (b) sens d’évolution de la densité de 
puissance. 

A première vue, l’augmentation de la pression de travail ne semble pas modifier 
significativement l’allure du courant de décharge. Cependant, on peut distinguer que la 
saturation du courant observé à 0,67 Pa tend à disparaître au-delà de 2,67 Pa. Or, cette 
saturation est le signe de la transition d’un régime de pulvérisation dominé par les ions Ar+ 
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vers un régime d’auto-pulvérisation. Ce résultat laisse présager que le régime d’auto-
pulvérisation est absent pour des conditions de pression de travail élevées. Ce phénomène 
peut s’interpréter par un retour plus efficace de la vapeur gazeuse vers la cible [2]. Le temps 
statistique de montée du courant ainsi que la tension de décharge tendent à diminuer avec la 
pression de travail à l’inverse du courant de décharge qui croît linéairement. La puissance 
instantanée lors de la décharge HiPIMS augmente sensiblement avec la pression de travail 
(0,5 à 0,8 kW.cm-2) (Figure A.7.(b)). 

La Figure A.8.(a) présente les fonctions de distributions en énergie des principaux ions 
(Cr+, Cr2+, Ar+ et Ar2+) issus du plasma. Pour une pression de travail de 0,67 Pa, la 
distribution des ions Cr+ et Ar+ se compose d’un pic de faible énergie (3 eV), suivie d’un 
plateau aux énergies intermédiaires (6 à 12 eV) et d’une queue de distribution aux énergies 
élevées (30 à 80 eV). De l’autre, la distribution des ions doublement chargés, Cr2+ et Ar2+, se 
compose de deux pics, l’un de faible énergie (3 eV) et l’autre aux énergies intermédiaires (14-
16 eV). Globalement, l’augmentation de la pression de travail entraîne un décalage des 
distributions vers de plus faibles énergies. Au-delà de 2,67 Pa, la queue de forte énergie de la 
fonction de distribution des ions gazeux (Ar+ et Ar2+) et doublement chargé (Cr2+) semble 
avoir totalement disparu. Ce qui n’est pas le cas de la fonction de distribution de l’ion Cr+ou 
la queue s’écroule à une énergie de 60 eV.  

A partir de ces distributions, il est possible de calculer le rapport é  avec é

	 	et 	  et l’énergie moyenne ( ) de tous les ions. Le résultat est 

présenté sur la Figure A.8.(b). La tendance est claire, l’élévation de la pression de travail 
entraîne une diminution de l’énergie moyenne d’un facteur proche de 1,5.  

 

Figure A.8 :  (a) Fonction de distribution en énergie des  ions  issus de  la décharge HiPIMS et  (b) paramètres 
extraits de ces fonctions ( 	et   en fonction de la pression de travail.  

De l’autre, le rapport métal/gaz augmente par un facteur proche de 2 entre 0,67 à 1,33 
Pa puis se stagne à 2,67 Pa pour ensuite décroître vers sa valeur d’origine. Cette augmentation 
importante du flux métallique s’explique principalement par une forte diminution du flux 
d’ions Ar+, Cr2+ et Ar2+ en comparaison de celui de l’ion Cr+. Pour le confirmer, l’échelle 
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logarithmique a été choisie pour interpréter la variation du flux en fonction de la pression de 

travail (  selon la relation : .		Le résultat est présenté par la Figure A.9. Pour les 
ions Cr+ et Ar+,  est respectivement égale à -0,25 et -0,31. Dans le cas des ions doublement 
chargés Cr2+ et Ar2+,  est respectivement égale à -0,84 et -1,60. La production d’ions 
doublement chargés est donc la plus impacté par la pression de travail.  
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Figure A.9 : Evolution du flux d’ion métallique Cr+ et Cr2+ en fonction de la pression de travail. 

Le libre parcours moyen est une grandeur qui dépend de l’énergie et de la densité des 
espèces. Selon la relation des gaz parfaits, la pression de travail est fonction de cette densité. 
Dans la condition standard de température (T = 300 K), le libre parcours moyen pour une 
pression de 0.67 et 4 Pa est respectivement de 5 et 1 cm. Or, la distance inter-électrode est 
fixée à 5 cm. La probabilité qu’un ion subisse une ou plusieurs collisions avant son entrée 
dans le spectromètre de masse augmente avec la pression de travail. Ceci a plusieurs 
conséquences : (1) une réduction de l’énergie moyenne ( ) de l’ion collecté, (2) un temps de 
résidence dans le plasma plus important (valeurs de β négatives), (3) un refroidissement de la 
fonction de distribution en énergie des électrons [5] ce qui (4) provoque une réduction de la 
production d’ions avec un potentiel d’ionisation important (ex : Cr2+, Ar2+). Ce dernier point 
est confirmé par les valeurs de β (-0,84 pour Cr2+ et -1,60 pour Ar2+). Le cas de l’ion Ar+ est 
un peu spécial, en effet malgré une énergie d’ionisation plutôt élevé (15,76 eV), le flux 
augmente au-delà de 2,33 Pa. Cet écart s’interprète par une élévation de la probabilité 
d’ionisation de la vapeur gazeuse induite par une densité plus importante en atome d’argon 
( .  

Malgré une proportion intéressante en ions métalliques, l’augmentation de la pression 
de travail peut poser deux problèmes: (1) une diminution de la population d’ions de forte 
énergie et (2) une réduction du flux ionique incident liés à une probabilité de collision 
nettement plus importante pour des valeurs élevées de pression de travail. Ces inconvénients 
peuvent entraîner à terme une réduction de la vitesse de décapage. Par conséquent, la 
pression de travail qui nous semble optimale a été sélectionnée à 0,67 Pa.  
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A.III. Influence puissance moyenne 
Dans cette partie, l’influence de la puissance moyenne (100 à 250 W) a été analysée. 

D’après les conclusions de la précédente analyse, la pression de travail est fixée à 5 mTorr. 
De même, la largeur de pulse et la fréquence de répétition sont fixés respectivement à 30 µs et 
1 kHz. La caractéristique courant-tension de la décharge HiPIMS est présentée sur la Figure 
A.10. L’augmentation de la puissance moyenne tend à élever la tension en valeur absolue  
(-600 à -780 V) et le courant (30 à 60 A) de décharge. Concernant ce dernier, il semble 
atteindre un seuil de manière plus rapide au fur et à mesure que l’on augmente la puissance 
moyenne. D’ailleurs, il est même possible de distinguer un début de décroissance à 250 W. 
Ces observations permettent de soumettre l’hypothèse que le régime d’auto-pulvérisation est 
présent pour des valeurs de puissance moyenne élevées. Ceci est appuyé par une 
augmentation importante de la puissance instantanée (0,5 à 1,4 kW.cm-2) (Figure A.10.(b)).  

 

Figure A.10 : (a) Caractéristique courant‐tension de la décharge HIPIMS, (b) sens d’évolution de la densité de 
puissance. 

La Figure A.11.(a) présente les fonctions de distributions en énergie des principaux 
ions (Cr+, Cr2+, Ar+ et Ar2+) issus du plasma.  

 

Figure A.11 : (a) Fonction de distribution en énergie des ions issus de la décharge HiPIMS et (b) paramètres 
extraits de ces fonctions ( 	et   en fonction de la puissance moyenne.  
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Globalement, l’augmentation de la puissance moyenne induit (1) un décalage de la 
queue de distribution vers des énergies plus élevées et (2) une augmentation de l’intensité du 
pic de faible énergie (3 eV). Ce décalage provient principalement d’une élévation de 
l’épaisseur de la gaine cathodique ( ) qui selon la relation de Child-Langmuir est 

fonction de la tension de décharge (UD) : ∝ 	 . Ainsi, la densité et l’énergie des ions 

produits ou attirés à proximité de la cible sont proportionnels à 	 ( . . Or, le 
rendement de pulvérisation est dépendant de l’énergie des ions incidents ( ∝  et du 

nombre d’ions incidents qui bombardent la surface de la cible par l’intermédiaire du courant 
de décharge. Dans les conditions de décharge, le rendement de pulvérisation évolue de 1,8 à 
2,5 (simulation SRIM) pour une tension de décharge de -600 à -780 V, respectivement. La 
pulvérisation intensive de la vapeur métallique va donc entraîner un remplacement plus 
efficace de la vapeur gazeuse à proximité de la cible. Ainsi, le régime de raréfaction va se 
mettre en place de façon plus rapide avec la puissance moyenne, ce qui est en bon accord avec 
le comportement de la caractéristique du courant de décharge (Figure A.10.(a)). Cette 
hypothèse est confirmée par deux résultats. Le premier est issu de la Figure A.11.(a) où 
l’intensité du pic de faible énergie de la fonction de distribution de l’ion Ar+ augmente 
sensiblement avec la puissance moyenne. Le second est issu de la Figure A.11.(b) où l’on 
peut apercevoir une diminution notable de l’énergie moyenne des ions gazeux (Ar+ et Ar2+) 
contrairement aux espèces métalliques (Cr+ et Cr2+).  

 La température électronique est aussi dépendante de la puissance injectée dans le 
plasma ( ∝ ∗ . Ainsi, la probabilité d’ioniser des ions doublement chargées ou 
présentant un potentiel d’ionisation plus élevée (ex : Ar+) sera par conséquent plus importante 
à puissance élevée. Pour le vérifier, nous avons évalué la variation du flux des ions 

métalliques, Cr+ et Cr2+, selon la relation : , en fonction de la puissance moyenne 
(PD). Le résultat est présenté sur la Figure A.12. On extrait une valeur de 0,64 pour l’ion 
Cr+ et 1,10 pour l’ion Cr2+. Ce résultat confirme que la puissance moyenne injectée dans 
le plasma influe de manière plus prononcée sur la production d’ions métalliques doublement 
ionisé Cr2+ en comparaison de celle des ions Cr+. Ceci explique en partie l’augmentation du 
ratio métal/gaz observée sur la Figure A.11.(b).  
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Figure A.12 : Evolution du flux d’ion métallique Cr+ et Cr2+ en fonction de la puissance moyenne. 
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 A ce stade de l’étude, les résultats tendent à montrer que l’application d’une haute 
puissance entraîne la formation d’un plasma dominé par des ions métalliques, lesquels 
possèdent une énergie moyenne et une proportion en ions Cr2+ plus élevée. Malgré tout, 
l’analyse de la caractéristique courant-tension et de la fonction de distribution intégrée en 
temps de l’ion Ar+ ont révélé la mise en place d’un régime de raréfaction pour des valeurs de 
puissance élevées. Il est donc crucial d’analyser le flux ionique pendant la post-décharge. 
Pour cela, nous avons mesuré la distribution résolue en temps du Cr+, Ar+ et du Cr2+ pour 
deux énergies, à 2 et 10 eV. Les résultats sont présentés sur la Figure A.13. Comme attendu, 
le flux d’ions de 10 eV est dominé majoritairement par les ions métalliques Cr+. Ces ions 
résultent de la thermalisation partielle d’une population de très fortes énergies (40 à 100 eV) 
et sont par conséquent collecté pendant et peu après la phase active de la décharge. 
Cependant, cette population à tendance à diminuer avec la puissance et à être remplacée par 
une population d’énergie plus élevée (voir Figure A.14).  

 

Figure A.13 : Evolution de la distribution résolue en temps de la population d’énergie intermédiaire (10 eV) 
et de faible énergie (2 eV) des ions (Cr+, Cr2+ et Ar+) en fonction de la puissance moyenne. 

 Pour une puissance moyenne comprise entre 100 et 150 W, le flux ionique total de 
faibles énergies (Figure A.13.(b)) collecté pendant la post décharge comporte une proportion 
plus importante en ions métalliques Cr+. Cette tendance est inversée pour des puissances au-
delà de 200 W. Ces résultats sont en accord avec l’hypothèse d’une raréfaction plus efficace 
de la vapeur gazeuse à plus forte puissance. Le confinement de la vapeur métallique à 
proximité de la cible à tendance à réduire la quantité d’ions métalliques pendant la post-
décharge. A cet instant de la décharge, le décapage ionique est principalement contrôlé par les 
ions Ar+, ce qui peut être préjudiciable pour les applications visés. Il est donc préférable de 
travail à puissance moyenne modérée (100 ou 150 W), condition où le flux est certes moins 

0,0

2,0x106

0,0

2,0x106

0 20 40 60 80 100 120
0,0

5,0x105

Ar+ 

ON - time Post-décharge

Cr+ 

Cr2+ 

Temps (µs)

0,0

7,0x105

0,0

7,0x105

0 20 40 60 80 100 120

3,0x105

Ar+ 

Cr+ 

Cr2+ 

Temps (µs)

Post-déchargeON - time

10 eV 2 eV

In
te
n
si
té
 (
a.
u
)

In
te
n
si
té
 (
a.
u
)



Optimisation du flux ionique en HiPIMS 

255 
 

énergétique mais est dominé exclusivement par les ions métalliques pendant et après la 
décharge. De plus, l’utilisation d’une puissance modérée tend à améliorer la durée de vie de la 
cible et à réduire les contraintes résiduelles dans les revêtements, ce qui favorise une 
meilleure adhérence. La puissance moyenne optimale est donc fixée à 100 Watts. 

 

Figure A.14 : Evolution de la distribution résolue en temps de la population de forte énergie (20 eV) de l’ion 
Cr+ en fonction de la puissance moyenne. 
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Annexe B :  Paramètres modélisation XPS NiO 
Tableau B‐1 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de nickel. 

 

Tableau B‐2 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de NiO (X = 0,37). 

 

Elément Attribution Position (eV) Largeur (eV) %

Ni2p

Ni

Ni‐Ni (Ni°) 852,60 1,00 32,59

Satellite 856,12 2,6 5,94

Satellite 858,75 1,83 6,5

Ni(OH)2

Ni – O 
(Ni2+)

853,80 1,5 16,87

Ni – O 
(Ni2+)

855,61 2,5 22,07

Ni – O 
(Ni2+)

857,5 2 3,87

Satellite 860,47 1,5 1,267

Satellite 861,30 2,96 9,91

Satellite 864,06 1,62 0,95

O1s

Ni – O (Oa)
529,57 0,99 31,72

‐ OH(Ob)
531,32 1,43 40,00

C = O (Oc)
532,3 2,38 28,48

C1s

H3C – C (Ca)
285,02 1,21 73,76

‐ CO (Cb)
286,36 1,53 10,58

C = O (Cc)
288,58 1,65 15,65

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur (eV) %

Ni2p

Ni

Ni‐Ni (Ni°) 852,58 0,87 5,58

Satellite 854 1,25 9,47

Satellite 855,23 3,4 3,00

NiO

Ni – O 
(Ni2+)

861,13 3,44 12,73

Ni – O 
(Ni2+)

864,18 2,6 39,28

Satellite 878,73 1,27 25,85

Satellite 856,50 2,47 4,07

Satellite 858,59 2 0

O1s

Ni – O (Oa)
529,85 1,25 60,55

‐ OH(Ob)
531,32 1,43 30,07

C = O (Oc)
532,8 1,86 9,36

C1s

H3C – C (Ca)
285,00 1,17 63,47

‐ CO (Cb)
286,25 1,82 18,36

C = O (Cc)
288,47 1,68 18,16
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Tableau B‐3 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de NiO (X = 0,96). 

 

Tableau B‐4 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de NiO (X = 1,05). 

 

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur (eV) %

Ni2p NiO

Ni – O (Ni2+) 853,96 1,12 15,59

Ni – O (Ni2+) 855,65 3,23 42,91

Satellite 861,03 3,88 33,89

Satellite 864,19 2,39 4,38

Satellite 866,68 2,40 3,22

O1s

Ni – O (Oa)
529,72 1,19 72,93

‐ OH(Ob)
531,23 1,45 23,60

C = O (Oc)
532,8 1,49 3,47

C1s

H3C – C (Ca)
285,04 1,11 57,78

‐ CO (Cb)
285,82 1,71 28,30

C = O (Cc)
288,42 1,62 13,92

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur (eV) %

Ni2p NiO

Ni – O (Ni2+) 853,73 1,02 14,53

Ni – O (Ni2+) 855,41 3,12 41,85

Satellite 861,82 4,07 36,16

Satellite 863,97 1,97 3,52

Satellite 866,29 2,42 3,92

O1s

Ni – O (Oa)
529,35 0,94 66,71

‐ OH(Ob)
531,20 1,52 30,07

C = O (Oc)
532,8 2,11 3,21

C1s

H3C – C (Ca)
284,99 1,13 70,18

‐ CO (Cb)
286,18 1,71 14,49

C = O (Cc)
288,37 1,34 15,33
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Tableau B‐5 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de NiO (X = 1,14). 

 

 

Elément Attribution
Positio
n (eV)

Largeur 
(eV)

%

Ni2p NiO

Ni – O (Ni2+) 853,79 1,04 14,49

Ni – O (Ni2+) 855,48 4,18 41,51

Satellite 860,89 4,11 36,66

Satellite 864,06 1,81 3,22

Satellite 866,33 2,55 4,13

O1s

Ni – O (Oa)
529,39 0,93 68,94

‐ OH(Ob)
531,40 1,46 29,75

C = O (Oc)
533,33 1,14 1,31

C1s

H3C – C (Ca)
285,00 1,15 76,07

‐ CO (Cb)
286,11 1,59 10,69

C = O (Cc)
288,35 1,38 13,24
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Annexe C :  Environnement chimique des 
oxynitrures de nickel.  

 

L’analyse de l’environnement chimique a été réalisée par XPS sur des couches de 300 nm 
déposées sur un substrat de silicium. Afin de ne pas modifier la composition chimique, aucun 
décapage ionique n’a été appliqué dans cette étude, il subsiste donc une couche de pollution à 
l’extrême surface. Celle-ci a été prise en compte dans nos modèles.  

C.I. Environnement chimique 
La Figure C.1.(a) présente le spectre large de trois échantillons déposés dans les trois 

régimes : oxydé (η = 0), intermédiaire (η = 0,4) et nitruré (η = 0,9). L’extrême surface de ces 
échantillons se compose de carbone C1s (292 -272 eV), d’oxygène O1s (537 – 522 eV), de 
nickel Ni2p (887 – 845 eV et d’azote N1s (405 – 390 eV).  

 

Figure C.1: (a) Spectre large de couches minces d’oxyde de nickel (η = 0), dopé à l’azote (η = 0,4) et nitruré (η 
= 0,9) ; (b) concentration en azote par XPS et par EDX. 

La Figure C.1.(b) présente la concentration de l’azote mesuré en volume dans le film 
(EDX) et à sa surface (XPS). Comme attendu, les évolutions sont similaires avec cependant 
une concentration plus faible en XPS. Cette différence peut s’expliquer par la présence d’un 
excès d’oxygène lié à l’adsorption de molécules d’eau lors du transfert entre le réacteur et le 
spectromètre. Cette partie se concentrera sur l’étude des spectres de cœur de l’oxygène O1s, 
suivie du nickel Ni2p et enfin de l’azote N1s. Le détail des paramètres de modélisation de 
l’ensemble des spectres de cœur de cette étude est présenté en fin d’annexe. Tous les spectres 
ont été calibrés avec la position du carbone C1s (285,0 eV). La Figure C.2.(a) à (f) présente 
respectivement les spectres expérimentaux du niveau de cœur O 1s et les modèles associés de 

C1s

O1s

Ni2p

N1s

1200 1000 800 600 400 200 0

 = 0.9

 = 0.6

 

 

 

Energie de liaison (eV)

In
te

n
si

té
 (

a
.u

)

 = 0

5(a)

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

0

5

10

15

20

Surface - XPS

 

 

C
o

n
ce

n
tr

at
io

n
 e

n
 a

zo
te

 (
%

)

 

Volume - EDX(b)

O T
N



Environnement chimique des oxynitrures de nickel 

260 
 

six échantillons présents dans les trois régimes de pulvérisation: oxydé (  0, 0,2 et 0,4), 
intermédiaire (  0,6)et nitruré (  0,9 et 1).  

 

Figure C.2 : Spectres de zones de l’oxygène O1s en fonction du rapport η. 

En se basant sur l’étude de l’oxyde de nickel, nous avons initialement modélisé tous 
les spectres par trois composantes (Oa, Ob et Oc) dont les attributions chimiques sont décrites 
dans la section V.2.4 du chapitre V. Cependant, nous pouvons observer sur la Figure C.2.(b) 
la présence d’un épaulement supplémentaire situé à 532 eV qui ne cesse de croître au fur et à 
mesure que l’on remplace l’oxygène par de l’azote. Cette nouvelle contribution, notée ON, est 
attribuée à la formation de la liaison chimique O-N [1–6]. Pour confirmer la pertinence du 

modèle choisi, nous avons analysé la variation de deux contributions Oa et ON. Le résultat est 
présenté sur la Figure C.3 . 
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Figure C.3 : Evolution des contributions Oa et ON en fonction du rapport η. 

La contribution Oa semble augmenter entre 0 et 0,3 ce qui peut indiquer le retour vers 
un oxyde stœchiométrique. Pour le vérifier, nous avons introduit dans cette figure les valeurs 
obtenues pour le NiO (X = 0,96) et NiO (X = 1,05). On remarque effectivement que la valeur 
obtenue pour l’échantillon à η = 0,3 (% Oa = 71,3) est très proche de celle du NiO (X = 0,96) 
(% Oa = 73,0). De plus, cette valeur proche de 70 % nous indique que l’environnement O-Ni 
est majoritaire par rapport aux autres composantes. Au-delà, elle semble se stabiliser dans le 
régime intermédiaire pour ensuite décroître brutalement dans le régime nitruré. Ce 

comportement est très similaire à celui obtenu avec le rapport  lors de l’analyse chimique 

par EDX présenté dans la section V.3.3 du chapitre V. Ce résultat nous confirme que cette 
composante est bien attribuée à l’environnement chimique O-Ni. De l’autre, la proportion de 
la composante ON reste très faible entre le régime oxydé et intermédiaire, la teneur ne 
dépassant pas les 10 %. A l’inverse, le régime nitruré est caractérisé par une augmentation 
spectaculaire de cette composante, de 7,78 à 31 %. 

On poursuit avec le spectre de zone du Ni2p, présenté par la Figure C.4.(a) à (f). 
Concernant les échantillons déposés dans le régime oxydé et intermédiaire, tous les spectres 
ont été parfaitement modélisés par les cinq composantes de l’oxyde de nickel (NiO), dont la 
contribution principale est situé à 853,9 eV et est caractéristique du Ni2+. Aucune composante 
supplémentaire liée à un changement d’environnement chimique tels que Ni-O-N et/ou à une 
oxydation du Ni3+ n’a été mise en évidence. Le spectre du niveau de cœur pour l’échantillon 
déposé avec un rapport η = 0,9 a été modélisé par deux contributions : le nickel élémentaire 
(34 %) et l’oxyde de nickel (66 %). Ce choix de l’oxyde de nickel au détriment de celui de 
l’hydroxyde se justifie par un plus faible écart expérience-théorie et par l’analyse des pics de 
cœur O1s où l’on remarque une quasi égalité entre le pic caractéristique de l’environnement 
NiO (39 %) et Ni(OH)2 (42 %). De l’autre, le spectre Ni2p de l’échantillon déposé avec un 
rapport η = 1 a été modélisé par deux contributions : le nickel (43.66 %) et l’hydroxyde de 
nickel (56.33 %). Ce choix de l’hydroxyde a été guidé par le spectre O1s. Le degré 
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d’oxydation des couches déposées dans le régime nitruré est donc composé d’un mélange de 
Ni0 + Ni2+.  

 

Figure C.4 : Spectres de zones du carbone Ni2p en fonction du rapport η. 

La Figure C.5(a) à (f) présente les spectres expérimentaux ainsi que les modèles 
associés de l’azote N1s. L’acquisition de ces spectres sur des échantillons élaborés avec un 
rapport η entre 0 et 0,4 n’a pas été possible. Il semblerait que la présence de l’azote soit 
beaucoup trop faible pour être mesurable. Contrairement à l’oxygène, modéliser le spectre de 
l’azote s’est révélé être plus complexe. En effet, modéliser un spectre N1s nécessite six 
composantes. La première, notée Na et située à 396,2 eV, est attribuée à la substitution de 
l’oxygène par l’azote et correspond à la liaison Ni-N-O [1,6–9]. La deuxième composante, 
notée Nb et situé à 397,6 eV, est attribuée à la liaison chimique N-Ni [7,10]. La seconde partie 
du spectre, entre 398 et 403 eV est sujet à de nombreuses hypothèses. La composante Nc, 
située à 399 eV, est usuellement attribuée à la liaison N-C [1,7,11]. L’origine du point de 



Annexe C  

263 
 

divergence concerne la composante ND situé à 400 eV. Pour certains, il s’agit simplement de 
la réponse de l’azote chimisorbé en surface [1,3,6,12–16], alors que pour d’autres ce pic est 
relatif à une composante de l’azote interstitiel [7,11,17–19]. La composante Ne, situé entre 
401-402 eV est usuellement attribuée à la liaison N-O [1,11]. Concernant la dernière 
composante Nf, situé à 403,2 eV, aucune étude ne fait référence à ce pic, nous supposons qu’il 
est attribué à des liaisons avec des espèces de pollution (N-H, NH2, NH3,…). 

 

Figure C.5 : Spectres de zones du carbone N1s en fonction du rapport η. 

De manière similaire à l’oxygène, nous avons étudié l’évolution des composantes Na 
et Nb attribuées à l’environnement chimique N-Ni-O et N-Ni en fonction du rapport η. Le 
résultat est présenté sur la Figure C.6. On remarque que le pic Na suit la même tendance que 
celui de l’environnement Ni-O de l’oxygène avec une diminution importante dans le régime 
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nitruré. De plus, on constate que la substitution de l’azote par l’oxygène augmente dans le 
régime intermédiaire. De l’autre, la composante Nb augmente de manière linéaire entre le 
régime intermédiaire et nitruré et on peut noter une proportion plus élevée de celle-ci par 
rapport à la composante Na au-delà d’un rapport η = 0,8. Ce résultat est cohérent avec le 
changement de phase observé par diffraction des rayons X (non présenté ici). 

 

Figure C.6 : Evolution des contributions Oa et ON en fonction du rapport η. 

L’analyse XPS nous a donc permis de confirmer la substitution de l’oxygène par l’azote 
dans le régime intermédiaire. En outre, l’introduction d’azote dans le régime oxydé 
semble induire la formation d’un oxyde de nickel stœchiométrique. Enfin, la transition 
entre un revêtement oxydé et nitruré est confirmée par un rapport η supérieur à 0,75. 

C.II. Paramètres modélisation XPS 
Tableau C‐1 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement avec un rapport η = 0. 
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Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

Ni2p NiO

Ni – O (Ni2+) 853,97 1,02 14,85

Ni – O (Ni2+) 855,64 3,08 41,68

Satellite 861,01 4,06 36,07

Satellite 864,19 1,92 3,43

Satellite 866,55 2,48 3,94

O1s

Ni – O (Oa) 529,21 0,95 65,88

‐ OH(Ob) 531,08 1,58 31,81

C = O (Oc) 533,27 1,66 2,31
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Tableau C‐2 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement avec un rapport η = 0,2. 

 

Tableau C‐3 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement avec un rapport η = 0,4. 

 

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

Ni2p NiO

Ni – O (Ni2+) 854,11 1,09 15,14

Ni – O (Ni2+) 855,77 3,09 42,21

Satellite 861,1 4,06 36,67

Satellite 864,29 1,87 3,15

Satellite 866,63 2,52 3,81

O1s

Ni – O (Oa) 529,48 1,10 67,28

‐ OH(Ob) 531,03 1,10 19,71

C = O (Oc) 532,80 2,11 4,07

O – N (NN) 531,90 1,09 8,93

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

Ni2p NiO

Ni – O (Ni2+) 854,04 1,10 14,89

Ni – O (Ni2+) 855,72 3,16 42,34

Satellite 861,15 4,09 35,97

Satellite 864,35 1,95 3,19

Satellite 866,63 2,45 3,59

O1s

Ni – O (Oa)
529,65 1,07 70,35

‐ OH(Ob)
531,10 0,98 14,55

C = O (Oc)
533,31 1,70 2,32

O – N (NN) 531,90 1,31 12,76

N1s

Ni‐N‐O (Na) 396,24 0,83 32,53

N‐Ni (Nb) 397,41 1,36 3,23

N‐C (NC) 398,32 0,98 12,18

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,40 2,00 43,38

N – O (Ne) 401,16 1,44 4,88

N‐H (Nf) 402,96 1,31 3,78
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Tableau C‐4 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement avec un rapport η = 0,5. 

 

Tableau C‐5 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement avec un rapport η = 0,6. 

 

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

Ni2p NiO

Ni – O (Ni2+) 854,10 1,13 15,31

Ni – O (Ni2+) 855,77 3,15 41,73

Satellite 861,20 4,18 36,40

Satellite 864,47 1,93 3,20

Satellite 866,76 2,30 3,34

O1s

Ni – O (Oa)
529,65 1,09 73,02

‐ OH(Ob)
531,14 1,04 17,73

C = O (Oc)
532,80 2,24 2,44

O – N (NN) 532 1,03 6,80

N1s

Ni‐N‐O (Na) 396,17 1,26 28,90

N‐Ni (Nb) 397,12 1,31 8,97

N‐C (NC) 398,27 0,86 9,29

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,23 2 39,67

N – O (Ne) 401,10 1,90 6,12

N‐H (Nf) 402,82 3 7,0

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

Ni2p NiO

Ni – O (Ni2+) 854,08 1,11 15,24

Ni – O (Ni2+) 855,78 3,20 42,45

Satellite 861,19 4,05 35,28

Satellite 864,32 2,06 3,45

Satellite 866,66 2,50 3,56

O1s

Ni – O (Oa)
529,70 1,07 72,40

‐ OH(Ob)
531,17 1,03 17,60

C = O (Oc)
532,88 2,22 3,13

O – N (NN) 532,01 1,09 6,85

N1s

Ni‐N‐O (Na) 396,17 1,29 36,14

N‐Ni (Nb) 397,00 0,73 5,85

N‐C (NC) 398,32 1,37 26,92

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,73 1,75 22,79

N – O (Ne) 401,18 1,02 1,75

N‐H (Nf) 402,77 2,71 6,52
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Tableau C‐6 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement avec un rapport η = 0,7. 

 

Tableau C‐7 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement avec un rapport η = 0,9. 

 

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

Ni2p NiO

Ni – O (Ni2+) 854,06 1,21 15,21

Ni – O (Ni2+) 855,74 3,24 43,13

Satellite 861,24 4,34 35,96

Satellite 864,45 1,92 2,56

Satellite 866,69 2,40 3,13

O1s

Ni – O (Oa)
529,66 1,03 70,09

‐ OH(Ob)
531,12 1,11 20,55

C = O (Oc)
532,86 2,18 3,55

O – N (NN) 532,00 1,07 5,78

N1s

Ni‐N‐O (Na) 395,98 1,23 37,87

N‐Ni (Nb) 397,00 1,46 21,50

N‐C (NC) 398,28 1,07 15,71

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,44 1,58 14,59

N – O (Ne) 400,80 2,20 7,41

N‐H (Nf) 403,27 1,91 2,90

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

Ni2p

Ni

Ni‐Ni (Ni°) 852,80 0,99 32,19

Satellite 856,70 2,47 0,38

Satellite 858,30 2 1,32

NiO

Ni – O (Ni2+) 853,90 1,11 6,90

Ni – O (Ni2+) 855,20 3,4 36,95

Satellite 860,53 4,44 22,24

Satellite 865 0,445 0

Satellite 868 0,5 0

O1s

Ni – O (Oa)
529,41 1,04 38,34

‐ OH(Ob)
531,15 1,39 37,80

C = O (Oc)
533,7 1,33 2,10

O – N (NN) 531,90 1,94 21,75

N1s

Ni‐N‐O (Na) 396,60 1,42 12,21

N‐Ni (Nb) 397,50 0,62 34,95

N‐C (NC) 398,00 1,50 38,11

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,33 1,02 5,25

N – O (Ne) 400,20 1,62 6,12

N‐H (Nf) 402,16 2,75 3,35
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Tableau C‐8 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement avec un rapport η = 1,0. 
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Annexe D :   Influence de l’azote sur la 
structure électronique du NiO  

 

L’objectif de cette partie est d’analyser l’influence du dopage en azote sur la structure 
électronique de l’oxyde de nickel. Pour cela, des mesures par XPS couplées à des analyses par 
UV-visible et ellipsométrie ont permis de reconstruire la structure de bande d’un ensemble 
d’échantillons.  

D.I. Spectres de valence par XPS 
La Figure D.1.(a) présente les spectres de la bande de valence de cinq échantillons 

présents dans les trois régimes de pulvérisation: oxydé (  0, 0,2 et 0,4), intermédiaire  
(  0,6)et nitruré (  0,9). Les échantillons élaborés dans le régime oxydé et intermédiaire 
possèdent un spectre similaire à celui de l’oxyde de nickel avec la présence du pic 
caractéristique de l’orbitale occupée 3d de l’ion Ni2+ (2 eV). L’analyse du spectre de valence 
du revêtement nitruré (η = 0,9) nous révèle la présence conjointe de l’orbitale 3d du Ni (0,5 
eV) et du Ni2+ (2 eV).  

 

Figure D.1 :  (a) Spectres de valence et  (b) évolution de  la position de  la bande de valence en  fonction du 
rapport η. 

La Figure D.1.(b) présente les valeurs des maxima de bande de valence déduites des 
analyses XPS. Nous avons introduit en complément les valeurs mesurées avec l’oxyde de 
nickel stœchiométrique (X = 0,96) et sur-stœchiométrique (X = 1,05) et présentées dans le 
chapitre V section V.2.4.  

Le régime oxydé est caractérisé par une augmentation de la distance séparant la bande 
de valence du niveau Fermi. Il est intéressant de noter que la distance bande de valence - 
niveau Fermi pour un revêtement élaboré avec un rapport η = 0,3 est plus importante que celle 
d’un revêtement NiO stœchiométrique (X = 0,96), avec une valeur respective de 1,22 et 1,1 
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eV. Etonnement, dans le régime intermédiaire, la bande de valence se rapproche de nouveau 
du niveau de Fermi. Cet abaissement intervient au moment de la substitution de l’oxygène par 
l’azote (voir annexe C). Ce résultat laisse suggérer la présence d’un nouveau mécanisme 
responsable de la création de niveaux intermédiaires accepteurs en électrons. Finalement, les 
revêtements élaborés dans le régime nitruré possèdent un caractère métallique avec un niveau 
de Fermi situé au cœur de l’orbitale Ni 3d du nickel Ni0. 

L’extraction de la position de la bande de valence par XPS laisse suggérer que les 
composés élaborés dans le régime oxydé semblent se rapprocher de la forme d’oxyde de 
nickel stœchiométrique avec néanmoins une séparation plus importante entre la bande 
de valence et le niveau de Fermi. La substitution de l’oxygène par l’azote semble induire 
la présence de niveaux intermédiaires responsables de l’abaissement de la position du 
niveau de Fermi. Les composés élaborés dans le régime nitruré possèdent un 
comportement métallique. 

D.II. Extraction du gap  
L’analyse de la transmittance a été réalisée sur des revêtements de 300 nm déposés sur 

un substrat de verre. La Figure D.2.(a) présente les spectres de transmission UV-visible 
obtenus pour quatre échantillons déposés avec un rapport η compris entre 0 et 0,7. On 
remarque que la transmittance des couches diminue avec l’ajout d’azote. Pour une longueur 
d’onde de 633 nm, la transmittance maximale évolue de 42 à 8 %. L’introduction de liaisons 
Ni-N, plus conductrices que celles du Ni-O sont à l’origine de cette diminution. Les couches 
déposées avec un rapport η > 0,7 sont d’aspect opaque, comme on peut le distinguer sur la 
Figure D.3.(a). Ce résultat est en accord avec la littérature [1–6]. Toutefois, il est important de 

noter que les couches déposées dans le régime oxydé (0,2 < η < 0,3) possèdent un facteur de 
transmission très faible, dans le visible, en comparaison de celui de l’oxyde de nickel 
stœchiométrique (X = 0,96) (% T = 80 %), malgré la présence de propriétés structurales et 
électroniques similaires.  

 

Figure D.2 : (a) Transmission optique des films dans l’UV‐visible et le proche infra‐rouge 
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Par conséquent, le dopage en azote induit une modification de la transmittance du 
revêtement avec notamment, pour des valeurs élevées de concentration en azote (8% 
atomique), l’apparition d’une couleur noire foncée (η = 0,7). Un comportement similaire a été 
constaté dans le cas du dopage de l’oxyde de titane par de l’hydrogène et attribué à la 
présence de lacunes d’oxygène [7] (Figure D.3.(b)). 

 

Figure D.3 : (a) Coloration des échantillons en fonction du rapport η, (b) évolution de l’aspect esthétique de 
couche d’oxyde de titane dopée à l’hydrogène [7]. 

A partir des spectres de la Figure D.2, la largeur de la bande interdite de chacune des 
couches a été déterminée par extrapolation à 0 de la partie linéaire de la courbe  
avec  = αE. N’ayant aucune information sur la nature de la transition entre la bande de 
valence et la bande de conduction de l’oxyde de nickel dopé N, nous avons supposé une 
transition identique à celle du NiO, à savoir une transition directe. Les courbes sont présentées 
sur Figure D.4. On distingue très clairement un abaissement important du «band gap» avec la 
substitution de l’azote. Cette tendance se confirme sur tous les revêtements étudiés et c’est la 
raison pour laquelle le dopage par l’azote est aussi recherché. Ce résultat démontre la 
possibilité de contrôler la largeur du gap en ajustant la quantité d’azote dans le matériau.  

 

Figure D.4 : Dépendance en énergie de  . 

Si on se réfère aux travaux sur le dopage de l’oxyde de titane par l’azote, il a été 
démontré que cet abaissement est provoqué par l’adsorption de niveaux localisés au sein du 
«band gap» [8], notamment par la présence de niveaux N 2p et de niveaux Ti 3d situés 
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respectivement au-dessus de la bande de valence et en dessous de la bande de conduction 
[8,9]. De plus des calculs DFT [10–13] ont démontré qu’il existait une relation étroite entre 

l’azote implanté et la formation de lacunes d’oxygène. Ces lacunes sont responsables de la 
réduction du Ti4+ en Ti3+ et de la création de niveaux donneurs en électrons placés à une 
distance comprise entre 0,75 et 1,18 eV en dessous de la bande de conduction [14,7,15]. Par 

conséquent, l’abaissement du gap est en réalité dû à la présence de niveaux localisés 
respectivement au dessus de la bande de valence (orbitale N2p) et en dessous de la bande de 
conduction (lacunes d’oxygène). Le modèle des niveaux localisés est illustré par la Figure 
D.5. 

 

Figure D.5 : Modèle d’interaction N implanté – lacune d’oxygène 

Afin de confirmer ces résultats, nous avons réalisé des mesures par ellipsométrie 
spectroscopique sur des échantillons déposés sur un substrat de silicium (100) et avec une 
épaisseur de 100 nm. Le modèle utilisé est le même que celui présenté dans le chapitre V 
section V.2.5 et utilisé pour le NiO (Figure D.6.(a)). La loi de dispersion est un modèle de 
Tauc-Lorentz.  

 

Figure D.6 :  (a) Modèle morphologique  et  (b)  comparaison  données  expérimentales  et  simulées  avec  un 
modèle de  Tauc‐Lorentz. Paramètres optimisés : Top : A  = 676, C  = 1,34,  Eg  = 3,3,  E0  = 2,70  et  ∞= 2,18 ; 
Bottom : A = 20,89, C = 1,61, Eg = 1,72, E0 = 3,57 et  ∞= 7,05. 
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La Figure D.6.(b) présente un exemple de spectre simulé (trait plein) et expérimental 
(trait + symbole) pour une couche déposée avec un rapport η = 0,3. Les épaisseurs et les 
paramètres optiques obtenus de ces simulations sont présentés dans le Tableau D-1 et 
comparés à ceux obtenus par UV-visible. 

 

Tableau D‐1 : Résumé des propriétés optiques de films de NiO obtenus par ellipsométrie 

On remarque que les épaisseurs obtenues avec le modèle sont très proche de celles 
mesurées. De plus, la valeur de la fonction d’erreur  reste très faible pour chacun des 
échantillons. On note que la tendance générale vis-à-vis du gap en volume (Eg-top) est en 
accord avec celle de l’UV-visible. Toutefois, le modèle indique une variation importante du 
«band gap» à l’interface avec le substrat (Eg-down). La tendance des résultats obtenus par 
ellipsométrie et UV-visible sont en accord avec les résultats de la thèse de F. Uslu [16] sur le 

dopage de l’oxyde de nickel par l’azote. 

Les mesures optiques (UV-Visible et Ellipsométrie) nous ont permis de constater la 
possibilité d’ajuster le gap en contrôlant le dopage en azote dans nos films. Cette 
adaptation est, à priori, rendue possible par la création de niveaux d’énergie 
intermédiaires N 2p et de lacunes d’oxygène. 

D.III. Structure de bande 
 La structure de bande des échantillons élaborés dans le régime oxydé et intermédiaire 
a été reconstruite à partir des mesures optiques et de l’estimation de la position de la bande de 
valence par XPS (Figure D.7.(a et b)). On peut discerner deux tendances dans ces graphiques : 
(1) un abaissement  (-0,9 à -1,25 eV) de la bande de valence par rapport au niveau de Fermi 
dans le régime oxydé et (2) une remontée de celle-ci (-1,25 à -1,0 eV) dans le régime 
intermédiaire. Cette remontée intervient au moment où le minimum de la bande de conduction 
chute brutalement. Or, l’analyse de l’environnement chimique par XPS (voir Annexe C) a 
révélé que le régime intermédiaire est marqué par la substitution progressive de l’oxygène par 
l’azote. De plus, il est important de préciser que le décalage du niveau de Fermi, d’une valeur 
de 0,25 eV, est très similaire à celui observé par A.K. Rumaiz et al (0,3 eV) [13] et A. Nambu 



Influence de l’azote sur la structure électronique du NiO 

275 
 

et al (0,5 eV) [12]. Ces auteurs ont attribué ce décalage à la création de niveaux N 2p 
localisés. Ces résultats tendent à prouver que le comportement électronique du NiO avec 
l’azote est semblable à celui du TiO2. 

 

Figure D.7 : Illustration de la structure de bande obtenu avec : (a) UV‐visible et (b) ellipsométrie. 

Par conséquent, cette reconstruction de la structure de bande confirme que les 
revêtements élaborés dans le régime oxydé possèdent une structure électronique proche 
de celle de l’oxyde de nickel. De l’autre, les revêtements élaborés dans le régime 
intermédiaire sont caractérisés par la présence de niveaux intermédiaires accepteurs et 
donneurs en électrons responsables de l’abaissement du gap. En guise de perspectives, 
des études supplémentaires devront être menées pour valider ses hypothèses. 
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Annexe E :  Paramètres modélisation XPS NiN 
 

Tableau E‐1 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de nitrure de nickel (% N2 = 5). 

 

Tableau E‐2 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de nitrure de nickel (% N2 = 20). 

 

Tableau E‐3 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de nitrure de nickel (% N2 = 32). 

 

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

N1s

Ni‐N‐O (Na) 396,47 1,16 1,55

N‐Ni (Nb) 397,34 0,72 28,20

N‐C (NC) 398,07 1,07 52,57

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,5 1,47 13,76

N – O (Ne) 400,92 0,89 2,44

N‐H (Nf) 402,00 1,22 1,47

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

N1s

Ni‐N‐O (Na) 397,01 0,77 16,77

N‐Ni (Nb) 397,66 0,70 31,17

N‐C (NC) 398,00 1,5 36,60

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,5 1,79 10,78

N – O (Ne) 400,75 1,36 2,51

N‐H (Nf) 402,00 2,15 2,16

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

N1s

Ni‐N‐O (Na) 396,96 0,72 19,15

N‐Ni (Nb) 397,64 0,72 31,34

N‐C (NC) 398,00 1,5 34,55

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,52 1,69 9,94

N – O (Ne) 401,05 1,97 4,11

N‐H (Nf) 402,85 1,10 0,88
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Tableau E‐4 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de nitrure de nickel (% N2 = 42). 

 

Tableau E‐5 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de nitrure de nickel (% N2 = 47). 

 

Tableau E‐6 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de nitrure de nickel (% N2 = 55). 

 

 

 

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

N1s

Ni‐N‐O (Na) 397,00 0,72 19,07

N‐Ni (Nb) 397,68 0,73 31,00

N‐C (NC) 398,00 1,5 32,63

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,5 2,00 12,78

N – O (Ne) 401,29 2,00 2,79

N‐H (Nf) 402,87 0,80 1,71

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

N1s

Ni‐N‐O (Na) 396,90 0,70 13,01

N‐Ni (Nb) 397,61 0,76 42,06

N‐C (NC) 398,13 1,5 28,33

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,51 2 11,57

N – O (Ne) 400,80 2 2,98

N‐H (Nf) 402,86 0,85 2,02

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

N1s

Ni‐N‐O (Na) 396,9 0,65 12,53

N‐Ni (Nb) 397,62 0,81 46,47

N‐C (NC) 398,20 1,45 24,71

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,50 2 11,24

N – O (Ne) 400,89 1,85 2,99

N‐H (Nf) 402,78 0,94 2,04
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Tableau E‐7 : Modélisation spectres expérimentales d’un revêtement de nitrure de nickel (% N2 = 60). 

 

 

Elément Attribution
Position 
(eV)

Largeur 
(eV)

%

N1s

Ni‐N‐O (Na) 396,70 0,73 8,49

N‐Ni (Nb) 397,60 0,83 47,94

N‐C (NC) 398,14 1,5 26,32

Ninterstitiel‐chimisorbé (ND) 399,50 2 13,14

N – O (Ne) 401,07 1,29 1,78

N‐H (Nf) 402,86 0,99 2,31
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Annexe F :  Mise à l’échelle au sein 
du réacteur 2 

 

L’objectif de cette partie est de valider le transfert des conditions de dépôts vers le 
réacteur 2. Nous avons donc cherché à retrouver les points de fonctionnement obtenus au 
cours des chapitre V et VI. Pour cela, deux cibles ont été utilisées, nickel et NiSi. De manière 
analogue, ces cibles ont été soumises à deux environnements réactifs : Ar/O2 et Ar/N2. En 
complément, l’annexe se compose d’une étude supplémentaire qui porte sur le dépôt de Ni-Si-
O pour la cible frittée. Les conditions expérimentales sont rappelées dans le Tableau F-1. Les 
dimensions de la cathode dans le réacteur 2 étant plus large que dans le réacteur 1 et afin de 
respecter une densité de puissance égale, nous avons augmenté la puissance de 300 watts. La 
distance cathode-substrat est fixée à 8 cm. Le débit d’argon est de 30 sccm. 

 
Puissance 
(Watts) 

Pression de 
travail (Pa) 

Distance inter-
électrode (cm) 

Conditions 300 0,67 8 
Tableau F‐1 : Conditions expérimentales 

F.1. Cible de nickel 

F.1.1. Mélange Ar/O2 

 Le régime d’empoissonnement de la cible a été estimé en évaluant la tension de 
décharge en fonction de la pression partielle en oxygène (Figure F.1). De manière analogue au 
réacteur 1, la courbe d’oxydation se compose de cinq états différents du processus de 
pulvérisation, lesquels sont décrits par des zones numérotées par des lettres romaines de I à V. 
On remarque que le régime d’empoissonnement est atteint pour un pourcentage en oxygène 
plus élevée par rapport au réacteur 1. Ce comportement peut s’expliquer par l’application 
d’une puissance plus élevée. A partir des conclusions du chapitre V, nous pouvons statuer que 
le composé d’oxyde de nickel proche de la stœchiométrie est obtenu pour une pression 
partielle en oxygène de 32 % et que celui sur-stœchiométrique en oxygène est obtenu à partir 
de 40 %. Ces suggestions ont été confirmées par des mesures électriques. Ainsi, cette étude a 
démontrée à quel point la courbe d’oxydation peut être un outil précieux lorsque l’on souhaite 
réaliser une mise à l’échelle supérieure. 
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Figure F.1: Comparaison de l’évolution de la tension de décharge en milieu Ar/O2 avec les réacteurs 1 et 2. 

F.1.2. Mélange Ar/N2 

La Figure F.2 présente l’évolution de la vitesse de dépôt et de la tension de décharge 
en fonction de la pression partielle en azote. Comme nous pouvons le constater, le 
comportement des deux paramètres (vitesse et tension) sont très similaires en fonction des 
deux réacteurs. On peut noter que la vitesse de dépôt dans le réacteur 2 est environ deux fois 
plus faible par comparaison avec le réacteur 1. Cette diminution peut provenir d’une 
augmentation de la distance cible-substrat. On distingue trois régimes de décharges numérotés 
par des lettres romaines I à III. Comme précédemment, le régime d’empoissonnement est 
obtenu pour une pression partielle plus élevée par comparaison avec le réacteur 1.  

 

Figure F.2 : Comparaison de l’évolution de la tension de décharge et de la vitesse de dépôt en milieu Ar/N2 
avec les réacteurs 1 et 2. 

L’analyse par diffraction des rayons X des différents revêtements est présentée sur la 
Figure F.3. Sans introduction d’azote, le dépôt de nickel cristallise selon deux orientations 
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différentes (111) et (200) selon la fiche standard JCPDS : 04-0850. Pour 20 % d’azote, on 
remarque la présence d’un épaulement attribué à la phase de Ni4N. Or, dans les mêmes 
conditions de décharge, pour le réacteur 1, le revêtement est encore dans un état nickel 
déformé. A 40 % d’azote, la phase Ni3N apparaît et coexiste avec celle du nickel et du Ni4N. 
Au-delà, le Ni3N est fortement texturé et cristallisé sans autre forme de nickel (Ni et Ni4N 
disparaissent). Or, rappelons que selon la littérature la phase NiNx est considérée comme 
métastable et donc très difficile à obtenir par pulvérisation magnétron (voir diagramme 
réacteur 1) dans des conditions standard de dépôt. En outre, il s’avère que ce dépôt contient 
un taux d’oxygène très élevé (25 % en surface par XPS). Nous ne savons toujours pas 
l’origine de cet apport en oxygène. Ce résultat pourrait confirmer l’hypothèse d’une 
stabilisation de la phase par introduction d’oxygène.  

 

Figure F.3 : Diagrammes de diffraction des  rayons X en  fonction de  la pression partielle en azote pour  les 
réacteurs 1 et 2. 

 La Figure F.4 présente la morphologie des revêtements élaborés à 0, 30 et 60 % en 
azote. Sans azote, la morphologie est dense et dépourvue de colonne, typique d’un revêtement 
métallique à base de nickel. Au-delà de 10 % d’azote, les revêtements sont caractérisés par 
l’apparition de colonnes très fines et par un aspect dense et compact. Cette morphologie est 
caractéristique d’une phase nitrurée. On peut remarquer que les tendances observées dans le 
réacteur 2 sont très similaires à celle du réacteur 1. 
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Figure  F.4 : Morphologie des  revêtements  en  fonction du pourcentage  d’azote  introduit  dans  le mélange 
gazeux. 

 Enfin, la Figure F.5 présente l’évolution de la résistivité en fonction de la pression 
partielle en azote. On observe une élévation de la résistivité avec la pression partielle en azote. 
Celle-ci semble se stabiliser lorsque la phase Ni3N apparaît soit au-delà de 60 % d’azote. Ce 
comportement est similaire avec le réacteur 1 mais avec une pression partielle en azote plus 
faible, autour de 40 % d’azote. Notons que nous retrouvons une valeur de résistivité très 
proche (100 µΩ cm) par comparaison avec le réacteur 1. 

 

Figure F.5 : Variation de la résistivité en fonction de la pression partielle en azote. 

En conclusion, cette première étude a démontré que les points de fonctionnement 
extraits des chapitres V et VI à partir d’une cible de nickel peuvent être aisément 
transférés sur un autre réacteur. Il est donc possible de sélectionner précisément les 
revêtements fonctionnels à base d’oxyde et de nitrure en fonction des propriétés 
recherchées. Dans le cas d’un mélange Ar/N2, le point de fonctionnement a été 
sélectionné à 60 % d’azote de manière similaire au réacteur 1. Dans ces conditions, les 
propriétés structurales et morphologiques sont très similaires d’un réacteur à l’autre.  
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F.2. Cible frittée Ni1-xSix (X = 15 %) 

F.2.1. Mélange Ar/O2 

 La courbe d’oxydation d’une cible frittée NiSi est présentée sur la Figure F.6. De 
manière analogue à la cible de nickel, elle se compose de plusieurs états différents du 
processus de pulvérisation. Les différents points autour de 3 à 5 % d’oxygène correspondent 
aux oscillations de tension relevées. A partir de cette courbe, nous avons sélectionné quatre 
conditions: 5, 12, 17 et 23 %. 

 

Figure F.6 : Courbe d’oxydation d’une cible frittée NiSi. 

 Les mesures électriques ont révélé que le NiSiO à 5 % d’oxygène est un revêtement 
conducteur (8,9.10-3 Ω cm). Au-delà, les couches sont isolantes (12 à 23 %) et transparentes 
(identique au NiO stœchiométrique). L’analyse par diffraction des rayons X a révélé la 
présence d’une phase NiO au-delà de 5 % d’oxygène. La Figure F.7 présente la morphologie 
des quatre revêtements élaborés dans différentes conditions réactives. La morphologie des 
revêtements évolue d’un aspect granulaire à faible pourcentage d’oxygène (5 %) vers une 
morphologie colonnaire mais compact (de manière similaire à l’étude avec une cible de 
nickel). 

 

Figure  F.7 :  Evolution  de  la  morphologie  des  revêtements  NiSi  en  fonction  de  la  pression  partielle  en 
oxygène. 

 En fonction de ces propriétés et d’après les conclusions de l’étude sur une cible de 
nickel, nous avons sélectionné la condition à 12 % d’oxygène. Cette condition possède les 
propriétés adéquates pour être intercalée dans une multicouche de NiSi/NiSiN.  
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F.2.2. Mélange Ar/N2 

La Figure F.8 présente le diagramme de diffraction des rayons X de revêtement 
élaborés avec une cible fritté de NiSi en fonction de la pression partielle en azote.  

 

Figure F.8 : Diagrammes de diffraction des  rayons X en  fonction de  la pression partielle en azote pour  les 
réacteurs 1 et 2. 

De manière analogue au réacteur 1, la structure nanocomposite est obtenue par un 
pourcentage d’azote au-delà de 30 %. Celle-ci est caractérisée par une diminution du nombre 
de domaines cristallins, de la taille des cristallites et d’une phase cristallines de nickel quelle 
que soit le pourcentage d’azote introduit. 

De manière analogue à la cible de nickel, les conditions de dépôt obtenues avec une cible 
frittée de NiSi (15 % de silicium) ont été transférées sur le réacteur 2. Les évolutions 
structurales du matériau sont similaires à celles obtenues au sein du réacteur 1.  
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Annexe G :   Clichés vieillissement accéléré 

G.1. Cible de nickel pure 
G.1.1. Avec polissage mécanique 

 

Figure G.1: Tableau recensant l’aspect visuel des éprouvettes traitées et polis avec une cible de nickel après 
1165 heures de brouillard salin. 
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G.1.2. Sans polissage mécanique  

 

Figure G.2 : Tableau recensant l’aspect visuel des éprouvettes traitées et non polis avec une cible de nickel 
après 1165 heures de brouillard salin. 
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G.2. Cible de nickel frittée NiSi  
G.2.1. Avec polissage mécanique 

 

Figure G.3 : Tableau recensant l’aspect visuel des éprouvettes traitées et polis avec une cible frittée de NiSi 
par des configurations monocouches et bicouche après 528 heures de brouillard salin. 
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Figure G.4 : Tableau recensant l’aspect visuel des éprouvettes traitées et polis avec une cible frittée de NiSi 
par des configurations multicouches après 528 heures de brouillard salin. 
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Figure G.5 : Tableau recensant l’aspect visuel des éprouvettes traitées et polis avec une cible frittée de NiSi 
par des configurations multicouches  intercalées avec des couches d’oxydes après 528 heures de brouillard 
salin. 
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G.2.2. Sans polissage mécanique 

Figure G.6 : Tableau recensant l’aspect visuel des éprouvettes traitées et non polis avec une cible frittée de 
NiSi par des configurations monocouches et bicouche après 528 heures de brouillard salin. 
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Figure G.7 : Tableau recensant l’aspect visuel des éprouvettes traitées et non polis avec une cible frittée de 
NiSi par des configurations multicouches après 528 heures de brouillard salin. 
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Figure G.8 : Tableau recensant l’aspect visuel des éprouvettes traitées et non polis avec une cible frittée de 
NiSi par des configurations multicouches intercalées avec des couches d’oxydes après 528 heures de 
brouillard salin. 
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Synthesis of nickel thin films by reactive HiPIMS and DC sputtering for 
applications against atmospheric corrosion 

Résumé 
 
Le but de cette thèse, réalisée dans le cadre du projet
IRT COMIDAC (COuches MInces Dures et
AntiCorrosion), est de trouver une alternative aux
traitements de surface électrochimiques dont les
dangers pour l’homme et l’environnement est désormais
avérés (REACH). Le choix s’est porté sur l’utilisation
d’un procédé de dépôt par voie sèche (pulvérisation
magnétron) et sur l’élaboration de revêtements,
multifonctionnels (oxydes, nitrures et nanocomposites),
barrière à la corrosion, à base de nickel. La mise en
forme de tels revêtements sur une surface en acier
impose deux critères : (1) une surface dépourvue de
défauts et (2) un revêtement barrière capable de limiter
la diffusion des espèces corrosives vers l’acier. Le
travail de thèse s’est donc orienté sur la mise en place
d’un traitement « tout-en-un » capable de réaliser in-situ
l’étape de préparation de surface et de mise en forme
du revêtement. Pour cela, un procédé hybride HiPIMS-
DC a été utilisé. L’analyse du plasma HiPIMS par
spectrométrie de masse et émission optiques résolues
en temps nous a permis de déterminer des conditions
optimales à la préparation de surface par
bombardement d’ions métalliques : implantation et
réalisation d’une couche d’accroche conforme. Ensuite,
nous avons mis au point un large éventail de
revêtements capable de répondre au cahier des
charges. Quatre configurations ont été retenues : (1)
monocouche, (2) bicouche, (3) multicouches et (4)
multicouches avec couche diélectrique intercalée. Ces
résultats montrent que le traitement de surface
développé au cours de cette thèse est très prometteur
et peut être un sérieux candidat comme procédé de
remplacement aux méthodes actuelles.  
 
Mots clés 
 
Revêtement base nickel ; Pulvérisation magnétron ;
HiPIMS ; Corrosion atmosphérique ; Multicouches 

 

Abstract 
 
The purpose of this thesis, conducted as part of the
project IRT COMIDAC (COuches MInces Dures et
AntiCorrosion), is to find an effective alternative to
electrochemical surface treatments which are well-
known to be hazard for humans and the environment
(REACH). For this work, it has been chosen to use
vacuum deposition method (magnetron sputtering) in
order to elaborate multifunctional (oxides, nitrides and
nanocomposites), corrosion barrier nickel thin films. The
shaping of such coatings on a steel surface imposes
two criteria: (1) a surface defect-free and (2) a barrier
coating capable of limiting the diffusion of corrosive
species to the steel. The purpose of this work has
therefore focused on the development of a treatment
"all-in-one" enable to carrying out in-situ surface
preparation step and forming the coating. For this, a
hybrid process HIPIMS-DC was used. Analysis of
HIPIMS plasma by time-resolved mass spectrometry
and optical emission has allowed us to determine the
optimal conditions to prepare the surface by ion
bombardment, composed by metallic ions: ion
implantation and compliant metal interfacial layer. Then,
we have developed a wide range of coatings enable to
reach the technical specifications. Four patterns were
identified: (1) monolayer (2) bilayer, (3) multilayer and
(4) multilayer with dielectric layer interposed. These
results show that the surface treatment developed
during this thesis is very promising and could be a
serious candidate as an alternative method to the
current methods. 
 
Key Words 
 
Nickel thin films ; Magnetron sputtering ; HiPIMS ;
Atmospheric corrosion ; Multilayers 
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