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Introduction générale

Ces dernieres décennies, I’avénement de la physique moderne a permis aux chercheurs
d’accéder a un monde encore peu connu : le monde atomique et submicronique. Depuis
I’invention du microscope électronique, nous pouvons « observer » les atomes, et le
développement relativement récent des microscopes a force atomique nous permet
aujourd’hui de les manipuler. Les nombreuses recherches effectuées dans ce « nouveau
monde » nous ont permis d’accumuler suffisamment de connaissances pour pouvoir
aujourd’hui exploiter de maniere industrielle les propriétés particuliéres que présentent les
matériaux a 1’échelle nanométrique. Ainsi, des matériaux innovants tels que des revétements
super-hydrophobes, des adhésifs réutilisables a I’infini, ou encore des électrodes transparentes
intégrées sur des lunettes a réalité augmentée voient le jour. Néanmoins, si les progres réalisés
ces dernieres années sont importants, bon nombre de nanomatériaux restent a étre étudiés,
développés et intégrés dans des dispositifs novateurs. C’est particuliecrement le cas des
matériaux nanocomposites métal/carbone (nc-Me/C). En fonction de leur proportion et de leur
nature, le carbone et le métal vont différemment s’organiser dans un méme matériau donnant
naissance a des propriétés qui pourront étre soit une combinaison des propriétés individuelles
des constituants, soit une nouvelle propriété propre au mélange. Si bon nombre de systémes
métal/carbone ont d’ores et déja été étudiés et des propriétés exclusives reportées, les origines

et donc le controle de ces propriétés restent mal maitrisés.

Ma these s’est effectuée au sein de I’Institut des Matériaux Jean Rouxel a Nantes dans
I’équipe des Plasmas et des Couches Minces (PCM). Elle s’inscrit dans la continuité¢ de la
these soutenue en 2011 par A.A. El Mel sur la synthése de couches minces nanocomposites
titane/carbone et nickel/carbone déposées par un procédé plasma hybride combinant la

pulvérisation cathodique magnétron, et le dépot chimique en phase vapeur assisté par plasma.

Les caractéristiques morphologiques et microstructurales de ces matériaux composites
sont trés dépendantes de D’affinit¢ chimique du métal vis-a-vis du carbone. Elles sont
déterminantes dans les spécificités des propriétés physicochimiques fonctionnelles de ces

matériaux. Le titane, déja étudié dans le laboratoire, fait partie d’une classe de métaux ayant



une tres forte affinité avec le carbone. Ce type de couches est principalement utilisé¢ dans des
applications de revétements durs a faibles coefficients de frottement. Le nickel appartient a
une deuxieme famille de métaux, possédant une faible affinité¢ avec le carbone. Ces couches
se sont révélées étre de bon catalyseurs pour la croissance de nanotubes de carbone, et des
candidats sérieux pour des applications en tant que capteur de déformation mettant en jeu
leurs propriétés de pi¢zorésistivité. Le cuivre quant a lui, est représentatif d’une troisiéme
catégorie de métaux pour lesquels 1’affinité chimique avec le carbone est tres faible. Ce type
de métal peut conduire a des morphologies de composites différentes de celles des composites
Ti/C ou Ni/C, et peu d’applications ont encore été mises en évidence pour ce type de couches
a ce jour. La classification énoncée ici, ainsi qu’un état des connaissances dans le domaine des

nanocomposites métal/carbone seront présentés au Chapitre 1.

Au cours de ma thése, une poursuite de 1’étude des couches nc-Ni/C a été réalisée et la
synthese de couches nc-Cu/C a été mise en ceuvre. Les objectifs sont d’une part d’accroitre les
connaissances des caractéristiques morphologiques et microstructurales de ces matériaux en
fonction de leur composition chimique, et d’autre part d’évaluer leurs possibilités de synthése
par un autre procédé plasma que celui déja utilisé dans 1’équipe : un procédé de
copulvérisation cathodique d’une cible de graphite et d’une cible métallique. La
caractérisation poussée des couches métal/carbone a nécessité ’emploi de plusieurs
techniques d’analyse : microscopie ¢€lectronique (a balayage et en transmission), diffraction
des rayons X, spectroscopie de photoélectrons X, spectroscopie d’ions Rutherford,
spectroscopie Raman multi longueurs d’onde et mesures de conductivité par méthode des
quatre pointes. Les techniques de synthése et de caractérisation des couches seront présentées
Chapitre 2. Les résultats obtenus sur les couches nc-Ni/C seront présentés dans le Chapitre 3,
alors que ceux obtenus sur les couches nc-Cu/C seront présentés dans le Chapitre 4. On
s’intéressera aussi dans ces chapitres aux propriétés électriques de ces matériaux, en tentant

de les relier a leurs caractéristiques microstructurales.

Le Chapitre 5 quant a lui, sera dédié a 1’étude de certaines des propriétés intéressantes
que présentent les couches nc-Ni/C et nc-Cu/C. Les propriétés de piézorésistivité des couches
minces nc-Ni/C ont été étudiées, en vue de leur intégration dans des dispositifs fonctionnels
de capteurs de déformation. Les propriétés de catalyseurs pour la croissance de nanotubes de
carbone des couches nc-Ni/C déposées par le procédé hybride ont aussi ét¢ approfondies. Plus
spécifiquement, I’impact de la composition chimique, et donc de la morphologie et de la

microstructure des couches minces nc-Ni/C sur les propriétés des nanotubes obtenus a été
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étudié. Par ailleurs, une technique nouvelle et originale de synthése de matériau carboné
nanoporeux a été mise au point a partir des couches nc-Cu/C, en appliquant les concepts de
désalliage a ce systeéme. Enfin, une étude de gravure préférentielle du cuivre contenu dans ces
couches par voie électrochimique a ¢été réalisée, conduisant elle aussi a la synthése de

membranes de carbone nanoporeux.
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Chapitre 1

Les couches minces
nanocomposites
métal/carbone

Dans ce chapitre nous allons faire état de 1’avancement des recherches sur les
matériaux nanocomposites métal/carbone (nc-Me/C). Dans une premicre partie, une
classification des différents matériaux nc-Me/C sera présentée. L’accent sera mis sur I’impact
des relations métal/carbone sur les caractéristiques des couches. Une deuxiéme partie sera
dédiée a la présentation des différents types de carbone amorphe pouvant étre présents dans
les couches nc-Me/C. Enfin, dans une troisiéme partie, nous présenterons les généralités sur
les couches minces nc-Me/C, au travers de I’exemple de trois systemes appartenant aux trois
classes différentes. Nous nous intéresserons ici aux modes de croissance de ces couches, a

leur morphologie et microstructure, mais aussi a leur comportement en température.



1.1 Les matériaux nanocomposites métal/carbone

1.1.1 Présentation et classification

Les couches minces nanocomposites métal/carbone consistent en des nanoparticules

métalliques incluses dans une matrice de carbone amorphe (Fig. 1.1).

T @
Matri , % e ‘0 Q

Nanoparticules métalliques

Figure 1.1 Schéma représentatif d’un matériau nanocomposite métal/carbone.

L’intérét principal de la synthése et 1’¢tude de ces matériaux est de combiner les
propriétés physico-chimiques intéressantes du carbone amorphe (e.g., forte dureté, bonne

stabilité chimique, etc...) a celles d’un métal, et ainsi d’en obtenir de nouvelles.

Dans les couches minces nc-Me/C, beaucoup de facteurs peuvent avoir un impact sur
les propriétés du matériau. Par exemple, la répartition spatiale des nanoparticules (i.e., taille,
forme, et densité) ainsi que leur microstructure (i.e., structure cristalline, phase) sont liées a la
nature et 4 la proportion du métal présent dans la couche.!'! Le carbone amorphe enrobant ces
nanoparticules peut aussi étre de différentes natures en fonction du procédé de synthése utilisé

et des interactions entre le métal considéré et la matrice de carbone.!

Au travers des études réalisées ces vingt derniéres années sur les différents systémes
nc-Me/C, un parametre pertinent utilisé pour classer les différents systémes nc-Me/C est
« P’affinité » du carbone avec le métal considéré. En effet, ce parametre influence directement
la croissance, la morphologie et la microstructure des couches minces nc-Me/C, et donc leurs
propriétés physiques.*! Dans toute la suite de ce manuscrit, et dans le contexte de cette
¢tude, le terme d’ « affinité » entre métal et carbone sera utilisé pour désigner la capacité du

métal a former un carbure.

Ainsi, en considérant 1’affinité que présente le métal inséré avec le carbone, on peut
b

distinguer trois types de systémes nc-Me/C (Fig. 1.2) :¥



- ClasseI: Les systémes nc-Me/C dont le métal présente une forte affinité avec le
carbone. Dans ces matériaux, une phase thermodynamiquement stable de carbure

existe.

- Classe II : Les systemes nc-Me/C dont le métal présente une faible affinité avec le
carbone. Dans ce cas, une phase de carbure peut exister, mais elle est généralement
métastable dans les conditions standards de température et de pression, et sous

steechiométrique dans les couches minces nc-Me/C.

- Classe III : Les systemes nc-Me/C dont le métal ne présente pas d’affinité avec le
carbone. Ici aucune phase de carbure ne peut exister, et la séparation de phase est

totale.

Les deux systémes étudiés durant cette thése sont les nc-Ni/C (classe II) et les nc-
Cu/C (classe III). Les généralités énoncées pour chacune de ces deux classes sont donc
valables pour ces deux systémes, et des précisions seront apportées pour chacun d’entre eux

lorsque cela sera nécessaire.

A partir de cette classification, on peut construire un tableau périodique des éléments

en soulignant les affinités avec le carbone des différents métaux (Fig. 1.2).

4 B Forte affinite avec le carbone He
Li | Be . Faible affinite avec le carbone BlclIN F | Ne
Na |Mg . Aucune affinite avec le carbone Al | si s | cl Ar
K |Ca =Yl e Ga|Ge|As |Se| Br| Kr
Rb| Sr olVIel Tc | a sl =0l Cd| In [Sn|Sb|Te| | | Xe
Cs|Ba| = 3 Re O = W08 Hg| Tl [Pb| Bi |Po| At | Rn

Figure 1.2 Tableau récapitulatif des éléments intégrant ceux ayant déja été étudiés dans les
couches nc-Me/C. Les éléments surlignés en rouge appartiennent a la classe I, les éléments
surlignés en orange appartiennent a la classe I, et les ¢léments surlignés en vert a la classe

TIL[4]



Nous allons voir par la suite qu’en fonction de la classe a laquelle appartiennent les
métaux composant les couches minces nc-Me/C, ces derniéres vont présenter différentes
caractéristiques (i.e., différentes morphologies et microstructures), et donc différentes

propriétés physiques, et seront destinées a différentes applications.

1.1.2 Intéréts des matériaux nanocomposites

Depuis leur découverte en 1987 par H. Dimigen et. al.,”) les études sur les couches
minces nc-Me/C se sont multipliées a travers le monde. De nombreux systémes nc-Me/C

peuvent aujourd’hui étre synthétisées sous forme de couches minces, et on trouve dans la

littérature une multitude d’études sur des systémes comme les couches minces nc-Ti/C,!*

nc-V/C,m] nc-W/C,“O*m nc-Co/C,[2’3] nc-Ni/C,[l’13’13’14’14731] ou encore nc-Cu/C.2332741]

Au fil des années, cette famille de matériaux s’est positionnée en candidat sérieux pour

diverses applications, incluant le domaine des revétements durs a faibles coefficients de

6,7,10-12 27,29

frottement, I'le domaine des capteurs de déformation,”?”*”! celui du stockage de données

24 . y . . . 1
24 6u encore dans celui des matériaux biocompatibles.”'? Comme nous allons le

magnétiques,
voir dans la suite de ce paragraphe, les propriétés physiques de ces matériaux varient

fortement en fonction de la classe a laquelle appartient le systéme étudié.



1.2 Nature de la matrice de carbone

Les couches nanocomposites sont donc constituées de nanoparticules métalliques
enrobées dans une matrice de carbone amorphe. La nature et les propriétés physiques de cette
matrice influencent celles des couches nc-Me/C au méme titre que le métal inséré. Nous
allons rappeler ici des notions de base concernant le carbone, et plus particulierement sur le

carbone amorphe.

1.2.1 Les différentes hybridations du carbone

Le carbone est un élément présent en abondance sur terre depuis sa formation, et
provient de la nucléosynthése qui s’est déroulée au coeur des étoiles il y a des millions
d’années, peu apres le big-bang. On le trouve majoritairement sous forme de sédiments, dans

le pétrole et le charbon, ou encore sous des formes pures que sont le graphite et le diamant.

Cet ¢élément possede 6 électrons, et présente donc une structure électronique de type
1s* 2s* 2p”. Dans un solide ou une molécule, les électrons de valence des atomes de carbone
qui assurent les liaisons chimiques sont donc répartis sur deux types d’orbitales: s et p. Les
combinaisons linéaires de ces orbitales survenant lors de la liaison de 1’atome de carbone au
sein d’un solide ou d’une molécule sont communément appelées hybridations. On distingue
alors 3 types d’hybridations selon le nombre de liaisons que fait I’atome de carbone avec les

atomes |’entourant:

- Un atome de carbone avec un état d’hybridation sp ne peut se lier qu’avec deux
autres atomes (e.g., acétyléne). Dans ce cas, la combinaison d’une orbitale de type
s avec une orbitale de type p conduit a la formation de deux orbitales hybrides sp
correspondant & deux liaisons sigmas colinéaires (Fig. 1.3a). Les deux ¢électrons
restant occuperont des orbitales p dont le recouvrement avec les orbitales p

voisines correspondent aux liaisons pi de la triple liaison.

- Un atome de carbone avec un état d’hybridation dit sp” peut se lier & trois autres
atomes (e.g., €éthyléne). Cette hybridation correspond a la combinaison d’une

orbitale de type s avec deux orbitales de type p et conduit a la formation de trois



orbitales de type sp” occupées chacune par un électron (Fig. 1.3b). L’électron
restant se positionnera sur une orbitale p impliquée dans la liaison pi de la double

liaison.

- Enfin, si I’atome de carbone est dans 1’état d’hybridation sp”, il est en liaison avec
quatre autres atomes (e.g., méthane). L’hybridation de I’orbitale s avec les trois
orbitales de type p conduit a la formation de quatre orbitales sp> impliquées dans

les 4 liaisons sigma (Fig. 1.3¢).

Combinaison des orbitales 2 s -
et2pet2p,

Combinaison des orbitales 2 s,
2p,2ppct2p,

Figure 1.3 Représentations schématiques des différentes hybridations possibles du carbone :

(a) sp, (b) sp’, et (c) sp’.
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Le nombre de liaisons que fait le carbone avec ses proches voisins est donc traduit par
son hybridation. Nous verrons par la suite que les propriétés physiques d’un matériau carboné
sont tres fortement liées a 1’état d’hybridation majoritaire. D’autres paramétres comme la

présence d’hétéroéléments peuvent aussi influer sur les propriétés d’ un matériau carboné.

1.2.2 Le carbone amorphe

Le terme de carbone amorphe désigne tout matériau carboné ne présentant pas de
structure cristalline définie. Contrairement au graphite et au diamant, les différents types de
carbone amorphe ne peuvent en effet pas €tre décrits a 1’aide d’un des quatorze réseaux de
Bravais. Il s’agit d’un mélange désordonné d’atomes de carbone hybridés sp, sp” et sp” liés les
uns avec les autres, et ne présentant pas d’ordre a longue distance. On retrouve le carbone

amorphe dans les suies, le charbon, ou encore dans les cendres.

Les atomes de carbone dans une phase de carbone amorphe peuvent s’organiser sous

(42461 Ces différentes structures vont s’auto-

formes de chaines ou de cycles aromatiques.
organiser sur quelques nanometres pour former des agrégats, qui eux-mémes vont s’organiser
les uns en fonction des autres de maniere plus ou moins cohérente formant finalement le
matériau. Ainsi, la notion d’ordre dans le carbone amorphe désigne principalement la distance
sur laquelle ces structures sont organisées. Cette distance est communément appelée longueur
de cohérence, et est généralement notée L,. Dans le cas du graphite, on distingue la distance
de cohérence dans le plan de la distance de cohérence d’empilement. Une représentation
proposée par Casiraghi et. al. en 2007 permet de situer les différents types de carbone

amorphe par rapport au graphite, en fonction de 1’ordre dans le matériau (Fig. 1. 4)."*"!

graphite nc-G a-C ta-C

Figure 1.4 Classification de plusieurs matériaux carbonés en fonction de 1’ordre qui y régne

(ordre décroissant de la gauche vers la droite).[*”
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L’organisation microstructurale détermine toujours les différentes propriétés
physiques d’un matériau. Dans le cas du carbone amorphe, il a ét¢ montré que les taux
d’hybridation sp’/sp’ et d’hydrogéne présent dans une couche modifiaient fortement

I . on [42.4647
I’organisation microstructurale du carbone amorphe et donc ses propriétés.[*>*¢47!

I1 existe une grande diversité de carbone amorphe que I’on distingue principalement
par leur taux d’hybridation spz/sp3 ainsi que par leur taux d’hydrogene. Un diagramme
ternaire a été proposé par Ferrari et Robertson afin de classer les différents types de carbone
amorphe, en fonction du taux d’hybridation sp*/sp’, ainsi que du taux d’hydrogéne contenu

dans la couche (Fig. 1.5).

sp®  diamond-like

HC polymers
sputtered a-C

no films
eraphitic C

5p: H

Figure 1.5 Diagramme ternaire permettant la classification des types de carbone amorphe en

fonction de leur taux d’atomes de carbone hybridés sp” et sp et de leur taux d’hydrogéne.[*”

D’une maniére générale, alors que les matériaux a forts taux d’hybridation sp’
(graphitic C, sputtered C, a-C - Fig. 1.5) ont des conductivité électriques qui se rapprochent
de celle du graphite, ceux qui présentent un fort taux d’hybridation sp’ (ta-C, ta-C :H -
Fig.1.5) ont de tres faibles conductivités électriques. D’un point de vue mécanique, les
matériaux faiblement hydrogénés qui présentent un fort taux d’hybridation sp® (ta-C - Fig.1.5)
sont généralement plus durs que les matériaux hydrogénés (ta-C :H, HC polymers - Fig.1.5).
La classification proposée par Robertson permet donc de différencier les différents types de

carbone amorphe rencontrés dans la littérature.

Selon sa microstructure le carbone amorphe trouve des applications diverses, telles

que des revétements d’outils de coupe soumis a de fortes cadences, des revétements

[30,42,43,48

anticorrosion, ou encore des couches anti reflets infra-rouge. I Ainsi la nature mais
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aussi la taille des différents agrégats présents dans le carbone amorphe vont fortement

modifier les propriétés de celui-ci.

Les couches minces nc-Me/C sont en partie constituées de carbone amorphe. La nature
et les propriétés du carbone amorphe vont directement dépendre du procédé et des conditions
de synthése des couches. La nature des interactions entre le métal et le carbone va aussi
fortement influencer la microstructure finale de la matrice de carbone. Au cours de cette
thése, cet aspect a été étudié pour les couches minces nc-Me/C de deux classes différentes

synthétisées par deux procédés différents.

1.3 Généralités sur les couches minces

nanocomposites metal/carbone

1.3.1 Synthése, morphologie, et microstructure

1.3.1.1 Modes de croissance des couches minces nanocomposites

métal/carbone par procédé plasma

Le but de ce paragraphe est d’identifier quels sont les paramétres pertinents a prendre
en compte pour expliquer I’obtention des différentes morphologies des couches. Nous
parlerons dans un premier temps des modes de croissance rencontrés dans les cas de dépot
« classiques » en phase vapeur en considérant une seule espece déposée, puis nous nous
intéresserons au cas particulier des systémes avec deux especes déposées simultanément.
Nous ne nous intéresserons principalement qu’aux cas du dépot physique par pulvérisation
cathodique magnétron, et a celui du dépot chimique assisté par plasma, qui ont été étudiés

plus particuliérement au cours de la thése.

Dans le cas classique du dépdt par pulvérisation cathodique, on part d’une cible solide
constituée de I’élément que 1’on souhaite déposer. On génere ensuite une décharge sur cette
cible en atmosphere d’argon qui aura comme conséquence de ioniser le gaz présent. Les ions
Ar' formés vont ensuite éjecter les atomes constituant la cible pour qu’ils se déposent sur un
substrat placé en vis-a-vis. Tout le processus se fait dans des conditions de vide secondaire,

permettant le transport des especes. Le but de ce procédé est de déposer des couches minces
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dont I’épaisseur, la morphologie et la microstructure sont treés finement controlables en jouant
sur les parametres de dépdt (e.g., pression, distance cible/substrat, puissances dissipées dans la
décharge, etc...). On met ici a profit les conditions hors équilibre thermodynamique des
plasmas pour obtenir des phases qui ne pourraient &tre obtenues dans des conditions standards

(c.f. Chapitre 2 - §2.1).

Lorsqu’un atome est pulvérisé hors de la cible, il va se propager dans le plasma
composé d’atomes, d’ions et d’électrons. Suite a une succession de collisions sa course se
termine sur les parois du réacteur, ou bien sur le substrat placé en vis-a-vis de la cible. Une
fois que I’atome arrive a la surface du substrat, il doit s’accommoder thermiquement, c’est-a-
dire accorder son énergie avec celle du support. Il peut étre évaporé (s’il a accumulé trop
d’énergie), ou bien diffuser et s’immobiliser sur un site de germination. Ce site est un lieu sur
le substrat ou 1’énergie libre de 1’atome est minimale et donc favorable a sa stabilisation. Les
autres atomes arrivent en continu sur la surface du substrat, et la croissance de la couche se
fait suivant différents modes de croissance en fonction des interactions entre le substrat et les

atomes déposés (Fig. 1. 6).
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Figure 1. 6 Représentation
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Plusieurs cas de figures peuvent alors étre identifiés :

Si I’énergie de liaison entre deux atomes est plus élevée que 1’énergie de liaison
entre le substrat et un atome, alors la croissance de la couche sera de type
« Volmer-Weber » (Fig. 1.6a). Dans ce cas, la croissance de la couche est
tridimensionnelle : les atomes arrivent a la surface, diffusent, puis se lient avec un
autre atome déja adsorbé au substrat. Ces liaisons conduisent a la formation d’ilots
qui vont ensuite s’agréger les uns aux autres pour former une couche continue

composée d’aggloméras d’1ilots (i.e., colonnes).

Si I’énergie de liaison entre deux atomes est inférieure ou égale a celle mise en jeu
dans une liaison atome/substrat, alors la croissance de la couche est de type
« Frank-van der Merwe » (Fig. 1.6b). La croissance est ici bidimensionnelle : les
atomes arrivent sur la surface du substrat dont beaucoup de sites sont déja occupés
par les premiers atomes arrivés en surface. Tres vite la surface vue par les atomes
arrivant est composée d’autres atomes, et la croissance se fait ainsi couche apres
couche. Dans ce cas le mode de croissance peut évoluer vers une croissance de
type « Volmer-Weber ». On parle alors de croissance de type « Stranski-
Krastanov ». Ce phénomene survient lorsque la croissance bidimensionnelle n’est
plus favorable énergétiquement. Ceci peut se produire par exemple quand il y a

une relaxation d’énergie ¢élastique emmagasinée dans la structure sous-jacente.

Ainsi, le mode de croissance d’une couche mince déposée en phase vapeur est

principalement li¢ a I’affinité relative qu’a I’espece déposée avec le substrat comparée a celle

qu’elle a avec elle-méme et aux phénomenes de diffusion en surface des atomes. Ces

parametres peuvent étre modifiés en fonction du matériau déposé, du substrat, ou encore de

I’énergie des atomes arrivant a la surface ou de la température du substrat. En modifiant les

parametres de dépdt on peut donc obtenir une couche mince plutot colonnaire, globulaire,

compacte, poreuse, etc...
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Dans le cas de dépdt de matériaux constitués de deux éléments, on considere deux flux
incidents d’especes distinctes possédant chacune des propriétés différentes (i.e., affinité avec
le substrat et coefficients de diffusion). Les deux especes arrivant a la surface du substrat vont
donc chacune préférer un mode de croissance particulier, et c’est la compétition entre ces
deux modes de croissance qui va définir la morphologie finale de la couche mince obtenue.
La compétition entre les deux modes de croissance définis précédemment est arbitrée par les
flux respectifs des atomes arrivant a la surface, ainsi que par les parametres de dépot
mentionnés un peu plus haut (i.e., température du substrat, énergie des atomes, et longueurs
de diffusion). Les affinités respectives qu’ont les deux especes 1’une avec 1’autre sont bien siir

déterminantes pour le mode de croissance.

Il a ainsi ét¢ montré¢ dans le cas de couches minces nc-Ni/C synthétisées par
évaporation de cibles de nickel et de graphite par arc cathodique qu’une large gamme de
morphologies et de microstructures pouvait étre obtenue en jouant sur les flux d’atomes
arrivant sur le substrat, ainsi que sur la température de celui-ci."”) Des études analogues
réalisées sur d’autres systemes nc-Me/C ont rapporté¢ des évolutions de morphologies
similaires.!" ! Dans des conditions de dépét classiques sans apport de température externe, la
morphologie la plus observée dans le cas des couches minces nc-Me/C consiste en des
nanoparticules métalliques ou riches en métal enrobées dans une matrice de carbone amorphe.
La forme, la taille et la nature de ces nanoparticules va principalement dépendre des flux
respectifs des atomes de différentes natures arrivant a la surface du substrat, et donc d’un
point de vue matériau, de la composition chimique globale de la couche. On observe
généralement une évolution d’une morphologie colonnaire pour des forts taux de métal, vers
une morphologie de type granulaire (i.e., nanoparticules métalliques sphériques dans une
matrice de carbone amorphe) lorsque 1’on diminue ce taux de métal. Une étude réalisée par
A. A. El Mel lors de sa thése au sein du laboratoire sur le systéme nc-Ni/C, a rapporté une

évolution classique représentée sur la Figure 1.7.11
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On observe dans ce cas 1’évolution d’'une morphologie de type colonnaire pour des
faibles taux de carbone vers une morphologie consistant en des nanoparticules métalliques
enrobées dans une matrice de carbone amorphe pour des plus forts taux de carbone. Un point
original consiste en la présence de nanofils de nickel verticalement alignés au substrat dans le

cas d’une couche mince contenant 70 at. % de nickel (% C ~ 30 at. %).

D’autres morphologies, consistant en des multicouches carbone/métal ont par ailleurs
¢été observées dans le cas des couches minces nc-Cu/C, nc-Pt, et nc-Ni/C synthétisées par

pulvérisation cathodique réactive,*”

ainsi que dans le cas de couches minces nc-Cu/C
synthétisées par évaporation par arc cathodique.?® L’obtention de telles morphologies
découle de conditions de syntheses favorisant plutot une croissance de type « Franck-van der
Merwe », alternativement favorable pour le métal puis pour le carbone, et ainsi de suite. Ces

morphologies sont cependant plus rarement rapportées.

1.3.1.2 Morphologie et comportement en température

Dans cette partie, nous allons présenter 1I’impact de I’affinité du métal avec le carbone
sur la morphologie et la microstructure des couches minces nc-Me/C. Pour cela nous allons
principalement nous baser sur une étude comparative de trois systémes appartenant aux trois
classes définies précédemment : les couches minces nc-V/C appartenant a la classe I, les
couches minces nc-Co/C appartenant a la classe II, et les couches minces nc-Cu/C appartenant

a la classe III (Fig. 1.2).[2’3 ]

Dans cette étude, des couches minces ont été synthétisées par pulvérisation assistée par
canon a ions d’une cible de graphite sur laquelle on a fixé une bande de métal. Ces couches
minces présentent une composition en métal évaluée autour de 70 at. %. Cette étude nous
servira de support pour présenter les morphologies couramment observées dans les couches

minces nc-Me/C synthétisées par procédé plasma.

La morphologie observée pour ces trois systémes sans chauffage intentionnel du

substrat pendant le dépot est présentée sur la Figure 1.8.
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Figure 1.8 Morphologies de couches minces nc-V/C (a), nc-Co/C (b), et nc-Cu/C (c)
observées par microscopie électronique en transmission et contenant ~70 at.% de métal. La

barre blanche représente 5 nm."!

Les couches minces nc-Me/C consistent en des nanoparticules métalliques (taches
sombres sur les micrographies) enrobées dans une matrice de carbone amorphe (fine peau
claire sur les micrographies) (Fig. 1.8). Ce type de morphologie est observé pour des
concentrations en métal typiquement comprises entre 15 et 85 at.% indépendamment de la
technique de synthese et du systéme considérés.!' 72+ poyr des taux de métal supérieurs,
on observe généralement des morphologies analogues a celles observées dans le cas des
métaux purs (structure colonnaire). Pour des taux de métal inférieurs, les couches minces
consistent en du carbone amorphe dopé avec du métal (i.e., dispersion d’atomes métalliques

dans une matrice de carbone amorphe).

Dans cette gamme de compositions (i.e., 15 < % Me < 85 at. %), la taille des
nanoparticules est dépendante de la composition chimique des couches nc-Me/C, et varie
typiquement entre 5 et 30 nm.!"? Cette évolution de taille est majoritairement liée a la
compétition des modes de croissance du métal et du carbone durant la synthése. Les
coefficients de diffusion des deux espéces en présence, leur affinité respective, et leur
potentiel d’interaction avec le substrat sont les facteurs principaux qui influencent la taille des
nanoparticules. Ainsi, selon les systémes présentés ici, on note des différences de taille pour
des compositions chimiques similaires. On remarque en effet que les nanoparticules présentes
dans la couche nc-V/C (Fig. 1.8a) semblent étre plus petites que celles contenues dans les
couches nc-Co/C (Fig. 1.8.b), elles méme plus petites que celles contenues dans les couches
nc-Cu/C (Fig. 1.8c), alors que ces trois systémes contiennent tous 70 at. % de métal et ont

tous été synthétisés par le méme procédé.
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En plus de la taille, la forme des nanoparticules métalliques dépend aussi fortement de
la composition chimique des couches nc-Me/C.!"! Ici aussi, cette évolution de forme des
nanoparticules avec la composition chimique des couches provient principalement de la
compétition entre les modes de croissance du carbone et du métal, qui elle-méme dépend de la
proportion des flux arrivant a la surface du substrat. En effet, alors que les nanoparticules
présentent une forme allongée pour des forts taux de métal, celles-ci sont de plus en plus

sphériques lorsque I’on diminue le taux de métal.

Un autre parameétre pouvant fortement influencer la morphologie des couches minces
nc-Me/C est la température pendant ou apres le dépot. Pour certaines applications, il est
nécessaire de « stabiliser » les propriétés des couches minces nc-Me/C avant leur intégration

2791 14 stabilisation des couches nc-Me/C consiste

dans des dispositifs fonctionnels.!
généralement & soumettre le matériau & un recuit a une température supérieure a celle a
laquelle le matériau sera soumis pendant son utilisation courante, afin de provoquer des
modifications microstructurales qui seront irréversibles dans ses conditions d’utilisation. Pour
cela, les couches minces sont soit déposées a haute température, soit recuites apres dépot. Ces
¢tapes de chauffage pendant ou aprés le dépot peuvent plus ou moins fortement modifier la
morphologie et la microstructure des couches minces nc-Me/C, et donc leurs propriétés, en

fonction des systémes considérés (i.e., classe I, II, ou III). Il est donc primordial de controler

I’impact d’un traitement thermique sur les caractéristiques des couches minces nc-Me/C.

Des études faites sur différents systémes nc-Me/C ont rapporté des évolutions
différentes de la morphologie avec la température de synthése en fonction du systéme

considéré (Fig. 1.9).
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Figure 1.9 Micrographies TEM obtenus a partir de couches minces nc-V/C (a-c), nc-Co/C (d-
f), nc-Cu/C (g-1) pour différentes températures de synthése : a température ambiante (a,d,g), a

300 °C (b,e,h), et 4 500 °C (c, f, i).1”!

De méme, d’autres études ont rapporté I’évolution de la morphologie en fonction de la
température de recuit des couches. L’évolution de la morphologie pour des couches minces
nc-V/C, nc-Co/C, et nc-Cu/C déposées a température ambiante et recuites a 700 °C est

présentée Figure 1.10.
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Figure 1.10 Morphologie des couches minces nc-V/C (a,b), nc-Co/C (c,d), et nc-Cu/C (e,f)
contenant 70 at. % de métal, déposées a température ambiante (a,c,e), et recuites a 700 °C
(b,d,0."

D’apres les figures 1.9 et 1.10, on observe que les couches minces nc-V/C (classe I)
sont les couches minces dont la morphologie est la moins modifiée par I’apport de chaleur
pendant et post-dépdt. Dans le cas de ce systéme, pour différentes températures de synthese,
on observe que les nanoparticules ne changent pas de taille (Fig. 1.9a-c). Aucune diffusion
n’est par ailleurs constatée. De méme, un recuit a 700 °C ne modifie pas la morphologie de la

couche (Fig. 1.10a,b).
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Les couches minces nc-Co/C (classe II) présentent une morphologie tres différente en
fonction de la température de dépot. Les nanoparticules deviennent de plus en plus grosses
lorsque 1’on augmente la température de dépot (Fig. 1.9d-f). Par ailleurs, un recuit a 700 °C
d’une couche nc-Co/C contenant 70 at. % de cobalt conduit a sa délamination (présence de
trous a I’interface substrat/couche mince), ainsi qu’a la diffusion en surface du cobalt contenu

dans la couche (Fig. 1.10¢,d).

Dans le cas des couches minces nc-Cu/C, une augmentation de la température de
synthése conduit ici aussi a une augmentation de la taille des nanoparticules, de manicre
analogue au cas des couches minces nc-Co/C (Fig. 1.9g-i). Un recuit a 700 °C conduit quant a
lui a la diffusion en surface du cuivre contenu dans la couche, ainsi qu’a son agglomération

sous forme de grosses nanoparticules (Fig. 1.10e,f).

D’apres ces études, la morphologie des couches minces nc-Me/C est différemment
modifiée par un apport d’énergie thermique en fonction de I’affinité que présente le métal
avec le carbone. Des couches minces nc-Me/C appartenant a la classe I (forte affinité du métal
avec le carbone) sont trés stables en température. Pour cette classe de matériaux 1’apport de
chaleur pendant ou aprés le dépot n’influe pas sur la morphologie des couches. Les couches
minces nc-Me/C appartenant aux classes II et III sont beaucoup plus sensibles a la
température. Durant la synthése, une augmentation de la température du substrat conduit a une
augmentation de la taille des nanoparticules. Un recuit post-dépot conduit quant a lui a une
diffusion en surface du métal contenu a l'origine dans les couches sous forme de
nanoparticules. La variation en taille des nanoparticules avec la température de synthése peut
étre attribuée a une favorisation de la coalescence des nanoparticules métalliques due a une
augmentation du coefficient de diffusion du métal a la surface du substrat dans un premier
temps, puis dans le volume des couches lors de la croissance de la couche. En effet, ce
phénomene n’est observé que dans le cas des couches minces possédant une faible ou aucune
affinité avec le carbone. Les couches minces nc-Me/C dont le métal a une forte affinité avec
le carbone ne seront que tres peu affectées par la température de dépot, a cause des liaisons
chimiques fortes que fait le métal avec le carbone durant le dép6t. Dans ce cas, le métal se lie
préférentiellement avec le carbone pour former un carbure, et n’a pas de raison énergétique de
diffuser pour se lier avec un autre atome de métal. La diffusion observée aprés recuit des
couches est elle aussi liée a I’affinité qu’a le métal avec le carbone. Sous I’effet de la

température, les atomes de métal peu ou non liés avec le carbone vont chercher a se lier les
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uns aux autres, impliquant une diffusion des atomes métalliques en surface suivi de leur
coalescence.

(23] que I’affinité du métal avec le

Nous avons donc vu au travers de ces deux études,
carbone joue un rdle important dans la morphologie des couches minces nc-Me/C, ainsi que
sur le comportement des couches nc-Me/C sous ’effet de la température (de synthése ou post-
dépot). Nous allons dans la suite montrer que ce méme paramétre influe fortement sur la

microstructure des couches minces nc-Me/C.

1.3.1.3 Microstructure et comportement en température

i) Microstructure des nanoparticules métalliques

L’analyse par diffraction des rayons X (DRX) des couches minces nc-Me/C procure
des informations sur les structures cristallines présentes dans les matériaux. Dans les couches
minces nc-Me/C, le carbone enrobant les nanoparticules est amorphe, et ne fournit donc aucun
pic sur les diffractogrammes obtenus. Les diffractogrammes observés peuvent alors
directement étre associés aux cristallites composant les nanoparticules métalliques présentes
dans les couches nc-Me/C. Des exemples de diffractogrammes obtenus pour des systemes nc-
Me/C appartenant aux différentes classes sont présentés Figure 1.11 pour différentes

températures de dépot.
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Figure 1.11 Diffractogrammes obtenus sur des couches minces nc-V/C (a), nc-Co/C (b), et
nc-Cu/C (c) pour différentes températures de synthese (de température ambiante a T = 500
oc).[z]
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De maniere analogue a la partie précédente, une étude de 1’évolution de la structure
cristalline présente au sein des couches nc-Me/C appartenant aux différentes classes de nc-

Me/C recuites a différentes température est présentée figure 1.12.
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Figure 1.12 Evolution de la microstructure observée par diffraction des rayons-X des couches

minces nc-V/C (a), nc-Co/C (b), et nc-Cu/C (c) en fonction de la température de recuit.”

D’apres ces études, nous voyons que les diffractogrammes des couches minces nc-V/C
et nc-Co/C déposées a température ambiante présentent des pics de diffraction de faible
intensité (Figs. 1.11a,b et 1.12a,b). Ceux des couches nc-Cu/C non recuites présentent quant
a eux un signal intense avec des pics bien définis (Figs. 1.11c et 1.12¢). Cette différence de

signal peut étre attribuée a une meilleure cristallisation des nanoparticules.

D’autre part, dans le cas des couches minces nc-V/C les pics présents peuvent étre
attribués a une phase de carbure de vanadium (VC) cristallisée dans une maille cubique a
faces centrées.”””! L’identification de la phase cristalline présente au sein des couches nc-
Co/C est plus incertaine. En effet, les faibles différences entre les paramétres de maille des
phases hexagonales compactes, et cubique a face centrée de cobalt conduisent a des
diffractogrammes trés similaires. Enfin dans le cas des couches minces nc-Cu/C on observe
un fort signal correspondant a une phase cubique a faces centrées de cuivre pur. Le fort signal

provient des plus grosses nanoparticules de cuivre qui semblent ici étre bien cristallisées. >’
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Si I’on étend ces observations au cas général des couches minces nc-Me/C déposées a
température ambiante, les différentes études menées sur les différents systémes ont conduit a

certaines tendances :

- les métaux ayant une forte affinit¢ avec le métal (classe I) forment un carbure
durant la synthese. Cette phase est thermodynamiquement stable, et son obtention

est tres probable durant le dépf)t.[ﬁ’g_lz’sz’5 3

- Les métaux ayant une faible affinit¢ avec le carbone (classe II) peuvent aussi
former un carbure. Dans ce cas cette phase peut étre thermodynamiquement
métastable a température ambiante, et son obtention durant le dépot provient du
fait que les conditions de syntheése se font hors équilibre thermodynamique

(cf. chapitre 2 Les procédés plasma) 1>+

- Enfin, dans le cas de couches minces ne possédant pas d’affinité avec le carbone
(classe III), aucun carbure n’est obtenu. Les nanoparticules sont bien cristallisées

dans la phase cristalline la plus stable du métal.l**>*+-"]

Une étude de 1’effet de la température pendant et apres le dépot sur la microstructure
des couches minces nc-V/C, nc-Co/C, et nc-Cu/C est aussi présentée sur les
figures 1.11 et 1.12. Les cristallites constituant les couches minces nc-V/C sont cristallisées
dans une phase de carbure de vanadium cubique a faces centrées pour toutes les températures
de synthese et de recuit (Figs. 1.11a et 1.12a). Cette invariance de la microstructure a la
température est attribuée principalement a la stabilit¢ thermodynamique de la phase de
carbure de vanadium.”?! Nous remarquons cependant que I'intensit¢ du signal tend a
augmenter avec la température de syntheése et de recuit, indiquant une amélioration de la
cristallinit¢ des nanoparticules. Dans le cas des couches minces nc-Co/C déposées a
température ambiante le discernement de la phase présente est plus complexe
(Figs. 1.11b et 1.12b). En effet, dans ce cas, plusieurs phases peuvent coexister. Il est admis
qu’une phase de carbure de cobalt coexiste avec une phase hexagonale compacte de cobalt
pour des dépots réalisés a température ambiante, alors que I’augmentation de la température
de synthese et de recuit conduit a la formation d’une phase de métal pur cristallisé dans une
maille hexagonale compacte et cubique a faces centrées.”! Dans le cas des couches minces

nc-Cu/C, on observe que la phase de cuivre obtenue a température ambiante ne dépend ni de
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la température de synthese, ni de la température de recuit (Figs. 1.11¢ et 1.12¢). En effet, on
observe une augmentation significative du signal dans ce cas, traduisant une amélioration de
la cristallinit¢ de la couche. Aucun changement de phase n’est cependant observé avec la

température de recuit ou de synthese.

Ces observations faites sur les systémes nc-V/C, nc-Co/C et nc-Cu/C peuvent étre

étendues a I’ensemble des couches minces nc-Me/C.

- Dans le cas de couches minces nc-Me/C contenant un métal appartenant a la classe
I (forte affinité avec le carbone), les nanoparticules sont généralement composées
d’un carbure (MeCy) trés stable en température. En effet, les matériaux de la
classe I présentent tous une phase de carbure thermodynamiquement stable dont la
formation est trés probable durant le dépot. La température de dépot impacte tres
peu sur une telle phase de carbure, et une étape de recuit n’aura que trés peu d’effet

. . . 1.52
sur la morphologie et la microstructure des couches minces nc-Me/C. [3.6.8.9.51,52]

- Si les couches minces nc-Me/C contiennent un métal appartenant a la classe II
(faible affinité avec le carbone), les nanoparticules peuvent étre composées d’un
meélange d’une phase de carbure sous steechiométrique (Me;4Cyx) et d’une phase
métallique. Pour ces métaux, une phase de carbure existe, mais elle est
thermodynamiquement métastable a température ambiante et ne s’obtient que pour
des fortes températures dans des conditions d’équilibre thermodynamique. Le fait
que I’on puisse les retrouver sous une forme solide dans les couches minces nc-
Me/C provient du fait que ces couches aient été synthétisées hors équilibre
thermodynamique. Dans ce cas, la phase constituant les nanoparticules est
généralement trés sensible a la température. Le recuit ou le dépdt a haute
température de telles couches impacte fortement la microstructure des couches

minces nc-Me/C.[:15:20:49.54-58]

- Enfin, si les couches nc-Me/C sont constituées d’un métal ne possédant pas
d’affinit¢ avec le carbone (classe III), les nanoparticules sont composées
uniquement de métal. La phase cristalline des nanoparticules présentes dans les
couches nc-Me/C ne dépend pas de la température de synthése ou d’un éventuel
recuit. L’apport de température (pendant ou post-dépot) conduit généralement a la

diffusion des nanoparticules en surface de la couche, %?->36:40-20:39]
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ii) Microstructure de la matrice de carbone amorphe

D’aprés les nombreuses €tudes menées sur les différents systemes nc-Me/C, la matrice
de carbone entourant les nanoparticules est amorphe. Cependant, comme nous I’avons montré
plus haut dans ce rapport, la nature et 1‘organisation microstructurale du carbone amorphe
peuvent fortement modifier ses propriétés. Dans le cas des couches minces nc-Me/C, la
matrice de carbone amorphe constitue I’'un des deux composants du matériau. Sa nature et ses
propriétés vont donc nécessairement modifier les propriétés générales du matériau composite,

au méme titre que celles des nanoparticules.

La spectroscopie Raman est I'une des techniques privilégiées pour 1’étude non
destructive et non invasive des matériaux carbonés (c.f. Chapitre 2 — §2.4.3.2). Rappelons
simplement ici qu’elle nous renseigne sur 1’organisation microstructurale du carbone. On peut
notamment grace a cette technique accéder a la proportion d’atomes de carbone organisés
sous forme de cycles aromatiques, a la taille des agrégats formés par ces structures, ainsi qu’a
leur distribution en taille au sein de la matrice de carbone amorphe.’®”’ Pour accéder a ces
caractéristiques, une analyse fine des spectres Raman (décomposition spectrale) doit étre faite.
La position, la largeur a mi-hauteur, et les intensités relatives des principales bandes sont liées
a la micro-organisation du carbone. Les techniques d’analyse des spectres Raman des
matériaux carbonés seront données plus en détail dans le Chapitre 2 de ce manuscrit. En
premicre approximation, dans le cas du carbone amorphe, nous pouvons dire que deux
spectres Raman différents obtenus dans les mémes conditions (i.e., méme longueur d’onde

o o e 17,28 44-46,60,61
incidente) indiquent deux structures différentes, ['72544-46:0061]

Les spectres Raman obtenus sur des couches minces nc-V/C, nc-Co/C, et nc-Cu/C

déposées a différentes températures sont présentés sur la Figure 1.13.
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Figure 1.13 Spectres Raman obtenus pour des couches minces de carbone (a), nc-V/C (b), nc-

Co/C (c), nc-Cu/C (d) déposées a température ambiante, et 4 100, 200, 300, 400, et 500 °C."

Pour tous les systémes considérés ici, I’insertion de métal dans une couche mince de
carbone amorphe modifie fortement la microstructure de celle-ci. En effet, dans le cas d’une
couche de carbone pur déposée a température ambiante, on remarque une large bande
principale située aux alentours de 1520 cm™ (Fig. 1.13a). Cette bande correspond a
I’interaction entre les photons incidents et le mode de vibration de type « élongation » de tous
les atomes de carbone hybridés sp?, et est couramment dénotée « bande G ». Le spectre du
carbone amorphe se décompose aussi en une autre bande située autour de 1400 cm™ (petit
¢paulement de la bande G sur la Figure 1.13a. Cette deuxi¢éme bande est la bande D, et est

attribuées aux vibrations de type respiratoire de tous les cycles aromatiques.

Dans le cas des couches minces nc-Me/C déposées a température ambiante, on
remarque que la bande D est plus intense que dans le cas d’une couche de carbone amorphe
(Fig. 13a-d). L’augmentation en intensit¢ de cette bande implique nécessairement
I’augmentation en proportion dans le matériau des structures responsables du mode vibration
associé, et donc des cycles aromatiques. De plus, on observe que la position, la largeur a mi-
hauteur, et les intensités relatives des deux bandes varient en fonction du métal considéré
(Fig. 13b-d). Cela implique des modifications microstructurales de la matrice de carbone

amorphe différentes en fonction du métal inséré considéré.

L’impact de la température de recuit sur la microstructure de la matrice de carbone des

couches minces nc-V/C, nc-Co/C, et nc-Cu/C est présenté sur la figure 1.14.
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Figure 1.14 Spectres Raman obtenus pour
une longueur d’onde incidente de 532 nm

sur des couches minces de carbone amorphe
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Pour un méme systéme, nous voyons qu’une augmentation de la température (pendant
ou post-dépdt) modifie différemment la forme des spectres Raman obtenus en fonction du
systéme considéré. En effet, les spectres Raman obtenus pour le systéme nc-V/C ne sont pas
(ou peu) modifiés ni par la température de dépot (Fig. 1.13b) ni par la température de recuit
(Fig. 1.14b), indiquant une microstructure de la matrice de carbone amorphe stable en
température. Ce comportement est cohérent avec la stabilité en température de la cristallinité
des nanoparticules de carbure de vanadium (Figs. 1.11a et 1.12a). D’un autre coté, les
couches minces nc-Co/C et nc-Cu/C présentent des spectres Raman tres différents selon la
température de dépdt considérée (Figs. 1.13¢,d). On observe une forte augmentation des
intensités relatives Ip/Ig avec la température de dépot et de recuit, impliquant une
augmentation des proportions de cycles aromatiques dans les phases de carbone amorphe

composant ces couches. (Figs. 1.13c,d et 1.14¢,d). Dans ce dernier cas, le trés faible rapport

29



signal/bruit issu des couches minces nc-Cu/C provient de la diffusion en surface du cuivre

métallique durant le recuit, comme observé par MET (Fig. 1.10f).

D’apres les différentes études, nous pouvons dire que I’insertion de métal (quel qu’il
soit) dans une couche mince de carbone amorphe favorise une organisation des atomes de

carbone sous forme de cycles aromatiques.

Dans le cas des matériaux de classe I, la température de synthése modifie peu
P o . : n .
organisation microstructurale de la matrice de carbone amorphe. De méme, un recuit de ces

. . . . . . 2
couches ne conduit pas & une forte modification de son organisation.*~

Les couches minces nc-Me/C de classe II sont beaucoup plus sensibles a la
température de synthése. En effet dans ce cas, une favorisation de 1’organisation du carbone
amorphe sous forme de cycles aromatiques par un apport de chaleur pendant ou post-dépot est

[13.15.2862] Opy parle alors de I’effet catalytique du métal pour la graphitisation du

observée.
carbone. Cet effet est d’ailleurs particuliérement observé dans le cas des couches minces nc-
Ni/C qui ont été étudiées durant cette thése.!'! Les propriétés catalytiques de ces métaux
peuvent étre utilisées pour la croissance de nanotubes de carbone (NTC’s) a basse
température.'®” Une étude a d’ailleurs été réalisée au cours de cette thése sur ce dernier point

et sera présentée Chapitre 5.

Dans le cas des métaux présentant une tres faible affinité avec le carbone (classe III),
la modification de la microstructure de la matrice de carbone amorphe induites par I’insertion
de métal est généralement attribuée au mode de croissance des couches (i.e., pas

d’interactions entre métal et carbone).m]
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1.3.2 Propriétés et applications

En fonction de leur nature (et donc de leurs caractéristiques microstructurales), les
couches minces nc-Me/C peuvent présenter une large gamme de propriétés physiques. Nous
allons ici présenter les propriétés d’intérét rencontrées dans la littérature, et identifier dans

quelles applications ces matériaux peuvent étre intégrés.

Comme nous I’avons vu, les couches minces nc-Me/C appartenant a la classe I
contiennent généralement un carbure métallique. Ces carbures sont thermodynamiquement
trés stables et leur formation implique des énergies de liaison trés fortes. Ces matériaux
présentent alors souvent des duretés élevées. De plus le carbone amorphe composant les
matériaux nc-Me/C est connu pour ses propriétés tribologiques remarquables (e.g., faibles
coefficients de frottements) qui peuvent se combiner avec des duretés élevées. Ainsi,
I’insertion des métaux appartenant a cette classe dans du carbone amorphe permet
d’augmenter sa dureté, et de bénéficier de ses propriétés tribologiques exceptionnelles.[*'* On
retrouve donc ces matériaux principalement dans des applications de revétements durs pour
des outils de coupe soumis a de fortes cadences, et dont 1’utilisation ne permet pas de
lubrifiant liquide. Par ailleurs l’insertion de métal dans le carbone amorphe conduit
généralement a une augmentation de la conductivité électrique, permettant d’envisager

I’utilisation de ces couches minces en tant que revétement dur conducteur.

Les couches minces nc-Me/C appartenant a la classe 11, peuvent elles aussi contenir
des carbures, mais ces carbures sont sous steechiométriques, et les couches minces nc-Me/C
sont moins stables en température. Les performances mécaniques de ces matériaux sont moins
¢levées que celles des matériaux de la classe I, mais restent tout de méme respectables.[18’3l]
La faible stabilité¢ en température de ces couches limite cependant fortement leur intérét pour
de telles applications. Les métaux de cette catégorie sont principalement des métaux
ferromagnétiques (e.g., Ni, Co, Fe, ect...), et les principales recherches récentes sur cette
famille de matériaux ont été réalisées dans une optique de stockage d’information magnétique

N ..z [24,55,58,64
a haute densité.>#384 Dang

ce type d’application, chaque nanoparticule est associée a un
dipdle magnétique, dont le moment magnétique peut étre modifié. Par ailleurs, dans le cas des
couches minces nc-Ni/C, des propriétés de piezorésistivité intéressantes ont récemment été
reportées. Ces couches présentent des forts facteurs de jauge (i.e., grande variation de la
résistance ¢lectrique sous I’effet d’une contrainte) couplés a des coefficients de résistance en

température proche de zéro (i.e., faible dépendance de la résistance électrique a la
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température), les placant comme bon candidats pour des applications de capteurs de
déformation. Au cours de cette theése, les propriétés de piezorésistivité des couches nc-Ni/C

ont été étudiées et seront présentées Chapitre 5.

Le principal intérét des couches minces nc-Me/C de la troisieme catégorie (classe III)
consiste en la capacité de modifier la conductivité électrique du matériau en jouant sur sa
composition chimique.?”** Des études du comportement mécanique de ces couches ont tout
de méme rapporté de tres faibles coefficients de frottements, mais 1’insertion de métal ne
permet cependant pas dans ce cas d’augmenter la dureté."” Tout comme les systémes de
classe II, I’instabilité de ces couches en température est un probléme rédhibitoire pour des
applications de revétements durs. Nous présenterons dans cette thése une application originale
et inédite dérivée de ce type de couches qui consiste en I’exploitation de la morphologie
particuliere qu’elles présentent pour la synthése de couches minces de carbone amorphe

nanoporeuses par un procédé de gravure sélective.
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1.4 Conclusion et objectifs de thése

Nous avons donc vu que la morphologie et la microstructure des couches minces nc-

Me/C étaient fortement dépendantes du type de métal considéré et de la température de dépot

appliquée durant la synthése. Nous pouvons différencier trois types de comportements des

couches minces nc-Me/C en fonction de I’affinité qu’a le métal avec le carbone :

Le premier type correspond aux couches minces nc-Me/C contentant un métal
possédant une forte affinité avec le carbone (classe I). Ces couches sont constituées de
nanoparticules de carbure, enrobées dans une matrice de carbone amorphe. La phase
des nanoparticules et la nature de la matrice de carbone amorphe sont tres stables en
température. Ces couches trouvent généralement des applications dans le domaine des
revétements protecteurs. Dans le laboratoire, ce type de couches a été étudié au cours
de la these d’A. A. El Mel au travers du systeme nc-Ti/C déposé par procédé hybride
PVD/PECVD. Les différentes études menées sur ce systeme ont révélé la capacité du
procédé de synthése de déposer des couches présentant une large gamme de
composition chimique. Les propriétés mécaniques avaient été étudiées, révélant une
dureté mécanique accrue par I’insertion de titane au sein des couches, couplé a un
comportement tribologique amélioré. Les moyens de détermination de la composition

chimique de ces couches avaient par ailleurs été optimisés pour ce systéme.

Le second type de couches minces nc-Me/C regroupe les couches dont le métal
possede une faible affinité avec le carbone (classe II). Dans ces couches une phase de
carbure sous steechiométrique compose généralement les nanoparticules. Cette phase
est thermodynamiquement instable, et un faible apport d’énergie au matériau suffit
généralement pour le déstabiliser. Les propriétés magnétiques de ces couches en font
des bons candidats pour des applications de stockage d’information magnétique a
haute densité. Les propriétés de piezorésistivité intéressantes de ces matériaux
permettent d’envisager leur utilisation en tant que capteurs de déformation. Cette
famille de matériau avait commencé a étre étudiée au cours de la these d’A. A. El Mel
au travers du systéme nc-Ni/C déposé par procédé hybride PVD/PECVD. Dans ce cas,
une évolution de morphologie originale avait ét¢ mise en €vidence, et leur utilisation
en tant que catalyseur pour la croissance de nanotubes de carbone avait été évaluée.

L’étude du comportement électrique de ces couches en fonction de leur composition
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chimique avait révélé de fortes variations de la conductivité électrique en fonction de

leur composition chimique.

Le dernier type de couches minces nc-Me/C concerne les couches minces contenant un
métal possédant une faible affinité avec le carbone (classe III). Dans ce cas, les
nanoparticules sont uniquement constituées de métal, et un apport de chaleur conduit
généralement a la diffusion et a 1’agglomération en surface du métal. Peu
d’applications ont a ce jour été trouvées pour cette famille de matériaux, et aucune

¢tude n’avait jusqu’a ce jour été réalisée au sein du laboratoire.

Dans ce contexte, mon travail de thése s’inscrit dans la continuité de la thése d’A. A.

El Mel et les objectifs principaux de mon travail de thése étaient :

De développer et d’optimiser la synthése de matériaux nanocomposites métal/carbone
de classes II et III en ¢élargissant les techniques de synthése a un autre procédé plasma
disponible au laboratoire : la copulvérisation magnétron. Les systémes nc-Ni/C et nc-
Cu/C ont été choisis pour cette étude. Cette étude nous a aussi permis d’identifier
I’impact du procédé de synthese et le role de I’hydrogene sur les propriétés et les
caractéristiques microstructurales des couches minces nc-Ni/C et nc-Cu/C et sera

présentée en détails Chapitres 3 et 4.

D’étudier les origines du phénoméne de percolation électrique précédemment observé
sur les couches nc-Ni/C déposées par PVD/PECVD. Cet effet a un impact
considérable sur les propriétés €lectriques des couches et est intéressant a ¢tudier dans
I’optique de I’exploitation de ces matériaux pour des applications piezorésistives. Pour
cela, une étude systématique de la microstructure de la matrice de carbone amorphe a
été réalisée aux moyens de la spectroscopie Raman multi longueurs d’onde. Par
ailleurs, 1’étude du comportement électrique d’un systeme de classe III (nc-Cu/C) nous
a permis d’approfondir nos connaissances sur les origines d’un tel comportement
¢lectrique. Cette étude sera présentée pour les deux systemes dans les Chapitres 3 et 4

de ce manuscrit.
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D’évaluer les propriétés de piezorésistivité des couches minces nc-Ni/C déposées par
procéd¢ hybride PVD/PECVD. Pour cela, nous avons fait appel a une collaboration
avec ’institut des sciences des matériaux de I’université¢ de Kaunas en Lituanie. Cette

partie sera présentée Chapitre 5.

D’¢évaluer les propriétés de catalyseur pour la croissance de NTC’s des couches
minces nc-Ni/C déposées par procédé hybride PVD/PECVD. Cette étude a été réalisée
en étroite collaboration avec le laboratoire GREMI de 'université d’Orléans. Cette

partie sera détaillée Chapitre 5.

Enfin, 1’équipe s’intéresse au développement d’électrode carbonées nanostructurées
(nanofils, nanotubes, mésoporeux, etc...) susceptibles d’étre intégrées dans des
applications de capteurs ou de micro stockage d’énergie. Dans ce cadre, I’un des
objectifs assigné a ma thése était d’évaluer les possibilités offertes par ces matériaux
nanocomposites pour réaliser des matériaux carbonés nanoporeux par gravure
sélective du métal contenu dans les couches. Ce type d’électrode, du fait de sa tres
grande surface spécifique, pourrait étre utilisée comme électrode de capacité a forte
valeur. Une évaluation de la capacité double couche développée par les membranes a
été réalisée par les moyens de 1’électrochimie en collaboration avec le laboratoire
CEISAM de Nantes et 1’équipe ST2E de 'IMN. Les résultats préliminaires de cette

étude seront présentés en détail dans le Chapitre 5.
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Chapitre 2

Techniques de synthése et
d’¢tude des couches

Les couches minces synthétisées durant cette thése ont été déposées par des procédés
plasma froids. Dans ce chapitre, nous allons présenter les principes généraux des phénomenes
physiques survenant dans les procédés plasma froids. Nous commencerons par donner la
définition générale d’un plasma froid en faisant appel aux notions de degré d’ionisation, de
températures ionique et électronique, et de gaine. Nous nous focaliserons ensuite sur les deux
procédés de synthése utilisés durant cette thése : la pulvérisation cathodique magnétron et le
dépot chimique en phase vapeur assisté par plasma. Puis une derniére partie sera dédié¢e aux
techniques d’analyses et de caractérisation utilisées pour caractériser les couches minces nc-

Ni1/C et nc-Cu/C.
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2.1 Les plasmas froids

2.1.1 Définition générale d’un procédé de dépot par plasma

Les plasmas sont des gaz partiellement ou totalement ionisés. Ils sont composés de
mélanges de particules de natures différentes (i.e., atomes et molécules neutres, excités ou
ionisés, €lectrons, et photons). Principalement, on distingue les plasmas chauds, qui sont les
plasmas trés énergétiques existant au cceur des étoiles ou des plasmas de fusion (e.g., ITER,
etc...), et les plasmas froids créés en appliquant un champ électromagnétique sur un gaz a
pression réduite (i.e., P << 100 Pa) ou atmosphérique hors équilibre thermodynamique ou
proche de 1’équilibre thermodynamique (e.g., plasma d’arcs, etc...). Dans le cadre de cette
thése, on utilise des plasmas générés a basse pression hors équilibre thermodynamique pour
déposer les couches minces nc-Me/C. Ce sont les conditions hors équilibre thermodynamique
particulicres qui permettent 1’obtention de certaines phases thermodynamiquement

métastables.

Dans le cas particulier de la pulvérisation cathodique, le champ électromagnétique
appliqué va provoquer I’ionisation du gaz, le rendant alors conducteur, et permettant le
passage du courant entre 1’anode et la cathode. On utilise ’interaction entre le gaz ionis¢ et
une cible métallique constituant la cathode pour déposer les atomes éjectés de la cible sur un
substrat placé en vis-a-vis. Dans le cas du dép6t chimique en phase vapeur assisté par plasma
(PECVD pour « Plasma Enhanced Chemical Vapour Deposition » en Anglais), ce sont les
collisions entre les molécules constituant le gaz et les électrons du plasma qui vont dissocier
les molécules pour former des radicaux qui vont se déposer a la surface du substrat et

conduire a la synthése de matériaux.

Nous allons dans la suite de ce paragraphe, mentionner briévement les différents
phénomenes survenant durant une décharge plasma, et préciser quels parametres sont a
considérer pour la définir. Ces généralités nous permettront plus loin de différencier les deux
procédés plasma utilisés au cours de cette these (i.e., procédé hybride PVD/PECVD et PVD),
et d’anticiper 1’effet des conditions de synthése sur les caractéristiques des couches minces

obtenues.
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2.1.2 Parametres importants des procédés plasma
Afin de bien comprendre dans quelle mesure les parametres de dépot peuvent modifier

la microstructure finale des couches obtenues, il peut étre utile de mentionner ici quelques

parametres importants des procédés plasma.

2.1.2.1 Plasmas hors équilibre thermodynamique
Le terme de plasma hors équilibre thermodynamique désigne les plasmas dans

lesquels les différentes particules (i.e., électrons, ions, et neutres) ont des énergies moyennes
trés différentes. Par exemple dans des conditions classiques de décharge plasma basse
pression hors équilibre thermodynamique, 1’énergie moyenne des électrons est de plusieurs
eV, tandis que I’énergie des neutres et des ions est de quelques centiemes d’eV. Les
conditions hors équilibre thermodynamiques sont généralement obtenues en appliquant une

décharge dans des conditions de pression tres inférieures a la pression atmosphérique.

2.1.2.2 Degré d’ionisation

L’application d’une décharge dans un milieu gazeux a basse pression va donc
provoquer I’excitation et 1’ionisation de ce gaz. La dissociation du gaz est aussi possible, si
celui-ci est moléculaire. En simplifiant, les électrons du plasma vont entrer en collision avec
les atomes ou les molécules du gaz contenu dans ’enceinte et provoquer leur excitation ou
leur ionisation, formant ainsi des ions et des radicaux excités ou non. Pour accéder a la
proportion de particules ionisées au sein d’un plasma, il est utile de définir le degré
d’ionisation a, qui rapporte la quantité d’espeéces chargées a la quantité totale d’espéces

présentes au sein du plasma (Equ. 2.1)

ni

X = Equation 2.1

ni+ny

Ou a est le degré d’ionisation, n; est la densité de particules ionisées, et n, la densité de

particules neutres.

Le degré d’ionisation ainsi défini varie typiquement entre 10° et 107, mais
I’utilisation d’un dispositif magnétron, qui permet un piégeage des électrons au voisinage de
I’anode par des champs magnétiques, permet d’obtenir des degrés d’ionisation de I’ordre de

107
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2.1.2.3 Réaction entre particules dans les plasmas froids
Les réactions pouvant survenir dans un plasma sont nombreuses et leur contribution

respective influe grandement sur les caractéristiques finales des matériaux déposeés. Les
réactions principales sont les collisions électrons/neutres. Ces collisions donnent naissance a

des phénomenes qui sont rappelés ci-dessous :

\

- lonisation par impact électronique : ce phénoméne tend a augmenter la
population d’ions et d’électrons au sein du plasma. Dans la cas simple d’un plasma
d’argon pur, la réaction peut s’écrire :

e~ + Ar - Ar* 4+ 2e~ Equation 2.2

Cette réaction joue un role important dans le maintien d’une décharge plasma. C’est

elle qui permet de compenser la perte d’électrons due a I’écoulement des charges aux parois.

- Excitation électronique et émission de photons : c’est ce phénomene qui est
responsable de la lumigére particuliére des plasmas. Il provient de la désexcitation
radiative d’especes excitées, et peut étre décrit, dans le cas d’un plasma d’argon,
par les réactions successives présentées Equations 2.3 et 2.4.

e"+Ar - Ar* +e” Equation 2.3
Ar* = Ar* + hv Equation 2.4

Ou h est la constant de Planck et v la fréquence du photon. La couleur du plasma

dépend donc de I’énergie d’ionisation de 1’espéce ionisée.

- Dissociation moléculaire ou création de radicaux : Ce phénomeéne provient de la
collision entre un ¢lectron et une molécule. Dans un plasma de méthane par

exemple, la fragmentation peut avoir lieu selon I’ Equation 2.5 :

CH,+ e  >CH,+ (4 —x)H+e~  Equation 2.5

Les radicaux CHy ainsi formés vont soit directement participer a la croissance de la
couche mince par diffusion en phase gazeuse et adsorption sur la surface de
’échantillon, soit indirectement apres collision avec d’autres radicaux former des
précurseurs se déposant. Les radicaux peuvent aussi exister sous leur forme

1onisée.
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2.1.2.4 Gaine et potentiels
Quand un objet isolé électriquement est placé dans un plasma, les charges arrivant en

sa surface ne peuvent pas s’€couler, ce qui conduit a une accumulation de charge, et donc a la
création d’un potentiel de 1’objet différent du potentiel existant au sein du plasma défini par
son potentiel V,. On parle alors de potentiel flottant noté V. La zone de variation de potentiel
entre le potentiel plasma V), et le potentiel de I’objet V; est appelée gaine. Cette différence de
potentiel (V,-Vy) est due au fait que la mobilité des électrons est plus grande que celle des
ions. A 1’établissement de la décharge, les électrons arrivent les premiers a la surface de
I’objet qui acquiert alors une densité surfacique de charges négatives qui a pour effet de
repousser les électrons, et d’attirer les ions. L’objet placé dans le plasma regoit un flux
d’¢lectrons @, qui diminue jusqu’a ce qu’un €quilibre soit atteint entre le flux d’électrons et le
flux d’ions @; (on a alors @, = ®;). En régime ¢établi, la surface de 1’objet se trouve alors au
potentiel flottant V; dont la valeur est inférieure a celle du potentiel plasma V). Les ions ayant
une énergie thermique faible, on considére que leur énergie qu’ils ont a leur arrivée a la
surface de 1I’objet est celle qu’ils ont acquis lors de leur accélération dans la gaine, c’est-a-dire
e(V,-Vy. Cette différence de potentiel définit 1’énergie des ions bombardant le film en

croissance, et a donc un effet important sur la structure finale sur matériau.
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2.2 Le dépot de matériaux par procédés plasma

Dans le cadre de cette thése, deux procédés plasma différents ont été utilisés pour le
dépot et 1’étude de couches minces nc-Ni/C et nc-Cu/C. L’un des deux procédés est un
procédé hybride combinant la pulvérisation cathodique magnétron et le dépot chimique en
phase vapeur assisté par plasma. Le deuxiéme procédé est basé sur la copulvérisation
cathodique magnétron simultanée de deux cibles. Nous allons donc rappeler ici les principes

généraux de la pulvérisation cathodique magnétron et de la PECVD.

2.2.1 La pulvérisation cathodique magnétron
La pulvérisation cathodique est une méthode de dépot de matériaux sous vide

permettant la synthése de couches minces. Elle est connue depuis de nombreuses années et est
couramment utilisée dans les laboratoires et a échelle industrielle pour permettre la synthése
de nombreux matériaux en autorisant une grande diversit¢ de composition et de
microstructures. Comme mentionné plus haut, cette technique consiste a appliquer une
décharge entre une cathode (constituée du matériau que I’on souhaite déposer) et une anode
(sur lequel on place généralement un substrat recevant le matériau a déposer). La décharge est
appliquée dans une atmosphére composée d’un gaz neutre (e.g., argon, etc...), mais peut aussi
étre appliquée en présence d’un gaz réactif (e.g., CHy, N,, O,, etc...). Dans ce dernier cas, on

parle alors de pulvérisation cathodique réactive.

La décharge est créée en appliquant une différence de potentiel entre 1’anode et la
cathode. Le passage du courant dans la décharge va étre possible grace a I’ionisation du gaz
injecté dans I’enceinte. Les ions positifs formés dans le plasma vont étre accélérés vers la
cathode polarisée négativement, conduisant a [’¢jection d’atomes de la cible par un
phénoméne de pulvérisation. Dans des conditions de vide adéquates, les atomes pulvérisés
hors de la cible vont ensuite diffuser dans I’enceinte et peuvent se condenser sur les parois ou
sur un substrat placé en vis-a-vis. Dans le cas d’une décharge réactive, le gaz peut réagir avec
les atomes ¢jectés de la cible, et ainsi former un composé. L’injection d’oxygene est par
exemple couramment utilisée pour le dépdt d’oxydes métalliques (TiO,, NiO, etc...), alors
que l’azote est employé dans la syntheése de nitrures (TiN, AIN, CrN, TiAlN, etc...). Le

mécanisme de pulvérisation est représenté Figure 2.1.
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Figure 2.1 Schéma représentatif d’une cible lors d’une décharge plasma en atmosphere

d’argon.

La vitesse de dépot des couches dépend des conditions de décharge (i.e., courant et
tension appliqués a la cible). Cette vitesse dépend aussi du rendement de pulvérisation du
matériau constituant la cible. Celui-ci est défini comme le rapport entre le nombre d’atomes
¢jectés de la cible par ion incident. Ce rendement noté y, dépend du numéro et de la masse
atomique de I’ion incident et des atomes de la cible, de I’énergie des ions et de 1’énergie de

liaison des atomes en surface de la cible.

En plagant des aimants derriere la cible, on piege des €lectrons a son voisinage, et on
augmente ainsi le degré d’ionisation dans cette région. Le courant d’ions frappant la cible
augmente alors considérablement ce qui conduit a des vitesses de dépot plus élevées. Ce type
de dispositif est appelé cathode magnétron et est de nos jours couramment utilis¢ dans les
procédés de dépdt par pulvérisation cathodique ou de fortes vitesses de dépot sont requises.

La Figure 2.2 présente un exemple de dispositif magnétron.
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Figure 2.2 Exemple de schéma de décharge plasma dans des conditions magnétron

Un dispositif magnétron classique est composé de deux aimants : un pole central, et un
disque périphérique (Figs. 2.2 et 2.3). En fonction des champs magnétiques respectifs

développés par ces deux picces, il est possible de confiner différemment le plasma.

| Substrate | | Substrate |

~60mm
Target Target

v [s] [n] [ [sT [

Conventional Magnetron Type-1 Unbalanced Type-2 Unbalanced
(‘balanced' magnetron) Magnetron Magnetron

Figure 2.3 Schémas représentant les différents types de magnétrons existants, et les effets

associés sur le confinement du plasma.

On distingue donc trois types de configurations :
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- Les magnétrons équilibrés (Fig. 2.3a) : dans ce cas, toutes les lignes de champs
¢émanant d’un pole convergent vers un autre pole. Le plasma est alors fortement
confiné au voisinage de la cible. Ce type de magnétron €quilibré a fort champ
magnétique a été utilisé au cours de cette thése pour la synthése de couches par
procédé hybride et par copulvérisation.

- Les magnétrons déséquilibrés de type 1 (Fig. 2.3b) : les lignes de champs sont
ici orientées vers les parois de la chambre. Cela provient d’un pdle central renforcé
par rapport au pdle extérieur. Ce type de dispositif permet de diminuer la densité

du plasma au voisinage du substrat.

- Les magnétrons déséquilibrés de type 2 (Fig. 2.3¢) : ici certaines des lignes de
champs sont ouvertes et dirigées vers le porte substrat. Cette configuration permet
aux ¢lectrons de fuir vers le substrat, et donc d’interagir avec les especes présentes
dans I’espace cible/porte-substrat. Le courant ionique mesuré au porte substrat est
dans ce cas plus intense, et indique un bombardement ionique plus fort de la

couche pendant sa croissance.

2.2.2 Le dépot par voie chimique assisté par plasma

Le dépdt chimique en phase vapeur (CVD) consiste a exposer un substrat porté a une
haute température, a des précurseurs gazeux contenant les ¢léments que 1’on souhaite déposer.
Ce procédé est couramment utilisé pour la synthése de matériaux avec une bonne cristallinité
et une pureté élevée. La CVD est basée sur la décomposition et la réaction d’un gaz activés
par un apport d’énergie a la surface du substrat sous forme de chaleur. Alors qu’a basse
température, des matériaux amorphes sont généralement obtenus, des couches avec un fort

degré de cristallinité peuvent ainsi €tre obtenues a forte température.

Afin d’abaisser la température de synthése des couches par cette technique, il est
possible d’assister la décomposition des gaz précurseurs par un procédé plasma. On dispose
alors une source plasma (e.g., antenne, spire, etc...) dans la chambre de dépo6t afin de produire
une décharge qui va permettre la dissociation des molécules contenant 1’¢lément que 1’on
souhaite déposer. On parle alors de dépot chimique en phase vapeur assisté par plasma

(PECVD).
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Un procédé de ce type, couplé a un procédé de pulvérisation cathodique magnétron a
¢été utilisé durant cette these, et sera dénommé procédé hybride PVD/PECVD dans la suite de

ce manuscrit.

2.2.3 Les procédés hybrides PVD/PECVD
Les procédés hybrides PVD/PECVD sont aujourd’hui couramment utilisés pour la

synthése de matériaux composés de plusieurs éléments, et notamment dans le domaine des
nanocomposites métal/carbone. Dans ce dernier cas, la source de métal est généralement une
cible métallique disposée sur une cathode, alors que le carbone provient de la dissociation
d’un gaz précurseur. Nous pouvons alors distinguer deux types de procédés hybrides

PVD/PECVD :

- Les procédés PVD et PECVD dépendants
- Les procédés PVD et PECVD indépendants

Dans le cas des procédés hybrides dépendants, la source magnétron qui permet le
dépot de métal est aussi la source plasma qui va permettre de dissocier le gaz précurseur. Les
¢lectrons qui sont issus de la décharge magnétron vont alors dissocier les molécules de gaz
précurseur selon 1’équation réactionnelle analogue a celle présentée Equation 2.5. Ce procédé
est couramment utilisé dans la synthése de couches minces nc-Me/C, en utilisant le méthane
ou ’acétyléne comme précurseur de dépdt du carbone. Un inconvénient de ce type de procédé
est les interactions potentielles qui peuvent survenir a la surface de la cible entre le carbone et
le métal. Ces réactions peuvent conduire a une modification de la surface de la cible, et donc a
une évolution de la microstructure ou de la composition de la couche déposée. L’utilisation
d’un dispositif magnétron déséquilibré de type 2 (Fig. 2.3¢) est dans ce cas conseillée pour
¢viter ces phénomenes. Pour les procédés hybrides indépendants, une source d’excitation
indépendante de celle appliquée a la cathode magnétron est utilisée pour la dissociation du
gaz précurseur. On utilise en général une spire positionnée a proximit¢ du substrat et
alimentée par un signal radiofréquence afin de générer un plasma additionnel a celui du
plasma magnétron. Ce type de procédé permet de gérer de manicre indépendante les
parametres PVD et PECVD, et autorise généralement une plus grande plage de
fonctionnement des parametres tels que la pression et la composition du gaz de décharge.
Pour ces deux procédés, c’est principalement le taux de gaz précurseur injecté dans le réacteur

qui va influer sur la composition chimique des couches.
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2.3 Dispositifs expérimentaux utilisés

Durant cette these, deux réacteurs plasmas ont été utilisés. L’un des deux procédés est
un procédé hybride opérant en atmosphéere argon/méthane, alors que 1’autre est un procédé de

copulvérisation magnétron utilisant une cible de graphite comme source de carbone.

2.3.1 Procédé hybride PVD/PECVD

2.3.1.1 Description du dispositif expérimental

Le dispositif est présenté schématiquement Figure 2.4.

Figure 2.4 Schéma représentatif du

réacteur hyrbide PVD/PECVD

R.F MatchBox

Le réacteur de dépot est composé d’une enceinte sous vide dans laquelle sont disposés

les éléments suivants :

- Une cathode cylindrique de diametre 5 cm sur laquelle on fixe la cible composée
du métal que I’on souhaite déposer. Cette cathode est équipée d’un dispositif
magnétron équilibré (Fig. 2.3a). Un générateur radiofréquence (R.F. a 13.56 MHz)
est connecté a la cathode, par I’intermédiaire d’une boite d’accord.

- Un porte substrat de 5 cm de diameétre situé en vis-a-vis de la cathode a 8 cm. Il est
possible de relier un générateur R.F. au porte-substrat afin de générer un plasma

additionnel au niveau du substrat pendant le dépdt et ainsi modifier la polarisation
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de celui-ci. Pour toutes les couches déposées ici, le porte substrat a été laissé au
potentiel flottant (i.e., pas de polarisation de la piéce).

- Une spire de 10 cm de diametre est placée entre la cathode et le porte substrat a 4
cm, de la cathode. Un générateur R.F. indépendant est aussi reli¢ a la spire par
I’intermédiaire d’une boite d’accord (13.56 MHz). Cette spire génére le plasma
additionnel qui contribue a la décomposition du méthane.

- Le mélange gazeux (i.e., argon/méthane) est injecté par une ligne de gaz située
entre la cathode et le porte substrat.

- Le vide dans I’enceinte est assuré par un systtme de pompes primaires et
secondaires, de mani¢re a ce que la pression résiduelle dans I’enceinte soit
inférieure a 5.10™* Pa avant chaque dépot.

- Des caches placés entre la cathode et la spire, et entre la spire et le porte-substrat,
permettent de procéder a des nettoyages de la cible, de la spire, et du substrat avant
chaque dépaot.

- Un sas d’introduction permet ’introduction des substrats dans 1’enceinte.

Au cours de cette thése, deux types de cibles différentes ont été utilisées : une cible de
nickel (Kurt J. Lesker, Nickel, 50 mm de diametre et 3 mm d’épaisseur, 99.999 % en pureté) a
¢té utilisée pour les dépots nc-Ni/C, alors qu’une cible de cuivre (Kurt J. Lesker, Copper, 50
mm de diametre et 3 mm d’épaisseur, 99.999 % en pureté) a été utilisée pour les dépdts de

couches nc-Cu/C.

2.3.1.2 Conditions de synthése du procédé hybride

Les dépots des couches nc-Ni/C et nc-Cu/C ont été réalisés dans les mémes conditions

expérimentales. Ces conditions sont détaillées dans ce paragraphe.

Les dépots s’effectuent quand la pression résiduelle de 3.10™ Pa est atteinte, ceci afin
de limiter I’incorporation d’oxygene dans les couches. Une étape de nettoyage de la cible, de
la spire et du porte-substrat est réalisée avant chaque dépot, en générant un plasma d’argon en
laissant les caches fermés. Les puissances appliquées sur la cible et la spire sont de 150 W et
le temps de nettoyage est fix¢é a 10 minutes. Cette étape permet de décaper la couche
superficielle de la cible, de la spire et du porte substrat afin d’éviter un phénoméene de dérive

du réacteur.
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Pendant le dépot, la pression dans I’enceinte est fixée a 0,67 Pa. Le vide résiduel avant
dépot est de I’ordre de 4.10™ Pa. La distance cible/porte-substrat est fixée a 8 cm. Un mélange
d’argon et de méthane est injecté dans le réacteur. Le flux total est fixé a 10 sccm. Dans le but
de modifier la composition chimique des couches, c’est la proportion de méthane dans le
mélange gazeux qui a été¢ modifiée pour chaque dépdt. Le taux de méthane est défini par :

% CH, = _ ey Equation 2.6

Part®cH,
Ou @y, et Dy, sont les flux respectifs d’argon et de méthane.

Le temps de dépot est variable afin d’obtenir des couches de ~ 500 nm d’épaisseur
(I’évolution de la vitesse de dépdt en fonction du taux de méthane injecté est donnée dans

I’Annexe 1I).

2.3.2 Copulvérisation magnétron

2.3.2.1 Description du dispositif expérimental
Ce procédé consiste en la pulvérisation simultanée de deux cibles fixées sur deux

cathodes montées en géométrie co-focal convergentes vers un porte-substrat central. La
premicre cible est composée du métal que 1’on souhaite incorporer dans les couches (i.e.,
nickel ou cuivre) et ’autre est une cible en graphite constituant donc ici la source de carbone.

Un schéma du dispositif est présenté Figure 2.5.

D.C Generator

D.C Generator

Figure 2.5 Schéma représentatif du réacteur de dépot par copulvérisation magnétron
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Ce dispositif de dépdt est donc constitué d’une enceinte dans laquelle sont disposés

plusieurs éléments :

- Une cathode équipée d’une cible de graphite (Kurt J. Lesker, graphite, 76 mm de
diametre et 3 mm d’épaisseur, 99.999 % en pureté) reliée a un générateur DC
indépendant. Cette cathode est équipée d’un cache permettant le nettoyage des
cibles avant dépot.

- Une cathode équipée d’une cible métallique (i.e., nickel ou cuivre ici) (Kurt J.
Lesker, 76 mm de diametre et 3 mm d’épaisseur, 99.999 % en pureté) reliée a un
autre générateur indépendant. Cette cathode est équipée d’un cache permettant le
nettoyage des cibles avant dépot.

- Un porte substrat tournant et chauffant de 100 mm de diamétre, situé¢ a 135 mm du
nez des magnétrons. Ce porte substrat peut étre connecté a un générateur R.F. pour
générer un plasma additionnel au voisinage du substrat pendant le dépot et
permettre un bombardement ionique.

- Une ligne de gaz équipée d’un débitmetre massique permettant I’injection d’argon
dans I’enceinte.

- Un sas d’introduction.

Le vide dans I’enceinte est maintenu grace a un systéme de pompage classique,
composé d’une pompe primaire couplée a une pompe turbo-moléculaire. Le vide résiduel

avant dépot est de I’ordre de 4.10™ Pa.

Pour ce dispositif, on procedera a la synthése de couches minces de différentes
compositions chimiques en jouant sur le rapport des puissances appliquées sur les cibles

métalliques (Pye) et sur la cible de graphite (Pg;).

2.3.2.2 Conditions de synthése des couches
Les conditions de dépdt des couches minces nc-Ni/C et nc-Cu/C déposées par ce

procédé ont été identiques pour I’ensemble de cette étude. Elles sont rappelées dans ce

paragraphe.

Les dépots ne débutent que quand la pression résiduelle dans I’enceinte de 3.10™ Pa
est atteinte. Une étape de nettoyage des cibles est réalisée avant chaque dépdt par plasma

d’argon. Pour cette étape de nettoyage, les caches sont fermés, les puissances appliquées sur
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les cibles de métal et de graphite sont fixées a 200 et 100 W respectivement, et le temps de

nettoyage est fixé a 10 minutes.

Pendant le dépdt, la pression dans I’enceinte est fixée a 0,5 Pa. L’argon est injecté
dans la chambre avec un débit de 50 sccm. Le porte substrat est soumis a une rotation de 5

tours/minutes. La puissance appliquée sur la cible de graphite est fixée a 100 W.

Afin de modifier la composition chimique des couches, c’est le rapport des puissances
appliquées sur les cibles métalliques et de graphite Py/Pg, qui a été modifié, en jouant sur la

puissance appliquée sur la cible métallique.

Le temps de dépot est variable afin d’obtenir des couches de ~ 500 nm d’épaisseur (la

vitesse de dépdt dépendant du rapport de puissance) (c.f-, Annexe I - Vitesses de dépot).

2.3.3 Substrats utilisés

Différents substrats ont ¢té utilisés durant cette thése. Des substrats de silicium
d’orientation (100) ont été choisis pour toutes les caractérisations microstructurales (i.e.,
MEB, XPS, spectroscopie Raman). Des substrats de SiO,/Si (500 nm de SiO;) ont été utilisés
pour les mesures électriques, afin de s’affranchir de la contribution du substrat dans le
comportement ¢électrique des couches. Ces mémes substrats ont été utilisés pour les analyses
par diffraction de rayons X, afin de s’affranchir de la contribution du silicium dans le
diffractogramme obtenu, ainsi que pour 1’é¢tude de la croissance des nanotubes a partir des
couches nc-Ni/C. La silice présente en surface du substrat sert dans ce dernier cas de couche
barriere évitant la diffusion du nickel dans le silicium favorisé par les recuits des couches. Des
substrats d’alumine ont été utilisés pour les mesures des propriétés de piézorésistivité des
couches nc-Ni/C. Enfin, des lamelles de verre ont été préférées pour les mesures des
propriétés optiques des couches de carbone nanoporeux, celles-ci étant transparentes sur la

gamme de longueur d’onde incidente explorée.
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2.4 Techniques d’analyses des couches nc-Me/C

2.4.1 Composition chimique

2.4.1.1 Spectroscopie de photoélectrons X - XPS

La spectroscopie de photoélectrons X (XPS) est une technique d’analyse de surface de
la composition chimique des matériaux. Cette technique repose sur 1’effet photoélectrique
décrit par Albert Einstein en 1905. Cet effet traite de I’éjection d’électrons d’un matériau sous
I’effet d’une irradiation par un faisceau de photons. Lorsqu’un photon interagit avec un
atome, une partie de son énergie peut servir a rompre la liaison entre un de ses électrons de
cceur et son noyau. Il faut pour cela que 1’énergie du photon incident (4v) soit supérieure ou
¢gale a I’énergie de liaison entre le noyau et I’¢électron, E;. Si hv est supérieure a E;, 1’énergie
excédante est alors transmise a 1’¢électron sous forme d’énergie cinétique E¢, provoquant ainsi
son ¢jection du niveau de cceur. L’¢électron &jecté peut alors traverser le matériau le séparant
du niveau du vide et étre émis hors de la surface de 1’échantillon. Les valeurs des énergies de
liaison des ¢lectrons issus des niveaux de cceur sont propres a chaque élément, et sont
tabulées. L’expérimentateur n’a alors qu’a identifier les ¢éléments présents dans les matériaux
en comparant le spectre obtenu avec les valeurs rapportées dans la littérature. En connaissant
les facteurs de sensibilit¢ des différents éléments (sensibilité de 1’¢lément a céder des
photoélectrons sous I’effet d’un flux de photons) il est possible de remonter a la composition

chimique de surface du matériau analysé a partir de I’intensité du pic de I’¢élément considéré.

Seuls les électrons issus de la proche surface des échantillons (~3 nm) pourront étre
analysées. Les ¢électrons provenant du volume des couches subissent des collisions

inélastiques et n’atteignent pas la surface.

Toutes les analyses présentées dans ce manuscrit ont été réalisées sur un spectrometre
Kratos Nova, aprés une étape d’érosion ionique optimisée et détaillée Annexes 2 et 3. La
source de rayons X est une anode d’aluminium monochromatique. Les spectres larges ont été
acquis avec un pas d’énergie de 160 eV menant a une résolution spectrale de 1 eV, alors que
les spectres de zone détaillée ont été réalisés avec un pas d’énergie de 20 eV conduisant a une

résolution spectrale de 0.1 eV.
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2.4.1.2 Spectroscopie de rayons X dispersés en énergie - EDX

Des analyses de composition chimique de volume ont été réalisées sur les couches nc-
Me/C. Cette technique consiste ici a irradier les échantillons avec un faisceau d’¢lectrons
d’énergie connue, et a analyser le spectre de fluorescence X des échantillons. Ces analyses ont
été réalisées sur un microscope JEOL 5800 équipé d’une sonde EDX. Le libre parcours
moyen des rayons X étant plus élevé que celui des photoélectrons, ces analyses permettent

d’accéder a la composition chimique de volume des couches.

2.4.1.3 Spectroscopie de rétrodiffusion de Rutherford - RBS

La composition chimique de volume des couches a aussi été réalisée par spectroscopie
de rétrodiffusion de Rutherford (RBS : Rutherford Backscattering Spectroscopy en Anglais)
au département de physique appliquée de I'université autonome de Madrid dans le cadre
d’une collaboration avec le Professeur Miguel Manso. Cette technique consiste a accélérer
des ions monoénergétiques H™ ou He' sur I’échantillon, puis a analyser 1’énergie des ions
rétrodiffusés. Apres traitement, les spectres obtenus permettent d’accéder au profil de
composition chimique des couches dans leur épaisseur. L’accés aux compositions chimiques
nécessite cependant une modélisation complexe des couches, qui a été réalisée directement

par nos collaborateurs.

2.4.2 Morphologie des couches

2.4.2.1 Microscopie électronique a balayage
La microscopie ¢lectronique a balayage a été utilisée au cours de cette thése pour

observer la morphologie fine des couches, a 1’aide d’un microscope JEOL 7600 opérant a 5

kV et permettant d’atteindre un grossissement maximal de 1 000 000 fois.

Outre I’observation de la surface des échantillons on peut aussi réaliser une
observation de la coupe transverse des couches apres clivage. Pour ces observations, les
¢chantillons ont été soigneusement clivés, puis disposés sur des plots conducteurs adéquats.
Un pont de laque d’argent a été réalisé sur chacune des couches pour permettre 1’écoulement
des charges de la surface de 1’échantillon vers la masse (i.e., plot métallique). Par ailleurs,
aucune métallisation n’a été effectuée avant observation, afin de conserver une morphologie

la plus proche de la réalité possible.
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2.4.2.2 Microscopie électronique en transmission
L’imagerie de la morphologie des couches a aussi été réalisée par microscopie

¢lectronique en transmission, sur un microscope Hitachi HNAR-9000 utilisant un filament

LaBg (hexaborure de lanthane) comme source d’électrons.

Pour ces observations, plusieurs techniques de préparation ont été utilisées. Une
préparation par amincissement mécanique des couches peut é&tre réalisée, mais est
relativement fastidieuse. Cette préparation consiste a coller deux couches ensemble, a
découper le « sandwich » ainsi formé en fines lamelles de dimensions micrométriques, puis a
I’amincir progressivement a 1’aide de papiers abrasifs de rugosité micrométrique. Une étape
de finition par canon ionique est souvent nécessaire afin d’atteindre I’épaisseur adéquate. Bien
que cette méthode ait prouvé ses qualités, elle est relativement fastidieuse, et n’a pas pu étre
réalisée pour tous les échantillons. Une autre méthode consiste & déposer les couches sur un
substrat suffisamment souple (e.g., polymeére, etc...) pour permettre de le découper en
tranches a 1’aide d’un ultra-microtome. Cette technique permet I’observation rapide de
couches minces en coupe transverse et a €té utilisée au cours de cette thése. Elle suppose
néanmoins que la morphologie d’une couche ne dépende pas du substrat sur lequel on la
dépose. Une autre technique consiste a disperser les résidus d’une couche obtenus par grattage
de celle-ci sur une grille d’observation MET. Cette technique est rapide, mais ne renseigne
pas sur 1’orientation des structures observées. Elle a parfois été utilisée pour la confirmation
des morphologies de conditions déja observées par d’autres méthodes de préparation. Enfin,
une derniére technique de préparation est le dépot direct sur une grille d’observation MET.
Cette technique n’est cependant exploitée que dans le cas d’une observation de la surface des

dépots.

2.4.3 Microstructure des couches

2.4.3.1 Analyses XPS

Les analyses XPS permettent aussi d’accéder a des informations sur les différents
environnements chimiques des atomes présents dans les matériaux. Comme précisé plus haut

(c.f: §2.4.1.1), la position en énergie d’un pic XPS correspond a 1’énergie de liaison de
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I’¢lectron a I’atome. Cette énergie est dépendante de I’environnement chimique dans lequel se

trouve 1’atome.

I1 est alors possible de décomposer un pic XPS en plusieurs composantes, chacune de
ces composantes €tant attribuée a différents environnements chimiques dans lequel 1’atome
est engagé. Un exemple de décomposition du niveau de cceur C 1s en plusieurs composantes

est présenté en détail en Annexe 3.

2.4.3.2 Diffraction des rayons X - DRX

Des analyses des couches déposées par les deux procédés ont été réalisées par
diffraction des rayons X (DRX) en configuration Bragg-Brentano. Cette technique repose sur
la diffraction d’un faisceau de rayons X par la structure cristalline du matériau analysé selon
les criteres de Bragg. Ces critéres consistent en 1’existence d’interférences constructives entre
I’onde incidente et les ondes diffusées. On parle alors de diffraction. L’étude de ce

phénomeéne par une approche d’optique ondulatoire conduit a I’Equation 2.10.
2dysin® = nd Equation 2.10

Ou dyy est la distance entre deux plans diffractant, @ est I’angle que fait le faisceau

incident avec la surface, n un entier et A la longueur d’onde du faisceau incident.

Les analyses DRX en configuration Bragg-Brentano consistent donc a irradier un
matériau avec un faisceau de rayons X monochromatique et a analyser le faisceau diffracté.
En relevant les angles pour lequel le faisceau est diffracté, il est alors possible de remonter

aux distances inter-réticulaires du cristal, et donc a la structure cristalline du matériau.

Dans cette ¢tude, les diffractogrammes ont été obtenus grace a un diffractométre

automatis€¢ Moxtek D8000. La source de rayons X est une anode en cuivre.

2.4.3.2 Spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman est une méthode de caractérisation non destructive des
matériaux permettant 1’étude des modes vibratoires des liaisons que font les atomes le
composant. Elle est basée sur un effet qui survient lors de 1’interaction entre un flux de photon

et la matiére.
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Lors de I’irradiation d’un matériau par une onde lumineuse, celui-ci va laisser passer
une partie de I’onde, il va en réfléchir une autre partie, mais il va aussi en absorber une partie.
L’absorption se traduit par une transmission partielle de I’énergie incidente a 1’échantillon.
Les photons incidents transmettent leur énergie au matériau en interagissant avec les nuages
¢électroniques des atomes le composant. Ce phénomene implique la création d’un phonon qui
peut se propager d’atomes en atomes par I’intermédiaire des liaisons. Les atomes sont donc

excités sur des niveaux énergétiques supérieurs au niveau fondamental.

Le retour de ces niveaux énergétiques vers des niveaux fondamentaux se fait par
création d’un photon de longueur d’onde correspondant a la différence d’énergie entre le
niveau fondamental et le niveau excité. On dit que la diffusion de 1’onde lumineuse est
¢lastique lorsque le faisceau incident n’échange pas d’énergie avec le milieu analysé. Dans ce
cas, le faisceau réémis aura la méme longueur d’onde (et donc la méme fréquence) que le
faisceau incident. On parle alors de diffusion Rayleigh. C’est le phénoméne de diffusion le

plus probable lors de I’interaction d’une onde lumineuse avec un matériau.

La diffusion sera inélastique si le faisceau incident échange de 1’énergie avec le milieu
analysé. Le milieu peut en effet donner de I’énergie aux photons incidents (annihilation d’un
phonon), ou bien gagner de I’énergie provenant des photons incidents (création d’un phonon).
Dans les deux cas on observe un décalage en fréquence de 1’onde diffusée. Lorsque le
matériau recoit de 1’énergie des photons incidents, on parle de diffusion Stokes. Lorsque le
matériau céde de 1’énergie aux photons incidents, on parle de diffusion anti-Stokes. L’étude
des radiations Stokes et anti-Stokes constitue la spectroscopie Raman. Il est a noter que les
phénomenes Stokes sont plus probables que les phénomenes anti-Stokes. La fréquence des
signaux recueillis nous renseigne sur les niveaux énergétiques de rotation et de vibration des

molécules (ou groupement d’atomes) composant le matériau analysé.

2.4.4 Propriétés ¢électriques des couches

Les propriétés électriques des couches ont été évaluées par la méthode des quatre
pointes. Cette méthode évalue directement la résistivité d’un matériau en s’affranchissant des
résistances de contact qui peuvent perturber les mesures. L’appareil utilisé¢ durant cette thése
est un systeme automatisé¢ Auto Mapping System Model 280 CI. Cet appareil est équipé de quatre

pointes métalliques espacées de 0,5 mm. On injecte le courant électrique avec une intensité /
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constante entre les deux pointes externes et on mesure la tension V entre les deux pointes
internes. L’appareil fournit la valeur de la résistance carré R., a partir de laquelle il est
possible de remonter a la résistivité p par I’intermédiaire de 1’épaisseur e de la couche selon la

formule :.
p=eX RO Equation 2.11

Cet appareil permet de mesurer des résistances carré comprise entre 8.10” et 8. 10

2.5 Conclusion

Nous disposons donc pour cette étude de deux procédés de syntheése : un procédé
hybride combinant la PVD et la PECVD, et un procédé de copulvérisation (PVD). L’emploi
de ces deux techniques devrait conduire a la possibilité¢ de syntheése de couches sur une grande
plage de composition chimique. Il sera intéressant d’étudier aussi 1’impact du procédé sur la
nature des couches et en particulier leur microstructure puis leurs propriétés. Un point
intéressant aussi sera d’évaluer 1’effet de ’hydrogene puisque le procédé hybride conduit a
I’intégration d’hydrogeéne dans les couches, ce qui n’est pas le cas du procédé de

copulvérisation.
Différentes méthodes d’analyses ont ét¢ mises en ceuvre :

- Les techniques de spectroscopie de photoélectrons X et de rayons X dispersés en
énergie nous ont permis de vérifier respectivement la composition chimique de
surface et de volume. Lorsque cela était possible, des analyses de spectroscopie
d’ions Rutherford rétrodiffusés nous ont permis de conforter ces analyses.

- Les techniques de microscopie ¢lectronique nous ont permis d’observer la
morphologie des couches.

- La microstructure des couches a ¢té analysée par des techniques telles que la
diffraction des rayons X, et la spectroscopie Raman.

- Enfin, les propriétés ¢électriques des couches ont été mesurées par méthode quatre

pointe, nous permettant de nous affranchir des résistances de contact.
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Chapitre 3

Couches minces nc-Ni/C
synthétisées par proceéedeé
hybride et par
copulvérisation magnétron

Dans ce chapitre nous allons présenter les résultats obtenus lors de 1’étude comparative
de couches minces nanocomposites nickel/carbone synthétisées par deux procédés plasma
différents. Le but de cette étude est d’arriver & une caractérisation morphologique et
microstructurale poussée de ces matériaux en fonction de leur composition chimique, et en
identifiant les différences et les similitudes observées entre les couches minces synthétisées
par les deux procédés, d’observer I’'impact du procédé de synthése sur leur propriété. Cet
aspect est indispensable en vue de I’évaluation des propriétés de ces couches présentées au
Chapitre 5 : I'utilisation comme catalyseurs de croissance de nanotubes de carbone, et comme

matériau piezorésistif.
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3.1 Composition chimique

3.1.1 Analyses XPS

La composition chimique des couches déposées dans différentes conditions par les deux
procédés a été mesurée par XPS apres une étape de décapage ionique de la surface optimisée
de 100 secondes a une énergie de 0,5 keV (c.f. Annexes 2 et 4). Les évolutions de la
composition chimique des couches minces nc-Ni/C synthétisées par les deux procédés
plasma, en fonction des parameétres plasma variables mesurées par XPS sont présentées sur la

Figure 3.1.

Q
O

__ 100 __ 100
‘SE. gg B Carbone 3'?: gg ] Nickel
® 1 © 0 Q0 w® o1 go © o
— 70 ~ 70 a
c 1 e 00 °° c 1 o
o 60 a o o 604 g
B 50 9o £ 50| @
© 1 ® Y1g
+ 40 oo s 40] P
@ 301 © 994 Nickel ® 30]

- u n -
Qo 1 © Qo 1 008 Carbone
€ 20 0 gy, € 20 0o
=] 1 o o 1 o o
o 104 ¢ 104

0 Il T T T T T T T 1 T T T T T T 0_‘I‘ T T T T T T T T T
0 10 20 30 40 50 60 70 0,002 040608101214 16 18 2,0
Taux de methane (%) Rapport de puissance R;/F;,

Figure 3.1 Evolutions de la composition chimique des couches minces nc-Ni/C analysées par
XPS en fonction des parametres de dépdt pour les couches minces déposées par procédé

hybride PVD/PECVD (a) et par copulvérisation (b).

Le procédé plasma hybride (PVD/PECVD) permet la synthése de couches minces nc-
Ni/C avec un taux de nickel variant de 90 a 17 at. % en augmentant le taux de méthane de 0 a
72 % (Fig. 3.1a). D’un autre coté, le procédé¢ de copulvérisation permet la syntheése de
couches minces nc-Ni/C présentant un taux de nickel variant de 80 a 2 at. % en diminuant le
rapport de puissances appliquées sur les cibles de nickel et de graphite (Pni/Pg;) de 1.8 a2 0
(Fig. 3.1b). Bien qu’une étape d’érosion ionique ait été réalisée avant analyse, on remarque la
présence d’un faible taux d’oxygene (~5 at. %) pour toutes les couches minces synthétisées
par les deux procédés (Fig. 3.1). La présence d’oxygene dans les couches peut étre attribuée a
la pression résiduelle d’eau dans le réacteur durant la syntheése, ou a une contamination en

volume lors de la remise a I’air entrainant 1I’incorporation d’oxygene dans la couche, ou bien a
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un phénomene de re-dépdt de 1’oxygene pulvérisé en surface des couches durant 1’érosion

ionique.

Par ailleurs dans le cas du procédé hybride, on remarque que pour les forts taux de
méthane (%CH4> 60 %), le taux minimal de nickel dans les couches se stabilise autours de 20
at. % (Fig. 3.1a). Les essais effectués a plus fort taux de méthane (voire en méthane pur) ne
permettent pas de maintenir une décharge magnétron stable au niveau de la cible de nickel qui
se recouvre intégralement d’une couche de carbone amorphe hydrogénée. On bascule dans un
régime de dépdt de carbone pur par PECVD. Cette limitation a par ailleurs été rapportée dans

le cas d’un procédé analogue.!"!

3.1.2 Analyses EDX

La composition chimique en volume des couches minces nc-Ni/C a aussi €t€¢ mesurée
par spectroscopie de rayons X dispersés en énergie (EDX). Les évolutions de composition

chimique en fonction des parametres plasma sont présentés Figure 3.2.
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Figure 3.2 Evolution de la composition chimique des couches nc-Ni/C mesurée par EDX des

couches nc-Ni/C synthétisées par procédé hybride (a) et par co pulvérisation (b).

Pour le procédé hybride on mesure un taux de nickel compris entre 85 et 15 at. % en
faisant varier le taux de méthane entre 0 et 72 % (Fig. 3.2a). Le taux d’oxygene mesuré est

inférieur a 5 at. % pour tous les taux de méthane.
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Le procédé de copulvérisation permet quant a lui la synthése de couches contenant
entre 94 et 40 at. % de nickel en faisant varier le rapport de puissances appliquées sur les
cibles de nickel et de graphite (Pni/Pg;) entre 1.8 et 0,8 (Fig. 3.2b). Le taux d’oxygene est

estimé autour de 10 at. % pour toutes les couches nc-Ni/C synthétisées par ce procédé.

Ces résultats sont en assez bon accord avec les analyses XPS. En effet, pour le procédé
hybride, les analyses XPS fournissent une concentration en nickel de 45 at. % pour un taux de
méthane injecté de 28 % (Fig. 3.1a), alors que les analyses EDX indiquent un taux de nickel
de 38 at. % (Fig. 3.2a). Pour le procédé¢ de copulvérisation, une concentration en nickel de 58
at.% est obtenue par I’analyse XPS d’une couche synthétisée avec un rapport de puissance
Pni/Pgr de 0.2 (Fig. 3.1b), alors que son analyse par EDX fournit une composition en nickel
de 63 at. % (Fig.3.2b). On remarque que les différences entre les résultats XPS et EDX sont
faibles pour les couches minces nc-Ni/C synthétisées par les deux procédés. Cela indique une
bonne homogénéité¢ de la composition chimique dans 1’épaisseur de la couche. On remarque
cependant que 1’accord entre les analyses XPS et EDX est meilleur dans le cas des couches
minces nc-Ni/C synthétisées par le procédé hybride que dans le cas des couches minces
synthétisées par copulvérisation (Fig. 3.3). Le faible taux d’oxygéne mesuré par EDX
comparé a celui mesuré par XPS semble bien confirmer que I’oxygéne se trouve en surface de

I’échantillon.
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Figure 3.3. Comparaison du rapport du taux de nickel sur le taux de carbone mesuré par XPS
et par EDX pour les couches nc-Ni/C synthétisées par procédé¢ hybride (a) et par

copulvérisation (b).

Les plus grandes différences de composition chimiques mesurées par XPS et par EDX

observées pour les couches synthétisées par copulvérisation (Fig. 3.3b) peuvent étre attribuées
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a une plus grande inhomogénéité de la composition chimique dans 1’épaisseur de ces couches.
Ces différences peuvent aussi étre attribuées aux plus grandes différences de taux d’oxygene
mesurés dans ce cas par les deux techniques, non pris en compte dans le rapport Ni/(Ni+C)
représenté Figure 3.3. En effet les analyses XPS sont plus sensibles a la contamination de la
surface par I’oxygeéne. Dans I’ensemble, les différences observées entre les deux techniques
ne sont cependant pas critiques, et une bonne homogénéité de la composition chimique des

couches dans leur épaisseur peut étre supposée.

3.1.3 Analyses RBS et ERDA

Dans le but de confirmer les mesures effectuées par XPS et EDX, des analyses RBS er
ERDA ont été réalisées sur 2 échantillons. Ces mesures ont aussi permis d’accéder au taux
d’hydrogeéne présent dans les couches pour deux échantillons. Le résumé de ces analyses est

présenté dans le Tableau 3.1.

Ni Ni Ni Hydrogéne (at.%)
Epaisseur (nm) Ni+C Ni+C Ni+C ERDA
RBS XPS EDX

Couche 1 - de 0 a 500 nm 0,42 0,39 17
PVD/PECVD Couche 2 - de 500 a 1250 nm 0,38 0,31 n. m.
Couche 3 - de 1250 a2 2075 nm 0,37 n. m.

Couche 1 - de 0 a 250 nm 0,54 0,56 7
Copulvérisation = Couche 2 - de 250 a 500 nm 0,5 0,55 n.m.
Couche 3 - de 500 a 800 nm 0,44 n.m.

Tableau 3.1 Récapitulatif des mesures de compositions chimiques réalisées sur une couche
mince nc-Ni/C synthétisée avec un taux de méthane de 38 % par procédé hybride, et d’un
¢chantillon synthétisé avec un rapport de puissances sur les cibles de 0.15 par copulvérisation.

Rq : La mention n.m. signifie non mesurable.

Les résultats RBS présentés dans le tableau 3.1 révelent de 1égeres inhomogénéités de
la composition chimique des couches dans leurs épaisseurs. En effet, dans le cas de la couche
déposée par procédé hybride, ces mesures révelent un rapport Ni/(Ni+C) qui diminue de 0,42
a 0,37 lorsque 1’on analyse des couches plus profondes. Dans le cas de la couche nc-Ni/C
déposée par copulvérisation, ce rapport évolue de 0,54 a 0,44 lorsque I’on analyse des

couches plus profondes. Dans les deux cas, il apparait donc que la surface des couches soit
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plus riche en nickel que leur volume. Ces tendances sont cohérentes avec les analyses XPS et
EDX réalisées sur ces couches : les analyses XPS (de surface) révelent un plus fort taux de

nickel que les analyses EDX (de volume).

Le dosage du taux d’hydrogéne présent dans les couches révele un taux nettement
supérieur dans le cas d’une couche mince nc-Ni/C synthétisée par procédé hybride
(~ 17 at. %) comparé a une couche mince synthétisée par copulvérisation (~ 7 at. %). Ce fort
taux d’hydrogene provient vraisemblablement de 1’incorporation des radicaux CHy formés par
la décomposition du méthane durant la synthése dans les couches nc-Ni/C. Le taux
d’hydrogene non nul dans les couches minces nc-Ni/C synthétisées par copulvérisation
(~ 7 at. %) peut provenir d’atomes d’hydrogéne initialement présents dans I’eau constituant le
gaz résiduel avant dépot. Ce phénomene a par ailleurs été¢ observé dans le cas de dépot de

. s 25
couches minces par procédés plasma.!

3.1.4 Conclusion

Par les deux procédés, il est possible d’obtenir des couches sur une grande gamme de
composition chimique. Les analyses mises en ceuvre (XPS, EDX, et RBS) indiquent une
légere inhomogénéité de la composition chimique dans 1’épaisseur des couches déposées par
les deux procédés. Si l'on se référe aux mesures RBS réalisées sur les deux couches témoins
(Tab. 3.1), le taux de nickel dans une couche déposée par procédé hybride diminue de 5 %
lorsque 1’on évolue de la surface vers I’interface couche/substrat, alors qu’il diminue de 10 %
dans le cas d’une couche déposée par copulvérisation. A ce jour, nous n’avons pas identifi¢ la
raison de la raréfaction du taux de nickel dans le volume des couches. Peut-étre cela est-il di
a un phénomene de diffusion du nickel du volume vers la surface des couches pendant ou
apres leur dépot. Cependant, ni les analyses XPS et EDX présentées Figure 3.3, ni les
observations par microscopie ¢lectronique présentées dans le paragraphe suivant ne semblent
confirmer cette inhomogénéité pour 1’ensemble des couches déposées par les deux procédés.
Il est possible que ces observations ne soient vraies que pour les couches étudiées paragraphe
3.1.3. Des analyses de composition RBS systématiques sur 1’ensemble des échantillons
synthétisés par les deux procédés seraient alors nécessaires pour confirmer ces

inhomogénéités. L’analyse ERDA met bien en évidence une plus forte incorporation de
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I’hydrogéne dans les couches déposées par procédé hybride qui utilise le méthane comme

précurseur du dépot de carbone.

Dans la suite du manuscrit, et dans un souci de simplicité, les échantillons seront
référencés par rapport a leur composition chimique déterminée par XPS apreés 1’étape
optimisée d’érosion ionique de 100 secondes a une énergie de 0.5 keV (c.f. Annexe 2), ces

analyses ayant été réalisées sur I’ensemble des échantillons synthétisées durant cette thése.

3.2 Morphologie des couches

3.2.1 Microscopie électronique a balayage

La morphologie des couches déposées par les deux procédés a été observée pour
différentes compositions chimiques par microscopie ¢lectronique a balayage (MEB)

(Fig. 3.4).

Figure 3.4 Coupes transverses observées par MEB de couches minces nc-Ni/C déposées par
procédé hybride (a-c) et par copulvérisation (d-f) contenant 45 (a,d), 55 (b,e), et 68 (c.f) at. %

de nickel.

Les couches minces nc-Ni/C contenant 45 at. % de nickel présentent des morphologies
légerement différentes en fonction de la technique de synthese considérée (Figs. 3.4a,d). Dans
le cas de couches minces nc-Ni/C déposées par procédé hybride, la morphologie est plutot

compacte, et une observation fine de la morphologie par microscopie électronique a balayage
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est difficile (Fig. 3.4a). Dans le cas de couches minces nc-Ni/C déposées par copulvérisation
magnétron, on observe des structures verticales assimilables a des colonnes (Fig 3.4d). Ces
structures peuvent toutefois €tre attribuées a des artefacts li€s au clivage des couches minces
pour leur observation. Pour des couches minces nc-Ni/C contenant 55 at.% de nickel, on
distingue des nanoparticules allongées pour les deux procédés de synthése (Figs. 3.4b,e).
Enfin dans le cas des couches minces nc-Ni/C contenant 68 at. % de nickel, des
nanoparticules verticalement alignées avec le substrat sont observées pour les deux procédés
de synthése (Fig. 3.4¢c,f). On remarque que ces nanoparticules se désolidarisent aisément de

I’ensemble de la couche.

3.2.2 Microscopie électronique en transmission
La morphologie des couches nc-Ni/C a aussi été observée par microscopie

¢lectronique en transmission (MET) (Figure 3.5).

Figure 3.5 Observations de la surface par MET de couches minces nc-Ni/C déposées par
procédé hybride (a-c) et par copulvérisation (d-f) contenant 60 (a,d), 71 (b,e), et 80 (c.f) at. %

de nickel. La barre blanche correspond a 50 nm.

Nous pouvons confirmer la présence de nanoparticules de nickel (taches sombres sur
les micrographies) séparées par une fine peau de carbone (zones plus claires sur les

micrographes). Ces nanoparticules sont observables pour des taux de nickel inférieurs a 71 at.
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% (Figs. 3.5a,b,d,e). Pour des taux de nickel supérieurs, on observe des grains de nickel
accolés les uns aux autres (Figs. 3.5¢,f). De plus nous remarquons que la taille latérale des
nanoparticules de nickel augmente lorsque 1’on augmente le taux de nickel dans les couches
nc-Ni/C (Fig. 3.5). Un traitement de ces micrographies par un logiciel basé sur les différences
de contraste permet d’estimer la taille latérale moyenne des nanoparticules de nickel

(Fig. 3. 6).
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Figure 3.6 Evolution de la taille latérale des nanoparticules de nickel mesurée a partir des

clichés MET en fonction de la concentration atomique de nickel mesurée par XPS dans les

couches minces nc-Ni/C déposées par les deux procédés.

On remarque que les évolutions en fonction du taux de nickel dans les couches minces
nc-Ni/C sont similaires (Fig. 3.6). Une augmentation du taux de nickel dans les couches
minces nc-Ni/C synthétisées par les deux procédés conduit a une augmentation de la
dimension latérale des nanoparticules de nickel. Cette observation est en bon accord avec les

61 - . rer , ,
[ ainsi que sur les différentes études menées sur

précédentes études réalisées sur ce systeme,
d’autres systémes nc-Me/C." ' Pour des taux de nickel médians (55 at. % < % Ni < 70 at.
%) on remarque néanmoins que les nanoparticules contenues dans les couches minces nc-
Ni/C déposées par copulvérisation sont légérement plus grosses que celles contenues dans les
couches minces nc-Ni/C déposées par procédé hybride (Figs. 3.5a-d et Fig. 3.6). Ces

différences de taille de nanoparticules peuvent certainement étre attribuées a des différences

de modes de croissance des couches synthétisées par les deux procédés. Nous verrons par la
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suite si cette 1égére différence de taille de nanoparticules influe sur les propriétés physiques

des couches.

Une observation par MET de coupes transverses est préférable pour le discernement
complet de la morphologie et de la microstructure de ces couches. Les observations réalisées
en coupe transverse par MET sur des couches minces de deux compositions chimiques

différentes déposées par procédé hybride sont présentées sur la Figure 3.7.

Figure 3.7 Coupes transverses de couches minces nc-Ni/C contenant ~ 45 (a-c) et ~ 68 (d-f)

at. % de nickel observées par MET.

Les évolutions de morphologie observées par MEB se retrouvent bien par MET. Une
couche mince contenant 45 at. % de nickel présente une morphologie consistant en des
nanoparticules métalliques sphériques de ~ 3 nm de diametre enrobées dans une matrice de
carbone amorphe (Figs. 3.7a-c). Par ailleurs, la distance séparant les nanoparticules est
estimée autour de 1 ou 2 nm (Fig. 3.7¢). La couche mince présentant un taux de nickel de 68
at. % présente quant a elle une morphologie originale constituée de nanofils de nickel
perpendiculairement alignés au substrat, et séparés les uns des autres par une matrice de

carbone amorphe (Fig. 3.7d). Cette peau de carbone semble ici étre plus fine (< 1 nm).

L’observation d’une couche mince déposée par le procédé hybride et présentant un

taux de nickel intermédiaire est présentée sur la Figure 3. 8.
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Figure 3.8 Observation par MET d’une couche mince nc-Ni/C déposée par procédé hybride

contenant ~ 55 at. % de nickel.

Une couche mince nc-Ni/C contenant 55 at. % de nickel déposée par procédé hybride
contient donc des nanoparticules allongées dont la dimension latérale est inférieure a la
dimension verticale (i.e., rapport d’aspect > 1) (Fig. 3.8). Cette morphologie est cohérente

avec celle observée par MEB (Fig. 3.4b), ainsi qu’avec notre connaissance de ce systéme.[6]

Toutes ces observations sont cohérentes avec celles effectuées lors de la thése d’A. A.
El Mel sur un réacteur ayant une géométrie d’antenne différente : les couches minces nc-Ni/C
déposées par procédé hybride présentent une morphologie qui dépend de leur composition

chimique. On retrouve les évolutions classiques décrites au Chapitre 1 - §1.2.2 :

- Une couche mince contenant une faible proportion de nickel (i.e., %Ni < 50 at. %)
contient des petites nanoparticules sphériques d’environ 3 nm de diametre (Figs.
3.7a-c).

- Une couche mince contenant une proportion de nickel moyenne (i.e., 50 at. % <
%Ni < 70 at. %) est composée de nanoparticules allongées, avec une dimension
latérale inférieure a la dimension verticale (Fig. 3.8).

- une couche mince contenant un fort taux de nickel (i.e., >70 at. %) présente des
nanoparticules trés allongées dans le sens du dépot (i.e., verticalement au substrat)

(Figs. 3.4¢ et 3.7d-f).

Il est par ailleurs intéressant de remarquer que le carbone amorphe entourant les
nanoparticules ne présente aucun ordre cristallin. En effet, aucun plan n’est observable sur les

clichés a forts grossissements (Figs. 3.7¢,f et 3.8b), indiquant une structure amorphe.
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Des observations analogues ont été réalisées sur des couches minces nc-Ni/C déposées

par copulvérisation. Les clichés MET obtenus sont présentés Figure 3.9.

Figure 3.9 Coupes transverses de couches minces nc-Ni/C déposées par copulvérisation

magnétron contenant ~ 42 (a-c) et ~ 70 (d-f) at. % de nickel observées par MET.

D’apres ces observations, on observe bien une évolution de morphologie analogue a
celle observée dans le cas de couches minces nc-Ni/C déposées par procédé hybride. En effet,
des nanoparticules sphériques sont observées dans le cas de couches minces nc-Ni/C
contenant 42 at. % de nickel (Fig. 3.9a-c), alors que des nanoparticules allongées sont

observées pour des couches minces nc-Ni/C contenant 70 at. % de nickel (Fig. 3.9d-f).

Une différence frappante apparait cependant ici : alors qu’aucun ordre cristallin de la
matrice de carbone amorphe n’était observé pour des couches minces déposées par procédé
hybride (Figs. 3.7 et 3.8), on remarque ici sur les clichés a fort grossissement, des plans
paralleles entourant les nanoparticules métalliques (Fig. 3.9¢,e,f). La mesure de la distance
entre ces plans rapporte une valeur de 3.3 A°, témoignant de la présence de plans
graphéniques entourant les nanoparticules de nickel dans les couches minces nc-Ni/C
déposées par copulvérisation. Nous vérifierons si la présence de telles structures peut modifier
les propriétés physiques des couches nc-Ni/C lors de 1’étude des propriétés électriques de ces
couches présentée plus loin dans ce chapitre. Enfin, il est intéressant de remarquer qu’une
méme composition chimique conduit globalement au méme type de morphologie pour les

deux procédés de synthése considérés ici. Ces observations tendent a confirmer que la

74



composition chimique (i.e., les flux respectifs d’atomes arrivant a la surface du substrat) est

déterminante dans 1’obtention de la morphologie finale.

3.3 Microstructure des couches

Nous avons présenté dans la partie précédente les similitudes et les différences de
morphologies observées entre les couches minces nc-Ni/C déposées par deux procédés plasma
différents. Nous avons pu voir que, malgré les différences de conditions de synthése des deux
procédés, des morphologies analogues étaient observées. Nous allons dans cette partie nous
intéresser a la microstructure des couches minces nc-Ni/C, et plus particuliérement a I’impact
qu’a le procédé de synthese sur celle-ci. Nous avons déja vu qu’un ordre cristallin du carbone
amorphe était obtenu dans le cas des couches minces nc-Ni/C déposées par copulvérisation,
alors que ce n’était pas le cas dans le cas des couches minces nc-Ni/C déposées par procédé
hybride (Figs. 3.7 - 9). Les couches minces nc-Ni/C étant composées de deux phases
distinctes, et chacune d’entre elles jouant un réle dans les propriétés physiques des couches
minces, nous allons d’abord présenter 1’étude de la microstructure des nanoparticules
métalliques par diffraction des rayons-X, puis celle de la microstructure de la matrice de

carbone amorphe par XPS et par analyse Raman multi longueurs d’ondes.
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3.3.1 Microstructure des nanoparticules de nickel par DRX

La figure 3.10 présente les diffractogrammes obtenus pour des couches minces nc-

Ni/C présentant différents taux de nickel synthétisées par les deux procédés.
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Figure 3.10 Diffractogrammes obtenus pour des couches nc-Ni/C synthétisées par procédé

hybride (a) et par copulvérisation magnétron (b) pour différentes compositions chimiques.

Pour des forts taux de nickel, une phase cristalline de nickel a maille cubique faces
centrées est observée. Les pics situés a 42.4 et 51.8 ° témoignent de cette phase (Figs.
3.10a,b). Si 'on diminue le taux de nickel dans les couches on observe ’apparition de
nouveaux pics, situés autour de 39.6, 45, et 59 ° (Figs. 3.10a,b). La position de ces pics
correspond a celle d’une phase de carbure de nickel Ni3;C dans une structure rhomboédrique
ou hexagonale. Enfin, si on continue de diminuer le taux de nickel dans les couches, on
observe I’¢largissement d’un pic situé aux alentours de 45 ° correspondant a la diminution en

taille des cristallites remplissant les critéres de Bragg.

L’information majeure que 1’on peut tirer de ces analyses est que la phase cristalline
présente au sein des couches minces nc-Ni/C, dépend de la composition chimique des
couches, et que la maille cubique a faces centrées initialement constituant les nanoparticules
pour des forts taux de nickel est perturbée par I’incorporation de carbone. Le changement du
diagramme de diffraction observé quand on diminue la concentration de carbone dans les

couches est attribué a la formation de grains de carbure métallique. Par ailleurs, nous
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remarquons que I’évolution de la phase cristalline en fonction de la composition chimique des
couches dépend du procédé de syntheése considéré. Pour les couches synthétisées par le
procédé hybride, une phase différente de la phase cubique a faces centrées n’est observée que
pour des taux de nickel supérieurs a 81 at. %, alors que cette méme phase n’est observée que
pour des taux de nickel supérieurs a 72 at. % dans le cas du procédé de copulvérisation. Ces
différences traduisent ici aussi des différences de mode de croissance durant le dépot selon le
procédé considéré. L’incorporation d’une faible quantité de carbone dans les couches nc-Ni/C
déposées par le procédé hybride suffit a induire une perturbation de la phase de nickel cubique
a faces centrées, alors qu’une plus forte proportion est nécessaire dans le cas des couches

minces nc-Ni/C déposées par copulvérisation.

A partir de ces diffractogrammes, et en appliquant la formule de Debye-Scherrer
(Equ. 3.1), il est possible d’accéder a la taille des domaines cristallins répondant aux critéres

de Bragg.

A ,
t = Equation 3.1
EXCOSO

ou t est la dimension des cristallites, A la longueur d’onde des rayons-X incidents, € la

largeur a mi-hauteur du pic considéré, et ® 1’angle du pic considéré.

La dimension calculée a I’aide de cette équation (Equ. 3.1) correspond en fait & la
longueur verticale sur laquelle les plans cristallins parall¢les a la surface analysée sont
ordonnés (Fig. 3.11). La taille latérale des nanoparticules peut étre observée et mesurée par

microscopie ¢électronique en transmission.

Taille verticale

Fig. 3.11 Représentation d’une cristallite

: :
Taille latérale

La figure 3.11 représente une cristallite composant les nanoparticules. En appliquant

la formule de Debye-Scherrer aux pics les plus intenses des diffractogrammes, nous pouvons
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donc compléter les mesures de dimensions latérales effectuées par microscopie électronique

en transmission (Fig. 3.12). Il est ainsi possible d’évaluer la forme des cristallites.

a b
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Figure 3.12 Evolutions des dimensions latérales et verticales des cristallites contenues dans
les couches minces nc-Ni/C déposées par procédé hybride (a) et par copulvérisation (b) en

fonction de leur composition en nickel.

Dans le cas du procédé hybride (Fig. 3.12a), pour des faibles taux de nickel
(% Ni <57 at. %) les dimensions latérales et verticales sont similaires, indépendantes de la
composition chimique, et estimées autour de 3 nm. Dans ce cas, les nanoparticules sont
supposées monocristallines et sont sphériques. Pour des taux de nickel supérieurs a 57 at. %,
les dimensions latérales et verticales augmentent indépendamment I’une de ’autre, conduisant
a des structures dont la dimension verticale est supérieure a la dimension latérale. La
dimension latérale évolue de 3 a 15 nm lorsque 1’on augmente le taux de nickel de 57 a 80 at.
%, alors que la dimension verticale augmente de 3 a 30 nm. On obtient pour un taux de nickel
de 80 at. % des structures de 30 nm de haut et de 15 nm de large, soit un rapport d’aspect de
2. Cela signifie que les structures colonnaires observées par MET pour cette gamme de
composition chimique sont composées de cristallites verticalement allongées, empilées les

unes au-dessus des autres.

Un comportement similaire est observé pour les couches déposées par copulvérisation
magnétron (Fig. 3.12b) : des nanoparticules sphériques a trés faibles taux de nickel, et des
cristallites ~ verticalement allongées pour des taux de nickel intermédiaires

(63 at. % < % Ni <71 at. %). Néanmoins, a fort taux de nickel (% Ni > 72 at. %), on observe
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dans ce cas une diminution de la dimension verticale avec le taux de nickel accompagnée
d’une augmentation de la dimension latérale. Cette derni¢re observation indique donc que les
nanoparticules présentes dans les couches nc-Ni/C sont composées de cristallites latéralement
étirées empilées les unes au-dessus des autres. Ce comportement n’a pas €té observé pour les

couches déposées par procédé hybride.

3.3.2 Microstructure de l1a matrice de carbone

Pour accéder a I’organisation microstructurale de la matrice de carbone amorphe, nous
avons utilis€¢ deux techniques présentes au sein du laboratoire : la spectroscopie de photo-
¢lectrons X et la spectroscopie Raman. Nous allons donc dans cette partie présenter les

résultats obtenus par ces deux techniques d’analyse.

3.3.2.1 Analyses XPS
i) Méthode de décomposition du pic C Is

La méthode de décomposition des spectres XPS utilisée au cours de cette étude est
présentée et discutée en annexe de ce document (c.f. Annexe 3). Dans le cas des matériaux nc-
Me/C, I’étude de la matrice de carbone amorphe présente au sein des couches se fait par
I’intermédiaire de la décomposition en plusieurs composantes du niveau de cceur C 1s proche

611718) Ce pic a été largement étudié pour beaucoup de

d’une énergie de liaison de 284.5 eV.!
systémes carbonés (e.g., carbone amorphe, NTC’s, graphite, diamant, polymeéres, etc...), et

plusieurs composantes ont été identifiées. Ces composantes sont rappelées ci-dessous :

- La composante Cl, correspondant aux atomes de carbone liés aux atomes
métalliques dans un carbure métallique est située vers 283,3 eV.

- La composante C2, correspondant aux atomes de carbone liés a d’autres atomes de
carbone en hybridation sp?, est située vers 284,6 eV.

- La composante c2’, correspondant aux atomes de carbone liés a d’autres atomes
de carbone en hybridation sp3, est située vers 285,3 eV

- La composante C3, correspondant aux atomes de carbone liés a un atome

d’oxygene dans une liaison de type C-O, est située vers 286,5 eV.
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- La composante C4, correspondant aux atomes de carbone liés a des atomes

d’oxygéene dans une liaison de type C=0 et aux groupements carboxyles, est située

vers 288 eV.

ii) Effet du procédé de synthése sur la microstructure de la matrice

de carbone amorphe étudié par XPS

Les évolutions des proportions des composantes C1, C2, C2*, C3 et C4 en fonction de
la composition en nickel des couches minces nc-Ni/C synthétisées par les deux procédés sont

présentées Figure 3.13.
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Figure 3.13 Evolution de la décomposition du pic C 1s en fonction de la composition
chimique des couches minces nc-Ni/C synthétisées par procédé hybride (a) et par

copulvérisation (b).

Dans le cas du procédé hybride (Fig. 3.13a), la proportion de la composante C1 dans
le pic C 1s augmente de 4 a 65 % pour un taux de nickel variant de 17 a 80 at. %, tandis que
celle de la composante C2 diminue de 69 a 25 % pour une méme variation de composition.
Toujours pour une variation du taux de nickel entre 17 et 80 at. %, la proportion de la
composante C2* décroit 1égerement de 18 a 9 %, et les composantes C3 et C4 ont une
proportion a peu prés constante avec la composition chimique autours de 5 %. Une
augmentation du taux de nickel de 80 a 91 at. % conduit & une diminution de la proportion de
la composante C1 (de 65 a 38 %), accompagnée d’une augmentation de la proportion de la
composante C2 (de 25 a 34 %). Les proportions des composantes C2*, C3, et C4 sont

¢valuées autours de 10 % pour un taux de nickel de 91 at.%.
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Dans le cas du procédé de copulvérisation et dans la gamme de composition chimique
considérée (42 at. % < % Ni < 78 at. %) (Fig. 3.13b), les évolutions observées sont tres
similaires au cas du procéd¢ hybride. La proportion de la composante C1 augmente de 15 a 52
%, la composante C2 diminue de 63 a 28 %, la composante C2* diminue légérement de 13 a
11 %, et les composantes C3 et C4 sont observées constantes autours de 5 % pour une
variation de la composition en nickel entre 42 et 76 at. %. Une augmentation du taux de nickel
dans les couches de 76 at 78 at. %, conduit ici a une diminution de la proportion de la
composante C1 (de 52 a 34 %), une augmentation des proportions des composantes C2 (de 29
a 37 %) et C2* (de 11 a 20 %). Les proportions des composantes C3 et C4 restent autours de
5 %.

Les évolutions des différentes composantes décrivant le pic C 1s en fonction de la
composition chimique des couches minces nc-Ni/C synthétisées par les deux procédés plasma
sont donc cohérentes avec la compréhension globale que nous avons de 1’évolution de la

morphologie et de la microstructure de ces couches avec la composition chimique :

= Une augmentation du taux de nickel entraine une augmentation de la

composante C1 accompagnée de la diminution des composantes C2 et C2*.

Ces ¢évolutions traduisent le fait que plus la couche mince nc-Ni/C contient de nickel, et
plus la proportion d’atomes de carbone liés a du nickel augmente. Pour ces gammes de

compositions, une phase cristalline de carbure de nickel était observée par DRX (Fig. 3.10).

= Une augmentation du taux de nickel de 80 a 82 at. % dans le cas du procédé
hybride, et de 76 a 78 at. % dans le cas de la copulvérisation, conduit a une
diminution de la composante C1 accompagnée d’une augmentation des

composantes C2 et C2 *,

Ces évolutions traduisent la disparition de la phase de carbure précédemment observée

pour ces gammes de composition chimique par DRX (Fig. 3.10).
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A partir de ces observations, on peut donc dans un premier temps confirmer la
présence d’une phase de carbure dans les couches minces nc-Ni/C synthétisées par les deux
procédés. La présence en proportion non négligeable de la composante C1 en est la preuve. La
steechiométrie de cette phase peut d’ailleurs étre calculée a partir des mesures XPS. En effet,
en définissant la phase de carbure comme étant de type NiCx, X peut s’écrire comme suit
(Equ. 3.2):

X=Cl1x=< Equation 3.2

TNi

ou C1 est la proportion de la composante C1 dans la description du pic C 1s, T¢ et Tn;

les taux de carbone et de nickel mesurés par XPS.
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Figure 3.14 Evolution de la steechiométrie X de la phase NiCx contenue dans les couches
minces nc-Ni/C synthétisées par procédé hybride (a) et par copulvérisation magnétron (b) en

fonction de leur composition en nickel.

Les évolutions de la steechiométrie de la phase NiCx contenue dans les couches
minces nc-Ni/C synthétisées par les deux procédés de synthése sont treés similaires (Fig. 3.14).
Pour des taux de nickel inférieurs a 60 at. %, on observe une phase légérement sous-
steechiométrique (X = 0.22) comparé a la phase de carbure Ni;C (X = 0,25). Une
augmentation du taux de nickel jusqu’a 90 at. % conduit a une diminution du parameétre x et
donc a une augmentation de la sous-steechiométrie de la phase de carbure (X = 0,02). Les
tendances observées pour les deux procédés sont superposables, indiquant une trés grande

similitude des comportements de la phase de carbure avec la composition chimique.
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3.3.2.2 Spectroscopie Raman multi longueur d’onde.

Une étude par spectroscopie Raman multi-longueur d’onde a été réalisée sur des
couches minces nc-Ni/C présentant différentes compositions chimiques synthétisées par les
deux procédés. Cette technique d’analyse permet d’accéder a la nature de la matrice de

721 Au travers des différentes

carbone amorphe composant les couches minces nc-Me/C.!
¢tudes réalisées ces trente derniéres années, certaines régles permettant de caractériser
finement le carbone amorphe ont pu étre identifiées, et sont rappelées dans le début de ce

paragraphe.

Dans le cas des carbones amorphes, deux bandes principales liées aux vibrations des
s 17 2 . N y . . y
atomes de carbone hybridés sp”, et utiles a la caractérisation de ces matériaux sont

obtenues :!!”]

- La bande G située aux alentours de 1580 cm™, correspond 4 tous les modes de
vibration des atomes de carbone en hybridation sp2 (e.g., ¢longation, cisaillement,
etc...).

- La bande D située aux alentours de 1380 cm'l; est attribuée aux modes
respiratoires des cycles aromatiques constitués des atomes de carbone en

hybridation sp.

La position, la largeur a mi-hauteur, et les intensités relatives de ces deux bandes
traduisent I’ordre du matériau. Ainsi, dans 1’hypothése d’une approche moléculaire, on admet

. 17-24
les tendances suivantes 1724

- La position de la bande G (Pos (G)) et sa dispersion avec la longueur d’onde
incidente (Disp (G)) dépendent de I’ordre topologique qui régne dans le matériau.
Typiquement, une forte valeur de Disp (G) indique la présence de structures
oléfiniques (i.e., chaines), alors que son absence indique un ordre de type

graphitique.

- La position de la bande D (Pos (D)) est liée a la taille des agrégats de cycles
aromatiques présents dans le carbone amorphe. Une longueur d’onde incidente
donnée permet de sonder plus spécifiquement des cycles aromatiques d’une taille
particuliere. Pour une longueur d’onde donnée, une valeur de Pos (D) élevée

traduit la présence de petits agrégats de cycles aromatiques. De plus une dispersion
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¢levée de la position de la bande D correspond & une distribution en taille des

agrégats uniforme.

- La largeur a mi-hauteur de la bande G (6(G)) pour une longueur d’onde
donnée, donne des informations quant a I’ordre graphitique dans le plan des cycles
aromatiques. Plus la 6(G) est petite, et meilleur est I’ordre dans le plan au sein du
matériau. Par exemple, un graphite de type HOPG analysé¢ avec une longueur

d’onde incidente de 325 nm a une 8(G) de ~ 15 cm™.

- L’intensité relative des bandes D et G (Ip/Ig) traduit la proportion de cycles
aromatiques présents dans le matériau. L’analyse de ce rapport Ip/Ig obtenu a
différentes longueurs d’ondes incidentes sur un méme matériau, nous renseigne sur
la proportion des cycles aromatiques de différentes tailles présents au sein du
matériau. Nous verrons plus loin que certains auteurs mettent en relation cette

grandeur avec la longueur de cohérence L, des agrégats de cycles aromatiques.

L’utilisation de plusieurs longueurs d’ondes est donc nécessaire pour une
caractérisation fine des différentes structures composant le matériau. Les longueurs d’onde
choisies pour cette étude sont 325, 458, 514, 633, et 758 nm. Les échantillons sélectionnés

sont présentés dans le Tableau 3.2.

45
Procédé hybride
70
Procédé de copulvérisation 45
70

Tableau 3.2 Echantillons sélectionnés pour I’étude Raman multi-longueurs d’onde.

Les spectres Raman obtenus pour les deux échantillons synthétisés par procédé

hybride et par copulvérisation magnétron sont présentés Figures 3.15 et 3.16 respectivement.
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%Ni= 45 at. % %Ni= 70 at. %

Intensite normalisee (u. a.)
Intensite normalisee (u. a.)

800 1000 1200 1400 1600 1500 2000 8001000 1200 1400 1600 1800 2000
Raman Shift (cm ) Raman Shift (cm')

Figure 3.15 Spectres Raman obtenus sur des couches minces nc-Ni/C synthétisées par

procédé hybride, et contenant 45 (a) et 70 at. % (b) de nickel.

%Ni= 45 at. % %Ni= 70 at. %
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Intensite normalisee (u. a.)
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Figure 3.16 Spectres Raman obtenus sur des couches minces nc-Ni/C synthétisées par

copulvérisation magnétron et contenant 45 (a) et 70 at. % (b) de nickel.
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On observe des différences dans la forme, 1’intensité et la position des bandes D et G
selon la composition, le type de procédé de synthése utilisé, et 1’énergie d’excitation
employée. Ces premicres observations laissent paraitre des différences d’organisation des

atomes de carbone composant la phase de carbone amorphe.

Pour la détermination des quatre parametres caractéristiques, Pos(G), Pos(D), d(G), et
Ip/Ig la bande D est décrite a I’aide d’une distribution Lorentzienne, alors que la bande G est
décrite a 1’aide d’une fonction de type Breit-Wigner-Fano (BWF), dont I’équation est rappelée
ci-dessous (Equ. 3.3):%

2(k—=kg)~2
)

= (+2(k—ko)/q0)? Equation 3.3

ou | est I’intensité, Iy I’intensité maximale de la bande G, k¢ la position pour laquelle
I’intensité maximale de la bande G est atteinte, 6 la largeur a mi-hauteur de la bande G, et q
un facteur asymétrique qui permet d’induire une asymétrie dans la bande G. Si q tend vers

I’infini, on retrouve une distribution Lorentzienne.

A partir de ces fonctions, nous pouvons accéder aux caractéristiques des bandes D et

G. L’étude réalisée a deux objectifs principaux:

= Pour un méme procédé, observer I’impact de la composition chimique sur

I’organisation microstructurale du carbone.

= Pour une méme composition chimique, observer 'impact du procédé sur

I’organisation microstructurale du carbone.

Dans un souci de clarté, les résultats obtenus sur les couches minces synthétisées par
le procédé hybride seront d’abord présentés, suivis de ceux obtenus sur les couches minces
déposées par copulvérisation. Une derniére sous-partie sera finalement dédiée a la

comparaison des deux procédés.
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i) Microstructure de la matrice de carbone des couches déposées

par procédé hybride

Les évolutions de la position de la bande G, de sa largeur a mi-hauteur, de la position

de la bande D, et du rapport d’intensité Ip/Ig en fonction de 1’énergie incidente, pour des

¢échantillons contenant 45 et 70 at. % de nickel, et synthétisés par procédé hybride sont

présentées Figure 3.17.
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Figure 3.17 Evolution de la position de la bande G (a), de sa largeur a mi-hauteur (b), de la

position de la bande D (c), et du rapport d’intensité¢ Ip/Ig (d) évalués a partir des spectres

Raman réalisés sur des couches nc-Ni/C synthétisées par procédé hybride contenant 45 et 70

at. % de nickel, et présentés Fig. 3.15.

On observe :

e  Pos. (G) o Ni=45at. % > Pos. (G) o, ni=70at. % (Fig. 3.17a). Le calcul des Disp. (G)

fournit des valeurs de 0,15 et de 0,13 cm™.nm™! pour les couches minces contenant

45 et 70 at. % de nickel respectivement.
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A Taide de la formule semi-empirique présentée Equation 3.4, il est possible
d’estimer la proportion d’atomes de carbone en hybridation sp’ présents dans la phase de

carbone amorphe des couches hydrogénées.[lg]

% sp3 = —0,07 + 2,5 x Disp(G)  Equation 3.4

Dans le cas de ce procédé, le calcul conduit & une proportion d’atomes de carbone en
hybridation sp” de 30 et de 25 % pour les couches minces nc-Ni/C contenant 45 et 70 at. % de
nickel respectivement. L’insertion de nickel dans une couche de carbone déposée par ce
procédé semble donc favoriser I’hybridation sp” du carbone (i.e., diminution de la proportion

d’atomes de carbone hybridés sp® au profit de la proportion d’atomes de carbone hybridés

spz).

o J3(G)oynNi=15at.% <0 (G)oNi=70at % (Fig. 3.17b). De plus la dispersion de la largeur
a mi-hauteur avec I’énergie incidente (i.e., pente de la courbe & (G) = f(Eraser)) est

moindre pour une couche contenant moins de nickel.

Cette tendance indique la présence d’agrégats sp® ordonnés (i.e. chaines et cycles) sur
une plus longue distance dans la phase de carbone amorphe contenue dans une couche nc-
Ni/C contenant 45 at. % de nickel , comparée a une couche mince nc-Ni/C contenant 70 at. %

de nickel.

o Pos(D)yni=45at% < Pos(D)wni=70a.%. De plus, Disp(D)o, N =450 % <

Disp(D) o ni =70 at. % (Fig. 3.17¢).

Ces informations traduisent la présence d’agrégats de cycles aromatiques de plus
petites tailles dans le cas de la couche nc-Ni/C contenant plus de nickel. De plus, I’analyse de
Disp (D) traduit une distribution en taille resserrée dans le cas d’une couche contenant plus de
nickel. Ainsi, I’analyse de la position de la bande D indique qu’une couche contenant plus de
nickel contiendra de plus petits agrégats composés de cycles aromatiques dont la distribution

en taille sera plus uniforme que dans une couche nc-Ni/C contenant moins de nickel.
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e L’analyse des rapports Ip/Ig mesurés pour les différentes longueurs d’onde nous
informe que la proportion de cycles aromatiques ne semble pas étre modifiée par la

composition chimique des couches minces nc-Ni/C déposées par le procédé¢ hybride.

Les valeurs obtenues sont trés proches pour les deux compositions chimiques pour
chaque longueur d’onde utilisée ici (Fig. 3.17d). De plus, le caracteére dispersif de ce
parameétre semble étre le méme pour les deux compositions chimiques considérées. Les plus
forts rapports d’intensité Ip/Ig sont obtenus pour la plus faible énergie incidente autours de
1,4. Les plus faibles rapports Ip/Ig sont quant a eux obtenus pour la plus forte énergie
incidente autours de 0,4. Cette tendance indique que les cycles aromatiques présents dans la

matrice de carbone amorphe sont plutdt des grands agrégats que des petits.

La relation semi-empirique suivante (Equ. 3.5) permet d’estimer la longueur dans le
plan (L,) des domaines organisés sous forme de cycles aromatiques, dans les matériaux

. s . [18
carbonés désordonnés.!'®

j—D ="y X L* Equation 3.5
G

ou C’; est une constante pour chaque longueur d’onde, L, est la longueur de cohérence

dans le plan des agrégats aromatiques.

Comme la littérature fournit peu de valeurs connues de la constante C’;, nous nous
limiterons ici au calcul de la longueur de cohérence pour A =514 nm (C’s14 nm = 0,0055
Aoz).[lg] D’apres les mesures effectuées, la longueur de cohérence dans le plan des agrégats de
cycles aromatiques est de 1,0 nm pour une couche nc-Ni/C contenant 45 at. % de nickel, alors
qu’elle est de 1,1 nm pour des couches nc-Ni/C contenant 70 at. % de nickel. L’augmentation
du taux de nickel dans une couche mince nc-Ni/C conduit donc, dans le cas de ce procédé, a

une augmentation de la longueur de cohérence des agrégats de cycles aromatiques.
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i) Microstructure de la matrice de carbone des couches déposées

par copulvérisation

Les évolutions de la position de la bande G, de sa largeur a mi-hauteur, de la position
de la bande D, et du rapport d’intensité Ip/Ig en fonction de 1’énergie incidente, pour des
échantillons contenant 45 et 70 at. % de nickel, et synthétisés par copulvérisation sont

présentées figure 3.18.
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Figure 3.18 Evolution de la position de la bande G (a), de la largeur a mi-hauteur (b), de la
position de la bande D (c), et du rapport d’intensité¢ Ip/Ig (d) évalués a partir des spectres
Raman réalisés sur des couches nc-Ni/C synthétisées par copulvérisation contenant 45 et 70

at. % de nickel et présentés Fig. 3.16.
Dans le cas du procédé de copulvérisation magnétron, on observe :

o Pos. (G) o Ni=45at % ~ P0s. (G) o, Ni=170at. % (Fig. 3.18a). Le calcul des Disp. (G) fournit
des valeurs de 0,14 cm™.nm™ pour la couche contenant 45 at. % de nickel, alors
quelle est mesurée a 0,06 cm™.nm™ pour la couche mince contenant 70 at. % de

nickel.
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L’application de I’Equation 3.4 sur ces mesures fournie des taux d’hybridation sp’

des atomes de carbone de 28 et 9 % pour des couches contenant respectivement 45 et 70 at. %

de nickel. La composition chimique des couches minces nc-Ni/C modifie donc fortement le

taux d’hybridation sp’ des atomes de carbone composant la phase de carbone amorphe.

L’effet catalytique du nickel sur 1’organisation des atomes de carbone en hybridation sp’

semble ici étre favorisé.

. [20]

L’étude de d(G) en fonction de la longueur d’onde incidente pour les deux
compositions chimiques analysées, révele qu’une couche contenant 45 at . % de nickel
contient des agrégats sp” ordonnés sur une plus longue distance et dont la taille est

plus uniformément répartie qu’une couche contenant 70 at. % de nickel

(0 (G) wni=45at.% < 0 (G) %Ni=70at %) (Fig. 3.18b).

En effet, dans le cas d’une couche mince nc-Ni/C contenant moins de nickel, la largeur

a mi-hauteur est plus faible que dans le cas d’une couche contenant beaucoup de nickel. De

plus, la variation de la largeur a mi-hauteur de la bande G avec I’énergie incidente est moindre

pour une couche contenant 45 at. % de nickel que dans le cas d’une couche contenant 70 at. %

de nickel.

Pour ce procédé, Pos. (D) est difficile a estimer, notamment dans le cas de la couche
mince contenant 45 at. % de nickel. En effet dans ce cas, les maximums d’intensité
des bandes sont plus rapprochés (Fig. 3.16a), et ’ajustement de la bande D s’avere
plus difficile entrainant une plus grande barre d’erreur sur la position de la bande D

(Fig. 3.18¢).

L’étude des rapports d’intensité Ip/Ig révele ici aussi que la composition des couches
nc-Ni/C déposées par copulvérisation ne semble pas modifier la proportion de cycles
aromatiques présents au sein de la matrice de carbone amorphe. Les valeurs varient
entre 1,75 pour une longueur d’onde de 785 nm (Epraer = 1,58 €V) et 0,4 pour une
longueur d’onde de 325 nm (Ep,sr = 3,82 €V). Cette tendance indique que la phase de
carbone amorphe contient une plus grande proportion de grands cycles aromatiques

que de petits cycles aromatiques.
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Dans ce cas, I’application de I’Equation 3.5 aux rapports d’intensité mesurés pour une
longueur d’onde incidente de 514 nm fournit des valeurs de taille d’agrégats de 1,4 et 1,3 nm

pour des couches contenant des taux de nickel de 45 et 70 at . % respectivement.

iii) Comparaison des microstructures des phases de carbone

amorphe obtenues par les deux procédés

I1 est désormais possible de tracer les évolutions du taux d’atomes de carbone hybridés
sp’ et de la taille des agrégats de cycles aromatiques en fonction du taux de nickel contenu

dans les couches minces nc-Ni/C déposées par les deux procédés (Fig. 3.19).
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Figure 3.19 Evolution de la proportion d’atomes hybridés sp’ (a) et de la longueur de

cohérence (b) en fonction du taux de nickel de la couche pour les deux procédés de synthese.

Dans le cas du procédé hybride, augmenter le taux de nickel dans les couches minces
nc-Ni/C de 45 a 70 at. % conduit donc a une diminution du taux d’atomes de carbone
hybridés sp” de 30 a 25 % (Fig. 3.19a), tandis que la longueur de cohérence L, augmente
légerement de 1 a 1,1 nm (Fig. 3.19b). D’un autre c6té la méme augmentation de taux de
nickel dans les couches minces nc-Ni/C synthétisées par le procédé de copulvérisation conduit
a une diminution du taux d’atomes de carbone hybridés sp’ de 28 a 9 % (Fig. 3.19a),

accompagnée d’une diminution de la longueur de cohérence de 1,4 a 1,3 nm (Fig. 3.19b).

Nous observons que pour un taux de nickel de 45 at.%, les taux d’hybridation sp’ des
atomes de carbone sont relativement semblables pour les deux procédés (% sp” ~ 30 %). D’un
autre coté, la longueur de cohérence est supérieure de 0,4 nm dans le cas du procédé de
copulvérisation pour cette composition chimique. Cette différence de longueur de cohérence

peut expliquer 1’observation de structures graphitiques par MET dans le cas des couches
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minces déposées par copulvérisation (Fig. 3.9¢,d.f,g), ce qui n’était pas le cas des couches

déposées par procédé hybride.

Pour une couche mince nc-Ni/C contenant 70 at. % de nickel, les différences entre les
deux procédés de synthése sont plus marquées. Pour cette composition chimique, le taux
d’hybridation sp° de la couche synthétisée par procédé hybride est de 25 % tandis que celui de
la couche synthétisée par copulvérisation est de 9 %. D’un autre co6té la longueur de

cohérence calculée pour la couche synthétisée par copulvérisation est supérieure de 0,2 nm.

En conclusion, le procédé hybride conduit a des couches minces dont la phase de
carbone amorphe posseéde un taux d’hybridation sp3 supérieur a celui des couches synthétisées
par copulvérisation. Cette observation peut étre sans doute attribuée en grande partie a
’utilisation du méthane comme précurseur de synthese et a ’effet de I’hydrogene qui favorise
une hybridation sp® des atomes de carbone.”™ On peut aussi noter que la longueur de

cohérence est plus faible pour les couches minces déposées par procédé hybride.
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3.4 Propriétés électriques

Au cours de cette thése, nous nous sommes intéressés plus particuliecrement aux
propriétés électriques des couches minces nc-Ni/C. En effet, les couches minces nc-Ni/C se
sont révélées avoir des propriétés de piezorésistivité pour des utilisations comme capteurs de

déformation ou de pression.?**" L’

effet piezorésistif observé est directement li¢é a la
microstructure de ces matériaux. Préalablement aux évaluations du comportement piezorésistif
de ces couches, il est important d’évaluer le comportement électrique général des couches
minces nc-Ni/C déposées par les deux procédés. Il convient notamment de vérifier dans quelles
mesures les différences microstructurales observées impactent sur la conductivité €lectrique des
couches pour le relier ensuite a leurs propriétés piezorésistives. Nous présenterons ensuite dans

le chapitre 5 les résultats des tests de piezorésistivité effectués sur les couches nc-Ni/C

déposées par procéde¢ hybride.

3.4.1 Couches minces déposées par les deux procedés.

3.4.1.1 Théorie de la percolation électrique

La théorie de la percolation ¢électrique traite de I’évolution de la conductivité électrique
d’un matériau composé d’une phase conductrice dispersée dans une phase isolante. Cette
théorie permet de prévoir I’évolution de la conductivité électrique d’un matériau binaire en
fonction de sa composition en phase conductrice et en phase isolante, connaissant la

conductivité électrique de la phase conductrice.

Pour une faible proportion de la phase conductrice, on considére des noceuds conducteurs
aléatoirement dispersés dans une matrice isolante. Les sites conducteurs sont alors isolés les
uns des autres. En augmentant la proportion de la phase conductrice dans le matériau binaire,
le nombre de nceuds conducteurs va augmenter jusqu’a ce qu’un premier chemin constitué¢ de
phase conductrice autorisant le passage du courant a travers le matériau se forme. La
concentration en phase conductrice correspondant a la formation d’un premier chemin
conducteur est appelée concentration seuil, ou seuil de percolation. Pour des proportions de la
phase conductrice inférieures a ce seuil de percolation, la conductivité du matériau sera celle

de la matrice isolante (i.e., c = 0). Pour des proportions en phase conductrice supérieures a la
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concentration seuil, la conductivité du matériau va évoluer en fonction du nombre de chemins
conducteurs présents au sein du matériau, et donc en fonction de la proportion en phase

conductrice du matériau. Cette théorie conduit donc a 1’équation générale suivante (Equ. 3.6):

o, .
o=—"—-(x—1x1) Equation 3.6
(I=xr)
ou o est la conductivité électrique du matériau binaire, 6 la conductivité électrique de la
phase conductrice,  la proportion volumique de la phase conductrice, xr la proportion

volumique seuil en phase conductrice, et t un facteur géométrique.

Dans le cas des matériaux nc-Me/C, il a par ailleurs été montré qu’en considérant la
conductivité électrique de la phase de carbone amorphe comme étant trés faible devant celle
du métal, il était possible d’appliquer la théorie de la percolation et donc de prévoir
I’évolution de la conductivité électrique des couches en fonction de leur composition en
métal. On associe donc dans ce cas la phase isolante a la matrice de carbone amorphe, et la

phase conductrice a la proportion de métal.

3.4.1.2 Mesure de la conductivité électrique des couches minces nc-

Ni/C synthétisées par les deux procédés

La conductivité électrique des couches minces nc-Ni/C synthétisées par les deux
procédés a été mesurée par méthode quatre pointes. L’évolution de ces conductivités

électriques en fonction de la composition en nickel est présentée Figure 3.20.
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D’aprés ces mesures, nous pouvons distinguer différents régimes de comportements
¢lectriques correspondant a différentes gammes de composition chimique. Pour les deux
procédés de synthése, on identifie une premiere gamme de composition chimique
correspondant a des forts taux de nickel (%Ni > ~ 47 at. % - Zone 1 sur Fig. 3.20). Pour cette
gamme de composition chimique la conductivité électrique suit la loi de la percolation
(Equ. 3.6). Les paramétres d’ajustement obtenus sont présentés Tableau 3.3. Les ajustements

sont représentés en pointillés pour les deux procédés sur la Figure 3.20.

oo (@' .cm™) Xr (at.%) t
Procédé hybride 20.000 41 2,1
Copulvérisation 50.000 42 2,2

Tableau 3.4 Parametres des ajustements appliqués sur les mesures de conductivité électriques

des couches minces nc-Ni/C

Dans le cas du procédé hybride, la conductivité électrique évolue de 210 Q'.cm™ pour
un taux de nickel de 48 at. % vers une valeur de 19000 Q™'.cm™ pour un taux de nickel de 93
at. %. D’un autre coté la conductivité électrique des couches minces nc-Ni/C synthétisées par
copulvérisation évolue de 1100 Q.cm™ pour un taux de nickel de 48 at. % vers une valeur de
29000 Q'.cm™ pour une composition de 86 at. % (Fig. 3.26 — Zone I). On remarque donc que
les valeurs de conductivité électriques sont supérieures dans le cas des couches minces nc-
Ni/C synthétisées par copulvérisation. Dans cette région, bien que des différences de valeurs
de conductivité électriques soient observées, leurs évolutions en fonction de la proportion en
nickel sont cependant trés semblables, comme en témoignent les valeurs des parameétres

d’ajustement (Tableau 3.4).

Pour des taux de nickel inférieurs (30 at. % < % Ni < 47 at. %), on identifie un second
régime de comportement électrique pour les deux procédés (Fig. 3.20 — Zone II). Dans cette
gamme de composition chimique, la conductivité électrique est constante a des valeurs
différentes en fonction du procédé considéré. Le procédé hybride conduit & des couches
minces nc-Ni/C dont la conductivité moyenne est mesurée autour de 200 Q'.cm™, alors que
les couches minces nc-Ni/C déposées par copulvérisation présentent une conductivité autour

de 1000 Q'.cm™.

Ainsi, les couches minces nc-Ni/C déposées par copulvérisation présentent une
conductivité électrique supérieure a celles déposées par procédé hybride sur toute la gamme

de composition chimique étudiée ici. Les différences de conductivité électriques observées
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peuvent probablement étre attribuées a des différences de micro-organisation de la matrice de
carbone amorphe. En effet, les études microstructurales ont révélé pour cette gamme de
composition la présence de nanoparticules riches en nickel, enrobées dans une matrice de
carbone amorphe. Les analyses par MET ont révélé la présence de plans graphéniques dans le
cas des couches minces nc-Ni/C déposées par copulvérisation (Figs. 3.9¢c,e,f). L’étude par
spectroscopie Raman multi-longueur d’ondes a confirmé un meilleur ordre cristallin dans le
cas de ces couches. Les valeurs de conductivité électrique plus ¢€levées dans le cas des
couches minces déposées par copulvérisation magnétron sont donc dues a une matrice de
carbone amorphe mieux organisée, qui favoriserait le passage du courant comparée a la

matrice de carbone constituant les couches minces nc-Ni/C déposées par le procédé hybride.

Dans le cas du procédé hybride, on identifie une troisieme zone pour de tres faibles taux
de nickel (%Ni < 27 at. %). Dans cette zone, on peut obtenir des couches minces nc-Ni/C de
mémes compositions chimiques, mais présentant des conductivités électriques différentes de 4
ordres de grandeur. Nous pensons que ces fortes différences de conductivité pour des
conditions de synthese a fort taux de méthane dans le réacteur peuvent étre expliquées par une
forme de dérive du réacteur. En effet, lors de 1’étude de I’évolution de la composition
chimique des couches en fonction du taux de méthane injecté dans le réacteur, nous avions
observé qu’il était possible d’obtenir des couches de méme composition chimique pour des
taux de méthane différents a fort taux de méthane (Fig. 3.1a). Pour des forts taux de méthane,
il est possible que le dépot de carbone sur I’ensemble du réacteur (substrats, antenne, parois,
cible) prenne le dessus sur la pulvérisation de la cible métallique."! Ce phénoméne conduirait
donc a I’existence d’un taux de nickel minimum (i.e., un taux de carbone maximum) des
couches. Bien que présentant un méme taux de nickel, des couches minces nc-Ni/C déposées
par le procédé hybride pourraient donc présenter des caractéristiques et donc des propriétés
physiques tres différentes. C’est ce que nous pensons observer Figure 3.20, pour des faibles
taux de nickel. Pour appuyer ces propos, des analyses Raman ont été¢ réalisées pour une
longueur d’onde de 458 nm, sur des couches minces nc-Ni/C déposées par procédé hybride et
contenant 23 at. % de nickel, mais présentant des conductivités €lectriques tres différentes.

Les spectres Raman obtenus sont présentés Figure 3.21a,b.
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Figure 3.21 a,b. Spectres Raman obtenus pour une longueur d’onde incidente de 458 nm sur
des couches nc-Ni/C déposées par procédé hybride contenant ~ 23 at. % de nickel présentant
une conductivité de ~200 Q'.cm™ (a) (entourée en rouge sur (c)) et 2,5 Q'em! (b) (entourée
en bleu sur (c)). c. Evolution de la conductivité électrique des couches nc-Ni/C déposées par

procédé hybride en fonction de leur composition en nickel.

D’aprés ces analyses, on observe que ces couches, bien que présentant des compositions
chimiques similaires ne présentent pas les mémes signatures Raman. En effet, dans le cas de
I’échantillon ayant la plus forte conductivité électrique (Fig. 3.21a) le spectre Raman présente
une bande G située & un haut nombre d’onde (Pos (G) ~ 1605 cm™) trés fine (8 (G) ~ 79 cm™),
et une bande D est située & une position basse (Pos (D) ~ 1355 cm™) avec un rapport
d’intensité Ip/Ig relativement élevé (Ip/Ig ~ 0,59). D un autre c6té 1’échantillon a plus faible
conductivité (Fig. 3.21b) présente un spectre Raman avec une bande G a un nombre d’onde
plus bas (Pos (G) ~ 1584 cm™), plus large (6(G) ~ 106 cm™), une bande D & un nombre
d’onde plus haut (Pos (D) ~ 1365 cm™) et un rapport d’intensités Ip/I relativement bas

(In/Ig ~ 0,35).

Ces observations confirment que la nature de la matrice de carbone modifie fortement le
comportement ¢électrique des couches nc-Ni/C a faible taux de nickel. En effet, alors que le
spectre Raman de I’échantillon a forte conductivité électrique indique la présence d’une forte
proportion de cycles aromatiques rassemblés dans des agrégats dont la taille est uniformément

répartie, le spectre Raman obtenu sur 1’échantillon a faible conductivité révéele la présence de
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peu de cycles aromatiques, rassemblés dans des agrégats dont la taille est plus petite et moins
uniformément répartie. Ces observations confirment par ailleurs les tendances observées lors
de I’é¢tude Raman multi-longueurs d’ondes couplée aux mesures de conductivité électriques
réalisées sur des échantillons contenant 45 et 70 at. % de nickel, synthétisés par les deux

procédés.
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3.5 Conclusion

Au cours de cette étude, nous nous sommes intéressés aux relations entre la

microstructure des couches nc-Ni/C et leurs propriétés électriques.

Les mesures électriques ont révélé une forte dépendance de la conductivité électrique a
la composition chimique des couches. Par ailleurs, les couches déposées par les deux procédés
présentent des conductivités électriques différentes, méme pour une méme composition
chimique. Par exemple, alors qu’une couche déposée par procédé hybride et contenant
48 at. % de nickel présente une conductivité électrique de ~ 250 Q'.cm™, une couche déposée
par copulvérisation de méme composition présente une conductivité électrique quatre fois

plus élevée.

Afin de comprendre 1’origine de ces phénomeénes, nous nous sommes intéressés au
role de chacun des composants des couches nc-Ni/C. L’étude du nickel a principalement été
réalisée au travers des analyses de diffraction des rayons X, tandis que le carbone a été ¢tudié
aux moyens de la spectroscopie de photoélectrons X et de la spectroscopie Raman multi-
longueur d’ondes. Ces analyses ont confirmé que pour un méme matériau, des petites
différences d’ordre microstructurale provenant du procédé de synthése employé, peuvent
avoir des incidences non négligeables sur les propriétés électriques des couches minces nc-
Ni/C.

L’étude comparative des couches déposées par les deux procédés a globalement révélé
une morphologie indépendante du procédé de synthése considéré. Les couches évoluent d’une
morphologie colonnaire pour des forts taux de nickel, vers des nanoparticules sphériques
riches en nickel enrobées dans une matrice de carbone amorphe pour des faibles taux de
nickel. La microstructure du nickel parait aussi étre indépendante du procédé de synthése
utilisé. La structure évolue d’une phase de nickel cristallis¢ dans une maille cubique faces
centrées, vers une phase de carbure de nickel cristallisée dans une maille hexagonale ou
rhomboédrique lorsque 1’on diminue le taux de nickel dans les couches. L’origine des
différences de comportement électrique observées entre les couches déposées par les deux
procédés réside principalement dans 1’organisation microstructurale du carbone constituant les
couches. En effet, les études Raman ont révélé que de grands agrégats de cycles aromatiques
sont favorables a la conduction du courant. Par ailleurs, il apparait que le procéd¢ de
copulvérisation est favorable a une telle organisation des atomes de carbone, en regard du

procédé hybride.
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Chapitre 4

Couches minces nc-Cu/C
synthétisées par procedeé
hybride et par
copulvérisation magnétron

Une étude analogue a celle menée sur le systéme nickel/carbone a été réalisée sur les
couches nc-Cu/C durant cette thése. Nous allons présenter dans ce chapitre les résultats
obtenus lors de 1’étude comparative de couches minces nanocomposites cuivre/carbone
synthétisées par deux procédés plasma différents. Nous étudierons ’'impact du procédé de
synthése et de la composition chimique sur la morphologie, la microstructure, et les propriétés

électriques des couches minces nc-Cu/C.
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4.1 Composition chimique

4.1.1 Analyses XPS

Les évolutions de la composition chimique des couches, estimée a partir des pics
Cu2p, O 1s, et C 1Is aprés une étape d’érosion, en fonction des parametres de dépot
(i.e., taux de méthane pour le procédé hybride et rapport de puissance pour la copulvérisation)
sont présentées Figure 4.1. Les compositions chimiques présentées ici sont mesurées apres

une ¢tape d’érosion ionique de 100 secondes a 0,5 keV (c.f- Annexe. 2).

a b

-~ 100 g ~ 100

= 90 X 90 o

*5'; 801 B e = 801° o ° ° Cuivre

~ 70 o Carbone E 70 o 99

S 60 s | £ 60

‘5 50 = 50 B

= 401 Cuivre g 401

= o o ]

8 301 o E 301 a o Carbone

= 20' g 20- o] o

S 10 g 2 s 10{° ° o o

S e S S B e
0 10 20 30 40 50 0.0 0,5 1,0 1.5 2.0

Taux de methane (%) Rapport de puissance P. /P

Figure 4.1 Evolution de la composition chimique des couches minces nc-Cu/C synthétisées
par procédé hybride (a) et par copulvérisation (b) en fonction des parameétres plasma

variables.

Dans le cas du procédé hybride, on observe que 1’augmentation du taux de méthane
entraine une augmentation du taux de carbone inséré¢ dans les couches. Dans le cas de la
copulvérisation 1’augmentation de la puissance appliquée sur la cible de cuivre entraine une
augmentation du taux de cuivre dans les couches détecté¢ par XPS. Ces comportements sont

assez semblables a ceux observés pour les couches nc-Ni/C (c.f. Chapitre 3 - § 3.1.1).

Le procédé hybride permet donc la synthése de couches minces nc-Cu/C présentant un
taux de cuivre variant entre 98 et 31 at. % pour un taux de méthane variant entre 0 et 51 %
(Fig. 4.1a). D’un autre c6té, le procédé de copulvérisation permet la synthése de couches
minces nc-Cu/C avec une composition en cuivre qui varie entre 14 et 85 at. %, en faisant

varier le rapport de puissance Pc,/Pg, entre 0 et 2 (Fig. 4.1b). De manicre analogue aux
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couches minces nc-Ni/C (c.f. Chapitre 3 - §3.1.1), le taux d’oxygene est de 5 at. % pour les

deux procédés.

4.1.2 Analyses EDX

La composition chimique de volume des couches a aussi ¢t¢ analysée par EDX (Fig.

4.2).
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Figure 4.2 Evolution de la composition chimique des couches minces nc-Cu/C mesurée par
EDX en fonction des paramétres plasma variables déposées par procédé hybride (a) et par

copulvérisation (b).

Dans le cas du procédé hybride, les analyses EDX révelent une évolution analogue a
celle observée par analyses XPS (Fig. 4.2a) : augmenter le taux de méthane injecté dans le
réacteur de 0 a 67 % entraine une diminution du taux de cuivre de 97 a 5 at. %, et une

augmentation du taux de carbone de 1 a 55 at. %.

On observe cependant une forte augmentation du taux d’oxygeéne détecté par cette
technique de 2 a 40 at. %. Le taux d’oxygene croissant avec le taux de méthane indique une
oxydation de la couche favorisée par un fort taux de carbone. Il est encore trop tot ici pour
statuer sur la nature de 1’élément oxydé (e.g., cuivre, carbone, ou les deux). L’étude des
environnements chimique présentée plus loin dans ce chapitre nous informera en détails sur ce
point (c.f. Chapitre 4 - § 4.3.2). 1l est a préciser que I’interface couche/substrat, pouvant étre

responsable du fort taux d’oxygene (i.e., SiO, a l’interface substrat/couche) n’a pas été
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observée durant ces analyses (i.e., pas de pic de fluorescence du silicium visible sur les

spectres).

Dans le cas des couches minces déposées par copulvérisation, augmenter le rapport de
puissance Pc,/Pg, de 0.02 a 2 entraine une augmentation du taux de cuivre de 16 a 77 at. % ;
une diminution du taux de carbone de 67 a 16 at.%, et une diminution du taux d’oxygeéne de

17 a7 at. % (Fig. 4.2b).

La comparaison entre les compositions chimiques déterminées a partir des analyses

XPS aprés une érosion de 100 secondes a 0.5 keV, et EDX est présentée Figure 4.3.
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Figure 4.3 Evolution des rapports Cu/C mesurés par XPS et par EDX pour les couches
minces nc-Cu/C déposées par procédé hybride (a) et par copulvérisation (b) en fonction des

parameétres plasma variables.

Pour des forts taux de cuivre, on observe une forte dispersion du rapport Cu/C en
fonction de la technique d’analyse considérée (Figs. 4.3a,b). Pour le procédé hybride et dans
le cas des forts taux de cuivre, les mesures EDX fournissent une valeur de Cu/C supérieure
aux analyses XPS (Fig. 4.3a). Dans le cas de la copulvérisation, les analyses EDX fournissent
une valeur inférieure a la valeur fournie par XPS (Fig. 4.3b). Pour les deux procédés les
analyses XPS et EDX fournissent des valeurs relativement proches pour les couches nc-Cu/C

a taux de cuivre intermédiaire, et a faible taux de cuivre.

Pour les deux procédés, les différences de compositions obtenues par les deux
techniques d’analyse pour les couches a fort taux de cuivre (%Cu > 80 at. %) peuvent étre

attribuée a une inhomogénéité de composition chimique dans leur épaisseur. Pour les autres
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couches, les analysent révelent une composition chimique de surface (XPS) proche de celle

de volume (EDX).

4.1.3 Conclusion

Les deux procédés permettent donc la synthése de couches de composition chimique
variable. Les analyses de composition chimique réalisées ici nous ont permis d’identifier les
conditions pour lesquelles la composition chimique de volume est analogue a la composition
chimique de surface. Globalement, les couches a fort taux de cuivre présentent une forte
différence de composition chimique de surface et de volume. Ce phénomene peut étre attribué
aux faibles taux de carbone considérés dans le rapport Cu/C, pour lesquels une faible variation

du taux d’oxygene a un fort impact.

D’une manicre générale, nous nous réfererons aux compositions chimiques mesurées
par XPS pour différencier les échantillons dans la suite de ce manuscrit, cette solution

supposant une homogénéité de la composition chimique dans 1’épaisseur des couches.
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4.2 Morphologie des couches

4.2.1 Microscopie électronique a balayage

Les couches minces déposées par les deux procédés présentant des différences de
morphologie flagrante, les deux cas seront ici distingués, contrairement aux couches nc-Ni/C

(c.f., Chapitre 3 - § 3.2.1).

4.2.1.1 Couches déposées par procédé hybride
La morphologie de couches minces nc-Cu/C de différentes compositions chimiques,

déposées par procédé hybride, et observée par MEB est présentée Figure 4.4.

Figure 4.4 Images par microscopie ¢électronique a balayage de couches nc-Cu/C déposées par
procédé hybride contenant 99 (a), 81 (b), 80 (c), 71 (d), 59 (e), et 35 (f) at. % de cuivre. La

barre blanche correspond a 200 nm.

Ces analyses révelent une forte dépendance de la morphologie des couches nc-Cu/C
déposées par procédé hybride a leur composition chimique. Une couche mince avec un fort
taux de cuivre (% Cu = 99 at. %) présente une morphologie colonnaire, classiquement
observée dans le cas des couches minces métalliques déposées en phase vapeur (Fig. 4.4a).
Pour une composition en cuivre comprise entre 81 et 71 at. %, I’incorporation de carbone
dans la couche induit une morphologie de type « multicouches », comme en témoignent les

strates observées sur les clichés MEB présentés Figures 4.4b-d. Pour ces conditions, chaque
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couche est composée de gros grains étirés latéralement, séparés les uns des autres par des
joints de grains. Pour un taux de cuivre inférieur (% Cu = 59 at. %) une morphologie plus
couramment observée dans le cas des couches minces nc-Me/C, consistant en des
nanoparticules sphériques accolées les unes aux autres est observée (Fig. 4.4e). Enfin la
condition présentant le plus faible taux de cuivre présente une morphologie originale,

constituée d’une couche compacte sous-jacente surmontée par des monticules (Fig. 4.4f).

On observe une évolution de morphologie avec le taux de métal trés différente de celle
observée dans le cas de couches minces nc-Ni/C déposées par ce méme procédé (Figs. 3.4a-
¢). Comme discuté¢ dans les Chapitre 1 et 2, la différence d’évolution de morphologie
observée entre les systémes nc-Ni/C et nc-Cu/C déposés par procédé hybride peut avoir pour
origine les différences d’affinité respectives entre les métaux considérés (i.e., nickel et

cuivre), le carbone, et le substrat.

Par ailleurs, les morphologies observées nous aident a mieux comprendre les résultats
obtenus lors de 1I’é¢tude de I’impact de 1’érosion ionique sur la composition chimique mesurée
par XPS (c.f. Annexe 2 - §A2-1.1.2). La morphologie de type multi couche peut en effet étre
responsable de 1’oscillation des compositions chimiques observées par analyses XPS, en

fonction du temps d’érosion.

4.2.1.2 Couches déposées par copulvérisation

Des couches nc-Cu/C de différentes compositions chimiques déposées par
copulvérisation ont aussi été observées par MEB, et les images obtenues sont présentées

Figure 4.5.
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Figure 4.5 Images par microscopie ¢électronique a balayage de couches nc-Cu/C déposées par
copulvérisation contenant 85 (a), 82 (b), 72 (c), 60 (d), 48 (e), et 14 (f) at. % de cuivre. La

barre blanche correspond a 200 nm.

L’observation des couches nc-Cu/C déposées par copulvérisation révele une évolution
de la morphologie avec la composition chimique différente de celle observée dans le cas de
couches nc-Cu/C déposées par procédé hybride. En effet, bien qu’une structure colonnaire
soient discernable pour des forts taux de cuivre (i.e., % Cu > 82 at. %) (Figs. 4.5a,b), celles-ci
sont beaucoup moins bien définies que dans le cas du procédé hybride (Fig. 4.4a). De plus la
morphologie fine est globulaire pour toutes les conditions (Figs.4.5a-d), hormis pour celle
présentant le plus faible taux de cuivre (i.e., %Cu = 14 at. %), pour laquelle une morphologie
particuliére est obtenue (Fig. 4.5f). En effet, la condition présentant un taux de cuivre de 14
at. % est composée d’une couche dense sous-jacente surmontée de nanoparticules d’environ
150 nm, de manicre analogue aux couches minces a faible taux de cuivre déposées par

procédé hybride (Fig. 4.4f).
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4.2.1.3 Conclusion

Dans le cas du systéeme nc-Cu/C, la morphologie consistant en des nanoparticules
verticalement alignées au substrat n’a pas été observée, et semble étre propre au systéme nc-
Ni/C. De plus les différences de morphologies entre les couches minces déposées par les deux
procédés sont plus marquées que dans le cas des couches minces nc-Ni/C. Cette observation
indique que le systéme nc-Cu/C est plus sensible aux conditions de synthése que le systeme
nc-Ni/C, et mets en relief I’influence de ’affinité entre le métal et le carbone sur I’impact qu’a

le procédé¢ de synthese sur la morphologie des couches minces nc-Me/C.

4.2.2 Microscopie €électronique en transmission

4.2.2.1 Couches déposées par procédé hybride

Les morphologies observées pour des couches minces nc-Cu/C déposées par procédé
hybride contenant 80 (%CH4 = 12 %) et 81 (%CH4 = 21 %) at. % de cuivre sont présentées
Figure 4.6.

Figure 4.6 Micrographies de couches minces nc-Cu/C déposées par procédé hybride

synthétisées avec un taux de méthane de 12 (a-c) et 21 (d-f) %.

Les observations par MET confirment donc les morphologies observées pour ces

couches par MEB. Elles révelent la présence de nanoparticules de cuivre (taches sombres sur
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les micrographies) séparées les unes des autres par une fine peau de carbone amorphe (zones

claires sur les micrographies) (Fig. 4.6).

Par ailleurs, il apparait que ces deux constituants sont organisés sous forme de strates
au sein des couches, dont les épaisseurs respectives (€cyivre €t €carbone) dépendent des conditions
de synthese. La taille latérale des grains de cuivre (Lgywe) semble aussi dépendre des
conditions de synthése. Le traitement de ces images TEM par un logiciel permet d’accéder a

ces différentes grandeurs (Tab. 4.1).

% CH4 (%) % CuXPS (at- %) €cuivre (nm) €carbone (nm) Lcuivre (nm)
12 80 16,7 6,5 23,3
21 81 19,7 4.8 333

Tableau 4.1 Tableau récapitulatif des mesures réalisées sur les diffractogrammes présentés

Figure 4.6.

Ainsi, ’augmentation du taux de méthane dans le réacteur durant la synthése de
couches minces nc-Cu/C conduit a une augmentation de la taille verticale des strates de
cuivre, une augmentation de la taille latérale des grains les composant, et une diminution de la
taille verticale des strates de carbone. Un point intéressant est que les analyses XPS et EDX
ne révelent pas de forts changement de composition chimique en fonction du taux de méthane
injecté dans le réacteur pour ces deux conditions (Figs. 4.1-3). Dans le cas de ce procédé et de
ces deux conditions, le taux de méthane modifierait donc la morphologie sans influer sur la

composition chimique globale des couches.

4.2.2.2 Couches déposées par copulvérisation
Des couches minces nc-Cu/C de différentes composition chimiques déposées par
copulvérisation ont ét¢ observées par MET. Les micrographies obtenues sont présentées

Figure 4.7.
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Figure 4.7 Micrographies en transmission de couches nc-Cu/C déposées par copulvérisation

présentant des taux de cuivre de 85 (a-c) et 71 at. % (d-f).

Les couches nc-Cu/C déposées par copulvérisation présentent donc une morphologie
plus classiquement rapportée dans le cas des couches minces nc-Me/C. Elles consistent en des
nanoparticules métalliques enrobées dans une matrice de carbone. Pour la condition & fort
taux de cuivre (% Cu = 85 at. %) présentée ici (Figs. 4.7a-¢), on distingue des colonnes
verticalement alignées au substrat. Cette structure est ensuite perdue lorsque 1’on diminue le
taux de cuivre dans la couche, au profit d’une morphologie granulaire (Figs. 4.7d-f). Les

clichés MET obtenus sur une couche mince a plus faible taux de cuivre et déposée par

copulvérisation sont présentés Figure 4.8.

I Figure 4.8  Micrographies en
transmission d’une couche nc-Cu/C
déposée par copulvérisation contenant

61 at. % de cuivre.




Une couche nc-Cu/C déposée par ce procédé et contenant 61 at. % de cuivre présente
donc aussi une morphologie consistant en des nanoparticules de cuivre dispersées dans une
matrice de carbone amorphe (Figs. 4.8a-c). En comparant les morphologies des couches
minces nc-Cu/C de différentes compositions chimiques déposées par copulvérisation, on

remarque que la taille des nanoparticules de cuivre dépend de la composition chimique.

Une analyse fine de ces micrographies permet I’estimation de la taille des
nanoparticules et de la distance les séparant, et I’évolution de ces grandeurs en fonction du

taux de cuivre dans les couches peut étre représentée (Fig. 4.9).

—
£ 24
= { -0 Nanoparticules
:'; 20'_ ~-£\-Peau de carbone 4
: ]
5 16‘
12
S . :
£ 8
= 4107 A
'ﬁ 0-4 ------------------------------------------------------- A

60 63 66 69 72 75 78 81 84 87
Taux de carbone (at. %)

Figure 4.9 Evolution de la taille moyenne des nanoparticules et de la distance les séparant en

fonction du taux de cuivre dans les couches nc-Cu/C déposées par copulvérisation.

On observe donc une variation de la taille des nanoparticules de 5 a 19 nm pour une
variation du taux de cuivre entre 61 et 85 at. % (Fig. 4.9). L’¢épaisseur de la peau de carbone
entourant les nanoparticules de cuivre est évalué¢e constante autour de 2 nm pour toutes les

conditions analysées ici.

En comparant avec les valeurs relevées pour des couches nc-Ni/C déposées par
copulvérisation pour une méme plage de composition en métal, et présentées Figure 3.12b,
on remarque que les nanoparticules de cuivre contenues dans les couches minces nc-Cu/C
déposées par copulvérisation sont de tailles comparables a celles relevées pour les
nanoparticules de nickel déposées par ce méme procédé. Cela indique une indépendance de la

morphologie obtenue au métal considéré (i.e., nickel ou cuivre). Par ailleurs, alors qu’un
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certain degré d’ordre de la matrice de carbone amorphe était observé dans le cas des couches
minces nc-Ni/C déposées par copulvérisation, aucun plan témoignant d’un arrangement
ordonné des atomes de carbone n’est observé dans le cas des couches minces nc-Cu/C.
Comme attendu le nickel favorise I’organisation des atomes de carbone sous formes de plans

graphitiques.

4.2.2.3 Cas particulier des couches a faible taux de cuivre

Dans le cas des deux procédés, une morphologie analogue est observée pour les
couches minces nc-Cu/C présentant un faible taux de cuivre (Figs. 4.4f et 4.5f). Dans ce cas,
les couches minces nc-Cu/C consistent en une couche sous-jacente, surmontée de
nanoparticules plus denses. Cette morphologie particuliére a au début été considérée comme
un artefact, et la plupart des analyses microstructurales n’ont pas été réalisées sur ces couches.
Cependant, son observation répétée nous a conduit a l’observer en détail afin d’en

comprendre 1’origine.

En réalité, les différentes observations de ces conditions ont révélé une évolution de la
morphologie en fonction du temps. Par exemple, I’image MEB présentée Fig. 4.5f obtenue
sur une couche nc-Cu/C contenant 14 at. % de cuivre a été réalis€ée deux semaines apres sa
synthése. Une analyse de cette méme couche par microscopie électronique en transmission

réalisée deux jours apres son dépot est présentée Figure 4. 10.

Figure 4.10 Micrographie électronique en
transmission d’une couche mince nc-Cu/C
par copulvérisation présentant un taux de
cuivre de 14 at. % déposée deux jours avant

observation.
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Pour une trés faible composition en cuivre, on observe donc une structure hétérogene,

composée de plusieurs régions :

- Des microparticules de cuivre, de taille variables (Fig. 4.10a)

- Des zones avec des grosses nanoparticules de cuivre et riches en carbone
amorphe (Fig. 4.10b)

- Des zones composées de petites nanoparticules de cuivre séparées les unes

des autres par du carbone amorphe (Fig. 4.10¢)

Ces couches présentent donc une morphologie originale, et propre a ce systeme. Une
origine possible d’une telle morphologie est la trés faible miscibilité du carbone dans le
cuivre. Pour une trés forte composition en carbone, la couche déposée consisterait
initialement en des petites nanoparticules de cuivre séparées les unes des autres par la matrice
de carbone amorphe (Fig. 4.10c¢), de manicre analogue aux couches minces nc-Ni/C. Le
cuivre est trés diffusif, et trés peu miscible avec le carbone. Pour minimiser 1’énergie, les
nanoparticules de cuivre peuvent se rassembler les unes aux autres et former des
microparticules de cuivre de taille supérieure a celle des nanoparticules originales
(Fig. 4.10a), laissant derriére elles des zones appauvries en cuivre (Fig. 4.10b). La
micrographie présentée Figure 4.10a semble confirmer cette hypothese. En effet, les zones
composées de nanoparticules de cuivre sont observées a proximité des microparticules de

cuivre, indiquant qu’elles ont diffusé venant grossir la taille des microparticules de cuivre.

Des images MEB obtenues deux semaines apres le dépot de la couche a faible taux de

cuivre déposée par copulvérisation sont présentées Figure 4.11.

Figure 4.11 Images MEB
obtenues deux semaines apres
le dépot d’une couche mince
nc-Cu/C présentant un taux de
cuivre de 14 at. % déposée par

copulvérisation.
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Deux semaines aprés son dépdt, une couche mince nc-Cu/C déposée par
copulvérisation présente donc une assemblée de nanoparticules de cuivre en sa surface, dont
la taille verticale est estimée autour de 150 nm et la taille latérale autour de 100 nm
(Fig. 4.11¢,d). Si I’on compare la morphologie observée pour cette couche deux semaines
aprés son dépot (Fig. 4.11), a celle observée deux jours aprés son dépot (Fig. 4.10), on
observe que les structures métalliques précédemment observées au sein de la couche par MET
ont migré en surface de la couche. La répartition géométrique particuliere de ces
nanoparticules en surface de la couche (i.e., lignes - Figs. 4.11a,b) est sans doute liée a des
défauts favorisant la diffusion du cuivre. Ces défauts n’ont cependant pas pu étre mis en
évidence. Avec le temps, les nanoparticules diffusent en surface en suivant les défauts de la

couche (i.e., joints de grains, et défauts de croissance— Fig. 4.12).

¥ Fig. 4.12 Image MEB d’un défaut observé en coupe transverse

. sur une couche mince déposée par copulvérisation magnétron.

Des images MEB obtenues sur cette méme couche deux ans aprés son dépot sont

présentées Figure 4.13.

Figure 4.13 Images MEB en plain champ (a-c) et en coupe transverse (d-f) obtenues deux ans
apres le dépot par copulvérisation d’une couche mince nc-Cu/C présentant un taux de cuivre

de 14 at. %.
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Deux ans apres son dépot, une couche mince nc-Cu/C a faible taux de cuivre déposée
par copulvérisation consiste donc en des monticules de forme volcanique surmontant une
couche dense sous-jacente. Il semble donc que le cuivre présent dans les couches minces nc-
Cu/C ait continu¢ a diffuser au fil du temps, pour former ces structures particulicres dont la
hauteur dépasse parfois I’épaisseur de la couche originale. Ces analyses nous informent donc
sur I’instabilité dans le temps de la morphologie des couches minces nc-Cu/C a faible taux de

cuivre.
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4.3 Microstructure des couches

4.3.1 Analyses DRX

Les couches minces nc-Cu/C déposées par les deux procédés ont été analysées par

diffraction des rayons X. Les diffractogrammes obtenus sont présentés Figure 4.14.
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Figure 4.14 Diffractogrammes obtenus sur des couches minces nc-Cu/C déposées par
procédé hybride (a) et par copulvérisation (b) présentant des taux de cuivre de 97, 81, et 70

at. %.

D’apres ces diffractogrammes, on observe que deux phases peuvent exister dans les
couches minces nc-Cu/C, en fonction de leur composition chimique et du procédé de synthése

considéré.
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Pour des couches a fort taux de cuivre (% Cu =97 at. %) et pour les deux procédés, les
deux pics situés a des angles de 43 et 50 ° indiquent la présence des plans (111) et (200) d’une
phase de cuivre cristallisée dans une maille cubique 4 faces centrées.!"* On remarque que les
largeurs a mi-hauteur des pics sont beaucoup plus fines dans le cas de couches minces de
cuivre déposées par copulvérisation. En effet, la couche déposée par procédé hybride révele
un pic (111) avec une largeur a mi-hauteur de 0.231 °, alors que la couche déposée par
copulvérisation présente un pic relatif aux plans (111) avec une largeur a mi-hauteur de 0,100.
Cette observation indique la présence de cristallites de dimension verticale plus élevée dans le
cas de couches minces de cuivre déposées par copulvérisation que celles déposées par procédé

hybride.

Si on diminue le taux de cuivre dans les couches, on observe I’apparition de nouveaux
pics, situés a 36.6, 42.5, et 61.7 °. Ces pics sont associés respectivement aux plans (111),

(200), (211), d’une phase cubique a faces centrées d’oxyde de cuivre (Cu,0).”!

A partir de ces analyses, I’évaluation de la dimension verticale des cristallites a été
réalisée par application de la formule de Debye-Scherrer, et son évolution en fonction de la

proportion en cuivre présente dans les couches est présentée Figure 4.15.
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Figure 4.15 Evolution de la taille verticale des cristallites composant les nanoparticules
contenues dans les couches minces nc-Cu/C déposées par procédé hybride (a) et par

copulvérisation (b) en fonction de leur composition en cuivre.

On observe que la taille verticale des cristallites pour le procédé hybride évolue entre
13 et 37 nm pour un taux de cuivre qui varie entre 71 et 97 at. % (Fig. 4.15a). Pour le procédé
de copulvérisation, la taille verticale des cristallites contenues dans les couches nc-Cu/C

évolue de 5 a 85 nm pour un taux de cuivre variant entre 61 et 97 at. % (Fig. 4.15b).
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D’apres ces diffractogrammes, on observe donc une augmentation de la taille verticale
des cristallites composant les nanoparticules contenues dans les couches minces nc-Cu/C
déposées par les deux procédés avec le taux de cuivre. Cette évolution est analogue aux
tendances observées pour les couches minces nc-Ni/C déposées par procédé hybride

(Fig. 3.12a).

On observe par ailleurs, une forte différence entre les deux procédés pour des couches
contenant de forts taux de cuivre (%Cu = 97 at. %). Pour cette condition, qui constitue en fait
notre référence de cuivre pur, les couches minces déposées par copulvérisation sont
cristallisées sur une plus longue distance verticale que les couches déposées par procédé

hybride.

Pour des taux de cuivre inférieurs (61 at. % < % Cu < 85 at. %), on observe
globalement que les nanoparticules contenues dans les couches minces nc-Cu/C déposées par
procédé hybride sont composées de cristallites dont la taille verticale est 1égérement plus
grande que dans le cas des couches minces nc-Cu/C déposées par copulvérisation. Cette
tendance peut étre mise en relation avec les morphologies observées par MEB, et présentées
Figures 4.4 et 4.5. En effet, pour cette gamme de compositions chimique, alors que des
multicouches sont observées pour des couches déposées par procédé hybride, une structure
granulaire est obtenue pour des couches minces déposées par copulvérisation. Les couches
déposées par procédé hybride sont composées de grosses nanoparticules, clairement définies
sur les images MEB et MET, alors que les couches minces déposées par copulvérisation sont
composées de plus petites nanoparticules, difficiles a distinguer les unes des autres sur les
micrographies. On remarque que les dimensions évaluées par application de la formule de
Debye-Scherrer sont cohérentes avec les mesures réalisées a partir des micrographies

présentées Figures 4.4-8.
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4.3.2 Microstructure des couches par analyses XPS

La microstructure des couches nc-Cu/C a ¢été étudiée par spectroscopie de

photoélectrons X. L’analyse de la forme des pics Cu 2p, C 1s, et O 1s a été réalisée. L’étude

de I’effet de 1’étape d’érosion ionique sur la microstructure des couches est présentée dans

I’Annexe 3.

Les pics Cu 2p, O 1s, et C 1s obtenus par analyse XPS de couches déposées par

procédé hybride et copulvérisation sont présentés Figures 4. 17 et 4.18 respectivement.
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Figure 4.17 Pics Cu 2p (a), O 1s (b),
et C 1s (c), obtenus sur des couches
minces nc-Cu/C déposées par
procédé¢ hybride et présentant des
taux de cuivre de 59 (noir), 71

(vert), et 81 (rouge) at. %.

Figure 4.18 Pics Cu 2p (a), O 1s (b),
et C Is (c), obtenus sur des couches
minces nc-Cu/C  déposées par
copulvérisation et présentant des
taux de cuivre de 61 (noir), 71

(vert), et 85 (rouge) at. %.



Pour les deux procédés de synthése considérés, et aprés une étape d’érosion de 100
secondes a 0.5 keV, on observe des pics Cu 2p, O Is et C Is trés similaires pour toutes les

compositions chimiques analysées :

- Le pic Cu 2p présente deux composantes principales, situées a des énergies
de liaison de 932.5 et 952.3 eV qui correspondent aux liaisons métalliques

32
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faisant intervenir respectivement les niveaux ¢électroniques 2p”~ et 2p 2 des

atomes de cuivre (Figs. 4.17a et 4.18a).

- Le pic O Is présente une composante principale, située a 530.1 eV
correspondant aux liaisons oxygene-cuivre, et faisant intervenir le niveau

Is des atomes d’oxygene (Figs. 417b et 4.18b).

- Le pic C Is quant a lui, présente une composante principale située aux
alentours de 284.5 eV correspondant aux liaisons carbone-carbone

impliquant le niveau 1s des atomes de carbone (Figs. 4.17¢ et 4.18¢).

On remarque que la forme et la position des pics Cu 2p, O 1s, et C 1s ne dépendent ni
du procédé de synthese considéré, ni de la composition chimique des couches, indiquant une
indépendance des interactions entre les éléments composant la couche a leur composition

chimique et au procédé de synthese.

De plus, la forme du pic C s est moins complexe que dans le cas des couches minces
nc-Ni/C. L’application de la méthode de décomposition du pic C Is présentée dans le
Chapitre 3 - §3.3.2.1 et en Annexe 3 rapporte des composantes indépendantes de la

composition et du procédé :
%C1=3%,%C2=51%,%C2*=21%,%C3=8%,¢et% C4=17%.

Le faible pourcentage de la composante C1 indique 1’absence de carbure dans les
couches nc-Cu/C. L’étude du pic C 1s obtenu sur les couches minces nc-Cu/C de différentes
compositions nous informe donc que la microstructure de la matrice de carbone amorphe est
indépendante de la composition chimique des couches et du procéd¢ de synthése considéré.
Cette observation peut étre expliquée par la trés faible affinité que présente le cuivre avec le
carbone.” Dans le cas de ce métal (i.e., cuivre), aucune liaison n’est observée avec le
carbone. Il est donc logique de ne pas observer d’évolution des environnements chimiques du

carbone lorsqu’on modifie le taux de cuivre incorporé dans les couches.
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4.4 Propriétés électriques

4.4.1 Couches déposées par procédé hybride

La conductivité électrique des couches minces nc-Cu/C déposées par procédé hybride

a été mesurée par méthode quatre pointe. Les mesures réalisées sont présentées Figure 4.19.
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Figure 4.19 Evolution de la conductivité électrique des couches minces nc-Cu/C déposées par
procédé hybride en fonction de leur composition en cuivre. Le meilleur ajustement obtenu

avec la théorie de la percolation est représenté en pointillés (i.e., celui dont 1’écart quadratique

est le plus faible).

Les valeurs des parametres d’ajustement entre les mesures expérimentales et les

valeurs obtenus par ajustement de la loi de la percolation sont présentées Tableau 4.2.

6o (Q'.cm™) X1 (at.%)  t
99.000.000 39 15

Tableau 4.2 Valeurs des parametres d’ajustement entre les valeurs expérimentales et les

valeurs calculées par la loi de la percolation.

Pour ces couches, on observe donc une augmentation de la conductivité électrique de
0.09 S.cm™ 4 95500 S.cm™ lorsque 1’on augmente le taux de cuivre dans les couches de 57 a

97 at. %. Cette évolution est trés analogue au comportement électrique des couches minces
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nc-Ni/C déposées par les deux procédés, et présenté Chapitre 3 - § 3.4.1. 11 est important de
mentionner que la mesure de la conductivité électrique des couches a plus faible taux de
cuivre (%Cu < 57 at. %) n’a pas pu étre réalisée, certainement a cause d’une résistance carré

supérieure a la valeur limite mesurable par I’appareil.

Aux vues des valeurs issues de I’ajustement entre les valeurs expérimentales et
théorique (Tab. 4.2), il parait difficile d’attribuer 1’évolution de conductivité électrique
observée a un phénomene de percolation. En effet, la conductivité o, rapportée ici a une
valeur qui n’a pas de sens. Pour rappel, la conductivité du cuivre massif o¢, est de I’ordre de
6.10° S.cm™. De plus, le seuil de percolation ¥c rapporté par 1’ajustement est tres faible, et
inférieur a la valeur minimale pour laquelle une mesure de conductivité des couches est
possible (%Cu = 57 at. %). Par ailleurs, le parametre géométrique ¢ est tres différent des
valeurs typiquement rapportée dans ce genre d’études. Enfin globalement, I’accord entre les

valeurs expérimentales et le meilleur ajustement réalisé n’est pas satisfaisant (Fig. 4.19).

Une des raisons possibles a cette divergence entre les mesures et la théorie, est
I’évolution de morphologie observée par microscopie électronique. En effet, 1’évolution de
morphologie rapporte des structures stratifiées pour certaines conditions (% Cu ~ 81 at . %),
qui ne seraient pas prises en compte dans cette théorie. Par ailleurs, cette évolution de
conductivité électrique a été obtenue en mesurant la résistance carré de la couche, puis en
considérant I’épaisseur totale de la couche (c.f- Chapitre 2 - §). Or il est possible que, dans le
cas d’une morphologie stratifiée, seule les premiéres couches conductrices interviennent dans
la conductivité ¢€lectrique globale de la couche. Dans ce cas, 1’évolution de conductivité
présentée Figure 4.19 ne serait pas valable. Par ailleurs, la composition chimique utilisée ici
en référence (i.e., abscisse du graphique présenté Figure 4.19) est celle déterminée aprés une
étape d’érosion de 100 secondes a 0.5 keV par XPS. Or nous avons vu que la composition
chimique des couches minces nc-Cu/C déposées par procédé hybride dépendait fortement des

conditions d’érosion ionique pré-analyse (c.f. Annexe 2 - §A-1.1.2).

4.4.2 Couches déposées par copulvérisation

L’évolution de conductivité électrique en fonction du taux de cuivre présent dans les

couches minces nc-Cu/C déposées par copulvérisation est présentée Figure 4.20.
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Figure 4.20 Evolution de la conductivité¢ électrique des couches nc-Cu/C déposées par
copulvérisation en fonction du taux de cuivre. L’évolution de morphologie associée est

représentée au bas du graphique.

Dans le cas des couches nc-Cu/C déposées par copulvérisation, on observe deux zones
distinctes, de maniére analogue au cas des couches nc-Ni/C déposées par copulvérisation
(c.f. Chapitre 3 - §3.4.1.2). Une premiere zone (Zone I sur la Figure 4.20) correspond aux
forts taux de cuivre (% Cu> 54 at. %). Pour cette gamme de composition chimique, la
conductivité électrique des couches minces nc-Cu/C varie entre 94 S.cm™ et 9510° S.cm™
pour un taux de cuivre variant entre 48 et 98 at. %. Dans cette zone, le bon accord des
mesures expérimentales avec la loi de la percolation traduit la diminution du nombre de
chemin de nanoparticules de cuivre percolées avec la diminution du taux de cuivre présent
dans les couches. Les valeurs des parametres d’ajustement de la loi de la percolation sont

présentées Tableau 4.3.

oo (Q".cm™) Xr (at.%)  t
100.000 55 1.8

Tableau 4.3 Parametres d’ajustement de la loi de la percolation avec les valeurs

expérimentales de conductivité mesurées sur les couches nc-Cu/C.
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Les valeurs obtenues sont en bon accord avec celles obtenues dans le cas des couches

. . . L 5-9
minces nc-Ni/C, ainsi qu’avec la littérature.> !

Pour des taux de cuivre inférieurs a 55 at. %, une autre zone de conduction est
observée (Zone II sur la Figure 4.20). Dans cette zone la conductivité ¢électrique est trouvée
constante autour de 100 S.cm™, pour les deux compositions chimiques considérées. Dans un
raisonnement analogue a celui fait pour les couches nc-Ni/C, on peut penser que les valeurs
obtenues dépendent principalement de la conductivité électrique de la matrice de carbone
amorphe entourant les nanoparticules de cuivre isolées les unes des autres. Néanmoins, pour
ce procédé, une conductivité électrique plus €élevée d’un ordre de grandeur était mesurée pour
cette gamme de composition chimique dans le cas des couches nc-Ni/C (Fig. 3.20). Cette
différence peut Etre attribuée a la participation de la phase de carbure de nickel NiCx dans la

conduction électrique et a I’effet catalytique du nickel sur la graphitisation du carbone.
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4.5 Conclusion

Au travers de cette étude comparative, nous avons montré que les deux procédés
étudiés conduisent & des couches ayant des microstructure et morphologies relativement
différentes. Le procédé plasma hybride permet 1’obtention de couches dont la morphologie
évolue d’une structure colonnaire a une structure globulaire, en passant par une morphologie
de type multicouches. Le procédé de copulvérisation permet quant a lui la synthése de
couches granulaires, dans lesquelles la taille des nanoparticules de cuivre dépend fortement de
la composition chimique. Pour les deux procédés, des phénoménes de diffusion du cuivre en

surface des couches pour des couches a tres faibles taux de cuivre ont été observés.

Pour les couches déposées par procédé hybride, les taux d’oxygeéne mesurés par EDX
ne sont pas négligeables et ils augmentent avec le taux de carbone présent dans les couches.
Dans le cas des couches déposées par copulvérisation, cette tendance est aussi observée. Cette
observation peut traduire I’oxydation de la surface des nanoparticules de cuivre contenues
dans les couches, et révele une inhomogénéité de la composition chimique des couches en

surface et en volume.

Une phase de cuivre cristallisée dans une maille cubique a faces centrées a été
identifiée par DRX dans les couches a plus fort taux de cuivre. Pour des plus faibles taux de
cuivre, une phase d’oxyde de cuivre cristallisée dans une maille cubique a faces centrées est
observée. Ces observations sont cohérentes avec 1’é¢tude de la composition chimique réalisée

par EDX.

L’étude des environnements chimiques des atomes de cuivre, d’oxygene et de carbone
par XPS a révélé une indépendance des interactions entre ces différents éléments aux

conditions de synthese et a la composition chimique des couches minces nc-Cu/C.

La conductivité électrique augmente avec le taux de cuivre présent dans les couches
pour les deux procédés. La loi de percolation est mieux adaptée aux couches déposées par
copulvérisation qu’aux couches déposées par procédé¢ hybride. Dans ce dernier cas, la
morphologie particuliére observée pour certaines conditions peut étre responsable de ce
mauvais accord. Dans le cas des couches minces nc-Cu/C déposées par copulvérisation, les
mesures €lectriques sont en bon accord avec les morphologies observées. Globalement, la

conductivité électrique des couches nc-Cu/C déposées par copulvérisation magnétron est
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supérieure a celle des couches nc-Cu/C déposées par procédé hybride, de manicre analogue au

systeme nc-Ni/C (c.f., Chapitre 3 — 3.4).

L’étude par spectroscopie Raman n’a pas été réalisée sur ces couches durant cette
these, car les spectres Raman sont trop bruités pour étre exploités, contrairement au cas des
couches nc-Ni/C. Des conditions d’acquisition adéquates restent a optimiser. Les premiers
essais réalisés sur les couches minces nc-Cu/C déposées par copulvérisation seront néanmoins

présentés dans le Chapitre 5.
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Chapitre 5

Applications des couches nc-
Ni/C et nc-Cu/C

Nous allons ici présenter les voies de recherche empruntées pour tirer parti des
morphologies originales des couches minces nc-Ni/C et nc-Cu/C synthétisées durant cette

these.

Concernant les couches nc-Ni/C, nous nous concentrerons sur celles déposées par
procédé hybride. Une étude exploratoire sur les conditions de syntheése optimales de
nanotubes de carbone a partir des couches nc-Ni/C sera présentée. Une deuxieme partie sera
dédiée aux propriétés de piézorésistivité de ces couches. L’influence de leur composition

chimique et de leur microstructure sur celles-ci sera présentée dans ce chapitre.

Une nouvelle technique de synthése basse température de couches minces de carbone
nanoporeuses basée sur la gravure sélective des nanoparticules de cuivre contenues dans les
couches nc-Cu/C a été développée durant cette these et sera détaillée dans ce chapitre. Dans la
méme optique, la gravure des couches nc-Cu/C par électrochimie a été étudiée et sera

présentée dans la derniere partie de ce chapitre.
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5.1 Couches nc-Ni/C pour la croissance de nanotubes
de carbone

5.1.1 Introduction

Depuis leur découverte en 1991 par S. Ijima,!"! les nanotubes de carbone (NTC) ont
suscité un grand intérét de la part des communautés scientifique et industrielle.” " En effet,
les incroyables propriétés physiques individuelles de ces nano objets en ont fait des candidats

Jon . . . . . . 7,12,17
sérieux pour bon nombre d’applications dans les domaines de la microélectronique,!”'*'"! du

[9,16 21]

stockage de I’énergie,”'® et du revétement intelligent.!

Bien que les NTC aient suscité de nombreuses études fondamentales, leur intégration
dans des dispositifs fonctionnels demeure un challenge. La température de synthése des NTC
dépend du procédé de synthése considéré. Dans le cas des procédés sous vide, elle est
généralement de ’ordre de 600 °C, avec parfois la nécessité de traitement thermique post
croissance de 1000 °C. Le domaine de la microélectronique impose des températures de
synthése inférieures a 400 °C pour les dispositifs en fin de « process ». Bien que certains
groupes aient rapporté la croissance de NTC a des températures plus basses par dépot

(8:13-15] 1es meilleures qualités de NTC et le

chimique en phase vapeur assisté par plasma,
meilleur controle de leurs propriétés (i.e., NTC a une paroi) ne sont toujours obtenues que par

des traitements thermiques a température €élevée.

Les techniques de synthése sous vide couramment employées dans les laboratoires de
recherche  impliquent un mode de  croissance des NTC de  type
« dissolution/saturation/ségrégation ». Dans ce type de croissance, on dispose des
nanoparticules métalliques sur un substrat. Ces nanoparticules vont servir de catalyseurs pour
la croissance des NTC’s. On porte ensuite les catalyseurs a haute température (> 500 °C) dans
une enceinte sous vide. Des atomes de carbone provenant d’une source externe (e.g., gaz
précurseur, décharge plasma, etc...) sont mis en contact avec les catalyseurs dans le but de
provoquer leur dissolution dans les catalyseurs métalliques. Une source de carbone souvent
utilisée pour la croissance de NTC par cette technique est une décharge plasma
radiofréquence d’un gaz précurseur carboné. Les atomes de carbone issus de la décharge
plasma vont diffuser dans 1’enceinte, puis se dissoudre dans les catalyseurs, jusqu’a atteindre
une concentration limite. On parle alors de saturation des catalyseurs métalliques par les
atomes de carbone. Dépassé cette concentration, si la décharge plasma est maintenue, le

carbone contenu dans les catalyseurs va ségréger a leur surface selon des phénomeénes de
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diffusion et d’auto-organisation, jusqu’a former un tube. L’apport de chaleur est ici nécessaire

pour permettre une incorporation facilitée du carbone dans les catalyseurs.

Dans le cas des procédés classiques, on forme les catalyseurs par le dépot d’une trés
fine couche mince de métal, que 1’on chauffe pour provoquer des phénomenes de diffusion et
d’agrégation propres aux couches minces métalliques. Ce phénomeéne couramment observeé
conduit a la formation de nanoparticules a la surface du substrat. La température du
traitement, le temps de recuit, et I’épaisseur des couches, sont des paramétres qui vont
directement impacter sur la taille et la distribution des nanoparticules a la surface du substrat.
11 a par ailleurs été montré que la taille et la nature des catalyseurs utilisés influaient fortement

sur la qualité et les propriétés des NTC obtenus apres croissance.

Comme nous I’avons présenté dans les Chapitres 1 et 3 dans le cas des couches
minces nc-Ni/C, la taille, la forme, et la dispersion des nanoparticules riches en nickel peut
étre facilement controlée en jouant sur les parametres de dépdt des couches. Une idée
originale consiste donc a utiliser cette morphologie particuliére pour la croissance de NTC.
Plusieurs groupes, y compris notre équipe, ont d’ores et déja rapporté la croissance de NTC a
partir de couches minces nc-Ni/C.*** L’étude réalisée au sein de notre équipe avait été
réalisée dans le cadre de la thése d’A. Achour sur la croissance de NTC a basse température a
partir de couches minces nc-Ni/C déposées par procédé hybride et contenant 40 et 60 at. % de
nickel. Cette étude avait révélé qu’une concentration en nickel de 1’ordre de 60 at. % était
préférable pour la croissance de NTC a basse température (~ 420 °C). Une autre étude
rapporte la synthése de nanotubes de carbone a une seule paroi a partir d’une couche mince

nc-Ni/C contenant 30 at. % de nickel.””"!

Dans le cadre de I’étude présentée ici, I’idée est de vérifier les qualités de catalyseurs
pour la croissance de NTC des couches minces nc-Ni/C déposées par procédé hybride. Nous
complétons I’étude déja réalisée au sein de 1’équipe en élargissant la gamme de compositions
chimiques explorée, ainsi que les conditions de croissance appliquées. Nous tenterons donc de
comprendre I’impact de la microstructure des couches minces nc-Ni/C sur la synthése des
NTC dans différentes conditions de croissance réalisées au laboratoire GREMI de I"université

d’Orléans.
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5.1.2 Méthode expérimentale

Les conditions de synthese des couches minces nc-Ni/C, ainsi que les compositions

chimiques associées retenues pour I’étude présentée ici sont résumés Tableau 5.1.

Nom Pcivie (W)  Pantenne (W)  Pression (mTorr) %CH4; % Ni (at. %)
NTCNiC 1 150 150 5 14 65
NTC NiC 2 150 150 5 25 55
NTCNiC 3 150 150 5 38 40

Tableau 5.1 Conditions de synthése et compositions chimiques des couches minces nc-Ni/C

retenues pour 1’étude de la croissance de NTC.

Des couches minces présentant un taux de nickel variant entre 40 et 65 at. %, et d’'une
épaisseur de 300 nm ont été déposées sur des substrats de silice. Sur ces couches, différentes

procédures de croissance ont été réalisées.

Le procédé de croissance des NTC a été effectué¢ au laboratoire GREMI dans le cadre
d’une collaboration avec le Dr. M. Gaillard et le Prof. C. Leborgne. Il s’agit d’un procédé de
type PECVD, dans lequel on expose le catalyseur porté a 600 °C, a un plasma généré par une
source radiofréquence dans une atmospheére gazeuse de nature H,/C,H,. Le principe de
croissance dans ce procédé repose sur le concept décrit plus haut
de « dissolution/saturation/ségrégation ». Le procédé de croissance se décompose en deux

étapes successives :

- Le recuit des couches pendant 15 minutes

- Lacroissance des NTC pendant 30 minutes

Le procédé garantit la croissance de NTC’s a partir de catalyseurs plus classiques

(NiFe, Co, Ni, etc...) a des températures minimum de 600 °C.

Dans ce procédé, il est entre autre possible de modifier la puissance appliquée sur la
source PECVD ainsi que la température a laquelle est porté le catalyseur. Ces deux
parametres ont €té choisis pour I’étude présentée ici. Les différentes conditions de synthese

¢tudiées durant cette étude sont présentées Tableau 5.2.
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Nom  Température Débit H2 (scem) Débit C;H, Pression Pgource
°O) (mbar) (W)
Mg 00 700 40 20 1,17 30
Mg 01 600 40 20 1,1 30
Mg 02 600 40 20 1,1 50
Mg 03 500 40 20 1,1 50

Tableau 5.2 Conditions de croissance des NTC testées au cours de cette étude

Pour un méme échantillon, les conditions de synthese qu’il est directement possible de

comparer entre elles sont donc :

- pour Mg 00 et Mg 01, les deux conditions de croissance différent par la température

de croissance (i.e., méme puissance appliquée sur la source).

- pour Mg 01 et Mg 02, les deux conditions de croissance différent par la puissance

appliquée sur la source (i.e., méme température de synthese).

- pour Mg 02 et Mg 03, les deux conditions de croissance différent par la température

de croissance (i.e., méme puissance appliquée sur la source).

Les quatre conditions de croissance présentées dans le Tableau 5.2 ont donc été
testées sur les trois échantillons présentés Tableau 5.1. Les couches apres croissance ont
ensuite ¢été observées par microscopie ¢électronique a balayage, et des analyses par
spectroscopie Raman (A = 514 nm) des couches avant et apres croissance ont été réalisées sur
ces échantillons. Pour certains échantillons et certaines conditions de croissance de NTC, les

analyses des couches post croissance n’ont malheureusement pas pu étre réalisées en raison

d’une dégradation durant le transport ou de leur préparation avant analyse.
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5.1.3 Résultats et discussion

5.1.3.1 Couche mince NTC-NiC 1 (% Ni = 65 at. %)

Cette condition contient un taux de nickel de 65 at. %. D’apres les analyses de
morphologie et de microstructure présentées au Chapitre 3, la couche consiste en des
nanoparticules riches en nickel, avec une dimension latérale de 5 nm, et une dimension
verticale de 11 nm. Les nanoparticules sont orientées perpendiculairement vis-a-vis de la
surface du substrat, et elles présentent une phase cubique a faces centrées de carbure de nickel

sous steechiométrique (NiCy avec x = 0.12).

Les images MEB obtenues sur cette couche aprées les différentes étapes de croissance

sont présentées Figure 5.1.

Figure 5.1 Vues en plain-champ obtenues apres traitement des couches minces NTC-Ni/C 1

dans les conditions Mg 00 (a-c), Mg 01 (d-f), et Mg 02 (g-i) par MEB.

Les observations MEB obtenues nous indiquent que les conditions de croissance
testées ici ne permettent pas I’obtention de NTC a partir de cette couche. Par ailleurs, on
remarque que les différentes conditions de synthése induisent différents changements de

morphologie :
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- Condition de synthése Mg 00 : la surface présente un agglomérat de grains de
différentes tailles entremélés (Figs. 5.1a,b). Certains petits grains, d’environ
200 nm, présentent une morphologie sphérique et une structure amorphe, alors
que de plus gros grains, d’environ 1 pm présentent des facettes. Les clichés a
plus forts grossissement révelent la présence de petits domaines de carbone

turbostratique de longueur évaluée autour de 80 nm (Fig. 5.1¢).

- Condition de synthése Mg 01 : la surface présente des gros grains, d’environ
2 um, avec la présence de facettes en leur surface (Figs. Sd,e). Les clichés a
plus fort grossissement révelent ici aussi la présence de petits domaines de

carbone turbostratique d’environ 300 nm de longueur (Fig. 5.1f)

- Condition de synthése Mg 02 : la surface présente une morphologie analogue
a la condition de synthése Mg 01 précédemment décrite. On observe de gros
grains facettés, avec la présence de carbone turbostratique sur leurs flancs

(Figs. 5.1g-i).

Pour une méme puissance appliquée sur la source (Psource = 30 W) on observe que
diminuer la température de traitement de 700 (Figs. 5.1a-c¢) a 600 °C (Figs. 5.1d-f) entraine
une augmentation globale de la taille des grains observés en surface. En effet, alors que de
nombreux petits grains sont observés pour une température de 700 °C (Fig. 5.1a ,b), des plus
gros grains moins nombreux sont observés pour une température de croissance de 600 °C
(Fig. 5.1d,e). De plus, la proportion et la longueur des domaines de carbone organisé

augmente en moyenne (Figs. 5.1c,f).

Pour une méme température de synthése (Tsynmese = 600 °C), augmenter la puissance
appliquée sur la source de 30 (Fig. 5.1d-f) a 50 W (Fig. 5.1g-i) n’induit pas de modification
majeure de la morphologie de surface de la couche. Les grains semblent néanmoins
légerement plus gros et plus denses a la surface de la couche traitée avec une puissance de 50

W (Figs. 5.1d,g).

La microstructure des couches minces a ensuite été analysée par spectroscopie Raman.
Les spectres Raman obtenus entre 900 et 1900 cm™ pour une longueur d’onde incidente de

514 nm sont présentés Figure 5.2.
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Figure 5.2 Spectres Raman obtenus sur la couches NTC-NiC 1 avant croissance (a), apres

application du traitement Mg 00 (b), Mg 01 (b), et Mg 02 (c).

Les parametres d’ajustement des spectres Raman sont présentés Tableau 5.3 :

Pos (G) (cm™) | I'(G) (em™) | Pos (D) (em™) | ' (D) (em™) | Iplg

NTC-NiC 1 1578.5 123,5 1364,1 1673 0,37
Mg 00 1584.,9 45,8 1365,7 70,0 0,50
Mg 01 1598,1 64,5 1364,1 69,0 0,89
Mg 02 1591,2 56,2 1365,1 61,5 0, 84

Tableau 5.3 Tableau récapitulatif des parametres d’ajustement des bandes D et G pour

I’échantillon NTC-NiC 1 et les conditions de synthése appliquées : Mg 00, Mg 01, et Mg 02.

Le spectre Raman obtenu pour la couche nc-Ni/C avant tentative de croissance est
similaire a ceux présentés et analysés Chapitre 3 (Fig. 5.2a). 1l témoigne de la présence de
carbone amorphe composé de cycles aromatiques et de chaines aliphatiques majoritairement

hybridés sp” organisés de maniere désordonnée.
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Tous les traitements par procédé PECVD induisent un affinement des bandes D et G,
ainsi qu’un décalage vers les hauts nombres d’onde de la bande G, traduisant une

réorganisation des atomes de carbone (Figs. 5.2b-d).

I est intéressant de remarquer que les différences de morphologie, et notamment de
tailles de domaine de carbone turbostratique observées par microscopie €lectronique, se
retrouvent par spectroscopie Raman, en considérant les généralités énoncées au Chapitre 3.
En effet, la condition de synthése Mg 00 conduit a la synthése d’un matériau plus amorphe, et
présentant des petits domaines de carbone turbostratique (Fig. 5.1¢). Or le spectre Raman
associé¢ présente un rapport d’intensité Ip/Ig plus petit que les spectres Raman obtenus pour
les deux autres conditions de synthese Mg 01 et Mg 02 (Figs. 5.2b-d, Tab. 5.1). Cette
observation permet d’étayer les considérations énoncées sur la base bibliographique du

Chapitre 3.

Néanmoins, nous avons vu qu’aucun NTC n’était observé a la surface des couches. La
présence des gros grains en surface, couplée a I’amélioration de I’ordre cristallin du carbone
amorphe contenu dans les couches minces nc-Ni/C, laisse penser a une diffusion en surface du
nickel initialement contenu dans le volume de la couche, accompagnée d’une graphitisation
du carbone amorphe restant dans la couche. Ce phénoméne avait déja été¢ observé lors de
recuits de couches minces nc-Ni/C sous atmosphére d’oxygéne au cours du stage de M2

réalisé par L. Donero et de la thése précédente réalisée par A. A. El Mel.
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5.1.3.2 Couche mince NTC-NiC 2 (% Ni =55 at. %)

Cette couche mince présente un taux de nickel de 55 at . %. En nous référant a I’étude
microstructurale présentée Chapitre 3, elle consiste donc en des nanoparticules riches en
nickel, composées de cristallites de carbure de nickel d’environ 3 nm de diamétre cristallisées
dans une maille cubique a faces centrées. La stecechiométrie de la phase NiCx est ici estimée a
X =0.21. Les images MEB obtenues apres les différentes tentatives de syntheése de NTC sont

présentées Figure 5.3.
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Figure 5.3 Morphologies obtenues apres traitement de la couche NTC-NiC 2 par le procédé
de croissance dans les conditions Mg 00 (a-c), Mg 01 (d-f), Mg 02 (g-i), et Mg 03 (k-m)
observées par MEB.

Nous remarquons ici aussi que les conditions de synthése ont différents effets sur la

couche mince NTC-NiC 2 :
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- Condition de synthése Mg 00 : Des agglomérats entremélés avec des petits
NTC sont observés en surface de la couche (Figs. 5.3a,b). Les NTC sont petits
et ne présentent pas d’orientation préférentielle. Une image en coupe transverse
laisse deviner la présence d’une couche sous-jacente plus dense de laquelle

sortent les tubes et proviennent les grains (Fig. 5.3c¢).

- Condition de synthése Mg 01 : On observe une surface sous-jacente peu
rugueuse, supportant quelques petits nanotubes peu nombreux, et quelques
petits grains (Figs . 5.3d-f). Les gros grains observés pour la condition Mg 00
sont observés en plus petit nombre, et les NTC sont plus longs que pour la

condition Mg 00 (Figs. 5.3d-f).

- Condition de synthése Mg 02: Un tapis dense de NTC est obtenu
(Figs. 5.3g,h). La majeure partie de la surface est recouverte par ce tapis
(Fig. 5.3g). Une observation fine de la surface sous-jacente révele la présence

d’une surface peu rugueuse, exempte de gros grains (Fig. 5.3i).

- Condition de synthese Mg 03 : Cette condition de synthése génere
I’apparition de petits grains en surface de la couche d’environ 50 nm (Figs.
5.3k-m). Aucun NTC n’est observé ici, et les images a plus fort grossissement

ne révelent pas la présence de structure de carbone turbostratique (Fig. 5.3m).

Pour une puissance appliquée sur la source de 30 W, diminuer la température de
croissance de 700 (Figs. 5.3a-c) a 600 °C (Figs. 5.3d-f) permet donc d’¢éviter la formation de
gros grains en surface de la couche, et tend a augmenter la longueur moyenne des NTC (Figs.

5.3a-f).

Neéanmoins, il semble que cette puissance soit insuffisante pour générer la croissance
de nombreux NTC en surface de la couche NTC-NiC 2. En effet, si I’on compare les
morphologies obtenues pour des couches minces traitées avec une puissance appliquée de 30
W (Figs. 5.3d-f) et de 50 W (Figs. 5.3g-i) a une température de 600 °C, on observe
qu’augmenter la puissance permet d’obtenir un tapis dense de NTC, dont la longueur s’en
trouve ameéliorée. Ainsi, diminuer la température permet d’éviter la formation de gros grains
en surface de la couche, et augmenter la puissance appliquée sur la couche de favoriser la

croissance de nombreux et longs NTC (Figs. 5.3g-i). Par ailleurs il apparait qu’une
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température minimale de 600 °C reste nécessaire a 1’obtention de NTC, la condition de
croissance Mg 03 étant réalisée a 500 °C dans des conditions analogues a Mg 02 ne

permettant pas 1’obtention de NTC (Figs. 5.3k-m).

Des analyses Raman ont été réalisées sur les couches minces NTC NiC 2 ayant subi
les différents traitements Mg 00, Mg 01, Mg 02, et Mg 03, et les spectres obtenus sont

présentés Figure 5.4.
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Figure 5.4 Spectres Raman obtenus sur les couches NTC-NiC 2 avant croissance (a), apres

application du traitement Mg 00 (b), Mg 01 (c), Mg 02 (d), et Mg 03 (e).

Les valeurs des parametres d’ajustement des bandes D et G sont présentés dans le

Tableau 5.4.
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Pos (G) (cm™) T (G)(cm™”) Pos(D)(cm™) T D) (em™) Ip/lg

NTC NiC 2 1569,5 119,7 1357,7 192,8 0,30
Mg 00 1585,9 34,9 1364,8 39,6 0,32
Mg 01 1592,4 53,7 1362,7 70,2 0,49
Mg 02 1597 1 60,9 1361,5 81,7 0,63
Mg 03 1601,8 63,9 1361,6 84,1 0,81

Tableau 5.4 : Tableau récapitulatif des parameétres d’ajustement des bandes D et G pour
I’échantillon NTC-NiC 2 et les conditions de synthese associées : Mg 00, Mg 01, Mg 02, et
Mg 03.

Le spectre Raman obtenu pour I’échantillon NTC-NiC-2 avant croissance est cohérent
avec les tendances observées lors de 1’étude par spectroscopie Raman multi longueur d’ondes

et présentées Chapitre 3.

La couche mince NTC-NiC-2 ayant subi la condition de croissance Mg 00 présente le
spectre Raman avec les bandes D et G les plus fines. La bande G est a une position plus haute
que pour I’échantillon avant synthése, mais plus basse que pour les autres conditions de
synthése. On observe par ailleurs que le rapport Ip/Ig est peu changé comparé a celui obtenu

sur la couche avant croissance.

Pour la condition Mg 01, des bandes D et G plus larges que dans la condition
précédente sont obtenues. Cependant la bande G est a une position plus haute que dans le cas

précédent, et le rapport Ip/Ig plus important.

La couche mince NTC-NiC-2 apres traitement par la condition Mg 02 présente un
spectre Raman avec des bandes D et G encore plus larges, une position de la bande G plus

haute, et un rapport d’intensité plus élevé.

Enfin la couche ayant subi la condition de croissance Mg 03 présent un spectre Raman
avec des bandes D et G plus larges, une bande G plus haute et un rapport d’intensité Ip/Ig

encore plus éleve.
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A partir de ces analyses, et en considérant les morphologies observées par MEB et
présentées Figure 5.3, il parait difficile de tirer des généralités de ces expériences. En effet,
alors que I’échantillon ayant subi la condition de croissance Mg 00 présente la morphologie la
plus désordonnée (Figs. 5.3a-c), c’est celle qui paradoxalement présente le spectre Raman
avec les bandes D et G les plus fines (Fig. 5.4b). De plus, la condition de croissance Mg 01
qui génere une morphologie plus réguliére et la synthese de NTC plus longs (Figs. 5.3d-f),
conduit a un spectre Raman avec des bandes plus larges (Fig. 5.4c). Ce spectre présente
néanmoins un rapport d’intensité Ip/Ig plus élevé que la condition précédente. De méme la
condition présentant un tapis de NTC dense en sa surface (Mg 02, Figs. 5.3g-i) correspond a
un spectre Raman avec des bandes D et G plus larges mais un rapport d’intensité plus élevé

(Fig. 5.4d).

Cette tendance semblerait donc indiquer que la présence de NTC induit un rapport
d’intensité Ip/Ig plus élevé, et que I’évolution de la largeur des bandes peut étre attribuée aux
changements microstructuraux du carbone amorphe résiduel, toujours présent au sein des

couches sous-jacentes.

Cependant, pour la derniére condition qui ne présente pas de NTC en sa surface
(Figs. 5.3k-m), on observe un spectre Raman avec le plus fort rapport d’intensités Ip/Ig (Fig.
5.4e). La difficulté inhérente a ces mesures réside dans le fait que les analyses Raman sondent
un grand volume de la couche (i.e., surface et couche sous-jacente). Il apparait donc qu’une
validation de la présence de NTC obtenus a partir des couches minces nc-Ni/C par

spectroscopie Raman soit impossible sans une confirmation par microscopie électronique.

5.1.3.3 Couche mince NTC-NiC 3 (% Ni =40 at. %)

D’aprés 1’étude microstructurale présentée Chapitre 3, cette couche consiste en des
nanoparticules composées de cristallites de carbure de nickel NiCy d’environ 3 nm de
diamétre, et de steechiométrie x = 0,19. Cette condition est trés similaire a la condition
présentée dans le paragraphe précédent (NTC-NiC-2). Hormis la composition chimique et la
stoechiométrie, la différence majeure entre cette condition et NTC-NiC 2 réside dans la nature
de la matrice de carbone amorphe comme 1’a révélé 1’étude par spectroscopie Raman multi
longueur d’onde. D’aprés ces analyses, la matrice de carbone amorphe présente dans ces

couches contient plus d’atomes de carbone hybridés sp’ que la condition précédente. Nous
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allons voir ici dans quelle mesure cette différence influe sur la croissance de NTC. Les images

MEB obtenues apres les différentes tentatives de synthése de NTC sont présentées Figure 5.5.

Figure 5.5 Morphologies obtenues apres traitement de la couche NTC-NiC 3 par le procédé
de croissance dans les conditions Mg 00 (a-c), Mg 01 (d-f), Mg 02 (g-i), et Mg 03 (k-m)
observées par MEB.

Cette condition semble étre la plus propice a 1’obtention de NTC'’s.

- Condition de syntheése Mg 00 : La condition de synthé¢se Mg 00 appliquée sur
la couche NTC-NiC 3 induit la formation d’un tapis trés dense de NTC’s
(Figs. 5.5a-c). L’image MEB en coupe transverse révele un tapis d’environ 8
um d’épaisseur, alors que la couche mince nc-Ni/C avant traitement n’en
mesurait que 300 nm. Cette observation traduit une diminution globale de la
densité de la couche. Un cliché a plus fort grossissement révele la présence

d’un mélange d’agglomérats de NTC’s et de structures amorphes (Fig. 5.5¢).
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Condition de synthése Mg 01 : Cette condition de synthése conduit aussi a
I’obtention d’un tapis dense de NTC (Figs. 5.5d-f). La couche est plus
homogene que pour les conditions précédentes, et aucune structure amorphe
n’est observée par des clichés a fort grossissement (Figs. 5.5e,f). Les NTC

présentent ici un diametre d’environ 10 nm.

Condition de synthése Mg 02 : Pour cette condition, des NTC sont aussi
observés en surface (Figs. 5.5g,h). Cependant, le tapis est moins dense, et la
surface de la couche sous-jacente au tapis n’est pas totalement recouverte par
celui-ci. Une image MEB a fort grossissement indique que les NTC sortent
verticalement de la couche sous-jacente, puis se courbent sous 1’effet de leur

longueur.

Condition de synthése Mg 03 : Cette condition ne permet pas d’obtenir de
tapis dense de NTC’s (Figs. 5.5k-m). Seulement quelques petits NTC’s
dispersé sur la surface de la couche sous-jacente sont observés. Par ailleurs, la
surface de la couche sous-jacente est composée de petits grains de quelques

nanometres observables a fort grossissement (Fig. 5.5m).

Pour cette condition nc-Ni/C, on observe donc que pour une puissance appliquée sur la
source PECVD de 30 W, diminuer la température de synthése des NTC de 700 a 600 °C
permet I’obtention d’un tapis de NTC’s plus homogene (i.e., exempt de gros grains amorphes)

(Figs. 5.5a-f).

Par ailleurs, pour une température de croissance de 600 °C, augmenter la puissance
appliquée sur la source PECVD de 30 W a 50 W entraine une diminution de la densité du

tapis de NTC observé en surface de la couche (Figs. 5.5d-i).

Enfin, une température de croissance de 500 °C pour une puissance appliquée de S0 W
conduit a la croissance de petits NTC’s disséminés a la surface de la couche nc-Ni/C

(Figs. 5.5k-m).

Des analyses Raman ont été réalisées sur les couches NTC-NiC3 apres les différentes

conditions de synthése et les spectres obtenus sont présentés Figure 5.6.
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Figure 5.6 Spectres Raman obtenus sur les couches NTC-NiC 3 avant croissance (a), apres

application du traitement Mg 00 (b), Mg 01 (c), Mg 02 (d), et Mg 03 (e).

Les parametres d’ajustement des bandes D et G sont rappelés dans le Tableau 5.5.
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Pos (G) (cm™") T (G)(ecm™) Pos(D)(cm™) T D) (cm?") Ip/lc

NTC NiC 3 1587,0 109,4 1368,0 194,8 0,57
Mg 00 1577,9 45,1 1358,9 52,6 0,29
Mg 01 1588,9 46,8 1366,4 46,2 0,46
Mg 02 1588,9 51,2 1364.,5 49,1 0,58
Mg 03 1603,5 61,6 1357,3 118,2 0,69

Tableau 5.5 Tableau récapitulatif des parametres d’ajustement des bandes D et G pour
I’échantillon NTC-NiC 3 et les conditions de synthese associées : Mg 00, Mg 01, Mg 02, et
Mg 03.

De manicre analogue aux analyses Raman des couches minces nc-Ni/C présentées

précédemment, un traitement des couches quel qu’il soit induit un affinement des bandes D et

G.

On remarque que la condition de synthése Mg 00 induit un décalage des bandes D et G

vers les bas nombres d’onde, et une diminution du rapport d’intensité Ip/Ig.

La condition de synthese Mg 01 conduit aussi a un affinement des bandes D et G et
une diminution du rapport d’intensité Ip/lg. Les positions des bandes D et G sont peu

affectées par ces conditions de croissance.

La condition de synthése Mg 02 n’induit pas de fortes modifications du spectre
Raman, hormis un affinement des bandes D et G. Les autres parameétres ne sont que trés peu

affectés.

Enfin, la condition de synthése Mg 03 induit un décalage de la bande G vers les hauts
nombres d’onde, et un fort décalage de la bande D vers les bas nombres d’onde. Le rapport

d’intensité Ip/Ig augmente, et les bandes D et G s’affinent.

De maniere analogue a la condition NTC-NiC-2, il est difficile de statuer sur la
présence de NTC’s sur la surface des couches aprés application des différentes conditions de

synthése, a partir des analyses Raman seules. Les tendances générales indiquent qu’une
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couche présentant des bandes D et G fines, et situées a des positions respectivement basses et

¢élevées peuvent présenter des NTC’s en leur surface.

5.1.4 Conclusion
Au travers de cette étude, nous sommes parvenus a identifier les parametres clés de

I’obtention de NTC a partir de couches minces nc-Ni/C. La puissance appliquée sur la source,
et la température a laquelle sont portés les catalyseurs durant la croissance des NTC ont
différents effets selon la composition chimique initiale des couches minces nc-Ni/C. Les

résultats majeurs obtenus durant cette étude sont résumés Figure 5.7.
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Figure 5.7 Schéma récapitulatif des conditions de croissance de NTC a partir des couches
minces nc-Ni/C de différentes compositions chimiques. Les cubes hachurés représentent les
conditions non testées. Les cubes rouges représentent les conditions ne conduisant pas a
I’obtention de NTC. Les cubes Jaunes représentent les conditions conduisant a 1’obtention de
tapis peu denses de NTC. Les cubes verts représentent les conditions conduisant a 1’obtention

de tapis denses de NTC.
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Pour la couche contenant 65 at. % de nickel (NTC-NiC-1), les conditions de
croissance testées ici ne conduisent pas a 1’obtention de NTC. Pour la couche contenant 55 at.
% de nickel (NTC-NiC-2), la condition optimale conduisant a la synthése d’un tapis dense de
NTC est une température de croissance de 600 °C et une puissance appliquée sur la source de
50 W (Mg-02). Pour la couche contenant 40 at. % de nickel (NTC-NiC-3), la condition de
croissance optimale correspond a une température de croissance de 700 °C et une puissance

appliquée sur la source de 30 W (Mg-01).

Ainsi, plus le taux de nickel dans la couche nc-Ni/C est €élevé et plus la température de
synthese des NTC doit étre basse. En contrepartie, la puissance appliquée sur la source
PECVD doit étre plus forte pour une couche contenant plus de nickel que pour une couche en
contenant moins. Il est possible ici que nous observions une compétition entre la diffusion du
nickel contenu dans les couches en surface activé par 1’apport de la température, et la
dissolution des atomes de carbone dans les nanoparticules métalliques formées en surface. Les
phénomeénes de diffusion imposent de s’intéresser aux cinétiques de croissance des NTC.
Aucune étude in-situ n’a été réalisée au cours de cette thése. Néanmoins, les observations

faites apres croissance nous permettent de proposer un scenario de croissance :

> 4 Dans le cas d’une couche mince contenant beaucoup de nickel, la diffusion des
atomes métalliques activée par un apport de chaleur est favorisée. En effet, pour une
telle condition, les chemins de percolations sont nombreux et la diffusion du nickel
selon ces chemins est facilitée, permettant d’abaisser la température nécessaire a la
formation de nanoparticules métalliques en surface du substrat. Trés rapidement
aprés le début du recuit, des petites nanoparticules se forment a la surface de la
couche. La prolongation de I’apport de chaleur (i.e., recuit et croissance) entraine la
formation de plus grosses nanoparticules sous 1’effet de la température (durée totale
de 45 minutes). En contrepartie, ces grosses et nombreuses nanoparticules présentes
en surface aprés 1’étape de diffusion nécessitent un plus fort apport d’atomes de
carbone pour parvenir a leur saturation puis a la croissance de NTC, expliquant la

nécessité d’une forte puissance appliquée sur la source PECVD.
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> Dans le cas d’une couche contenant moins de nickel, les chemins de percolation sont
moins nombreux. La diffusion des atomes de nickel en surface des couches est
ralentie par la matrice de carbone amorphe abondante, et la formation de
nanoparticules de nickel en surface des couches est plus difficile. Une plus forte
température est alors nécessaire pour générer la création de petites nanoparticules en
surface. Le temps perdu a la formation de petites nanoparticules empicte sur le temps
alloué¢ aux phénomenes de grossissement des nanoparticules. Quand le procédé de
croissance commence (i.e., allumage de la source PECVD) leur saturation en carbone
est rapidement et aisément atteinte, et une faible puissance appliquée sur la source est
suffisante. De plus, une augmentation de la puissance appliquée sur la source conduit
elle aussi a la formation de NTC, mais pour un temps de traitement équivalent, la
forte puissance appliquée sur la source peut causer la dégradation des NTC formés au

début du procédé, résultant en des petits et disparates NTC.
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Figure 5.8 Scénario de formation des nanoparticules catalyseurs pour la croissance de NTC a
partir de couches minces nc-Ni/C en fonction du taux de nickel dans la couche et de la durée

du recuit.
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Des expériences complémentaires sont en cours concernant la croissance de NTC’s a
partir de couches minces nc-Ni/C. Cette campagne consiste a procéder aux mémes conditions
de croissance en omettant 1’étape de recuit sur des couches de mémes compositions
chimiques. Les observations issues de ces expériences devraient compléter notre
compréhension du phénomene de croissance des NTC a partir de couches minces nc-Ni/C.
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5.2. Comportement piézorésistif des couches nc-Ni/C
déposées par procédé hybride

5.2.1 Introduction

Les couches minces nc-Ni/C ont récemment révélé des propriétés de piézorésistivité

(24251 g effet, comme

intéressantes en vue de leur intégration dans des capteurs de pression.
nous 1’avons détaillé Chapitre 3, pour une certaine gamme de composition chimique, ces
couches minces consistent en des nanoparticules riches en métal enrobées dans une matrice de
[26] . S .
carbone amorphe.”™ La compression mécanique de ces couches peut alors entrainer une
modification des distances séparant les nanoparticules conductrices, et donc une modification
du comportement électrique de celles-ci. De plus, un effet de piézorésistivité a déja été
, . . 272 o
observé au sein de couches minces de carbone amorphe.”” > Comme précisé dans le
. . ’ s 1z 2
Chapitre 1, le carbone amorphe consiste en des agrégats d’atomes de carbone hybridés sp” et
organisés selon une certaine distance de cohérence, enrobés dans une phase plus désordonnée
. . 3 . .
et moins conductrice (e.g., clusters sp” par exemple). De ce point de vue les couches minces
de carbone amorphe peuvent aussi €tre considérées comme des nanocomposites auxquels les
mémes principes généraux que dans le cas des couches minces nc-Me/C s’appliquent.
L’application d’une contrainte mécanique sur ces couches peut donc entrainer une

modification microstructurale, elle-méme entralnant une modification de comportement

¢lectrique.

Une étude a notamment rapporté des facteurs de jauge (i.e., sensibilité de la résistance
¢lectrique a la déformation) pour des couches nc-Ni/C jusqu’a 50 fois supérieurs aux facteurs
de jauge des matériaux actuellement commercialisés (e.g., nickel/chrome, etc...).™ En plus
de ces forts facteurs de jauge, les couches nc-Ni/C peuvent présenter de trés faibles
coefficients de résistance en température (i.e., sensibilité de la résistance électrique a la
température).***! En effet, le coefficient de température positif du métal du composite peut
étre compensé par le coefficient de température négatif du carbone considéré comme un
semiconducteur amorphe. Dans I’optique d’une intégration de ce matériau comme capteur
piézorésistif, ce comportement €lectrique des couches doit garantir une utilisation fiable sur la

plus grande gamme de température d’utilisation possible.

Au cours de cette ¢tude, nous avons donc voulu évaluer les propriétés de

piézorésistivité des couches nc-Ni/C déposées par le procédé hybride. Des couches de
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différentes compositions chimiques ont été synthétisées, et le role de la microstructure des

couches sur les propriétés de piézorésistivité a été étudié.

5.2.2 Méthode expérimentale
Les échantillons ainsi que leurs conditions de synthése choisi pour cette étude sont

présentés Tableau 5.6.

Pcible (W)  Pantenne (W)  Pression (mTorr) %CH,; % Ni (at. %)

150 150 5 45 32
150 150 5 28 45
150 150 5 24 55
150 150 5 5 80

Tableau 5.6 Tableau récapitulatif des conditions nc-Ni/C sélectionnées pour 1’étude des

propriétés piézorésistives des couches minces nc-Ni/C.

Ces échantillons ont été sélectionnés pour couvrir une large gamme de composition
chimique et donc de microstructures différentes. La méthode expérimentale employée pour
mesurer le comportement piézorésistif des couches minces nc-Ni/C consiste a appliquer une
tension continue aux bornes d’une couche, tout en appliquant une pression mécanique
transverse de maniere cyclique (Fig. 5.9). La mesure du courant nous renseigne alors sur
I’évolution de la résistance des couches, sous 1’effet d’une pression mécanique appliquée. Les
mesures ont ¢été effectuées par le Docteur Rimas dans I’équipe du Professeur Sigitas

Tamulevicius a ’Institut des sciences des matériaux de I’université de Kaunas en Lituanie.
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Figure 5.9 (a) Schéma représentatif de la méthode de mesures des propriétés piézorésistives

des couches nc-Ni/C. (b) Evolution de la pression appliquée en fonction du temps de mesure.
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On applique une pression transverse a la couche allant de 0 a 1400 G (13,8 N), et on
mesure la résistance électrique de la couche toutes les 2 secondes. Durant ces mesures, le
cycle de test est donc composé de deux étapes successives de compression/décompression.
Durant les 60 premiéres secondes, on applique une pression progressive sur la couche. Les 60
secondes suivantes sont dédiées a la relaxation de la pression appliquée. On réitére cette étape
une fois. Cela conduit a I’obtention de quatre facteurs de jauge (i.e., un pour chaque passage
de I’état comprimé a I’état relaxé). Dans le cas d’un systéme stable, les quatre facteurs de
jauge sont censés étre identiques. Le phénomeéne est alors réversible, et 1’utilisation du

dispositif ne conduit pas a une modification de ses propriétés.

La pression mécanique va entrainer une déformation mécanique de la couche. La
connaissance de la variation de résistance et de 1’¢longation de la couche nous permet de

remonter au facteur de jauge du matériau actif (Equs. 5.1 et 5.2).

G.F.= L3R Equation 5.1

L

ou G.F. est le facteur de Jauge, AR la variation de résistance, R la résistance initiale, AL
la variation de la longueur L entre les deux butées extrémes, et L la longueur initiale entre les

deux butées extrémes (Fig. 5.9a).

Or les lois de la mécanique imposent :

AL _ 3F(L-1)
L~ 2bh2E

&= Equation 5.2

ou ¢ est 1I’¢longation, F la force appliquée sur la couche, L la longueur entre les deux
butées extrémes, | la longueur entre les butées centrales, b la largeur de I’échantillon, h

I’épaisseur du substrat, et E le module d’Young du substrat.

Dans le cadre de cette étude, les couches minces nc-Ni/C ont été déposées sur des

substrats d’alumine (50 * 15 * 0,5 mm) de module d’Young 350 GPa.
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5.2.3 Résultats et discussions
Les évolutions de la résistance ¢€lectrique en fonction du temps de mesure (i.e., en

fonction de la force appliquée (Fig. 5.9)) pour des couches minces nc-Ni/C de différentes

compositions chimiques déposées par procédé hybride sont présentées Figure 5.10.

a b
o/ N = 0, o/ Ni = 0
37160 ANI 32 at. % 109,17 ANl 45 at. %
37140} 109,16,
G C 109,15
= 37120 =
e % 109,14
37100 109,13
3708(‘ 1(]‘),12
40 80 120 160 200 240 40 80 120 160 200 240
Temps (sec.) Temps (sec.)
c d
o/ Ni = 0 o/ Ni = 0
78,750 %Ni = 55 at. % 4073 %Ni = 80 at. %
Uu=05Vv U= OOTV 0,93
78,743 0,76
’ 1,04 0,82 4,072
= 78,736 =
g 1,05 g 4,071
oz 78,729 =4
78,722 4,070
78,715 4,06‘-"
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Temps (sec.) Temps (sec.)

Figure 5.10 Evolution de la résistance en fonction du temps de mesure pour des couches
minces nc-Ni/C déposées par procédé hybride et contenant 32 (a), 45 (b), 55 (¢), et 80 (d) at.
% de nickel. Les tensions appliquées pour chacune des mesures sont précisées en haut a
gauche de chaque graphe. Les facteurs de jauge associés a chaque étape du cycle de test sont

aussi précisés sur chaque graphe.

Un comportement piézorésistif des couches minces nc-Ni/C déposées par le procédé
hybride est donc bien observé pour les quatre compositions chimiques considérées ici. Une
couche mince nc-Ni/C contenant 32 at. % de nickel présente un facteur de jauge moyennée
sur les deux cycles autours de 4, alors que les couches minces contenant des taux de nickel de
45, 55, et 80 at. % de nickel présentent des facteurs de jauge plus faibles autours de 1

(Fig. 5.10).

On remarque cependant que les facteurs de jauge calculés a chaque étape du cycle de
test diminuent au fur et a mesures du test. Cela indique une dégradation progressive des

propriétés piézorésistives des couches minces nc-Ni/C avec leur utilisation, et se traduit par
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une augmentation de la résistance des couches au fur et a mesures de leur utilisation. Ce
phénoméne semble d’ailleurs s’accentuer lorsque I’on diminue le taux de nickel dans la
couche. En effet, alors que la différence entre les résistances initiales et finales sont
inférieures a 10 mQ pour des couches minces nc-Ni/C contenant 45, 55, et 80 at. % de nickel
(Fig. 5.10b-d), celle-ci atteint preés de 40 Q pour une couche contenant 32 at. % de nickel
(Fig. 5.10a). Ce phénoméne de détérioration des propriétés piézorésistives des couches nc-
Ni/C durant leur utilisation peut étre attribué a leur mauvaise adhésion sur le substrat,
conduisant a leur délamination durant la mesure, ou encore a une modification de la

microstructure des couches induite par un échauffement local di au passage du courant.

Or une dérive du comportement ¢électrique des couches durant leur utilisation en tant
que capteur de pression n’est pas tolérable. Il est en effet primordial que le comportement
électrique du matériau soit stable afin de garantir une durée de vie du dispositif raisonnable

(i.e., plusieurs milliers de cycles).

Le recuit des couches minces nc-Me/C est une méthode couramment employée dans la

2425301 Comme présenté dans le

littérature pour stabiliser leur comportement électrique.!
Chapitre 1, un recuit des couches minces nc-Ni/C peut en effet induire des modifications
microstructurales, qui sont dans certains cas favorables a leur utilisation dans des dispositifs
fonctionnels (e.g., augmentation de I’ordre de la matrice de carbone amorphe, amélioration de
la cristallinité des nanoparticules métalliques, etc...). Dans le cadre de cette étude et en nous

inspirant de la littérature,**>"

nous avons recuit la condition présentant les plus forts
facteurs de jauge (i.e., % Ni = 32 at. % - Fig. 5.10a) a 300 °C pendant 3 heures, sous un flux
constant d’argon de 50 sccm, et a une pression de 0,5 Pa. Les mesures du comportement

piézorésistif de cette condition sont présentées figure 5.11.

1,283 U=0,01v
Figure 5.11 Evolution de 1la
1,282 L. .
résistance en fonction du temps de
A
g 1,281 -10,2 -9,0 -8,2 mesure  pour un échantillon
= 1,280 contenant 32 at. % de nickel recuit a
(e} h‘ ) \
1,279 300 °C, sous atmosphere d’argon a
0.5 Pa.
1,278
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Le recuit d’une couche mince nc-Ni/C contenant 32 at.% conduit donc a une diminution
de la résistance électrique. Par ailleurs, on observe que la différence entre la résistance
¢lectrique avant mesure (t = 0 sec.) et aprés mesure (t = 230 sec.) est ici de 0.54 Q, contre
40 Q avant recuit (Figs. 5.10a et 5.11). De plus forts facteurs de jauge sont mesurés apres
recuit (G.F. ~ 89), que avant recuit (G.F. ~ 4,3). On remarque cependant que le
comportement piézorésistif de la couche testée apres recuit est inverse a celui mesuré avant
recuit. En effet, 1’application d’une pression mécanique entraine une diminution de la
résistance apres recuit (Fig. 5.11), alors qu’elle entrainait une augmentation de la résistance
avant recuit (Fig. 5.10a). Par ailleurs, on observe un retard de la modification de résistance
¢lectrique sous I’effet de 1’excitation mécanique. Ce dernier phénoméne est attribu¢ a une

mauvaise adhésion des couches sur le substrat.

Le comportement piézorésistif des matériaux nc-Me/C a pour origine une modification
de la distance séparant les sites conducteurs sous I’effet d’une pression mécanique
extérieure.”>>") Une diminution de la distance moyenne de séparation des sites conducteurs
entrailne une diminution de la résistance, alors que son augmentation entraine une

augmentation de la résistance.

Avant recuit, on observait que 1’application d’une pression mécanique transverse avait
pour effet une augmentation de la résistance, traduisant donc une augmentation de la distance

moyenne séparant les sites conducteurs (Fig. 5.10a).

Apres recuit le phénomene inverse est observé : appliquer une pression mécanique
extérieure entraine une diminution de la résistance, et donc une diminution de la distance

moyenne séparant les sites conducteurs.

Il est probable que nous observions donc I’impact du recuit sur la microstructure des
couches minces nc-Ni/C (e.g., diffusion du nickel, modification de 1’organisation de la
matrice de carbone, etc...). Malheureusement, les analyses microstructurales pouvant nous
renseigner sur ’origine de ces différences de comportement n’ont pu étre réalisées au cours

de cette these.

En plus de forts facteurs de jauge, les matériaux utilisés dans les dispositifs de capteurs
de pression doivent présenter un comportement électrique stable avec la température,>**>"
Pour évaluer ce comportement, on peut mesurer 1’évolution de la résistance électrique de la

couche sous I’effet d’une température appliquée.
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Cette mesure a été réalisée sur la condition identifiée plus haut (% Ni = 32 at. %, recuit

a 300 °C pendant 3 H a 0.5 Pa) et est présentée Figure 5.12.

5,8
U = 0,001V .
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Figure 5.12 Evolution de la résistance électrique d’une couche mince nc-Ni/C contenant 32

at. % de nickel recuite en fonction de la température pour une tension appliquée de 1 mV.

On définit alors le coefficient de résistance en température par la formule donnée

Equation 5.3.

Equation 5.3

ou a est le coefficient de résistance en température, R(T) la résistance a la température
T, Ry la résistance pour la température initiale, et AT la différence de température entre la

température initiale et la température T.

D’aprés cette mesure, on observe que la résistance électrique de la couche mince nc-
Ni/C dépend de la température. En effet, la résistance varie entre 5,22 et 5,72 Q pour une
température qui varie entre -10 et 70 °C (Fig. 5.12). On observe par ailleurs plusieurs

régimes :
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- Entre -10 et 50 °C, la résistance augmente liné¢airement entre 5,22 et 5,63 Q,
conduisant a un coefficient o = 1,2'10'3 oc !,

- Entre 50 et 55 °C, on observe une 1égere diminution de la résistance de 5,63 a 5,62
Q, conduisant a un coefficient o = -1,9'10* °C’!

- Entre 55 et 70 °C, on observe une augmentation de la résistance entre 5,62 et 5,72

Q, conduisant a un coefficient o = 1,7'10'3 oc!

Ainsi, la mesure du coefficient de résistance en température o révele globalement un
comportement métallique, avec une résistance qui augmente avec la température. Cependant,
les valeurs mesurées restent faibles (o ~ 10~ °C™). Ces faibles valeurs de coefficient o,
couplées aux forts facteurs de jauge sont prometteurs en vue d’intégrer ces couches dans des
dispositifs fonctionnels. Cependant les valeurs de facteur de jauge obtenues pour ces couches
sont faibles comparées aux valeurs rapportées pour d’autres couches minces nc-Ni/C. [24.25.30]
Nous n’expliquons pas pourquoi les valeurs rapportées ici sont aussi faibles. Peut-étre
observons-nous ’effet de I’hydrogéne sur le comportement piézorésistif des couches minces
nc-Ni/C. Une étude analogue portée sur les couches minces nc-Ni/C déposées par
copulvérisation reste a étre réalisée, et pourrait compléter notre compréhension des
phénomenes observés. Par ailleurs des études microstructurales post-recuit doivent étre faites,

dans le but d’expliquer les différences de comportement avant et apres recuit.
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5.3 Couches de carbone nanoporeuses par gravure
selective de couches nc-Cu/C

5.3.1 Introduction

Les matériaux nanoporeux ont récemment révélé des propriétés améliorées comparé a

31-39

leur équivalent massif.”' " La grande surface spécifique qu’ils présentent leur confére des

40,41]

propriétés exceptionnelles comme la super-hydrophobie,[ une activité catalytique

33,42,43 - iy e [44-46 L e
accrue,”>***) et un pouvoir filtrant trés sélectif."** ) De nombreux matériaux ont été utilisés

[47-50] py [43.51.52] o

pour la synthése de matériaux nanoporeux, comme les métaux (e.g., Au,
AgP*¥) les oxydes (e.g. TiO,,P* et Si0,*)), et le carbone.?> 2?4 %7) Lo matériau
formant le squelette de la structure nanoporeuse est choisi en fonction de 1’application visée.
Par exemple, les matériaux isolants électriquement sont en général étudiés pour des

[32,44,46

applications de filtration, ou de matériau autonettoyants, I alors que les matériaux

conducteurs sont préférés pour des développements en tant qu’électrodes pour des

[37,62.,63.,65] [68.69]

supercapacités, et des dispositifs de stockage d’hydrogene.

Durant ces dix derniéres années, il a été montré qu’en plus des caractéristiques du
matériau formant le squelette, les propriétés globales des matériaux nanoporeux sont
fortement dépendantes des caractéristiques des pores (e.g., taille, forme, et densité). Dans le
cas de la filtration de gaz par exemple, la taille des pores doit étre inférieure a la taille de
I’espéce qui doit étre retenue."* D’un autre c6té dans le cas des supercapacités, il a été
observé que diminuer trop la taille des pores pouvait induire une diminution de la puissance
totale du dispositif."™ Il peut étre mentionné que les moyens de contrdle des caractéristiques
des pores dépendent d’une part de la stratégie mise en ceuvre pour créer la porosité, et d’autre
part du matériau original lui-méme. Par exemple, pour la synthése de métaux nanoporeux, le
désalliage est la méthode qui a été la plus étudiée.[* % Cette approche consiste a enlever 1’un

71 Cette technique peut

des deux constituants d’un alliage en utilisant la corrosion sélective.
aussi étre pilotée par les méthodes de I’¢lectrochimie, qui permettent un contrdle plus fin des
cinétiques de gravure.[48] Le désalliage peut aussi €tre réalisé par un traitement du matériau
par acide nitrique.”?! Afin d’assurer la formation de porosité, les potentiels d’oxydation des
deux composants constituant I’alliage doivent étre trés différents, le matériau présentant le
plus faible potentiel d’oxydation étant celui qui sera préférentiellement gravé. C’est pourquoi

cette technique est principalement utilisée pour la synthése de métaux nobles nanoporeux,

comme 1’Au, le Pd, et le Pt, qui présentent intrinséquement des forts potentiels d’oxydation
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comparé aux autres métaux comme le Co et le Cu. De nombreux mécanismes complexes sont
en général impliqués dans le désalliage.l”” Dans un premier temps, une dissolution rapide du
meétal le moins noble survient de la surface vers le volume de la couche, conduisant a la
formation de pores dans la structure. Pendant cette étape les atomes du métal le plus noble
diffusent le long des pores et se réorganisent dans le but de combler les lacunes laissées par
les atomes du métal le moins noble. Les contraintes générées pendant la formation de la
porosité conduisent généralement a un écroulement de la structure, résultant en une
diminution de [’épaisseur globale de la couche. Ces phénomeénes se sont révélés Etre
fortement dépendant de la composition chimique des couches et de la concentration molaire
de la solution d’acide nitrique.’” La température et le temps du traitement sont deux autres

parameétres qui ont un fort impact sur la morphologie finale du matériau nanoporeux.

Les matériaux carbonés nanoporeux (np-C) ont récemment recu une attention

particulicre de la part de la communauté scientifique, en raison de leur capacité a étre

45,46,64 s r A . ISP
(454664731 1 *intérét grandissant envers les np-C a d’ores et déja

36,44,68]

fonctionnalisés en surface.
conduit a des applications de filtration et de stockage de gaz,[ ainsi qu’a la réalisation
d’électrodes dans des dispositifs de supercapacités.*’*263%"] Nganmoins, les méthodes
développées jusqu’ici impliquent des fortes températures de synthése, incompatibles avec les

standards de la microélectronique.

L’idée qui a été développée au cours de cette thése est d’utiliser la morphologie trés
spécifique des couches composites métal/carbone pour réaliser des électrodes de carbone
nanoporeuse. Le principe du désalliage a été transposé aux couches minces nc-Cu/C déposées
par copulvérisation, résultant en la syntheése de couches minces nanoporeuses de carbone a
une température qui n’excéde pas 100 °C. A notre connaissance, cette voie de synthése
n’avait encore jamais €té réalisée et est exclusive a cette thése. L’étude présentée dans la suite
de ce paragraphe rapporte la méthode expérimentale adoptée, ainsi que les caractéristiques et

les propriétés des couches minces nanoporeuses de carbone obtenues.

5.3.2 Méthode expérimentale

La synthése des couches minces np-C a partir des couches minces nc-Cu/C consiste a
déposer des couches minces nc-Cu/C de compositions chimiques judicieusement
sélectionnées, puis de les plonger dans un bain d’acide nitrique durant 1 minute. Le principe

générale est présenté Figure 5.13.
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Figure 5.13 Principe général de la synthése de couches minces np-C a partir de couches
minces nc-Cu/C consistant en (1) le dépot de couches minces nc-Cu/C par copulvérisation, et
en (2) la gravure sélective par acide nitrique des nanoparticules de cuivre contenues dans les

couches minces nc-Cu/C.

La gravure du cuivre se fait selon 1’oxydation du cuivre décrite par I’Equation 5.4.
Cu(s) +4HNO, (aq) <> Cu(NO;), (aq) +2NO,(g)+2H,0(I)  Equation 5.4

Dans une premiére approximation, la gravure sélective du cuivre contenu dans les
couches minces nc-Cu/C ne peut survenir que si les nanoparticules de cuivre sont percolées

(i.e., on néglige la possible diffusion du carbone sous 1’effet de I’acide nitrique, Fig. 5.14a).

Dans le cas contraire la gravure sélective des couches est limitée a leur surface
(Fig. 5.14b). Ainsi, les couches minces nc-Cu/C déposées par copulvérisation ont été
sélectionnées en considérant les mesures électriques réalisées et présentées Chapitre 4 et
présentées Figure 4.22. D’apres ces mesures, seules les couches présentant un taux de cuivre
supérieur a 55 at. % contiennent des nanoparticules de cuivre percolées (Figs. 4.22 et 5.14c).
Ainsi, des couches minces nc-Cu/C contenant 61, 71, et 85 at. % de cuivre ont été

sélectionnées (points en rouge sur le graphique présenté Figure 5.14c¢).
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Figure 5.14 Principe de gravure sélective du cuivre dans des couches minces nc-Cu/C
contenant des nanoparticules de cuivre percolées (a) et non percolées (b). (c) évolution de la

conductivité électrique des couches minces nc-Cu/C en fonction de leur composition en

cuivre.
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5.3.3 Résultats et discussion
5.3.3.1 Résultats

La morphologie observée par MEB et par MET des couches minces sélectionnées pour

cette étude est présentée Figure 5.15.

Figure 5.15 Morphologie des couches minces nc-Cu/C contenant 65 (a,d), 71 (b,e), et 85 (c,f)

at. % de cuivre observée en coupe transverse par MEB (a-c) et en plain-champ par MET (d-f).

D’aprés ces analyses par microscopie électronique, on observe donc bien la structure
décrite Chapitre 4. Les couches minces nc-Cu/C déposées par copulvérisation consistent en
des nanoparticules de cuivre dispersées dans une matrice de carbone amorphe. La taille des
nanoparticules croit lorsque 1’on augmente le taux de cuivre présent dans les couches, comme

présenté Figure 4.9 (entre 5 et 19 nm pour un taux de cuivre variant entre 61 et 85 at. %).

Le procédé de gravure, consistant a plonger les échantillons dans une solution d’acide
nitrique (70 vol. %) pendant 1 minute a donc été appliqué a ces trois conditions. La
composition chimique des couches apres gravure a ensuite été analysée par XPS et par EDX.
Les spectres larges obtenus par analyses XPS et EDX des couches avant et aprés gravure, a
partir desquels ont ét¢ déduites les compositions chimique sont présentées Figure 5.16 pour

les trois conditions sélectionnées.
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Figure 5.16 Spectres large obtenus a partir de I’analyse par XPS (a-c) et par EDX (d-f) des

couches nc-Cu/C sélectionnées pour 1’étude.

D’apres ces analyses de composition chimique, les couches minces apres gravure ne
contiennent plus de cuivre, que ce soit en surface (Figs. 5.16a-c) ou en leur volume

(Figs. 5.15d-f) et ne sont composées que de carbone et d’oxygene.
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La morphologie des couches apres gravure a été observées par MEB et par MET, et les

images obtenues sont présentées Figure 5.17.

Figure 5.17 Images MEB (a-c) et micrographies MET (d-1) obtenues sur les couches minces
np-C apres gravure en acide nitrique contenant initialement 61 (a,d,g), 71 (b,e,h), et 85 (c,f,1)
at. % de cuivre. Une représentation schématique des clichés MET a fort grossissement a été

rajouté pour une meilleure visualisation des plans cristallins.

Apres gravure, les couches minces présentent une morphologie trés différente. Les
gros grains initialement présents dans les couches (Fig. 5.15) ont laissé place a des pores de
taille variable selon la composition initiale en cuivre (Fig. 5.17). L’échantillon contenant
initialement 61 at. % de cuivre présente des pores de petite taille a peine discernables sur les
images MEB (Figs. 5.16a,d). La couche mince np-C contenant initialement 71 at. % de cuivre
présente des pores légerement plus gros (Figs. 5.16b,e). Enfin, la couche contenant
initialement 85 at. % de cuivre présente des plus gros pores verticalement étirés
(Figs. 5.16¢,f). La taille des pores semble donc augmenter avec le taux initial de cuivre
présent dans les couches nc-Cu/C, de maniere analogue aux nanoparticules initialement

présentes dans les couches minces nc-Cu/C. Le traitement des micrographies MET par un
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logiciel adéquat permet de remonter a la taille moyenne des pores, et ainsi de les comparer
avec la taille des nanoparticules de cuivre initialement présentes dans les couches minces nc-
Cu/C (Fig. 5.17a). Par ailleurs, il a été observé que I’épaisseur globale des couches minces
¢tait affectée par le traitement en acide nitrique. Les variations relatives d’épaisseurs sont

reportées Figure 5.17b.
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Figure 5.17 (a) Evolution de la taille des nanoparticules, de 1’épaisseur de la peau de carbone,
et des nanopores en fonction du taux de cuivre initialement présent dans les couches minces
nc-Cu/C. (b) Evolution de la variation relative d’épaisseur en fonction du taux initial de cuivre

présent dans les couches minces nc-Cu/C.

Pour une couche mince nc-Cu/C contenant initialement 61 at. % de cuivre on observe
des pores de ~2 nm apres gravure, alors que les nanoparticules étaient mesurées autours de 5
nm avant gravure. Par ailleurs, la variation relative d’épaisseur associée a cette condition est
estimée autours de 7 % (i.e., I’épaisseur de la couche passe de 500 nm a 450 nm lors du

traitement par acide nitrique).

Dans le cas d’une couche mince contenant initialement 71 at. % de cuivre, on observe
des pores d’environ 7 nm, alors que les nanoparticules initialement présentes dans les couches
minces nc-Cu/c mesurent ~10 nm. D’un autre c6té, la variation d’épaisseur relevée pour cette
condition est de 20 % (i.e., I’épaisseur de la couche passe de 500 nm a 400 nm lors du

traitement par acide nitrique).

Enfin, la couche présentant initialement le plus fort taux de cuivre (i.e., 85 at . %)
présente apres gravure dans 1’acide nitrique des pores dont la taille moyenne est évaluée a 12

nm, alors que les nanoparticules initialement présentes dans ces couches mesurent 18 nm. La
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variation d’épaisseur associée a cette condition est quant a elle estimée a 50 %

(i.e., ’épaisseur de la couche passe de 500 nm a 250 nm lors du traitement par acide nitrique).

On observe donc que les pores obtenus par gravure des couches minces nc-Cu/C
présentent des tailles différentes des nanoparticules initialement présentes dans ces couches.
Cette différence de taille entre nanopores et nanoparticules peut vraisemblablement étre
attribuée a une relaxation mécanique des couches minces nc-Cu/C durant leur gravure. En
effet, les nanoparticules métalliques peuvent jouer le role de renforts dans les couches minces
nc-Me/C, et il se peut que retirer les nanoparticules des couches induisent un effondrement de
la structure, entrainant par ailleurs une diminution de 1’épaisseur globale. Des tentatives de
mesures de contraintes ont été réalisées par mesure du rayon de courbure des couches avant et
aprés gravure, mais les valeurs mesurées sont trop faibles (i.e., de I’ordre des incertitudes de
mesure) pour qu’elles puissent étre exploitables. Elles indiquent néanmoins de tres faibles

contraintes présentes dans les couches minces nc-Cu/C avant gravure.

Une autre explication possible de la différence observée entre la taille des
nanoparticules et des nanopores serait une diffusion locale du carbone survenant durant la
gravure par acide nitrique. Cette voie a été explorée aux moyens de la spectroscopie Raman.
L’idée ici est de simplement vérifier si le traitement des couches par acide nitrique induit des
modifications des spectres Raman obtenus sur les couches avant et aprés gravure. Les spectres
Raman obtenus pour les trois conditions (% Cu = 61, 71, et 85 at.%) avant et apres gravure ,

pour une longueur d’onde incidente de 514 nm, sont présentés Figure 5.18.
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Figure 5.18 Spectres Raman obtenus sur les couches minces nc-Cu/C contenant initialement
61 (a), 71 (b), et 85 at. % (c) de cuivre, avant (spectres noirs) et apres gravure (spectres

rouges).
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D’apres ces analyses, on observe que les spectres Raman obtenus avant gravure pour
les trois conditions considérées ici sont trés peu intenses comparés aux spectres obtenus apres
gravure. Par ailleurs on remarque que plus la couche contient de cuivre, et plus le signal
Raman avant gravure est bruité. Cela indique une inhibition du signal Raman induite par les
nanoparticules de cuivre initialement contenues dans les couches minces nc-Cu/C. Malgré le
faible rapport signal/bruit, ces spectres peuvent étre traités par une décomposition spectrale
fine. Aprés gravure, les spectres Raman sont intenses et leur ajustement est relativement aisé.
Les différents parameétres d’ajustement avant et aprés gravure pour les trois conditions

¢tudiées ici sont présentés Figure 5.19.
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Figure 5.19 Evolution du rapport d’intensité Ip/Ig (a) et de la largeur & mi-hauteur de la bande

G (b) en fonction de la composition initiale en cuivre avant et apres gravure.

Avant gravure, on observe donc une diminution du rapport d’intensité¢ Ip/Ig en
fonction du taux initial de cuivre, d’une valeur de 0.70 a 0.37 pour une variation du taux de
cuivre de 61 & 85 at. %. D’un autre c6té, la largeur a mi-hauteur diminue de 158 & 123 cm™.
Ces tendances indiquent donc une diminution de la proportion de cycles aromatiques,
accompagnée d’une augmentation de la longueur de cohérence des domaines hybridés sp’
(cycles et chaines), induite par une augmentation du taux de cuivre dans les couches minces

nc-Cu/C.

Aprés gravure, on observe des comportements différents selon les compositions
chimiques considérées. Pour la couche mince contenant initialement 61 at. %, la gravure des
couches minces nc-Cu/C n’induit pas de modification ni du rapport Ip/Ig ni de la largeur a mi-
hauteur de la bande G. Cela indique que la microstructure de la matrice de carbone amorphe
n’est pas modifiée par la gravure chimique. Pour la couche contenant initialement 71 at. % de

cuivre, on observe une augmentation du rapport d’intensité Ip/Ig, tandis que la largeur a mi-
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hauteur ne varie pas. Pour cette condition, les analyses Raman traduisent donc une
augmentation de la proportion de cycles aromatiques présents dans la couche, alors que la
longueur de cohérence des domaines hybridés sp” n’est pas modifiée. Enfin, pour une couche
mince nc-Cu/C initialement contenant 85 at. % de cuivre, on observe une forte augmentation
du rapport d’intensité Ip/Ig (de 0.37 avant gravure a 0.80 apreés gravure) qui s’accompagne
d’une diminution de la largeur a mi-hauteur de la bande G (de 122 cm™ avant gravure a 107

-1 \
cm’ apres gravure).

On observe donc que la couche pour laquelle la morphologie et ’épaisseur sont
modifiées par la gravure chimique est aussi celle pour laquelle les différences de signatures

Raman sont les plus fortes. Cette observation peut avoir plusieurs origines :

- La couche contenant initialement le plus de cuivre est celle qui est la plus modifiée
d’un point de vue de sa morphologie (i.e., épaisseur, pores). Dans cette hypothéese,
la gravure de la couche induit une augmentation des contraintes résiduelles de la
couche, entrainant un écrasement de la couche. On peut alors penser qu’une
relaxation des contraintes permettrait au mode respiratoire des cycles aromatiques
de s’exprimer dans une plus grande proportion, et aux atomes de carbone de

s’organiser sur une plus grande distance de cohérence.

- Le carbone est sensible et diffuse sous 1’effet de I’acide nitrique. Dans ce cas, la
couche contenant initialement le plus de cuivre est celle dont le signal Raman est
le plus modifié car c’est aussi celle présentant les plus grandes aspérités, offrant la

plus grande possibilité d’interaction entre le carbone et ’acide nitrique.

Dans le but d’explorer I’hypothése d’une diffusion du carbone induite par 1’acide
nitrique, des observations MEB et des analyses Raman a une longueur d’onde de 514 nm ont
été réalisées sur la condition contenant initialement 71 at. % de cuivre pour différents temps
de traitement. Les images MEB obtenues pour les différents temps de traitement et les

spectres Raman associés sont présentés Figure 5.20.
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Figure 5.20 Evolution de la morphologie observée par MEB en plain champ (a-e) et spectres
Raman associés (f-j) d’échantillons nc-Cu/C contenant initialement 71 at. % et gravés pendant
1 minute (a,f), 1 heure (b,g), 3 heures (c,h), 25 heures (d,i) et 92 heures (e,j). La barre noire

sur les images MEB correspond a 100 nm.

D’aprés ces expériences, on observe que la morphologie des couches est trés peu
affectée par le temps de gravure dans 1’acide nitrique. On remarque cependant que la couche
gravée pendant 92 heures (Fig. 5.20e) présente des pores plus prononcés que les couches
traitées moins longtemps (Fig. 5.20a). Par ailleurs les analyses Raman révelent de 1égeres

modifications des bandes D et G en fonction du temps de traitement dans I’acide nitrique. Une
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analyse fine de ces bandes permet d’accéder aux paramétres d’ajustement et donc a la nature

du carbone constituant les couches nanoporeuses (Fig. 5.21).
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Figure 5.21 Evolution du rapport d’intensité Ip/Ig (a) et de la largeur & mi-hauteur de la bande
G (b) obtenus a partir des spectres Raman d’une couche mince nc-Cu/C contenant

initialement 71 at. % en fonction du temps de gravure.

On observe une augmentation du rapport Ip/Ig de 0,61 a 0,81 accompagnée d’une
diminution de la largeur & mi-hauteur de la bande G de 144 4 107 cm™ (Fig. 5.21) en fonction
du temps de traitement en acide nitrique de 1 minute a 3 heures. Cette tendance indique une
augmentation de la proportion de cycles aromatiques dans la couche, ainsi qu’une
augmentation de la longueur de cohérence des domaines hybridés sp” favorisées par le temps
de traitement en acide nitrique. En revanche, si la couche mince nc-Cu/C est traitée pendant
plus de 3 heures, on observe une « re-diminution » du rapport d’intensité Ip/Ig de 0.81 4 0.71
accompagnée d’une largeur & mi-hauteur de la bande G constante autours de 110 cm™
(Fig. 5.21). Cela indique dans ce cas une destruction des cycles aromatiques présents dans les
couches au profit d’une réorganisation des atomes de carbone sous forme de chaines

aliphatiques ordonnées sur une plus longue distance que pour un temps de gravure inférieure.

Ces expériences semblent donc confirmer un réarrangement des atomes de carbone
constituant les couches minces de carbone nanoporeuses durant leur gravure dans 1’acide
nitrique. Par ailleurs, le fait que les analyses par MEB ne révelent pas de modifications
majeures de la morphologie avec le temps de gravure (Figs. 5.20a-e) souligne 1’aspect trés
local de ce phénoméne d’auto-organisation des atomes de carbone. A ce jour, il est donc
difficile de statuer sur les origines des différences observées entre la taille des pores et celles

des nanoparticules de cuivre. Des analyses complémentaires doivent étre réalisées pour mieux
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comprendre la formation des pores dans les couches minces nc-Cu/C par un traitement dans

’acide nitrique.

En vue de [lintégration de ce matériau dans des applications d’électrodes
transparentes, les propriétés électriques et optiques des couches minces np-C ont été évaluées.
Pour la mesure de la conductivité électrique, un ruban de couche mince nc-Cu/C a été déposé
sur un substrat de silice. Ces couches ont ensuite été traitées dans 1’acide nitrique, et quatre
contacts en or ont été déposés pour la mesure. Pour les mesures des propriétés optiques, des
dépots sur verre ont été faits, et des mesures en transmission ont été réalisées. A partir des
mesures optiques, et dans le but de pouvoir comparer les propriétés optiques des différentes
couches minces, le coefficient d’absorption de chaque couche a été calculé en utilisant la

formule de Beer-Lambert.

Equation 5.5

R f . r ’ . r
Ou 7" est le signal mesuré, ¢ est I’épaisseur des couches np-C, et a représente le

coefficient d’absorption du matériau.

Les conductivités €lectriques effectives en fonction du taux initial de cuivre, ainsi que
les coefficients d’absorption calculés pour les différentes conditions avant et aprés gravure

sont présentés sur la Figure 5.22.
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Figure 5.22 (a) Evolution de la conductivité électrique des couches minces de carbone
nanoporeuses en fonction du taux de cuivre initial. (b) Coefficient d’absorption calculés pour
les couches minces nc-Cu/C contenant 61, 71, et 85 at. % avant (1-3 respectivement) et apres

gravure (1°-3” respectivement). Une référence de carbone pure est ajoutée pour comparaison

4.
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D’apres les mesures électriques, une couche mince contenant initialement 61 at. %
présente aprés gravure une conductivité électrique effective de 82 S.cm™. Augmenter le taux
de cuivre initial dans les couches conduit a une augmentation de la conductivité €électrique des
couches minces aprés gravure, jusqu’a atteindre une valeur de 308 S.cm™ pour un taux de
cuivre initial de 85 at. %. Le fait que I’on mesure la plus haute conductivité pour la couche
présentant pourtant la plus grande porosité, et la plus faible quantité de matiere confirme des
différences de microstructures du carbone constituant les différentes couches minces np-C.
L’étude Raman présentée plus haut dans ce chapitre a révélé que les couches minces np-C
synthétisées a partir des couches minces nc-Cu/C contenant initialement le plus fort taux de
cuivre étaient celles qui présentaient la plus forte proportion de cycles aromatiques ainsi que
la plus grande longueur de cohérence. Par ailleurs les études réalisées sur les couches minces
nc-Ni/C et présentées Chapitre 3 ont révélé qu’une telle configuration était favorable a une
plus grande conductivité électrique. Ces derniéres mesures réalisées sur les couches minces
np-C confirment donc la tendance observée en général sur les couches minces constituées de
carbone amorphe : une grande distance de cohérence (i.e., une faible largeur a mi-hauteur de
la bande G) couplée a une forte proportion de cycles aromatiques (i.e., fort rapport d’intensité

Ip/1g) favorise une bonne conductivité électrique.

Les mesures de transmission présentées Figure 5.22b rapportent plusieurs
informations sur les couches minces nc-Cu/C ainsi que sur les couches minces np-C. Dans un
souci de comparaison, nous comparerons dans la suite les valeurs des coefficients
d’absorption obtenues pour une longueur d’onde incidente de 550 nm. Avant gravure, les
couches minces nc-Cu/C présentent un coefficient d’absorption qui augmente de 9.7.107 a
1.62.10” nm™ lorsque I’on augmente le taux de cuivre de 61 a 85 at. %. Cela indique que plus
la couche mince nc-Cu/C contient de cuivre, et plus elle absorbe la lumicre. On peut expliquer
cette tendance par le fait que le cuivre posséde donc un fort coefficient d’absorption. Plus la
couche contient de cet élément, et moins elle transmet la lumiére. Aprés gravure, on observe
une tendance inverse : le coefficient d’absorption diminue de 5.10° a 1.107 lorsque I’on
augmente le taux initial de cuivre de 61 a 85 at. %. Cette évolution de propriétés optique peut
étre expliquée par 1’évolution de porosité observée par microscopie électronique. Plus la
couche contient initialement de cuivre, et plus les pores obtenus sont grands. Ainsi une
couche constituée de grands pores laisse plus passer la lumiére qu’une couche mince

composée de petits pores.
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5.3.4 Conclusion
Pour résumer cette étude, une nouvelle approche basse température de syntheése de

couches minces nanoporeuse a été développée, en appliquant le concept du désalliage aux
couches minces nc-Cu/C. Cette approche permet d’obtenir des couches minces de carbone
nanoporeuses avec une taille de pore comprise entre 2 et 11 nm. Le procédé¢ plasma froid mis
en ceuvre ici permet le dépot de matériaux nc-Cu/C sur de nombreux substrats différents, y
compris des polymeéres, ou sur des substrats nanostructurés. Les propriétés €lectriques des
couches minces nanoporeuses obtenues couplées a leur propriété optique, permet d’envisager
leur intégration en tant qu’électrodes conductrices transparentes. La grande surface efficace
développée par ces matériaux permet aussi d’imager leur intégration en tant qu’électrode dans
des dispositifs de type supercapacités, dans lesquelles des grandes surfaces d’interaction sont
nécessaires. Par ailleurs, le procédé de gravure sélective développé ici peut étre transposé a
d’autres systémes nc-Me/C, afin de jouer sur les propriétés et les caractéristiques des couches
minces np-C obtenues. Il est aussi possible de jouer sur les conditions de syntheése des
couches minces nc-Cu/C. Des essais de dépdt en température ont par exemple €té réalisés. La
gravure de couches minces nc-Cu/C déposées a une température de 800 °C permet I’obtention
de nanoparticules sphériques de carbone, nanoporeuses. Cette technique de gravure sélective a
aussi €té appliquée sur les autres couches déposées au cours de cette theése. Dans le cas des
couches nc-Cu/C déposées par procédé hybride, les tentatives de gravure n’ont pu étre
observées par microscopie électronique, en raison d’une trés faible conductivité électrique
générant des effets de charge importants sous faisceau d’électrons. Pour les couches nc-Ni/C
déposées par les deux procédés, les tentatives ont toutes menées a un effondrement de la
matrice de carbone amorphe résiduelle et a un décollement de la couche. Nous attribuons ce
comportement a la présence de carbure NiCx. Cette phase peut en effet perturber le processus

de gravure sélective du métal, et une étude dédiée reste a étre réalisée.
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5.4 Couches de carbone nanoporeuses par gravure
selective de couches nc-Cu/C par voie
¢électrochimique

5.4.1 Introduction

Le stockage de I’énergie est 1'un des défis majeurs du 21° siécle. Les besoins
grandissant en énergie de notre civilisation engendrent la nécessité de moyens de génération
et de stockage de 1’énergie de plus en plus importants pour permettre un développement et
une autonomie énergétique des secteurs tels que I’automobile, le transport ou encore la
microélectronique portable. Les moyens de production de I’énergie sont aujourd’hui cohérents
avec ces besoins grandissants, 1’ére du nucléaire ayant atteint son paroxysme. Si nous sommes
capables de produire des quantités faramineuses d’énergie, les moyens de stockage adaptés
sont encore rares, et les recherches sur le sujet ne cessent de progresser. Les récentes avancées
sur ce sujet ont conduit a la mise au point d’un cahier des charges précis, incluant
principalement un trés faible temps de chargement, des trés longs temps de décharge, et un
nombre de cycles d’utilisation (i.e., charge/décharge) trés important. Un des dispositifs
remplissant toutes ces conditions est une supercapacité. Les supercapacités sont constituées de
deux électrodes poreuses, séparées par une membrane isolante électronique et conductrice
ionique, elle aussi poreuse. Les différents éléments sont imprégnés d’un électrolyte contenant
les ions nécessaires a la conduction ionique. Une fois le dispositif polarisé une double couche
¢lectrique se forme a chaque interface électrode/électrolyte. Un tel dispositif peut donc étre
assimilé a deux condensateurs en série de polarisations inverses. Ainsi comme dans le cas de
condensateurs classiques, la capacité globale d’une supercapacité peut €tre associée entre
autre a la surface d’échange entre ¢électrodes et électrolyte. Les matériaux nanoporeux ont
pour particularité¢ de développer une immense surface spécifique, et constituent des matériaux
de choix pour constituer les électrodes des supercapacités permettant d’atteindre des valeurs

de capacité considérables (i.e., des dizaines de Farads par gramme).

La caractéristique principale qui va différencier les matériaux pouvant constituer les
¢lectrodes a grande surface d’échange d’une supercapacite, est la capacité double couche d’un
matériau. Cette grandeur traduit la capacité qu’a un matériau a stocker I’énergie lors de son
contact avec un ¢électrolyte. Elle résulte de la séparation de charge dans une double couche
¢lectrique de Helmholtz qui se développe sous I’effet de la polarisation a I’interface entre une

¢lectrode solide et un électrolyte. Plus cette valeur est grande et plus 1’¢électrode permettra un
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stockage important de I’énergie du dispositif. Pour augmenter la valeur de la capacité double
couche, plusieurs voies existent. Il est possible de jouer sur la nature du matériau (i.e., chimie
de surface), ou encore sur la surface d’interaction électrode/électrolyte développée par celui-

cl.

Dans cette optique, les couches minces np-C présentées dans le paragraphe précédent
seraient potentiellement des candidats sérieux comme ¢€lectrodes de supercapacités. En effet,
il est facilement possible de modifier la chimie de surface des matériaux carbonés. Par
ailleurs, nous avons vu précédemment que la taille des pores, et donc la surface d’interaction
potentielle avec un électrolyte peut étre modifiée en jouant sur les conditions de synthese des

couches minces nc-Cu/C.

Au cours de I’étude présentée ici, nous avons voulu vérifier qu’il était possible de
controler la gravure des couches minces nc-Cu/C par électrochimie. Par ailleurs, les mesures
de voltampérométrie nous ont permis d’évaluer la capacit¢ double couche des couches minces
np-C. Dans un souci de simplification, nous nous sommes ici focalisé€s sur la condition a taux
de cuivre initial intermédiaire (% Cu =71 at. %), et nous n’avons utilisé qu’un seul ¢électrolyte

aqueux pour les mesures (H,SO4 a 1 mol.l'l).

5.4.2 Méthodes expérimentales

La gravure électrochimique des couches minces nc-Cu/C nécessite une préparation
particuliere des échantillons. Le dépdt des couches minces a été réalisé par masquage sur la
moitié d’un substrat de silicium dopé de dimension connue (20 mm x 3 mm x 0.7 mm). Avant
dépot, une étape de bombardement ionique du porte substrat a été appliquée, permettant
d’éroder la couche d’oxyde de silicium native présente en surface du substrat, et de générer
une meilleure adhésion entre la couche mince nc-Cu/C et le substrat. Cette étape permet aussi
une injection du courant facilitée et donc la génération de réactions électrochimiques entre les
nanoparticules de cuivre et I’électrolyte (H,SO4 a 1 mol.I"). L’échantillon ainsi préparé est
inséré dans une cellule électrochimique classique composée de trois €lectrodes (¢€lectrode de
travail, contre ¢lectrode, et électrode de référence). Au cours de cette étude préliminaire, deux

expériences successives ont été réalisées.
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Une premiere expérience consistant a plonger 1’échantillon dans 1’¢lectrolyte, et a
imposer une différence de potentiel constante entre 1’¢lectrode de travail
(échantillon) et la contre €lectrode. Cette expérience a pour but de graver le cuivre
contenu dans les couches en forcant I’oxydation du cuivre contenu dans les
couches minces nc-Cu/C. Dans cette technique de chronoampérométrie on regarde
ici I’évolution du courant en fonction du temps pour une différence de potentiel

fixe appliquée aux électrodes.

Une deuxiéme expérience consiste quant a elle a faire varier la différence de
potentiel appliquée entre 1’échantillon et la contre électrode dans une fenétre de
potentiel préalablement déterminée, et ce a différentes vitesses. Cette expérience
est utile afin de déterminer la capacité double couche de la couche mince np-C
obtenue par la premiére étape, a partir des cinétiques d’interaction entre la couche
et I’¢électrolyte. Cette méthode est plus couramment dénommée voltampérométrie,
en raison du fait que I’on regarde 1’évolution du courant en fonction du potentiel

variable appliqué.

5.4.3 Résultats et discussions

Nous allons tout d’abord présenter les résultats obtenus a partir de la

chronoampérométrie. L’évolution du courant en fonction du temps pour un potentiel appliqué

de 400 mV pendant 15 minutes est présentée Figure 5.23.
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On observe plusieurs régimes : pour un temps inférieur & 200 ms., on observe une
forte augmentation du courant, de 0 a 60 pA. Cette évolution correspond au fait que tous les
atomes de cuivre sous forme métallique présents dans la couche subissent une oxydation selon
I’Equation 5.4. Les électrons issus de 1’oxydation soumis a la différence de potentiel de 400
mV vont alors générer un courant, proportionnel aux nombres d’atomes de cuivre subissant
I’oxydation. On observe ensuite une forte diminution du courant, correspondant au fait que de
moins en moins d’atomes de cuivre demeurent sous forme métallique. Les atomes ayant subi
I’oxydation sont sous forme ionique Cu®" dans 1’électrolyte, et ne contribuent plus au courant
mesuré. Le courant diminue ainsi progressivement jusqu’a atteindre une valeur de saturation
indépendante du temps (7.510° mA), correspondant au courant circulant dans la couche

mince gravée pour un potentiel appliqué de 0.4 V.

A la fin de la chronoampérométrie, la couche mince nc-Cu/C ne contient plus
d’atomes de cuivre, et doit présenter une morphologie analogue a celle présentée Figure
5.17b (i.e., morphologie poreuse). Une observation par MEB a été réalisée sur une couche

traitée de cette facon, et les images obtenues sont présentées Figure 5.24.

Figure 5.24 Images MEB en coupe transverse (a) et en plain-champ (b) obtenues sur une
couche mince nc-Cu/C contenant initialement 71 at. % de cuivre et ayant subi le traitement de

chronoampérométrie décrit plus haut.

Une couche mince traitée par chronoampérométrie dans les conditions expérimentales
décrites plus haut présente donc une morphologie similaire a une couche ayant subi une
gravure par acide nitrique et présentée Figure 5.17b. Bien qu’aucune analyse de la
composition chimique n’ait été réalisée sur cette couche, les données électrochimiques ainsi
que la morphologie observée par MEB semblent indiquer que les nanoparticules de cuivre
initialement contenues dans la couche mince nc-Cu/C aient €té gravées préférentiellement en

regard du carbone.
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Afin de remonter a la capacité double couche de la couche mince np-C, des mesures
de voltampérométrie a différentes vitesses de balayage ont été réalisées sur celle-ci.
L’¢lectrolyte est renouvelé avant la mesure pour éviter la réduction des especes oxydée durant
I’¢tape de voltampérométrie. L’échantillon est ensuite plongé dans 1’¢lectrolyte pendant 2
heures afin de permettre a celui-ci de pénétrer les pores formés durant la chronoampérométrie.
Les voltampérogrammes obtenus pour des vitesses de balayage de 20, 75, 100, et 200 mV.s™
entre -0.5 et 0.5 V sont présentés Figure 5.25.
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4.10™

Z 2.10™
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= -2.10™
-4.10

20 mV.sec':

4] 75 mV.sec
-6.10 - 100 mV.seé:
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Figure 5.25 Voltampérogrammes obtenus pour des vitesses de balayage de 20 (noir), 75
(rouge), 100 (vert), et 200 (bleu) mV.sec! sur une couche mince ayant subi de la

chronoampérométrie a 0.4 V pendant 15 minutes.

D’aprés ces mesures, on observe des cycles 1égérement inclinés, dont 1’amplitude
grandit avec la vitesse de balayage. On observe donc un comportement électrochimique
pouvant se découpler en deux composantes : une composante témoignant d’un comportement
capacitif (i.e., présence de cycles) et une composante témoignant d’un comportement
faradique (i.e., cycles inclinés). La premiere composante peut €tre directement associée a la
surface d’interaction vue par les ions présents dans 1’¢lectrolyte. En effet, deux surfaces en
regard (couche de carbone et électrolyte) soumises a une différence de potentiel donnée

donnent lieu a une accumulation de charge qui s’exprime suivant I’Equation 5.6.

Q =CXxV Equation 5.6
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Ou Q est la charge en Coulombs, C est la capacité en Farads, et V est la différence de

potentiel appliquée entre les deux surfaces en exprimée Volts.

Le courant peut aussi s’écrire comme la variation d’une charge par rapport au temps :

dq
dt

I =

Equation 5.7

Ou I est le courant en amperes, q est une charge élémentaire en coulombs, et t le temps

en secondes.

On a donc

[ldt=CxV & C=

< Equation 5.8

. av . . ., ;
Ou = st la vitesse de balayage employée pour la mesure exprimée en V.sec™.

La capacit¢ double couche peut donc étre directement évaluée a partir des

voltampérogrammes présentés Figure 5.25. 1l suffit de moyenner le courant total (i.e., somme

des courants positif et négatif divisée par deux) pour une valeur de potentiel pour laquelle le

comportement est capacitif (e.g., pour E =0 V) puis de le diviser par la valeur de la vitesse de

balayage. Ce calcul basique nous fournit alors une idée de la capacit¢ double couche

développée par la couche. L’évolution du courant moyen en fonction de la vitesse de balayage

est représentée Figure 5.26. La pente de la droite observée est alors la capacité double couche

du matériau.
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Figure 5.26 Evolution du courant capacitif moyenné en fonction de la vitesse de balayage.
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On déduit donc des mesures de voltampérométrie une valeur de capacité de 2.49 pF.
Sachant que la surface géométrique immergée dans 1’¢lectrolyte est de 0.5 cm?, cette capacité

correspond donc a une capacité surfacique normalisée de 4.98 uF.cm™.

Il est aussi possible d’accéder a la capacité spécifique du matériau, exprimée en F.g™,
en considérant que la couche déposée initialement mesurait 500 nm, et qu’elle contenait 71 at.
% de cuivre (i.e., ~ 29 at. % de carbone). Ainsi, la quantité de carbone présente dans la

couche avant gravure (et donc apres gravure) peut s’exprimer comme suit :

My = pc X Volior X Tyo1c  Equation 5.9

Ou p. est la masse volumique du carbone, prise 4 1.8 g.cm™, Ty, ¢ est la proportion
volumique du carbone, calculée a partir de la concentration atomique mesurée par XPS, et

Vol;,: le volume total de la couche avant gravure.

Le taux volumique de carbone dans la couche peut étre déterminé par :

erMC

- pc .
Tvolc = Toxiic wcuMcy Equation 5.10

pc Pcu

Ou 7. et Ty sont les taux de carbone et de cuivre déterminés par XPS, M¢ et Mc, sont
les masses atomiques du carbone et du cuivre, et pcet pc, sont les masses volumiques du

carbone et du cuivre.

Le volume total se calcule facilement connaissant 1’épaisseur de la couche ainsi que la

surface plongée dans 1’¢lectrolyte :

Vol,oe = 0.5cm x 1 cm % 500.1077¢m = 2.5.10"%cm3 Equation 5.11

D’ou: M, = 1.31.1075¢g
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Si on rapporte la capacité mesurée a la quantité de carbone impliquée, on obtient donc
une capacité massique de 189 mF.g™". Les valeurs reportées dans la littérature sont 500 a 1000
fois plus importantes pour des matériaux carbonés microporeux.’® La forte différence
observée entre nos résultats et ceux présentés dans la littérature peut étre liée au fait que le
courant ne soit pas bien injecté du substrat vers la couche de carbone nanoporeuse. Dans cette
hypothese, la surface vue par 1’¢lectrolyte que nous mesurerions serait en fait la surface de
silicium sous-jacente a la couche nanoporeuse. Une autre hypothése serait que la surface vue
par les ions ne soit en fait que la surface apparente de la couche de carbone. Il est possible que
les ions de I’¢lectrolyte ne pénétrent pas les pores de la couche np-C. Enfin, I’évaluation de la
capacité double couche dans des électrolytes organiques pourrait nous renseigner de maniere
plus précise sur la possibilit¢ d’intégration de ces couches en tant qu’électrodes dans des

supercapacités dans des conditions plus proches de la réalité.

5.5 Conclusion

Les différentes ¢tudes menées sur les systemes nickel/carbone et cuivre/carbone

présentés ici rapportent des propriétés différentes en fonction des systemes considérés.

L’¢tude de la synthése de NTC a partir des couches nc-Ni/C déposées par procédé
hybride mettent en lumiere des conditions optimales pour la synthese de tapis denses de NTC
(i.e., température, puissance appliquées sur la source PECVD, et composition des couches nc-
Ni/C). Bien que cette étude préliminaire ait permis d’identifier certaines conditions
favorables, une mise en relation de la microstructure des NTC obtenus et des conditions de
synthése reste a étre réalisée. Pour cela, des observations des tubes par microscopie
¢lectronique a transmission restent a étre réalisées. Par ailleurs, afin d’apprécier le role de
I’hydrogene et de la nature de la matrice de carbone amorphe sur la microstructure des NTC
obtenus, il serait aussi intéressant de procéder a une étude analogue sur des couches nc-Ni/C

déposées par copulvérisation magnétron.

L’étude des propriétés de piézorésistivité des couches nc-Ni/C déposées par procédé
hybride a révélé des comportements intéressants en vue de 1’intégration de ces couches dans
des capteurs de déformation. En effet, le meilleur facteur de jauge obtenu ici pour une couche

contenant 32 at. % de nickel est cinq fois supérieur a celui des couches actuellement
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employées dans 1’industrie du capteur de déformation (i.e., nickel/chrome). Cependant, notre
¢tude a aussi révélé un phénomene de dérive du comportement ¢électrique des couches avec
son utilisation. Ce phénomeéne de dérive peut étre soit attribué a une modification
microstructurale des couches due a leur échauffement pendant le test, soit a leur décollement
du substrat. Pour vérifier la premiére hypothése et au vue des résultats obtenus lors de 1’étude
du comportement ¢électrique des couches nc-Ni/C, une étude analogue a celle menée sur les
couches déposées par procédé hybride doit étre réalisée celles déposées par copulvérisation.
Pour vérifier la deuxiéme hypothése, et afin d’améliorer 1’adhésion des couches, une étude de
I’impact de la polarisation du porte substrat pendant le dépot sur les propriétés piézorésistives
des couches peut étre réalisée. En effet, la polarisation électrique du porte substrat pendant le

dépot a généralement pour effet une amélioration de 1’adhésion de la couche sur le substrat.

Enfin, la gravure sélective des couches nc-Cu/C a permis la synthése de couches de
carbone nanoporeuses a basse température. Cette étude met évidence notre capacité a
synthétiser des couches np-C dont la taille de pores peut étre pilotée entre 2 et 11 nm en
ajustant les paramétres de dépdt des couches nc-Cu/C. Bien que les propriétés €lectriques,
optiques, et la capacité double couche de ces matériaux aient été en parti étudiées, une étude
approfondie du potentiel applicatif de ces couches reste a €tre réalisée. En effet, les faibles
valeurs de capacité¢ mesurées peuvent résulter d’une passivation de la surface du squelette
carboné durant la gravure en acide nitrique. Un meilleur controle du procédé de synthése
serait nécessaire pour la réalisation d’¢lectrode a haute capacité surfacique. Par ailleurs, les

propriétés de filtration de ces couches restent a étre explorées.
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Conclusion Génerale

Au cours de cette thése, les relations entre les caractéristiques microstructurales des
couches nc-Me/C (Me = Ni, Cu) et leur composition chimique ont été étudiées. Pour la
syntheése des couches, deux procédés plasma froids ont été utilisés : un premier procédé basé
sur la pulvérisation cathodique magnétron d’une cible métallique combinée avec le dépdt
chimique en phase vapeur assist¢ par plasma de carbone, et un deuxiéme basé sur la
pulvérisation cathodique magnétron simultanée de cibles métallique et de graphite.
L’utilisation de deux procédés de synthése, pour deux systemes nc-Me/C appartenant a deux
classes différentes (i.e., différentes affinités entre métal et carbone), nous a permis de
comparer d’une part ’effet du procédé de synthese sur les caractéristiques des couches pour
un méme systtme nc-Me/C et d’autre part I’effet du métal sur la microstructure et les

propriétés physiques des couches pour un méme procéde,.

Pour un méme procédé, les couches nickel/carbone et cuivre/carbone possédent des
microstructures et des propriétés différemment affectées en fonction du procédé de synthése
considéré. Alors que I’impact de la nature du métal sur la microstructure des couches nc-
Me/C est relativement important dans le cas du procédé hybride, celui-ci est plus faible dans

le cas du procédé de copulvérisation.

En effet, dans le cas du procédé hybride, bien que pour les deux systémes étudiés (i.e.,
nc-Ni/C et nc-Cu/C) on observe une morphologie dépendant de la composition chimique des

couches, cette évolution différe selon le métal incorporé :

- Dans le cas des couches nc-Ni/C, les couches évoluent d’une morphologie colonnaire
a granulaire en passant par une morphologie constituée de nanofils alignés

verticalement au substrat quand on diminue le taux de nickel.

- Dans le cas des couches nc-Cu/C, les couches évoluent d’une morphologie colonnaire
a granulaire, en passant par une morphologie stratifi¢e quand on diminue le taux de

cuivre.
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Ces différences induisent des différences de propriétés électriques importantes entre
les deux matériaux déposés par le procédé hybride. Alors que la conductivité électrique des
couches nc-Ni/C évolue de 210 S.cm™ & 19000 S.cm™ pour une variation du taux de métal de
48 2 93 at. %, celle des couches nc-Cu/C varie de 9.10% 4 95000 S.cm™ pour une variation de
composition chimique similaire. Ces différences peuvent étre attribuées en partie aux
différences de microstructure, et notamment a la nature du métal, et a 1’organisation

microstructurale de la matrice de carbone amorphe.

D’un autre coté, dans le cas de la copulvérisation, des couches présentant une
évolution de morphologie similaire sont obtenues pour les systémes nc-Ni/C et nc-Cu/C
(morphologie évolutive de colonnaire a granulaire en passant par des nanoparticules
verticalement allongées au substrat). Pour ce procédé, une évolution de conductivité
électrique de 1100 a 29000 S.cm™ pour une variation du taux de métal de 48 a 86 at. % est
observée dans le cas des couches nc-Ni/C, alors qu’une variation du taux de métal similaire
pour le systéme nc-Cu/C entraine une variation de la conductivité électrique de 94 a 95000

S.cm™,
D’un point de vue général et pour les deux procédés :

- Pour les forts taux de métal, alors que la nature du métal joue un réle déterminant sur
les propriétés électriques des couches, une conductivité électrique supérieure est

obtenue pour les couches nc-Cu/C.
Ceci est li¢ au fait que le cuivre a une meilleure conductivité électrique que le nickel.

- A faible taux de métal, une meilleure conductivité €électrique des couches est observée

dans le cas des couches nc-Ni/C.

Cela peut étre li¢ a I’effet catalytique du nickel sur la graphitisation du carbone
amorphe, comme ’ont révélé les analyses par spectroscopie Raman. Cet effet peut alors
conduire a l’augmentation locale de la conductivité électrique du carbone, et donc a
I’augmentation globale de la conductivité ¢lectrique des couches. Une autre explication a ce
phénomene est la contribution a la conduction électrique de la phase de carbure présente dans
les couches nc-Ni/C a faible taux de métal et non dans les couches nc-Cu/C, comme nous

I’indiquent les analyses XPS.
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Si on compare maintenant les couches de méme nature mais déposées par les deux

procédés, on remarque certaines analogies.
Pour les deux procédés :

- Les couches nc-Ni/C présentent une évolution de morphologie analogue indépendante
du procéd¢, alors que les couches nc-Cu/C présentent des morphologies dépendant

fortement du procédé de synthese considéré.

Cette observation indique une plus forte dépendance du comportement des atomes de
cuivre durant leur dépot au procédé de synthése, comparé aux atomes de nickel. Ces
différences peuvent étre en grande partie attribuées aux différences d’affinité du nickel
(Classe I — c.f. Chapitre 1) et du cuivre (Classe II — c.f. Chapitre 1) avec le carbone. Ces
différences se retrouvent aussi lors de 1’analyse des environnements chimiques par XPS. Les
couches nc-Ni/C contiennent une phase de carbure (NiCx) pour des taux de métal médians,

alors que les couches nc-Cu/C n’en contiennent pas.

- Les couches nc-Ni/C déposées par les deux procédés présentent des évolutions de
conductivité électrique tres similaires en fonction de leur composition chimique. On
remarque cependant des valeurs de conductivité électrique supérieures dans le cas des

couches déposées par copulvérisation.

Cette meilleure conductivité électrique peut ici €tre attribuée a un plus haut degré
d’ordre (i.e, plus forte proportion de cycles aromatiques organisés sur une plus grande
longueur de cohérence dans le plan) de la phase de carbone amorphe contenue dans les
couches déposées par copulvérisation, comme le confirment 1’étude Raman multi longueurs
d’onde, ainsi que les observations par microscopie électronique en transmission qui révelent

I’existence de plans graphitique.

- Les couches nc-Cu/C déposées par les deux procédés présentent des évolutions de
conductivité électrique différentes. Ici aussi, des valeurs de conductivité €lectrique
supérieures sont observées dans le cas des couches déposées par copulvérisation. Par

ailleurs, alors qu’il n’a pas été possible de mesurer la conductivité électrique des

195



couches nc-Cu/C déposées par procédé hybride pour les faibles taux de métal, celle-ci

est estimée autour de 100 S.cm™ dans le cas des couches déposées par copulvérisation.

Cette derniere observation confirme le role de I’hydrogéne induisant une diminution

de la conductivité électrique globale des couches nc-Me/C.

Une fois les différentes comparaisons effectuées entre les couches déposées par les
deux procédés, nous nous sommes focalisés sur I’exploitation de quelques-unes de leurs

propriétés.

Pour les couches nc-Ni/C, leur utilisation comme support de croissance de NTC qui
avait ét¢ amorcée lors de la précédente thése a été poursuivie. Afin d’améliorer notre
compréhension sur les précédentes observations, le méme systéme a été sélectionné (i.e., nc-
Ni/C déposé par procédé hybride). Dans les conditions de synthése testées, les expériences ont
révelé qu’il était possible d’obtenir des tapis denses de NTC a partir de couches de
compositions chimiques différentes (i.e., 40 < %Ni < 55 at. %). Par ailleurs, la nécessité
d’adapter les conditions énergétiques lors du procédé de croissance des NTC a la composition
chimique des couches a ét¢ mise en lumiére. En effet, pour une méme durée de traitement,
alors qu’une faible puissance sur la source associée a une forte température est préférable
pour une couche de faible concentration en métal, une forte puissance et une faible
température sont a privilégier dans le cas de couches a taux de métal plus élevé. Une
explication de cet effet est I'impact de I’arrangement microstructural des couches nc-Ni/C sur
les phénomenes de diffusion des nanoparticules de nickel qui surviennent avant la croissance
dans un procédé de type « ségrégation-saturation-croissance », pour des conditions de

croissance données.

Une étude des propriétés de piezorésistivité des couches nc-Ni/C déposées par procédé
hybride a aussi été réalisée. Elle a révélé des facteurs de jauge relativement élevés associés a
des coefficients de résistance en température faibles, et pouvant rivaliser avec les valeurs

rapportées pour les capteurs de déformation actuellement commercialisés.

La synthése de couches carbonées nanoporeuses (np-C) a été réalisée en appliquant les
concepts de désalliage au cas des couches nc-Cu/C déposées par copulvérisation. Lors de
cette étude, nous avons montré qu’il était possible d’obtenir des couches np-C de propriétés
variables (i.e, taille, forme et densité des pores, conductivité €lectrique, comportement

optique) en jouant simplement sur la composition initiale des couches nc-Cu/C. Des essais
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analogues ont été réalisés sur des couches nc-Cu/C déposées par procédé hybride, et des
couches nc-Ni/C déposées par les deux procédés. Ces essais n’ont jamais été concluants. Dans
tous les cas, un effondrement de la matrice de carbone apres gravure du métal a €té¢ observé.
Dans le cas des couches déposées par procédé hybride, il est possible que 1’hydrogene présent
dans les couches agisse sur le comportement mécanique de la matrice de carbone amorphe
nanoporeuse résiduelle, la rendant plus fragile. Dans le cas des couches nc-Ni/C, il est
probable que les liaisons entre les atomes de nickel et de carbone présentes dans la phase de

carbure de nickel rendent le phénomene de gravure moins sélectif vis-a-vis du métal.

A la suite de cette thése, et bien que de nombreux points aient été éclaircis, certaines

études restent a étre réalisées :

- Les couches nc-Cu/C déposées par les deux procédés n’ont malheureusement pas pu
étre étudiées par spectroscopie Raman. Une étude approfondie de I’impact de la nature
du métal présent dans les couches nc-Cu/C sur 1’organisation microstructurale des

atomes de carbone par cette technique reste a étre réalisé.

- Les propriétés de catalyseur de NTC ont été étudiées en détail. Cela nous a permis
d’identifier les compositions pour lesquelles des tapis denses de NTC peuvent étre
obtenus. Une poursuite de cette étude par les moyens de la microscopie électronique
en transmission, visant a relier les caractéristiques microstructurales des NTC obtenus
avec celle des couches catalyseurs serait intéressante. Par ailleurs, seules les couches
hydrogénées, c’est-a-dire celles déposées par procédé hybride ont été étudiées ici).
Une étude analogue sur les couches déposées par copulvérisation serait précieuse pour

la compréhension du role de I’hydrogéne dans la croissance des NTC.

- L’étude des propriétés de piezorésistivité des couches nc-Ni/C déposées par procédé
hybride a révélé une dégradation de leur comportement électrique lors de leur
utilisation. Or, I’étude comparative des propriétés ¢€lectriques des couches déposées
par les deux procédés, a révélé que les couches déposées par copulvérisation
présentent une conductivité électrique supérieure a celle des couches déposées par
procédé hybride. Le phénoméne de dégradation des propriétés piezorésistives peut
probablement étre attribué a un échauffement des couches lors de leur utilisation,
provenant d’une dissipation par effet joule, entrainant des modifications

microstructurales. Il est probable que ces problémes ne surviennent pas dans le cas des
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couches présentant globalement des conductivités €lectriques plus ¢élevées. Une étude
analogue a celle réalisée sur les couches déposées par procédé hybride nous

permettrait de statuer sur ce point.

Le développement de la méthode de synthése des couches np-C ¢laborée doit étre
étendu a d’autres systémes nc-Me/C. Au cours de cette thése, nous avons vu que cette
méthode ne s’appliquait que dans le cas des couches nc-Cu/C déposées par
copulvérisation. L’origine des échecs observés dans le cas des autres couches reste a

identifier.

Enfin, 1’évaluation de la surface spécifique, et de D’activité électrochimique des
couches np-C ¢laborée par gravure sélective des couches nc-Cu/C doit étre poursuivie.
Nous avons vu qu’il était possible que des problémes d’injection du courant a
I’interface substrat/couche np-C pouvaient survenir. Un début de dépot accompagné
d’une étape de bombardement ionique devrait permettre de résoudre en partie ces
problémes, et autoriser la mesure de la capacit¢ double couche déployée par les

couches np-C.
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Annexe 1

Vitesse de dépot des couches

Nous allons dans ce paragraphe présenter et discuter les évolutions des vitesses de
dépot des couches nc-Ni/C et nc-Cu/C déposées par les deux procédés en fonction des
parametres plasma variables. Nous tenterons d’expliquer les évolutions observées en nous

appuyant sur les analyses de composition chimique effectuées en parallele (i.e., XPS).
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A-1.1 Vitesse de dépot des couches déposées par
procédé hybride

Les vitesses de dépdt des couches nc-Ni/C et nc-Cu/C déposées par procédé hybride

en fonction du taux de méthane injecté dans le réacteur sont présentées Figure Al.
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Figure A-1.1 Evolution des vitesses de dépot des couches nc-Ni/C et Cu/C en fonction du

taux de méthane injecté dans le réacteur.

On observe globalement une augmentation de la vitesse de dépot quand on augmente
le taux de méthane injecté dans le réacteur. Pour les couches nc-Ni/C, la vitesse de dépot
évolue de ~ 10 2 50 nm.min”' pour un taux de méthane qui varie de 0 & 71 %. Pour les
couches nc-Cu/C, elle passe de 20 & 35 nm.min™' pour une variation du taux de méthane
¢quivalente. La vitesse de dépdt des couches nc-Ni/C est donc beaucoup plus sensible au taux

de méthane que celui des couches nc-Cu/C.

On remarque aussi que pour un taux de méthane de 0 %, la vitesse de dépot du cuivre
est de 21 nm.min”, alors que celle du nickel est de 14 nm.min"'. Dans la mesure ou les
conditions expérimentales sont identiques, cette différence de vitesse de dépdt traduit un plus

grand rendement de pulvérisation du cuivre comparé au nickel.
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A-1.2 Vitesse de dépot des couches déposées par
copulvérisation

Les vitesses de dépot des couches nc-Ni/C et nc-Cu/C déposées par copulvérisation en

fonction du taux de méthane injecté dans le réacteur sont présentées Figure A2.
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Figure A-1.2 Evolution des vitesses de dépot des couches nc-Ni/C et Cu/C en fonction du

rapport de puissances appliquées sur les cibles

Dans le cas des couches déposées par copulvérisation magnétron, on observe dans les
deux cas une diminution de la vitesse de dépdt des couches lorsque 1’on diminue le rapport
des puissances appliquées sur les cibles. Pour les couches nc-Ni/C, la vitesse évolue de 2 a 18
nm.min”' pour un rapport de puissances Pyi/Pg; variant entre 0 et 1,8, alors qu’elle évolue de 2
4 45 nm.min"' pour un rapport de puissance Pcy/Pg: qui évolue de 0 a 2 dans le cas des

couches nc-Cu/C.

Ici aussi, le meilleur rendement de pulvérisation du cuivre conduit a des plus grandes

vitesses de dépot dans le cas des couches nc-Cu/C comparé aux couches nc-Ni/C.
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Annexe 2

Optimisation des conditions

d’érosion des couches avant
analyse XPS

La remise a ’air des couches apres leur dépdt entraine irrémédiablement la pollution
de leur surface par du carbone et de 1’oxygene. Ce phénomeéne est difficile a éviter, a moins
d’avoir un dispositif d’analyse XPS quasi in sifu connecté au réacteur de dépot ce qui n’était
pas le cas dans cette étude. Afin d’accéder a une composition plus proche de la composition
réelle de surface des couches, une étape de nettoyage de la surface des couches avant analyse
est nécessaire. Cette ¢étape d’érosion consiste généralement a bombarder la surface des

. . + 7 I
couches par un faisceau d’ions Ar’ énergétiques.

Un probléme récurrent dans les analyses par XPS de la composition chimique des
couches minces nc-Me/C provient de la morphologie particuliere qu’elles présentent. Cette
morphologie hétérogeéne peut en effet donner lieu a des phénomenes d’érosion préférentielle
importants. Il a par ailleurs ét¢é montré que ces phénoménes d’érosion préférentielle
dépendaient de la composition chimique des couches, mais aussi des conditions d’érosion
ioniques appliquées (e.g., énergie des ions, etc...). Un autre probléme couramment rencontré
dans ces études est la modification des environnements chimiques des différents atomes

présents au sein des couches.

Nous allons dans cette annexe préciser la méthode empruntée pour I’optimisation de
cette ¢tape de nettoyage, et indiquer dans quelle mesure cette méthode affecte la composition

chimique finale des couches mesurées.
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A-2.1 Les couches nc-Ni/C

Les couches minces nc-Ni/C synthétisées par les deux procédés ont été
systématiquement analysées par XPS. Avant chaque analyse, une étape de nettoyage par
¢rosion ionique de la surface des couches a été réalisée afin de s’affranchir de la couche de
pollution superficielle déposée lors de leur remise a 1’air. Des études sur 1’effet de 1’érosion
ionique sur la composition chimique de couches minces nc-Me/C ont rapporté une
modification de la composition chimique finale mesurée en fonction de I’énergie des ions
incidents, ainsi que du temps d’érosion.! ! L’un des objectifs de cette partie était d’établir un
protocole d’analyse de la composition chimique des couches minces nc-Ni/C qui soit

reproductible.

Nous avons sélectionné des échantillons synthétisés dans des conditions différentes
par les deux procédés de synthése. Nous avons ensuite procédé a deux érosions ioniques

successives a deux énergies différentes sur ces échantillons:

- Une premicre étape d’érosion a une énergie de 0,5 keV pendant 100 secondes

- Une deuxiéme érosion a une énergie de 4 keV pendant 420 secondes

Le temps d’érosion total est donc de 520 secondes. La composition chimique des
couches minces nc-Ni/C a été mesurée avant €rosion, puis toutes les 20 secondes d’érosion, a
partir des pics Ni 2p, C 1s, et O 1s. L’évolution des taux de nickel, d’oxygene, et de carbone
mesurés pour des couches minces nc-Ni/C déposées par procédé hybride et par
copulvérisation dans deux conditions différentes sont présentées Figure A-2.1 et Figure A-

2.2 respectivement.
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Figure A-2.1 Evolutions des compositions chimiques de couches nc-Ni/C synthétisées par

procédé hybride synthétisées pour un taux de méthane de 18 % (a) et de 25 % (b).
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Figure A-2.2. Evolution des compositions chimiques de couches minces nc-Ni/C synthétisées

par copulvérisation a des rapports de puissances Pni/Pg, = 0,15 (a) et 0,1 (b).

Pour le procédé hybride, I’augmentation du taux de méthane conduit a des couches
plus riches en carbone (Fig A-2.1). Pour les couches déposées par copulvérisation,
I’augmentation du rapport de puissances Pni/Pg: améne bien a une augmentation du taux de
nickel (Fig. A-2.2). On constate aussi pour tous les échantillons une contamination de surface

par ’oxygéne a des concentrations pouvant atteindre 25 % avant érosion.

Si on compare les évolutions de composition chimique en fonction du temps d’érosion

obtenues pour les quatre échantillons, plusieurs remarques peuvent étre faites :

207



La premiere étape d’érosion a 0,5 keV modifie trés fortement la composition
chimique de surface : on observe une diminution du taux d’oxygene et une
augmentation du taux de nickel. On constate aussi une diminution du taux de
carbone pour trois des échantillons. La composition de surface se stabilise aprés
plusieurs pas d’érosion. On peut estimer qu’aprés 120 secondes, il n’y a plus
d’évolution notable. Toutes ces observations peuvent s’interpréter par une
¢limination de la couche de contamination de surface qui contient a la fois de
I’oxygene et du carbone. Cette élimination ameéne probablement a une révélation
de la composition chimique du composite sous réserve que le bombardement ne

produise pas d’érosion préférentielle des éléments du matériau.

Lorsque 1’on passe a une énergie d’érosion de 4 keV, on observe une assez forte
modification de la composition chimique de surface pour tous les échantillons qui
se traduit par une augmentation du taux de nickel au détriment de celui du carbone.
Nous interprétons cette observation par 1’érosion préférentielle plus marquée du

carbone sous |’effet du bombardement des ions a 4 keV.

On constate aussi que les couches présentant le plus fort taux de nickel ont une
plus forte sensibilité a 1’énergie d’érosion que celles a plus faible taux de nickel.
Cette plus forte sensibilité de la composition chimique a I’érosion ionique peut
provenir de la morphologie trés anisotrope que présentent les couches contenant
des forts taux de nickel. En effet, nous avons vu Chapitres 1 et 3 que pour des forts
taux de nickel, les couches nc-Ni/C consistent en des grains verticalement orientés
au substrat et séparés par une fine peau de carbone. Une érosion ionique de ces
couches peut avoir pour effet une révélation du sommets des nanoparticules de
nickel, entrainant une diminution du taux de carbone et une augmentation du taux

de nickel mesuré.

Le phénomene d’érosion préférentielle de la matrice de carbone composant les
couches minces nc-Ni/C synthétisées par copulvérisation semble étre plus
prononcé que dans le cas des couches minces nc-Ni/C synthétisées par procédé
hybride. De fortes variations de compositions chimiques sont observées dans le cas
des couches minces nc-Ni/C déposées par copulvérisation deés 20 secondes

d’érosion a 4 keV. Cela indiquerait donc une matrice de carbone amorphe plus

208



facile a éroder, et donc une composition chimique des couches minces nc-Ni/C

mesurée par XPS plus sensible a 1’énergie d’érosion utilisée.

En conclusion de ce paragraphe, pour procéder a une analyse des couches minces nc-
Ni/C déposées par les deux procédés, qui s’affranchit de la couche de pollution superficielle,
tout en limitant 1’effet d’érosion préférentielle, nous fixons une énergie d’érosion a 0.5 keV, et
un temps d’érosion de 100 secondes. Nous verrons par ailleurs, dans I’é¢tude de I’impact de
I’érosion ionique sur I’environnement chimique des atomes de carbone, que ces conditions
d’érosion ne modifient pas trop fortement la microstructure de la matrice de carbone amorphe.
Elles garantissent aussi un bon accord avec les mesures de composition chimique de volume

effectuées par d’autres méthodes (EDX, RBS).

A-2.2 Les couches nc-Cu/C

De maniére analogue aux couches nc-Ni/C, une étude de I’impact de I’érosion ionique
sur la composition chimique des couches minces nc-Cu/C a été réalisée. Les effets
mentionnés dans le cas du systtme nc-Ni/C (e.g., €érosion préférentielle, modification de
I’environnement chimique des atomes de carbone, etc...)!" ! peuvent aussi survenir dans le

cas des couches minces nc-Cu/C.

Pour cette étude, nous avons effectué une érosion ionique pendant 140 sec a 0.5 keV
suivie d’une érosion ionique a 4 keV pendant 140 secondes. La détermination de la
composition chimique des couches a été réalisée toutes les 20 secondes a partir des pics
Cu2p,Ols,etCls. Les évolution des compositions chimiques en fonction du temps
d’érosion pour des échantillons nc-Cu/C déposés par procédé hybride et par copulvérisation
dans des conditions différentes (i.e., taux de méthane et rapport de puissance Pcy/Pg;
différents), et pour les deux énergies d’érosion (i.e., 0.5 et 4 keV) sont présentées Figures A-

2.3 et A-2.4 respectivement.
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Figure A-2.3 Evolution des compositions chimiques en fonction du temps d’érosion pour des

couches minces nc-Cu/C déposées par procédé hybride avec des taux de méthane de 13 (a),
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On observe ici des évolutions différentes de la composition chimique sous 1’effet d’un

faisceau d’ions, en fonction du procédé de synthése considéré. Pour les couches déposées par

procédé hybride (Fig. A-2.3) :

la premicre étape de 20 secondes d’érosion ionique & une énergie de 0,5 keV
conduit & une forte augmentation du taux de cuivre, accompagnée d’une forte
diminution des taux de carbone et d’oxygene. Les 100 secondes suivantes (i.e., de t
=20 sec. a t = 120 sec.) conduisent & une augmentation du taux de cuivre, et a une
stabilisation des taux de carbone et d’oxygéne. Cette évolution de composition
chimique est attribuée a I’érosion de la couche de pollution superficielle de

maniere analogue aux tendances observées pour les couches minces nc-Ni/C.

Les 20 secondes d’érosion suivantes a cette méme énergie (de t = 120 sec. a t =
140 sec.) entrainent une diminution du taux de cuivre accompagnée d’une
augmentation du taux de carbone. Cette évolution est ici propre a ce systéme, et
peut témoigner de phénomenes d’€érosion préférentielle, ou a une inhomogénéité de
la composition chimique des couches minces nc-Cu/C déposées par procédé

hybride dans leur épaisseur.

Le passage a une énergie d’érosion de 4 keV conduit globalement a une « ré-
augmentation » du taux de cuivre et une « re-diminution » du taux de carbone
(Figs. A-2.3a-c). Un point intéressant ici est que 1’on observe parfois pendant les
20 premieres secondes d’érosion a 4 keV, une confirmation de la tendance
observée pour les 20 derniéres secondes d’érosion a 0.5 keV (i.e. une diminution
du taux de cuivre et une augmentation du taux de carbone). Par ailleurs, on atteint
des taux de cuivre qui dépassent parfois les valeurs mesurées au bout de 120

secondes d’érosion a 0.5 keV (Figs. A-2.3).

Cette évolution non monotone de la composition chimique des couches en fonction du

temps d’érosion peut avoir plusieurs origines :

= Un phénoméne d’érosion préférentielle, dépendant de I’énergie et du temps d’érosion

surviendrait lors de I’érosion avant analyse de la composition des couches.

Selon cette hypothése, la diminution du taux de cuivre et I’augmentation du taux de

carbone survenant a t = 120 sec. d’érosion seraient attribuées a une érosion préférentielle du
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cuivre, et donc a une révélation de la matrice de carbone amorphe. Le passage a une énergie
d’érosion plus ¢élevée entrainerait une inversion de la tendance, en raison du fait que la surface
vue par les ions incident serait majoritairement composée d’atomes de carbone. Ainsi, la
réitération d’un cycle d’érosion aux deux énergies entrainerait une oscillation des

compositions chimiques.

= La composition chimique des couches n’est pas homogéne dans leur épaisseur en

raison de leur morphologie.

Nous avons vu dans le Chapitre 1 que dans certaines conditions €nergétiques, des
couches minces nc-Me/C consistant en une alternance de couches métallique et de couches de
carbone pouvaient étre obtenues. Dans le cas présenté ici, les analyses XPS étant limitées a
quelques nanometres de la surface analysée, une étude en fonction du temps d’érosion
rapporterait alternativement une composition chimique riche en cuivre, puis riche en carbone,
ete... 11 est cependant possible de ne pas observer des oscillations de composition chimique
avec le temps d’érosion, si le pas d’érosion n’est pas idéalement fixé (i.e., analyse d’une
premicre couche métallique, érosion de la couche métallique et de la couche de carbone,

analyse de la deuxiéme couche métallique, etc...).

Dans le cas de ces deux hypothéses, 1’augmentation de 1’énergie d’érosion aurait alors
comme incidence une réduction de la fréquence d’observation de composition
majoritairement cuivrée ou carbonée. Ce phénomene n’est pas observé ici, mais il se peut que
pour une énergie d’érosion de 4 keV, le pas d’analyse fixé a 20 secondes conduise a sonder
toujours la méme phase. Les ¢tudes de la morphologie et de la microstructure par microscopie
¢lectronique de ces couches nous ont permis de mettre en évidence l’existence d’une

morphologie de type multi-couche, nous permettant donc de favoriser la deuxieéme hypothése.

Par ailleurs, il apparait qu’une €rosion ionique de 140 sec. a 4 keV des couches minces
nc-Cu/C déposées par procédé hybride, ne permet pas de distinguer les différentes conditions
de synthese. En effet, lorsque I’on compare les compositions chimiques des différentes
couches aprés 280 sec. d’érosion ionique (140 seconde a 0.5 et 140 secondes a 4 keV), on
remarque qu’elles sont relativement similaires, présentant un fort taux de cuivre. En revanche,
si ’on compare les compositions chimiques des couches minces aprés 100 sec. d’érosion
ionique a 0.5 keV, on observe une dépendance quasi-linéaire de la composition en cuivre au

taux de méthane.
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L’étude analogue réalisée sur une couche mince nc-Cu/C déposée par copulvérisation
révele un comportement tres différent de la composition chimique des couches sous 1’effet
d’un faisceau d’ions (Fig. A-2.4). Pour la couche considérée ici, on observe une €volution de
la composition chimique de la couche durant les 140 premieres secondes d’érosion a 0.5 keV
consistant en une augmentation du taux de cuivre, et une diminution des taux de carbone et
d’oxygene. Cette évolution peut étre attribuée a 1’érosion de la couche de pollution
superficielle. Cependant, il apparait que prolonger 1’érosion et augmenter 1’énergie d’érosion
a 4 keV n’entraine pas de modification de I’évolution de la composition chimique de la
couche. Ainsi, aucun phénomene d’érosion préférentielle n’est observé dans le cas de cette
couche déposée par copulvérisation, contrairement aux couches déposées par procédé
hybride. Aux vues des analyses de morphologies présentées Chapitre 4, ces différences de
comportement sous un faisceau d’ions témoignent de différences de morphologies des

couches déposées par les deux procédés.

En conclusion a ce paragraphe, il semble qu’une méthode de nettoyage de la surface
des couches avant analyse XPS qui permette de différencier les différentes conditions de
synthése pour les deux procédés, tout en s’affranchissant au mieux des phénomeénes d’érosion
préférentielle pouvant survenir soit de procéder a une érosion ionique a une énergie de 0,5
keV pendant 120 secondes. C’est cette méthode qui a été choisie pour accéder a la
composition chimique des couches, et les compositions présentées dans tout le manuscrit ont

¢té mesurées apres cette ¢tape.
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Annexe 3

Détermination d’une

méthode de décomposition
du pic C 1s

L’¢tude par XPS de la microstructure des matériaux carbonés est basée sur la

(14191 [ es structures obtenues par XPS

décomposition du pic C 1s en plusieurs composantes.
(i.e., pics) correspondent aux ¢€lectrons issus des niveaux de cceur des atomes composants le
matériau analysé. Or les électrons issus d’un méme niveau électronique peuvent avoir des
énergies de liaisons légerement différentes en fonction des liaisons chimiques que fait

14 s 14 fi [15
I’élément considéré avec les autres éléments composant le matériau.!'!

Par exemple, un atome de carbone li¢ a un autre atome de carbone fournira des
photoélectrons dont 1’énergie cinétique est différente de ceux issus d’un atome de carbone 1ié
a un atome métallique, pour une méme énergie de rayons X incidents. Cela traduit en fait une
énergie de liaison différente de 1’¢lectron éjecté du matériau sous 1’effet des rayons X, en
fonction de la nature de la liaison dans laquelle il est engagé. Un seul pic est donc la
contribution de tous les photoé¢lectrons issus d’un méme niveau énergétique dans des atomes
ayant le méme environnement chimique. La décomposition du pic considéré en plusieurs
composantes permet alors la quantification de la proportion d’atomes engagés dans les
différents environnements chimiques de 1’atome considéré. Cette méthode de quantification

de pic est communément désigné par le terme anglais « fit ».

Dans le cadre de cette étude, nous avons choisi d’optimiser la méthode de
décomposition a partir des analyses XPS réalisées sur les couches nc-Ni/C, puis de I’appliquer

aux deux matériaux étudiés ici.

215



Dans le cas des matériaux nc-Me/C, I’étude de la matrice de carbone amorphe présente
au sein des couches se fait par I’intermédiaire de la décomposition en plusieurs composantes

1 2-4,14,16,17,1
du niveau de cceur C 1s,>+!4161719]

proche d’une énergie de liaison de 284,5 eV. Ce pic a été
largement étudi¢ pour beaucoup de systemes carbonés (e.g., carbone amorphe, NTC’s,
graphite, diamant, polymeres, etc...), et plusieurs composantes ont été identifiées. Ces

composantes, sont répertoriées ci-dessous :

- La composante Cl, correspondant aux atomes de carbone liés aux atomes
métalliques dans un carbure métallique est située vers 283,3 eV.

- La composante C2, correspondant aux atomes de carbone liés a d’autres atomes de
carbone en hybridation spz, est située vers 284,6 eV.

- La composante c2’, correspondant aux atomes de carbone liés a d’autres atomes
de carbone en hybridation sp, est située vers 285,3 eV

- La composante C3, correspondant aux atomes de carbone liés a des atomes
d’oxygene, un groupement hydroxyl par exemple, dans une liaison de type C-O,
est située vers 286,5 eV.

- La composante C4, correspondant aux atomes de carbone liés a des atomes
d’oxygene dans une liaison de type C=0, ou un groupement carboxyle en surface

par exemple, est située vers 288 eV.

Au regard des énergies de liaison treés proches des deux composantes C2 et C2*, et de
la diversité des méthodes employées dans la littérature pour décrire le pic C 1s, nous avons
préféré étudier au préalable I'impact de [’utilisation de 4 (sans C2*) ou 5 (avec C2*)

composantes pour la description du pic C 1s.

Nous avons donc construit deux ajustements. Les paramétres variables ainsi que les

contraintes appliquées pour ces deux méthodes sont détaillés dans le Tableau A-2.1.

Contrainte position (eV) | Contrainte FWHM (eV)
C1 283,9 —283,1 0,2-0,65
C2 284,9 —283,9 0,2-1,25
C2* 285,9 — 285 0,2-1,5
C3 286,3 —285,8 0,2-1,5
C4 290 — 287 0,2-3

Tableau A-3.1 Contraintes appliquées sur les paramétres variables des ajustements utilisés

pour décrire le pic Cls.
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Nous définissons donc deux décompositions différentes :

- la premiere correspond a I’utilisation des composantes C1, C2, C3, et C4.

- la deuxiéme a I’utilisation des composantes C1, C2, C2*, C3, et C4.

Un exemple de ces deux ajustements, appliqués a deux échantillons synthétisés par les
deux procédés et présentant la méme composition chimique ( %Ni = 45 at. %), est présenté

Figure A-2.1.
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Fig. A-3.1 Exemple d’application de la décomposition sans C2* (a,b) et avec C2* (c,d) pour
des échantillons nc-Ni/C synthétisées par procédé hybride (a,c) et par copulvérisation

magnétron (b,d). (%Ni ~ 45 at. %).

Plusieurs remarques peuvent étre faites a partir de la Figure A-2.1 :

= Si ’on compare les pics C 1s obtenus pour des couches minces nc-Ni/C synthétisées
par les deux procédés et présentant la méme composition globale (Figs. A-2.1a,b),

on remarque deux formes du pic C 1s différentes.
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Un épaulement est observé a faible énergie de liaison dans le cas des couches minces
nc-Ni/C synthétisées par procédé hybride (Figs. A-2.1a,¢), alors que ce n’est pas le cas pour

celles synthétisées par copulvérisation (Figs. A-2.1b,d).

= Les deux décompositions (avec et sans C2*) semblent étre appropriées pour

décrire les pics C1s obtenus pour les deux échantillons.

En effet, que I’on utilise 4 (sans C2*) ou 5 composantes (avec C2%*), le pic C 1s est

bien reproduit (Fig. A-2.1).

La différence majeure entre les deux décompositions réside dans la diminution de la
proportion de la composante C3 induite par DI’insertion de la composante C2%*. Afin
d’identifier laquelle de ces deux décompositions est la plus cohérente, et compte tenu des
tendances observées, il peut étre utile de vérifier que le taux d’oxygeéne total mesuré soit
cohérent avec la proportion d’atomes de carbone qui sont liés avec 1’oxygene. Pour cela, nous

pouvons définir un paramétre comme suit :

y = EELLEN Tc Equation A-2.1

To

ou C3 et C4 sont les proportions correspondant aux composantes homonymes, et 1o et

Tc sont les proportions d’oxygene et de carbone mesurés par XPS respectivement.
Ce paramétre permet de vérifier simplement la cohérence du fit :

- Siy>1 cela signifie qu’il y a plus d’atomes d’oxygene liés aux atomes de carbone
que d’atomes d’oxygene dans la couche (i.e., situation physiquement impossible).

- Siy=1, alors tous les atomes d’oxygene disponibles sont liés au carbone.

- Si y <1 alors le nombre d’atomes d’oxygene liés au carbone est inférieur au

nombre d’atomes d’oxygene dans la couche.

En d’autres termes, si y > 1 ’ajustement ne peut pas étre cohérent, et si y < 1 il est

« peut étre » cohérent.

Les deux décompositions ont donc été appliquées sur I’ensemble des échantillons

synthétisés durant 1’étude, et I’évolution du paramétre de cohérence « y » en fonction de la
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composition chimique des couches est présentée Figure A-2.2 pour les deux procédés et pour

les deux décompositions (i.e., avec et sans la composante C2%*).

a b

12 12
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10, ] o avec C2* 10 Lo avecC2*
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> 6 o > 6
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2 e o 21 o % pg"
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Fig. A-3.2 Evolution du parameétre de cohérence pour les deux décompositions (avec et sans
composantes C2*) pour le procédé¢ hybride (a) et pour le procédé¢ de copulvérisation

magnétron (b).

D’apres cette étude, on observe donc que 1’insertion d’une cinquiéme composante C2*
permet de diminuer le parametre y. Cependant, on remarque que ce parametre dépasse

souvent I’unité, indiquant que I’ajustement n’est pas parfaitement cohérent (i.e., y > 1).

En conclusion, les problémes rencontrés pour la décomposition du pic C Is sont dans
notre cas majoritairement liés a la présence d’oxygene dans les couches minces nc-Ni/C. Le
choix d’une décomposition avec 5 composantes améne a une meilleure cohérence. C’est donc
ce type de décomposition que nous avons choisi de mettre en ceuvre au cours des études

présentées dans ce manuscrit.
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Annexe 4

Effet de I’érosion ionique sur
la microstructure de la

matrice de carbone amorphe
par XPS

Comme nous 1’avons mentionné en Annexe 2, ’analyse des couches minces nc-Ni/C
par XPS a ¢été¢ effectuée aprés une étape préalable d’érosion ionique, permettant de
s’affranchir de la pollution superficielle. Cette étape d’€rosion ionique consiste en un
bombardement ionique d’ions Ar’ a 500 eV pendant 120 secondes. Une étude de 1’évolution
des environnements chimiques des atomes de carbone a été réalisée en fonction du temps
d’érosion pour confirmer le départ de la couche de pollution. Nous présenterons donc dans
cette annexe les effets de 1’érosion ionique sur 1’environnement chimique des atomes de

carbone dans les couches nc-Ni/C et nc-Cu/C déposées par les deux procédés.
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A-4.1 Couches nc-Ni/C

Les échantillons sélectionnés pour cette ¢tude sont présentés dans le Tableau A-4.1 :

Nom échantillon % Ni (at. %)

nc-Ni/C —iPVD - 1 69
Procédé hybride
nc-Ni/C —iPVD -2 21
nc-Ni/C — cop — 1 60
Procédé de
copulvérisation
nc-Ni/C — cop — 2 50

Tableau A-4.1 Tableau récapitulatif des échantillons sélectionnés pour 1’étude de I’'impact de
I’érosion sur les couches minces nc-Ni/C. Rq. : les taux de nickel mentionnés ici sont les

compositions chimiques déterminées par XPS apres érosion, comme défini dans 1’ Annexe 1.

Lors de cette étude nous avons procédé¢ a une acquisition de la zone C 1s toutes les 20

secondes d’érosion a une énergie de 0.5 keV pendant une durée totale de 100 secondes.

Les Figures A-4.1 et A-4.2 présentent les évolutions des différentes composantes
identifiées plus haut (i.e., C1, C2, C2*, C3, et C4) en fonction du temps d’érosion pour les
couches minces nc-Ni/C synthétisées par le procédé hybride (nc-Ni/C — iPVD — 1 (a) et nc-
Ni/C — 1iPVD — 2 (b)) et par copulvérisation (nc-Ni/C — cop — 1 (a) et nc-Ni/C — cop — 2 (b)),

respectivement.
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Figure A-4.1 Evolution de la décomposition spectrale des pics C 1s en fonction du temps
d’érosion pour une €nergie d’érosion de 0,5 keV pour des couches minces nc-Ni/C contenant

~21 (a) et ~ 69 at. % de nickel (b) synthétisées par procédé hybride.
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Figure A-4.2 Evolution de la décomposition spectrale des pics C 1s en fonction du temps
d’érosion pour les deux énergies d’érosion (0.5 et 4 keV) pour des couches minces nc-Ni/C

contenant ~ 60 (a) et ~ 50 at. % de nickel (b) synthétisées par copulvérisation.

Pour tous les échantillons, on constate une diminution des composantes C3 et C4 dés
le premier pas d’érosion, que 1’on peut attribuer au départ de la couche de pollution contenant
de "oxygéne. On observe aussi une forte augmentation des composantes C1 et C2 que I’on
peut attribuer au carbone présent dans le composite (carbone dans les grains métalliques et
dans la matrice de carbone amorphe) ce qui est aussi cohérent avec le départ de la couche de
pollution. Les pas d’érosion suivants ne modifient plus tres significativement le spectre et 1’on

peut considérer que le signal est stable aprés 120 secondes de traitement.
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La diminution de la composante C2" reste plus difficile & interpréter. Il est possible
que le bombardement induise une gravure préférentielle du carbone dans cet environnement
chimique. Une autre possibilité est une modification de la microstructure du carbone qui passe

d’un environnement chimique C2" vers C2 sous 1’effet du bombardement.

On observe aussi sur les Figures A-4.1, 2 les effets tres significatifs du bombardement
sur les composantes C1 et C2 principalement. Ceci peut s’interpréter par un effet de 1’érosion
préférentielle de la matrice de carbone qui réveéle les grains de carbure en surface. Une

activation des réactions de carburation du nickel avec le carbone ne peut étre exclue.

A-4.2 Les couches nc-Cu/C

Afin de déterminer I’effet de I’érosion ionique sur la microstructure des couches
minces nc-Cu/C, une étude de la forme des pics Cu 2p, O 1s, et C 1s en fonction du temps et
de I’énergie d’érosion ionique des couches minces nc-Cu/C. Les évolutions de ces pics pour
une couche mince nc-Cu/C contenant 71 at. % de cuivre déposée par procédé hybride en
fonction du temps d’érosion et pour les deux énergies d’érosion (0.5 et 4 keV) est présentée
Figure A-4.3. Rq : Les tendances observées et décrites ici sont analogues pour toutes les
couches minces nc-Cu/C déposées par procédé hybride et par copulvérisation magnétron, et

pourront étre étendues a [’ensemble des couches minces étudiées au cours de cette these.
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L’étude de la forme des pics Cu 2p, O 1s, et C 1s en fonction du temps et de 1’énergie
d’érosion nous informe que les principaux changements microstructuraux surviennent durant
les 20 premieres secondes d’érosion a 0.5 keV. En effet, c’est pour cette étape d’érosion que
I’on observe les plus fortes modifications de la forme des pics (Fig. A-4.3). La prolongation
de I’érosion n’induit pas de fortes modifications de la forme des pics. Par ailleurs, une étude
bibliographique nous permet d’identifier les différents environnements chimiques associés

aux différentes composantes constituant les pics.[* %

- Le pic Cu 2p peut étre décomposé en 6 composantes :
o Cu 1 et Cu 1% situées a 932.4 et 952.2 eV correspondent aux
atomes de cuivre en liaison avec d’autres atomes de cuivre
o Cu 2 et Cu 2%, situées a 934.4 et 954.1 eV, correspondent aux
atomes de cuivre liés aux atomes d’oxygéne dans une phase
d’oxyde de cuivre sous la steechiométrie Cu,0.
o Cu 3 et Cu 3%, situées a 942.5 et 962.5 eV correspondent aux
atomes de cuivre en liaison avec des atomes d’oxygene dans une

phase CuO.

- Lepic O Is, peut étre décomposé en 2 composantes ;
o O 1, située a 530.1 eV, est attribuée aux atomes d’oxygene liés aux
atomes de cuivre
o O 2, située a 531.5, est attribuée aux atomes d’oxygeéne liés aux

atomes de carbone

- Le pic C s, peut étre décompos¢ en 5 composantes, dont les affiliations

sont précisées annexe 3.

Sur le pic Cu 2p, on observe une diminution des composantes Cu 2, Cu 2*, Cu 3 et
Cu 3* avec I’érosion ionique, indiquant une diminution de la proportion d’oxyde de cuivre en
surface de la couche (Fig. A-4.3a). Cette diminution est accompagnée par la diminution de la
composante O 2, et des composantes C 3 et C 4 (Figs. A-4.3a,b). Ainsi, d’apres cette étude,
on observe une gravure préférentielle de I’oxyde de cuivre et de carbone présents en surface

survenant durant les 20 premieres secondes d’érosion ionique a 0.5 keV. L’analyse du pic O
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Is nous informe que seul subsiste 1’oxyde de cuivre au fil de 1’érosion. Hormis ces
modifications, et d’apres les évolutions de la forme des différents pics en fonction du temps et
de I’énergie d’érosion ionique, aucun changement majeur de microstructure n’est ici observé
durant la suite de 1’étape d’érosion, notamment concernant la microstructure de la matrice de
carbone amorphe. On observe néanmoins une forte diminution de I’intensité du pic O 1s en
fonction du temps d’érosion indiquant la présence d’oxygeéne principalement en surface des

couches.

En conclusion, cette étude confirme I’efficacité du bombardement ionique sur
I’élimination de la couche de pollution. Aprés 120 secondes d’érosion a une énergie de
0,5 keV, on obtient une information chimique par XPS qui semble stabilisée et représentative

du matériau.
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