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Avant-propos 

AVANT-PROPOS 
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qui j'exprime ma gratitude pour l'accueil qu'il ma réservé au sein de son laboratoire. 

Qu'il me soit permis d'exprimer également ma profonde reconnaissance à Monsieur G. Beck, 

Directeur de Recherche, pour le grand intérêt qu'il a porté à la réalisation de nos travaux, et pour 

l'honneur qu'il me fait en acceptant de présider le jury de cette thèse. 

Je tiens à remercier vivement Monsieur le Professeur G. Demazeau et Monsieur F. Lenormand, 

Chargé de Recherche, d'avoir consacré une partie de leur temps à l'examen de ce travail, et d'avoir 

accepté d'en être les rapporteurs. 

J'exprime également toute ma gratitude à Monsieur E. Bergmann, chef de service de la division 

protection contre l'usure chez Balzers, qui a accepté d'examiner ce travail, et s'est spécialement 

déplacé pour assister à cette thèse. 

Madame le Professeur E. Bauer-Grosse a assuré la direction de ma thèse. Je tiens à la remercier 

tout spécialement pour son soutien durant ces trois années. Par son expérience et sa compétence, elle 

a su me guider et me conseiller, et a en particulier largement contribué à la rédaction de ce mémoire. 

Je remercie Monsieur H. Michel, qui a suivi avec intérêt, en collaboration avec Madame le 

Professeur E. Bauer-Grosse, le déroulement de cette étude, et a activement participé à la correction 

de ce mémoire. 

J'adresse mes plus vifs remerciements à l'équipe diamant du laboratoire. Une grande partie de 

cette étude doit beaucoup à Monsieur I. Dieguez, qui a réalisé les élaborations, et dont le sens 

pratique a largement contribué à l'optimisation du réacteur de dépôt. L'intégration récente de 

N. Bozzolo dans l'équipe, nous a permis d'avoir un regard neuf sur notre recherche, et une partie des 

caractérisations microstructurales de ce présent travail est le reflet de la compétence qu'elle a 

rapidement acquise en microscopie électronique à transmission. Qu'ils soient assurés tous les deux de 

ma profonde reconnaissance. 

Qu'il me soit permis d'exprimer également ma profonde reconnaissance à toutes les personnes qui 

ont participé à l'accomplissement de ce travail, et plus particulièrement: 
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Introduction générale 

INTRODUCTION GENERALE 

Compte tenu des propriétés physico-chimiques exceptionnelles du diamant, ses applications 

potentielles en tant que céramique se sont naturellement dessinées. Leur réel développement, limité 

par le coût prohibitif du diamant naturel, s'est réalisé dans le domaine de la mécanique, grâce à 

l'élaboration du diamant dans des conditions de stabilité thermodynamique (procédés hautes 

températures et hautes pressions HPIHT). Des limitations inhérentes à ce procédé, telles que la faible 

taille des cristaux, ou l'impossibilité d'obtenir des films, n'ont pas permis le développement des 

applications thermiques, optiques et électroniques. 

La possibilité de synthétiser du diamant dans des conditions métastables ne nécessitant pas des 

températures et des pressions trop importantes, a relancé l'intérêt pour l'élaboration du diamant, et en 

particulier la formation de films. A partir des années 1960, un nombre très important d'équipes de 

recherche, dont une majorité aux Etats-Unis, au Japon, et en Union Soviétique, ont mis au point 

différents procédés d'élaboration conduisant à la formation de cristaux de diamant à des pressions 

inférieures à la pression atmosphérique, et à des températures inférieures à 1300 K. Ces synthèses se 

sont initialement réalisées sur des substrats de diamant naturel, puis sur des substrats non-diamant 

tels que les métaux de transition ou les semi-conducteurs. Ces techniques utilisent essentiellement le 

dépôt chimique en phase vapeur (techniques CVD). Elles sont souvent assistées par un système 

complémentaire, qui augmente la réactivité du milieu réactionnel. 

L'optimisation constante de ces procédés d'élaboration, la caractérisation des dépôts obtenus, et 

une meilleure connaissance des mécanismes de construction du diamant, ont permis d'améliorer 

notablement son rendement de formation aux dépens des autres phases carbonées, sa vitesse de 

dépôt, et de commencer à contrôler la morphologie des cristaux en fonction des conditions 

d'élaboration. Enfin, le contrôle de la densité de germes, par un prétraitement des substrats non­

diamant, a conduit à la formation de films de diamant polycristallins, qui peuvent convenir à certaines 

applications. 

Durant ces dix dernières années, l'élaboration du diamant dans des conditions métastables s'est 

développée au sein de la Communauté européenne. Bien qu'un retard subsiste par rapport aux Etats­

Unis et au Japon, les équipes européennes poursuivent leurs efforts pour rester compétitives dans la 

recherche de revêtements de bonne qualité, compatibles avec la plupart des applications. Pour tirer 

parti des propriétés les plus intéressantes du diamant, telles que la transparence optique, la 

conductivité thermique, ou son caractère semi-conducteur extrinsèque, l'obtention de films de 

diamant pratiquement monocristallins sur substrats non-diamant est un objectif principal. 

Actuellement, cet objectif reste un challenge à long terme, compte tenu des nombreux problèmes liés 

au mode d'élaboration de films de diamant CVD, qui pour certains, seront abordés dans le cadre de 

ce travail. 
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Introduction générale 

Ce présent memOIre est le résultat de la fusion de travaux de natures différentes menés en 

parallèle, et que nous avons voulu approximativement équilibrés: 

• Un travail expérimental d'élaboration et de caractérisation du diamant CVD . 

• Un travail de synthèse bibliographique. 

Nous avons choisi d'élaborer du diamant par le procédé de dépôt chimique en phase vapeur 

assisté par plasma micro-onde (procédé MPCVD), pour plusieurs raisons liées au procédé lui-même 

que nous évoquons à la fin du chapitre 1. A partir des principales techniques de caractérisation 

disponibles au laboratoire, ou accessibles par le biais de collaborations, nous avons voulu caractériser 

la qualité chimique, la morphologie et la microstructure des dépôts. Cette caractérisation nous a 

permis de déterminer le domaine de fonctionnement du réacteur, et surtout de l'optimiser pour 

améliorer la qualité globale des revêtements: 

Conception du réacteur 

~ 
Elaboration 

~ 
Caractérisation du dépôt 

~ 
Optimisation du réacteur 

Le chapitre II. de ce memOIre reporte la conception du réacteur l\;1PCVD, pUIS expose les 

modifications successivement réalisées sur celui-ci, en particulier son asservissement pour les 

synthèses de longue durée, et l'optimisation du porte-substrat. Les chapitres III. et IV. reportent les 

différentes caractérisations menées sur ces dépôts, et les conséquences d'une optimisation du procédé 

d'élaboration. 

Dans le chapitre III., nous nous sommes plus particulièrement attachés à caractériser la qualité 

chimique, la morphologie, et la densité des particules de diamant isolées élaborées sur des substrats 

de silicium monocristallin. Ces descriptions ont été réalisées en fonction des principaux paramètres 

d'élaboration que sont la composition du mélange plasmagène, la densité du plasma, la température 

du substrat, ainsi que son état de surface. 

Le chapitre IV. expose les différentes caractérisations morphologiques, chimiques, et 

microstructurales de films de diamant élaborés dans les mêmes conditions que pour les particules 

isolées. De ce fait, nous avons pu étendre les caractérisations chimiques réalisées dans le chapitre 

III., et compléter les observations morphologiques par une caractérisation microstructurale des 
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particules constituant le film en utilisant la microscopie électronique à transmission. De la même 

façon, à partir des études quantitatives de la morphologie des particules isolées développées dans le 

chapitre III., et en reprenant un modèle de croissance cristalline décrit dans la littérature, nous avons 

tenté de quantifier la croissance de films de diamant, et d'en déduire les conditions d'élaboration 

optimales, qui limitent la formation des défauts structuraux. 

Parallèlement, nous avons réalisé une synthèse bibliographique, qui a constitué la base de ce 

travail expérimental, et à laquelle nous avons fait appel pour l'interprétation de nos résultats. Le 

volume très important et toujours croissant de travaux relatifs au diamant CVD, présente l'avantage 

d'être une source inépuisable d'informations pouvant répondre à la plupart des problèmes survenant 

lors des étapes d'élaboration et de caractérisation du matériau. Ce volume considérable 

d'informations constitue cependant un handicap, puisque aucune synthèse bibliographique ne pourra 

être parfaitement exhaustive, et que pour chaque problème particulier, on pourra généralement 

trouver plusieurs explications qui s'opposent. 

Chacun des chapitres comprend un ou plusieurs paragraphes bibliographiques, qui résument les 

travaux les plus significatifs. Afin de ne pas alourdir la lecture de ce mémoire, plusieurs types 

d'annexes sont proposés, et portent sur des développements bibliographiques plus complets venant 

soutenir le texte principal, sur la description du modèle utilisé pour la pyrométrie, et sur le détail des 

calculs géométriques qui nous ont été nécessaires dans le cadre de cette étude. 
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Introduction bibliographique et objectifs de l'étude 

1.1. LE DIAMANT: MATERIAU STRATEGIQUE 

Depuis des siècles, le diamant attire l'attention et la convoitise des hommes, pour des raisons qui 

se modifient sensiblement selon l'époque. li a toujours été considéré comme synonyme de rareté, de 

pureté et encore de nos jours, défini comme un matériau inaltérable avec le temps, et cela quel que 

soit son environnement. L'évolution scientifique a permis de démystifier quelque peu cette vue, en 

classant le diamant au même niveau que les autres composés cristallins, et en y associant un corps 

pur simple: le carbone, et a permis de mettre en évidence tout en jeu de propriétés exceptionnelles. 

Le diamant est un matériau exceptionnel à double titre, puisqu'il possède des propriétés physico­

chimiques exceptionnelles (propriétés détaillées en annexe 1), et propose une combinaison de ces 

propriétés rarement égalée. A titre d'exemple, il est à la fois très bon conducteur thermique et isolant 

électrique. La technologie actuelle est demandeuse de nouveaux matériaux, associés à des 

caractéristiques physiques très élevées. A ce titre, le diamant peut être un matériau de choix car il 

possède la plus grande dureté connue, il a la conductivité thermique la plus élevée à température 

ambiante, il résiste à la chaleur, aux acides et aux radiations. li est également transparent dans les 

domaines spectraux du visible et de l'infrarouge. Enfin, il constitue un matériau idéal dans le domaine 

de l'électronique, puisqu'il est susceptible de devenir semi-conducteur par un dopage approprié, avec 

des caractéristiques électriques largement supérieures au silicium (voir paragraphe I.3.) 

Pour toutes ces raisons, et du fait de la rareté du diamant naturel, les hommes ont tenté de 

synthétiser du diamant. Depuis le début du XXe siècle et jusqu'à maintenant, des techniques de 

synthèses ont été développées et optimisées afin de produire un matériau de meilleure qualité. Un des 

grands challenges de ces prochaines années reste de pouvoir parfaitement contrôler ces élaborations, 

et d'approcher les propriétés du diamant naturel. 

1.2. LA SYNTHE SE DU DIAMANT 

1.2.1. Synthèse dans des conditions de stabilité thermodynamique 

Bien que les premières synthèses de diamant, réalisées à haute température et haute pression, 

aient été attribuées à Hannay en 1880 (procédé HPIHT), celles-ci ont été développées par 

General Electric, Carborundum et Norton dès 1947(1,87) à partir du diagramme de phase du 

carbone établi par Bundy (fig. I.l.), et des expérimentations réalisées sur l'effet bénéfique de 

certains métaux agissant comme solvant. Sur ce diagramme, on peut noter plusieurs domaines 

limités par des lignes continues. Pour chacun de ces domaines, une forme du carbone est dite 

stable, c'est-à-dire qu'elle possède une énergie libre minimale. A ce propos, Bundy prédit une 

forme métallique du carbone (notée C-3) existant à une pression supérieure à 60 GPa qui n'a pas 

été mise en évidence à ce jour. 
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La formation du diamant à partir du graphite dans des conditions thermodynamiques nécessite 

de hautes températures et de hautes pressions (typiquement 1500 K et 40 GPa). L'utilisation d'un 

flux métallique tel que le fer ou le nickel qui agit comme solvant, permet d'abaisser notablement 

les conditions de pression. Classiquement, on pourra travailler à une température d'environ 

1500 K, sous une pression de 6 GPa. Cette technique a l'inconvénient majeur de produire des 

cristaux de diamant pollués par le solvant métallique. Néanmoins, la vitesse de croissance est très 

importante (supérieure à 1 mm/h), et il est donc possible d'obtenir des grains de diamant de taille 

relativement importante Gusqu'à 5 mm). Une autre technique dite dynamique, consiste à générer 

une onde de choc à l'aide d'explosifs et à transformer directement le graphite en diamant. La 

vitesse de transformation est importante, et on obtient une poudre fine constituée de grains d'un 

diamètre inférieur à 2 J.lm. 

Ces techniques HP/HT particulièrement étudiées(2) sont génératrices de 80% de la production 

de diamant, dont les applications couvrent les domaines du polissage, du broyage ou les 

revêtements d'outils de coupe, c'est-à-dire des applications essentiellement mécaniques. Ainsi, 

depuis la mise au point du procédé HPIHT, la production de diamant synthétique a été évaluée à 

250 millions de carats par an en moyenne, c'est-à-dire 50 tonnes annuelles(3). Cependant, 

l'exploitation optimale des propriétés électroniques et optiques du diamant nécessite la formation 

de films plus ou moins minces, qui ne peuvent être obtenus ni à partir du diamant naturel, ni des 

synthèses HP /HT. 

1.2.2. Synthèse dans des conditions métastables 

Aux domaines de stabilité thermodynamique définis sur la figure I.1. ont été ajoutés des sous­

domaines limitant la formation de phases métastables au sein d'une phase stable, en particulier la 

possibilité de former du diamant dit métastable dans le domaine de stabilité du graphite. C'est sur 

ce principe que reposent les procédés de synthèses métastables du diamant. 

1.2.2.1. Historique 

Bien que la volonté de synthétiser du diamant ne soit pas toujours clairement affichée, cette 

idée a perduré depuis le début du siècle. On peut, pour s'en convaincre, rassembler les 

différents articles, ouvrages et brevets où il est question de composés carbonés durs, et 

constater qu'il existe, depuis les premiers travaux réalisés par Von Bolton(4) en 1911 jusqu'au 

milieu du siècle, toute une littérature scientifique concernant les formes dérivées du carbone 

possédant certaines propriétés du diamant et appelées carbone proche diamant (DLC pour 

diamond like carbon) : les carbones amorphes proches diamant (a-C), les carbones amorphes 

hydrogénés proches diamant (a-C:H), ou encore les composés carbonés réalisés à partir d'un 

faisceau d'ions carbone (i-C). On peut ainsi recenser une centaine d'articles et environ 70 

brevets traitant de ce type de composés et ayant été publiés avant 1975(5). En dix ans, 365 
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articles ont été écrits et 125 brevets déposés, témoignant ainsi de l'intérêt croissant de ce type 

de matériau. 

On peut résumer ces différentes études en indiquant que l'objectif principal était 

généralement d'augmenter la proportion de carbone tétravalent en hybridation sp3 par rapport 

aux phases comprenant du carbone dans une autre hybridation (sp2 ou spI), et de maîtriser la 

quantité d'hydrogène présent dans les composés. AnguS{6} a résumé les différents composés 

carbonés susceptibles d'être obtenus : la figure 1.2. visualise les différents domaines possibles 

en fonction de la fraction atomique en hydrogène et de la densité molaire du composé. On peut 

remarquer que les carbones amorphes hydrogénés proches diamant (a-C:H) existent dans un 

domaine où la fraction atomique en hydrogène évolue approximativement de 0,2 à 0,6 et que, 

contrairement aux hydrocarbures conventionnels, leur densité molaire augmente lorsque la 

teneur en hydrogène s'élève. Ce comportement peut être prédit à partir du modèle structural 

établi par AnguS{6} qui montre que dans un certain domaine de concentration en hydrogène, le 

rapport G~~) s'élève lorsque la teneur en hydrogène augmente. On note que les composés 

carbonés amorphes proches diamant (a-C) sont complètement différents des précédents 

puisqu'ils ne possèdent pratiquement pas d'hydrogène, et affichent des densités molaires 

comprises entre 0,19 et 0,28 mol.cm-3. Ils sont principalement constitués de carbone en 

hybridation sp3 mais, compte tenu des multiples possibilités d'arrangements tridimensionnels 

avec un ordre à plus ou moins longue distance, il existe autant de structures que de matériaux 

synthétisés. 

A partir des premiers essais de Von Bolton(4), Ruff(7) et Tammann(8) qui s'étaient avérés non 

reproductibles, la synthèse de diamant dans des conditions métastables ne débute que vers le 

milieu du siècle avec les travaux d'équipes soviétiques et américaines. 

Les premiers travaux soviétiques dirigés par Deryagin{9-20) et basés sur la décomposition 

thermique d'un gaz carboné, aboutissent à une croissance de diamant. Cette croissance est en 

réalité le résultat d'une série de cycles dépôt/décapage où le dépôt inévitable de graphite est 

éliminé par une étape de décapage préférentiel. Par la suite, la mise en évidence de l'effet 

décapant de l'hydrogène atomique vis-à-vis du graphite, ainsi que la mise au point de 

techniques de synthèse assurant la production de ce radical leur ont permis de supprimer l'étape 

de décapage et de faire croître directement des cristaux de diamant. 

Parallèlement à ces travaux, l'équipe américaine dirigée par Eversole{21.22) a mis au point la 

croissance de petites particules de diamant initialement portées à des températures comprises 

entre 800 et 1900 K, en utilisant la décomposition thermique à basse pression d'hydrocarbures 

comportant des groupes méthyles. Dans ces conditions, les cycles dépôt/décapage étaient 

nécessaires pour limiter la formation du graphite. Des études complémentaires réalisées par 
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Angus et al. (23-25) confirment les résultats précédents et démontrent la possibilité d'obtenir des 

semi-conducteurs par dopage du diamant par le bore, ainsi que l'effet catalytique de certains 

métaux tels que le fer. 

A partir de 1976, l'obtention de cristaux facettés de diamant sur substrat non-diamant par 

plusieurs groupes soviétiques(18,26), marque le début de l'ère moderne du dépôt par voie 

chimique en phase vapeur du diamant. On note ainsi le lancement d'un vaste programme de 

recherche au sein du N.I.R.I.M au Japon (Institut National de Recherche des Matériaux 

Inorganiques), qui débouche sur la mise au point et l'optimisation de techniques de synthèses 

performantes basées sur le dépôt chimique assisté par plasma micro-onde, par décharge à 

courant continu, ou par filament chaud(27-31). L'augmentation des vitesses de croissance et 

l'optimisation du prétraitement des substrats, conduiront finalement à l'élaboration de films de 

diamant. L'obtention de ces films ouvre ainsi la voie à un nombre important d'applications dans 

des domaines aussi diversifiés que l'optique, la micro-électronique ou la mécanique. 

Depuis cinq ou six ans, l'augmentation très importante du nombre de publications relatives 

au diamant CVD (environ six cents articles en 1990(32») témoigne de l'engouement croissant 

pour ce type de matériau. De nouvelles techniques de synthèse, tels que les chalumeaux 

oxyacétyléniques ou les torches à plasma, permettent d'atteindre des vitesses de croissance de 

plus en plus importantes sur des surfaces de plus en plus grandes. 

Actuellement, cette course à l'élaboration semble se stabiliser, et le contrôle de la qualité des 

dépôts paraît devenir un critère tout aussi important. La complémentarité de ces deux objectifs 

permettra sans nul doute, le développement industriel d'un tel matériau. 

I.2.2.2. Principe 

A la lecture des différentes publications s'intéressant au principe de formation du diamant 

dans le domaine de stabilité du graphite, on observe un large consensus(5,11,13,33-36) sur le point 

suivant: 

La possibilité de synthétiser du diamant dans le domaine de stabilité du graplzite 

repose sur la faible différence d'enthalpie libre de formation des deux composés 

(différence de L1G293K = 2,10 kJ.mol-1). 

Ainsi, à température ambiante, il existe une probabilité non nulle d'observer une germination 

simultanée de graphite et de diamant. A partir de cette constatation et partant de la théorie 

générale de la germination hétérogène, Deryagin et al.(2,11,13,33) ont défini les conditions 

thermodynamiques dans lesquelles on pouvait favoriser la germination du diamant par rapport 

au graphite. Leurs calculs font appels à la notion de taux de sursaturation (: j où P est la 
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pression partielle réelle du composé carboné et Pela pression partielle du même composé à 

l'équilibre thermodynamique. Que ce soit pour le graphite ou le diamant, l'enthalpie libre de 

formation d'un germe est proportionnelle à l'énergie de surface de ce germe, et s'élève lorsque 

le taux de sursaturation diminue. Deryagin précise que la probabilité de formation d'un germe 

de graphite peut être minimisée par le contrôle du taux de sursaturation à un niveau juste 

suffisant pour autoriser la germination puis la croissance du diamant à une vitesse acceptable. 

La figure 1.3. met en évidence l'existence d'une valeur optimale du taux de sursaturation (valeur 

d'abscisse égale à 2,7 soit (:~ = 6,52), qui maximise le rapport des vitesses de croissance (~, 
avec v d la vitesse de croissance du diamant et v g la vitesse de croissance du graphite. 

Ce modèle de croissance simultanée graphite/diamant semble particulièrement bien adapté 

dans le cas des méthodes d'élaboration proches de l'équilibre thermodynamique, telles que les 

méthodes de synthèse par décomposition thermique, où il est alors nécessaire d'opérer des 

cycles de décapage préférentiel afin de graver les phases non-diamant dont la croissance n'est 

pas inhibée. Cette notion de taux de sursaturation a été souvent reprise par la suite par 

plusieurs auteurs, qui ont tenté de la compléter pour les techniques plus récentes faisant appels 

à des milieux activés par plasma(35,37,38). Ces milieux activés, où l'on s'éloigne des conditions 

thermodynamiques, produisent des espèces métastables telles que l'hydrogène atomique, qui 

interviennent directement dans les cinétiques de croissance et de décapage, et dont les teneurs 

sont guidées par des considérations cinétiques prenant en compte la densité électronique et la 

fonction de distribution des électrons(38). 

L'étude des principales publications tentant de définir une approche globale de la croissance 

du diamant dans des conditions métastables, montre qu'une interprétation satisfaisante des faits 

expérimentaux fait souvent appel à des principes thermodynamiques mais aussi cinétiques, et 

cela quelle que soit la technique de synthèse étudiée. Ces aspects ont été soulignés par 

Varnin(39), qui fait remarquer que l'effet décapant de l'hydrogène atomique vis-à-vis du graphite 

et, dans une moindre mesure, vis-à-vis du diamant prouve que dans tous les cas, la phase 

gazeuse activée n'est pas saturée en carbone et que par conséquent, le concept de sursaturation 

est inapplicable aux techniques CVD assistées. Varnin précise que l'obstacle principal dans 

l'obtention du diamant CVD est le blocage de la croissance du diamant par apparition de 

phases graphitiques. Contre toute attente, cette apparition serait essentiellement due à un 

avantage cinétique de la germination du graphite par rapport au diamant. On peut, pour s'en 

convaincre, se rappeler que, compte tenu de l'anisotropie structurale du graphite, la 

germination selon les plans basaux est facilitée par rapport à une germination tridimensionnelle 

faisant intervenir la direction normale à ces plans(2,35). En conséquence, la germination du 

graphite est bidimensionnelle alors que celle du diamant est tridimensionnelle. Conformément à 

la théorie capillaire de Volmer-Weber(40), la germination d'un cluster bidimensionnel sera 

toujours favorisée par rapport à la germination d'un cluster tridimensionnel. 
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On peut schématiser ces pnncIpes par deux courbes symbolisant l'enthalpie libre de 

formation de germes de graphite (ilGg) et de diamant (ilGd), à partir d'atomes de carbone 

libres (figure 1.4.). Que l'on soit dans un système à l'équilibre thermodynamique ou non, on 

peut considérer que la phase stable est toujours le graphite, mais l'écart () entre les produits 

étant très faible par rapport à l'enthalpie libre des deux réactions, il y aura systématiquement 

compétition entre les deux formes que sont le graphite et le diamant. Ce schéma, dérivé de la 

théorie des collisions, met en évidence des maxima énergétiques appelés énergie d'activation 

ilG*, par lesquels le système doit passer pour atteindre l'état final. On peut admettre que la 

hauteur de ces états de transition caractérise la facilité avec laquelle le réactif (ici le carbone 

gazeux monoatomique), pourra conduire à la formation de germes des produits (le diamant et 

le graphite) ayant atteint leur taille critique. Compte tenu du paragraphe précédent, on choisira 
* * délibérément ilGg < ilGd pour exprimer une vitesse de germination du graphite supérieure à 

celle du diamant. 

A partir de ce principe, on définit la possibilité de synthétiser du diamant par la création d'un 

milieu réactionnel communiquant suffisamment d'énergie aux réactifs pour qu'ils puissent 
* franchir l'énergie d'activation ilGd. L'obtention d'une telle énergie, tout en permettant la 

formation de diamant n'interdit pas la formation de graphite qu'il faudra éliminer par un 

processus de décapage indépendant au principe précédent. On comprend ainsi l'utilité des 

méthodes CVD assistées où le milieu réactionnel est, par définition, hautement 

énergétique. n assure ainsi le passage de l'état de transition, et permet la formation de 

l'hydrogène atomique nécessaire à la gravure du graphite. 

1.2.2.3. Mécanismes de croissance à l'échelle atomique du diamant CVD 

Indépendamment du principe de formation du diamant, plusieurs équipes se sont intéressées 

aux mécanismes régissant sa construction au niveau atomique(41-47), et en particulier la nature 

des espèces carbonées présentes en phase gazeuse, et responsables de la croissance. La plupart 

des mécanismes proposés font intervenir des espèces radicalaires de type CHx(41 ,42,45,47) ou 

C2Hy(43,44) qui sont dans un premier temps, chimisorbées à la surface du diamant. Dans un 

second temps, ces espèces subissent une série de transformations par transfert de charge ou 

d'hydrogène atomique, qui conduit à la poursuite du squelette carboné du diamant. 

La figure 1.5. illustre l'un des mécanismes probables de la construction d'une face {111} de 

diamant, décrit par Tsuda et aU41 ,42), et obtenu à partir de considérations énergétiques. Les 

étapes a,b et c sont des mécanismes d'addition radicalaire, qui consistent en une substitution de 

l'hydrogène chimisorbé par des radicaux méthyles CH3. L'étape d résulte de l'interaction d'un 

de ces radicaux chimisorbés avec un carbocation de type +CH3, qui conduit à un transfert de 

charge vers le squelette carboné du diamant. Par la suite, les étapes e et f correspondent à la 

formation de la cage carbonée caractéristique de la structure diamant, selon des mécanismes de 
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substitution nucléophile qui produisent de l'hydrogène moléculaire. Enfin, les étapes g, h et i 

schématisent le mécanisme de propagation latérale de la charge, avec consommation de 

radicaux CH3 et extension du plan {Ill} en construction. L'étape finale i est en fait identique à 

l'étape/, et le processus de propagation peut se poursuivre selon le cycle [!qgqhqiq!l Ces 

mécanismes ne peuvent se mettre en place que si le milieu réactionnel génère de l'hydrogène 

atomique (étape a), et surtout des radicaux méthyles CH3 (étapes b, h et i). L'espèce 

carbocationique +CH3 n'est nécessaire que pour l'étape d'initiation d, et la propagation latérale 

s'accomplit sans consommation supplémentaire d'espèces chargées. 

Ces différentes espèces actives, nécessaires au modèle décrit ci-dessus, ont été détectées 

dans les décharges luminescentes utilisées pour les synthèses CVD de diamant. Comme nous le 

détaillons dans l'annexe 3, ces plasmas contiennent une teneur élevée en hydrogène atomique, 

et les espèces chargées sont minoritaires mais présentes. Les radicaux méthyles, ou plus 

généralement les radicaux de type CHx, sont présents dans le plasma, et issus de la dissociation 

directe du méthane par collisions inélastiques. Ces modèles restent cependant assez éloignés 

des conditions expérimentales réelles compte tenu des simplifications importantes réalisées lors 

des calculs, de l'absence de modèles rendant compte de la croissance selon les faces {1 OO}, et 

du fait que les teneurs en espèces actives du milieu réactionnel varient selon les procédés 

d'élaboration utilisés. 

1.2.2.4. Germination hétérogène: effet du substrat 

Les problèmes sont encore plus conséquents lorsque l'on cherche à élucider les mécanismes 

de germination sur un substrat non-diamant. Il semble évident que la structure du substrat ainsi 

que la nature de ses liaisons conditionnent la possibilité d'obtenir une germination de diamant. 

Ce fait expérimental permet d'exclure la possibilité d'une germination homogène en phase 

gazeuse; processus fortement mis en doute par ailleurs(37). Par rapport au diagramme de la 

figure 1.4., l'utilisation de substrats de natures différentes modifie probablement les énergies 
* * d'activation .1Gg et .1Gd. La germination hétérogène est d'autant plus difficile à étudier que la 

nature de la surface, au moment de la germination, n'est pas connue de façon précise, et 

dépend des conditions d'élaboration ainsi que du prétraitement de surface du substrat. Les 

synthèses CVD ont été réalisées sur une multitude de substrats dont des métaux de transition 

(on trouve essentiellement le nickel{48-50), le molybdène{28,50-54) mais aussi le cuivre{50,55), le 

titane(50,52) ou le niobium(50,52), et de façon plus ponctuelle le fer(50) ou le platine(48»), des 

carbures (synthèses sur carbure de silicium{56,62) ou carbures de tungstène frittés{57-61»), des 

nitrures (nitrure de silicium(51,63) et nitrure de bore cubique(51,64»), des oxydes (silice(51 ,63,65,66) 

et alumine(51,63»), des aciers(55,67), et des éléments de la colonne IV, comme le graphite(68), et 

surtout le silicium qui constitue à lui seul environ 90% des substrats utilisés. 
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D'une façon générale, l'aptitude d'un substrat à favoriser ou non la germination et la 

croissance du diamant pourra être évaluée à partir d'une série de critères propres au matériau, 

en particulier: 

• Caractère carburigène du substrat. 

• Possibilités d'accord de plans réticulaires diamant/substrat. 

• Effets catalytiques du substrat vis-à-vis d'une forme carbonée. 

• Différence de coefficients de dilatation thermique. 

Ainsi, comme l'indique Narayan(55), un caractère carburigène trop marqué ou inexistant 

accentue la difficulté de former du diamant. Le dépôt sur acier correspond au cas où la 

diffusion relativement importante du carbone dans les alliages ferreux, est la cause d'une 

cémentation préférentielle du substrat. Dans d'autres cas, l'absence d'affinité vis-à-vis du 

carbone, limite les possibilités d'interactions entre la phase gazeuse et le substrat. C'est le cas 

du cuivre qui ne forme pas de carbures, et où la germination du diamant ne peut être obtenue 

que par un apport préalable de carbone(55). Une affinité moyenne du substrat vis-à-vis du 

carbone se traduit généralement par la formation d'un film de carbure intermédiaire entre le 

diamant et le substrat. Ce film se formera dans les premiers temps de synthèse, avant la 

germination du diamant. Par la suite, la qualité du dépôt dépendra de la diffusion du carbone 

dans le carbure formé(52), mais aussi des possibilités d'accords de plans réticulaires entre le 

diamant et le carbure sous-jacent. Ces accords réticulaires ont été observés dans le cas de 

synthèses CVD sur du carbure de silicium monocristallin(56), et ont été décrits de façon 

théorique par Badzian(62). 

Indépendamment de la formation de carbures, la qualité des dépôts pourra être affectée par 

une modification locale de la phase gazeuse à proximité de la surface du substrat du fait d'une 

interaction préférentielle entre le substrat et l'une des espèces réactives présente dans le plasma. 

On observe ainsi, dans le cas de certains métaux, une diminution de la qualité cristalline reliée à 

la grande solubilité de l'hydrogène dans le métal(52). De façon inverse, il semble que la présence 

d'oxygène issu de substrats tels que les oxydes, et transféré dans la phase gazeuse sous l'effet 

du décapage plasma, améliore de façon sensible la qualité du diamant synthétisé(63). 

Enfin, il est admis que certains métaux agissent comme catalyseurs vis-à-vis d'une des 

formes du carbone. Le fer(67) et le cobaIt<59.60) catalysent la formation des phases graphitiques, 

ce qui rend les synthèses CVD sur aciers ou sur carbures frittés plus délicates. Ces interactions 

chimiques sont complexes et peuvent faire intervenir une succession d'étapes limitant la 

formation du diamant. L'effet graphitisant du nickel a été étudié par plusieurs équipes(48,49) qui 
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détectent trois étapes parmi lesquelles une croissance par îlot de graphite désordonné, limitant 

fortement les effets épitaxiques espérés dans le cas du nickel. 

Les problèmes inhérents aux différences de coefficient de dilatation thermique prennent de 

l'importance pour les cas où l'on forme des films épais, et où le critère d'adhérence devient 

important. La décohésion des films limite fortement les applications potentielles. Ce 

phénomène est souvent observé lors du refroidissement des échantillons après synthèse, et est 

difficilement contrôlable puisqu'il existe nécessairement une différence de coefficient de 

dilatation entre le diamant et le substrat non-diamant. 

1.2.2.5. Principales techniques de synthèse 

A partir du procédé de décomposition thermique initialement utilisé par les équipes 

soviétiques, on a cherché à améliorer le rendement de croissance du diamant en développant 

des techniques CVD assistées qui permettent d'augmenter de façon sensible l'énergie du milieu 

réactionnel. Cette augmentation doit permettre une élévation de la concentration en espèces 

actives, en particulier la teneur en hydrogène atomique ; radical qui est essentiel pour la 

gravure des phases non-diamant. 

Les principales techniques, détaillées en annexe 2, peuvent être classées en trois catégories 

principales dépendant essentiellement du domaine de pression dans lequel il est possible de 

travailler: 

• Techniques très basse pression : PsI hPa 

• Techniques moyenne pression : 1 s P (hPa) s 300 

• Techniques haute pression : P > 300 hPa 

Techniques CVD à moyenne pression: 

Les techniques' CVD travaillant à moyenne pression pourront être séparées en plusieurs 

groupes en fonction de la nature de l'assistance utilisée: 

• Techniques CVD assistées par filament chaud 

• Techniques CVD assistées par plasma froid 

• Techniques CVD assistées par faisceau photonique 
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Dans le cas des techniques assistées par filament chaud (procédé HFCVD), on réalise une 

dissociation gazeuse importante en chauffant par effet Joule, un filament métallique 

(généralement du tungstène) situé à proximité du substrat. Ce filament est porté à haute 

température (1700:::; T (K) :::; 2700), et assure le chauffage indirect du substrat. Une 

amélioration de ce procédé consiste à polariser positivement le substrat par rapport au 

filament, afin de générer un bombardement électronique de la surface du substrat (procédé 

EACVD). 

Un autre principe permettant de dissocier la phase gazeuse consiste à créer un plasma, soit à 

partir d'une onde électromagnétique hyperfréquence, soit à partir d'une décharge en courant 

continu. Dans tous les cas, on obtient un milieu où la température des électrons est nettement 

supérieure à la température des neutres. Ce découplage assure un taux de dissociation élevé, 

tout en limitant la température de dépôt (se reporter à l'annexe 3 relative aux plasmas froids). 

Dans le cas des plasmas obtenus par ondes hyperfréquences, on distingue les plasmas 

générés par ondes radiofréquences de fréquence yO = 13,56 MHz (procédé RFCVD) où le 

couplage onde/gaz peut être capacitif ou inductif, et les plasmas micro-ondes de fréquence 

yO = 2,45 GHz (procédé 1v1PCVD). Cette dernière technique est généralement préférée du fait 

d'une meilleure stabilité de la décharge, et d'un rendement de dissociation supérieur. Enfin, 

J'obtention d'un plasma par décharge en courant continu (procédé DC-CVD) permet la 

synthèse de diamant à l'anode. Celle-ci n'étant pas le siège d'un bombardement ionique, il est 

nécessaire d'élever sa température par un procédé annexe. 

En ce qui concerne les techniques CVD assistées par faisceau photonique (procédés Laser­

CVD), iJ existe peu de publications détaillant les résultats. Le principe consiste à exciter un 

mélange gazeux, présentant une absorption à une longueur d'onde définie, par un faisceau laser 

de même longueur d'onde. Cette excitation est réalisée à proximité d'un substrat présentant un 

angle faible vis-à-vis du faisceau. Cette technique, assez récente, aurait l'avantage d'autoriser la 

synthèse de diamant à des températures assez faibles. 

Techniques CVD à basse pression: 

Les dépôts à basse pression sont réalisés dans des réacteurs micro-onde associés à une ou 

plusieurs bobines électromagnétiques. Ces bobines génèrent un champ magnétique nécessaire à 

la résonance cyclotronique électronique (ECR), qui permet de maintenir une densité de plasma 

importante tout en travaillant à une pression faible. Le travail à des pressions d'environ 1 hPa 

provoque l'extension du plasma dans l'ensemble de la chambre réactionnelle, ce qui assure une 

homogénéité du dépôt sur une surface pouvant être importante. 
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Techniques CVD à haute pression 

Les principales techniques haute pression correspondent souvent à des procédés où les 

dépôts sont réalisés à pression atmosphérique. Le chalumeau oxyacétylénique constitue la 

technique la plus employée, puisqu'elle ne nécessite pas un matériel lourd et fait appel au 

mélange gazeux classique C2H2/02. La torche plasma micro-onde est une variante des 

systèmes IvIPCVD classiques où la puissance micro-onde est beaucoup plus élevée, ce qui 

permet de maintenir une décharge à haute pression. Les plasmas RF thermiques sont également 

des variantes hautes puissances des systèmes RFCVD, où la température peut atteindre 5000 K 

et la dissociation de l'hydrogène peut approcher 90%. Enfin, les torches et décharges par arc dc 

sont des techniques dérivées du procédé DC-CVD, où l'on maintient une décharge entre deux 

électrodes par des caractéristiques tension/courant très élevées. Dans ces conditions, le 

bombardement électronique est si intense que le substrat doit être refroidi. 

D'une façon générale, ces techniques haute pression permettent d'atteindre des vitesses de 

croissance très élevées Gusqu'à 1 mm/hr), mais ont l'inconvénient majeure de produire des 

dépôts hétérogènes et peu adhérents. 

On ne saurait être exhaustif sans parler des techniques PVD (physical vapour deposition), 

telles que les procédés par faisceau d'ions. Le principe consiste à pulvériser une cible en 

graphite et à redéposer le carbone sur un substrat sous une forme aussi proche que possible du 

diamant. Jusqu'à maintenant, ces techniques permettent plutôt l'élaboration de composés de 

type DLC ou diamant microcristallin. 

1.3. LES APPLICATIONS DU DIAMANT CVD 

Comme le rappelle Spear(69), une application envisagée n'est généralement pas due à une propriété 

exceptionnelle du diamant, mais plutôt à une combinaison favorable de plusieurs de ses propriétés. 

Compte tenu des enjeux industriels, il est difficile de dresser une liste exhaustive des applications 

potentielles et réelles des cristaux et films de diamant, uniquement à la vue des articles répertoriés 

dans la littérature. Cependant, comme l'illustre la figure 1.6., il est possible de définir un certain 

nombre de domaines d'application, qui sont envisageables à partir de l'association d'une ou plusieurs 

propriétés du matériau, et qui peuvent être classés en trois catégories principales : 

• Les applications optiques 

• Les applications électroniques 

• Les applications mécaniques 
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Dans les paragraphes suivants, ces trois catégories d'application seront partiellement décrites, à 

partir des informations que nous avons pu recueillir dans les publications, ou dans certains actes de 

conférence. 

1.3.1. Les applications optiques 

Compte tenu de la largeur élevée de la bande interdite du diamant (5,45 eV), aucune 

absorption par transition électronique interbande ne peut avoir lieu pour des énergies lumineuses 

de longueur d'onde supérieure à 230 nm. Cependant, on observera une absorption infrarouge 

entre 2 et 6 flm, qui est due à la création de phonons optiques. Dans son état le plus pur, le 

diamant est donc transparent (voir annexe 1) : 

• dans le proche ultraviolet pour tout le domaine compris entre 230 et 400 nm . 

• dans le visible (400 :$; À (nm) :$; 700) 

• dans l'infrarouge, excepté la bande située entre 2 et 6 flm 

Cette transparence, associée à une haute conductivité thermique (~ 20 W.cm-1K-l) et un faible 

coefficient de dilatation thermique (~ 0,8.10-6 K-l), font du diamant un excellent candidat pour la 

réalisation de fenêtres optiques, associées à des lasers de puissance travaillant dans l'infrarouge 

proche. L'inertie chimique du diamant, ainsi que sa résistance aux radiations, autorisent 

l'utilisation de ces fenêtres comme têtes spectroscopiques dans des environnements hostiles tels 

que les atmosphères planétaires corrosives ou les réacteurs nucléaires(70). Dans le cas du diamant 

CVD, la présence de phases non-diamant et d'hydrogène détériore notablement la transparence 

dans l'infrarouge (voir figure 1.7.). De plus, pour des épaisseurs de dépôt supérieures au 

micromètre, des problèmes de diffusion et d'interférences s'accompagnent d'une absorption 

supplémentaire qui limitent sérieusement les applications optiques(71).Une application à finalité 

militaire, où les films de diamant CVD sont utilisés pour la réalisation de dômes de missiles air-air, 

est détaillée par Klein(72). Dans un domaine se rapprochant des applications électroniques, les 

films de diamant peuvent constituer l'élément de base des masques pour la lithographie par rayons 

X(73,74). Le matériau constituant la membrane doit répondre à un certain nombre d'exigences 

comme un faible coefficient d'absorption aux rayons X (élément de faible numéro atomique 

comme le carbone), une bonne transparence dans le visible (transmission supérieure à 50%), une 

bonne résistance aux radiations, et un module élastique élevé. L'utilisation de films de diamant 

CVD, qui peuvent posséder de telles caractéristiques, nécessite une bonne maîtrise de la rugosité 

de surface, ainsi que le contrôle des contraintes internes. A terme, l'optimisation de membranes de 

diamant pour ces masques, permettra de réaliser des circuits intégrés d'une dimension inférieure à 
500 nm. 

- 22-



Introduction bibliographique et objectifs de l'étude 

1.3.2. Les applications électroniques 

Dans ce type d'applications, on pourra différencier celles où le diamant se substitue au silicium 

comme semi-conducteur, et celles où le diamant améliore de façon indirecte les systèmes semi­

conducteurs classiques en raison de ses propriétés thermiques et électriques. 

Dans le cas de l'utilisation indirecte du diamant, on peut citer les puits de chaleur ("heat 

sinks"), où sa bonne conductivité thermique permet d'évacuer de façon efficace l'énergie 

calorifique produite inévitablement dans les semi-conducteurs, et en particulier ceux travaillant à 

haute fréquence. Une des premières applications a concerné le refroidissement de diodes micro­

ondes par des drains thermiques de diamant naturel, ce qui a permis de doubler la puissance 

admissible de ces composants actifs{69}. Par la suite, ces drains thermiques ont été réalisés à partir 

de films de diamant CVD, et se sont étendus aux diodes laser qui sont largement utilisées dans les 

domaines de l'informatique (code barre, imprimante laser) ou de l'électroménager (lecteur de 

disques numériques)(70). De façon plus récente, l'association d'une bonne conductivité thermique, 

et d'une très grande résistivité (~ 1013 Q.cm) a permis d'envisager la réalisation de circuits 

électroniques à haute intégration (''packaging"), où chaque puce est isolée des autres par un film 

de diamant. Ces films opèrent un refroidissement efficace de chaque circuit, et assurent l'isolement 

électrique entre chaque élément semi-conducteur<75). L'utilisation de diamant CVD devrait 

permettre d'augmenter le nombre de circuits par unité de surface, tout en autorisant des 

fréquences de travail élevées. 

Une seconde catégorie d'applications électroniques du diamant concerne son utilisation en tant 

que semi-conducteur. D'une façon générale, les performances d'un semi-conducteur sont limitées 

par les transitions électroniques interbandes qui dépendent de la largeur de la bande interdite Eg et 

de la température T. Dans le cas d'un semi-conducteur intrinsèque non dégénéré, le nombre 

d'électrons ne présents dans la bande de conduction par transition interbande, est donné par la 

relation: 

où Ne et N" sont respectivement le nombre effectif d'états permis dans la bande de conduction 

et dans la bande de valence. Les transitions interbandes se produiront à une température d'autant 

plus élevée que la bande interdite sera importante. Avec une largeur de baride interdite 

Eg ~ 5,45 eV, la limite d'utilisation du diamant en tant que semi-conducteur, a été évaluée à 

900 K, soit environ deux fois plus que la température limite d'utilisation du silicium(76}. Cette 

propriété, associée à une grande mobilité des porteurs (2.103 cm2y-1S-l pour les électrons, et 

1,8.103 cm2y-lS-1 pour les trous), une tension de claquage élevée (~107Ycm-l), et une 

conductivité thermique élevée (~20 W.cm-1K-l), préfigure l'apparition de composants actifs 

performants pouvant travailler à haute température, à haute fréquence, et à puissance élevée. 
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Cependant, le diamant CVD possède en moyenne une résistivité trop importante (>:::: 109 a.cm) 

pour la plupart des applications électroniques, et le développement de ces semi-conducteurs 

nécessite une diminution de la résistivité par dopage(77). Les premiers essais de dopage N ont été 

accomplis par implantation ionique de lithium du diamant naturel (initialement dopé P par le 

bore), et ont permis la réalisation de jonctions N-P. Les caractéristiques tension/courant de ces 

jonctions, reproduites sur la figure 1.8. en fonction de la température, ont confirmé la possibilité 

de travailler à haute température(86). Le dopage du diamant CVD est facilité par son mode 

d'élaboration, puisque la quantité de dopant insérée dans le matériau est contrôlée par la 

composition de la phase gazeuse. Le dopage P, réalisé par insertion de bore par l'intermédiaire du 

diborane B2~, est à présent bien optimisé(69,78). Au contraire, le dopage N reste à l'heure actuelle 

délicat, puisque l'insertion d'azote conduit à un niveau donneur beaucoup trop profond pour être 

exploitable. Il semble qu'il soit néanmoins possible d'obtenir du diamant CVD dopé N, à partir 

d'insertion de phosphore(86). Le dopage P de films de diamant CVD a d'ores et déjà permis de 

réaliser un certain nombre de composants actifs tels que les transistors à effet de champ 

(MESFET)(79-81), les thermistors(77,82-84), ou les diodes Schottky(85). 

1.3.3. Les applications mécaniques 

Compte tenu de la grande compacité du réseau et de la rigidité de la liaison covalente carbone­

carbone (Ec-c >:::: 347 kJ.mol- I ), le diamant est un matériau ultra-dur dont la dureté Vickers est 

estimée à 104 :MPa. Les applications tribologiques des cristaux et films de diamant découlent 

directement de cette dureté, d'autant plus que le coefficient de friction est faible (J..I. >:::: 0,1 à l'air), et 

que la conductivité thermique permet d'évacuer la chaleur produite lors des frottements engendrés 

dans ce type d'application. Le marché du diamant, en tant que super-abrasif, s'est créé dès 

l'élaboration de diamant synthétique HPIHT, où il a été utilisé pour le polissage, le broyage, et le 

revêtement d'outils de coupe. Ce marché s'est développé grâce à la multiplication des grands 

domaines industriels consommateurs d'outils diamantés tels que l'industrie des meules, les 

industries du verre et de la pierre, les travaux publics, les secteurs du forage minier et pétrolier(87). 

D'autres applications plus pointues se sont également développées en parallèle, et concernent des 

secteurs comme l'instrumentation chirurgicale ou les transducteurs acoustiques(70). 

Le développement des industries de pointe telles que l'aérospatiale ou l'automobile, ouvre de 

nouvelles perspectives concernant les outils de coupe amenés à travailler dans des conditions 

extrêmes et à des cadences de plus en plus élevées. Le marché de ce type d'outils, et en particulier 

ceux revêtus de films de diamant CVD épais (100 à 500 J..I.m), pourrait atteindre cent millions de 

dollars à court terme(88). Un certain nombre de tests tribologiques réalisés par tournage ou par 

fraisage, ont été accomplis sur des inserts d'outils de coupe en carbure de tungstène, où un film de 

diamant CVD avait été brasé. Les résultats de ces tests ont été comparés à ceux obtenus pour des 

inserts d'outils traditionnels revêtus de diamant aggloméré(88). Ces comparaisons montrent que la 

résistance à l'usure des inserts revêtus d'une couche de diamant, est au moins deux fois plus 
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importante que les inserts classiques. Ces améliorations sensibles sont attribuées à une porosité 

moindre du revêtement, à l'absence du liant cobalt, et à l'aptitude de l'outil à évacuer plus 

efficacement la chaleur. 

La possibilité de faire croître directement le film de diamant sur un outil, préfigure l'apparition 

d'outils de coupe de formes complexes pouvant travailler à des vitesses importantes. tous ces 

développements sont actuellement limités par des problèmes de rugosité de surface, et surtout 

d'adhérence de la couche de diamant dont la qualité variera en fonction de la nature du matériau 

choisi comme support. A titre d'exemple, l'élaboration de films de diamant sur carbure de 

tungstène est limitée par le manque d'adhérence du dépôt et la qualité médiocre du diamant. 

Sôderberg et al. (89) indiquent que ces problèmes sont liés à la présence de porosités à l'interface 

diamant/carbure (dues au mode de germination du diamant CVD), à la formation de phases non­

diamant favorisées par le liant cobalt, et à la présence de contraintes compressives résiduelles dues 

à la faible valeur du coefficient de dilatation thermique du dépôt. Un certain nombre d'études(59-

61,89-91) ont mis en évidence ces différents facteurs, et plusieurs auteurs ont proposé des 

prétraitements du carbure permettant d'améliorer les propriétés mécaniques de ces outils. La 

figure 1.9. schématise l'évolution du front d'usure en fonction de la longueur de pénétration de 

l'outil de fraisage dans un alliage Al-18%Si, pour différents outils et pour différentes vitesses de 

fraisage. L'outil revêtu d'une couche de diamant (A) possède une bonne résistance à l'usure par 

rapport aux autres types d'outils. Le dépôt de diamant sur d'autres substrats, tels que les aciers a 

été envisagé(92-95), mais la diftùsion importante du carbone aux températures de synthèse, ainsi 

que la formation de phases non-diamant, limitent les possibilités de dépôt direct du diamant sur 

ces substrats. II semble que ces problèmes puissent être minimisés grâce à la réalisation de dépôts 

multicouches, l'abaissement des températures d'élaboration, et l'optimisation des mélanges gazeux. 

Dans le domaine médical, les films de diamant peuvent être utilisés comme outils de découpe 

microtomique, tels que les scalpels chirurgicaux dédiés aux incisions délicates (greffe de cornée, 

traitement de la cataracte, neurochirurgie etc ... ). L'acuité d'une lame d'un matériau dépend de son 

énergie totale, c'est-à-dire de la somme de son énergie de cohésion volumique et de son énergie 

de surface. Dans le cas du diamant, l'énergie de cohésion volumique est très importante du fait de 

la présence de liaisons covalentes fortes, et le rayon limite de la pointe d'une lame est de l'ordre du 

nanomètre(70). L'acuité obtenue est environ trente fois plus importante que celle de lames 

chirurgicales en acier inoxydable, et l'inertie chimique du diamant limite les interactions entre la 

lame et les tissus biologiques. L'aiguisage de ces lames de diamant ne peut s'opérer de façon 

mécanique, et l'on doit recourir au bombardement ionique. 

On peut enfin noter que les bonnes propriétés piézo-électriques du diamant, associées à une 

grande élasticité et une vitesse de propagation du son élevée, permettent d'envisager la réalisation 

de transducteurs acoustiques à partir de films de diamant CVD, dont la bande passante serait 

largement supérieure aux systèmes actuellement commercialisés. 
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1.4. LES CRITERES DE QUALITE DU DIAMANT CVD 

Tout au long de cette étude, nous serons amenés à caractériser les cristaux et les films de diamant 

CVD. Ces différentes caractérisations doivent nous permettre d'évaluer la qualité globale des 

dépôts. Cette évaluation nous permettra de pouvoir comparer les dépôts, et dans certains cas de 

pouvoir modifier le procédé d'élaboration. Afin de clarifier la notion de qualité globale d'un dépôt de 

diamant, nous avons choisi de la définir arbitrairement par les critères de qualité suivants: 

• le critère chimique 

• le critère structural 

• le critère mécanique 

Ces trois aspects, fortement interdépendants, doivent être considérés simultanément si l'on veut 

évaluer la qualité globale des dépôts. Néanmoins, compte tenu des objectifs d'élaboration définis dans 

le paragraphe 1.5., nous nous attacherons à définir essentiellement les deux premiers critères. 

1.4.1. Le critère chimique 

D'un point de vue strictement chimique, la qualité d'un dépôt peut être définie par rapport aux 

impuretés présentes dans le film. On pourra définir deux types d'impuretés selon la nature des 

atomes en présence: les impuretés extrinsèques et intrinsèques. 

Les impuretés extrinsèques sont constituées par des atomes autres que les atomes de carbone 

qui pourront être présents dans le dépôt. La nature de ces atomes dépendra essentiellement du 

mode de synthèse et du type de substrat utilisé. D'une façon générale, les procédés C.V.D. font 

appels à des mélanges gazeux hydrogène/hydrocarbure où l'hydrogène est largement majoritaire et 

joue un rôle capital dans la gravure sélective du graphite. On retrouve inévitablement l'hydrogène 

dans le dépôt sous une forme mal connue mais probablement plus ou moins liée au carbone de la 

couche. L'interaction diamant/substrat peut être telle que l'on observe une diffusion des atomes du 

substrat dans le diamant provoquant l'apparition d'impuretés extrinsèques. Les impuretés 

intrinsèques sont constituées par des atomes de carbone insaturés, c'est-à-dire de type graphitique. 

Par cet aspect, le critère chimique est étroitement lié au critère de structure puisqu'il s'agit de 

différencier les atomes de carbone par leur état d'hybridation, donc par leur structure atomique. 

Ce point pourra être quantifié par le rapport Rchim : 

avec: 

R hi = c m 

N(Sp2) : teneur en carbone sp2 

N(Sp2) 
N(Sp3)+N(sp2) 

N(Sp3) : teneur en carbone sp3 

- 26-



Introduction bibliographique et objectifs de "étude 

1.4.2. Le critère structural 

L'évaluation de ce critère peut se réaliser à deux échelles qui ne fournissent pas le même type 

d'informations, mais donnent une bonne indication sur la qualité micro structurale d'un film de 

diamant. A une échelle inférieure ou égale à la taille des cristaux de diamant, qu'ils soient 

considérés comme particules isolées ou faisant partie intégrante d'un film, on évaluera la qualité 

microstructurale du diamant en déterminant la densité, la nature et la répartition des défauts 

microstructuraux présents au sein des cristallites. Ces défauts, comme nous le détaillons dans le 

paragraphe II. de l'annexe 4, sont principalement constitués de dislocations et de défauts 

d'empilement, et apparaissent lors de la croissance des faces {Ill} du diamant. Dans le cas de 

films, cette caractérisation micro structurale pourra s'étendre aux joints de grains, qui sont créés 

lors de la jonction des cristaux de diamant. A une échelle plus grande, c'est-à-dire à l'échelle d'un 

film de diamant, la qualité structurale pourra être décrite indirectement en recherchant la 

distribution spatiale des joints de grains. Cette distribution, qui peut être évaluée par analyse de 

texture, conditionne la désorientation entre les cristaux et par conséquent, la densité de défauts 

microstructuraux présents aux joints de grains. 

104.3. Le critère mécanique 

Comme nous l'avons vu dans le paragraphe 1.3.3., les applications mécaniques des couches de 

diamant imposent une bonne adhérence du revêtement. De plus, ce revêtement doit conserver les 

caractéristiques propres du diamant telles que la dureté, la conductivité thermique ou encore 

l'inertie chimique. Le critère mécanique pourra donc être évalué en caractérisant les propriétés 

mécaniques intrinsèques du dépôt d'une part (par exemple mesure de dureté sur des couches 

épaisses), et l'adhérence substrat/dépôt d'autre part (tests tribologiques classiques). L'adhérence 

des couches de diamant sur substrats non-diamant est l'un des plus gros problèmes rencontrés 

jusqu'à présent, puisque les mécanismes d'adhésion ne sont pas connus. Cette adhérence est liée à 

des problèmes de nature chimique (densité de germes, insertion de phases non-diamant), et de 

nature physique (coefficient de dilatation, contraintes, constantes élastiques). 

1.5. LES OBJECTIFS DE L'ETUDE 

1.5.1. Elaboration de films de diamant et caractérisation 

Compte tenu des applications potentielles des films de diamant développées dans le chapitre 

1.3., la volonté d'obtenir un matériau d'une qualité suffisante pour les applications optiques et 

électroniques, implique la réalisation de films de diamant monocristallins sur des substrats autres 

que le diamant, et possédant une proportion faible d'impuretés aussi bien intrinsèques 

qu'extrinsèques. Au regard des nombreux travaux internationaux réalisés essentiellement aux 

Etats-Unis, au Japon et au sein de la Communauté Européenne, l'obtention d'un matériau d'une 
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telle qualité est un challenge à long terme compte tenu des techniques d'élaboration, ainsi que du 

mode de croissance du diamant sur substrat non-diamant. 

Un des objectifs de ce présent travail consiste en une maîtrise des conditions d'élaboration 

devant nous permettre de tendre vers un matériau de qualité compatible avec les applications 

optiques et électroniques. Par ce choix, nous nous sommes davantage intéressés à l'étude du 

diamant proprement dit, en limitant volontairement le nombre de substrats susceptibles d'être 

utilisé, et en délaissant quelque peu les aspects mécaniques tels que l'adhérencè des dépôts. 

Néanmoins, nous verrons ultérieurement que l'étude des revêtements nous a amenés à considérer 

le substrat, et en particulier l'effet de son orientation cristallographique dans le cas particulier du 

dépôt sur silicium monocristallin. 

L'élaboration de films de diamant ainsi que l'amélioration de la qualité cristalline du matériau 

nécessite une caractérisation aussi complète que possible. Dans ce sens, nous avons développé au 

laboratoire une série de caractérisations nous permettant déterminer la qualité globale des 

revêtements de diamant, et en particulier d'évaluer les critères chimique et structural. 

1.5.1.1. Caractérisation morphologique 

La caractérisation morphologique joue un rôle central vis-à-vis de l'évaluation de la qualité à 

la fois chimique et structurale du dépôt de diamant. Cette caractérisation est réalisée 

principalement par microscopie électronique à balayage (MEB) et, dans une moindre mesure, 

par microscopie à force atomique (AFM) et microscopie optique. 

Du fait de la grande profondeur de champ dans une gamme de grandissement pouvant 

atteindre 2.104, la microscopie électronique à balayage nous permet d'accéder assez facilement 

à la morphologie des cristaux isolés d'une taille supérieure à 500 nm. D'un point de vue 

qualitatif, la forme des particules nous renseigne sur leur cristallinité (voir chapitre III.). Dans 

le cas de cristaux facettés, la symétrie de la cristallite ainsi que le type de faces observées (faces 

{1 OO} et/ou {Ill}), nous indiquent la présence de particules mono cristallines cuboctaédriques 

(dont la morphologie est détaillée dans le paragraphe III.3 .1.), ou de particules multimaclées 

telles que le polyèdre décaèdre de Wulff ou l'icosaèdre, constituées de sous-domaines 

tétraédriques (se reporter au paragraphe III.3.3. et à l'annexe 7). D'un point de vue quantitatif, 

nous avons mis au point une technique d'analyse morpho métrique qui nous permet, dans le cas 

de monocristaux de bonne qualité présentant des faces cristallines bien définies, de connaître le 

rapport des vitesses de croissance des faces, rapport qui conditionne en particulier la forme de 

la particule isolée, puis la texture des films épais. 

La microscopie électronique à balayage est également un outil précieux pour la 

caractérisation topographique de films de diamant, et en particulier la détection d'un éventuel 
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axe de fibre. Cette orientation préférentielle se caractérise qualitativement par la présence d'un 

ou plusieurs types de faces cristallines possédant une inclinaison particulière par rapport à la 

surface de l'échantillon. L'aspect quantitatif de cette orientation préférentielle est obtenu par 

l'analyse de texture dont la technique est abordée dans le paragraphe concernant la 

caractérisation structurale. 

Enfin, l'observation détaillée des faces cristallines des cristaux ou des films de diamant par 

MEB, permet d'évaluer la microrugosité de chaque type de faces, et renseigne sur le mode de 

croissance propre à chacune d'elles. On peut donc avoir une indication qualitative de la 

formation plus ou moins importante de défauts structuraux à partir de ces observations (voir 

chapitre IV.) 

L'observation de films de diamant par cette technique peut se réaliser sans métallisation 

préalable. Il semble en effet que l'évacuation des charges électriques se réalise assez bien, 

même dans le cas de films épais de bonne qualité. Cette facilité surprenante est probablement 

due à un écoulement préférentiel des charges au niveau des joints de grains, zones toujours 

perturbées contenant probablement des phases plus conductrices de type graphite ou carbone 

amorphe. Néanmoins, l'obtention de photos de bonne qualité est souvent conditionnée par 

l'utilisation de tensions d'accélération faibles (10 < V (kV) < 20), et une taille de faisceau 

limitée à une dizaine de nanomètres (typiquement 20 nm). 

La microscopie optique nous fournit une indication immédiate maIS peu preCIse de la 

morphologie dominante dans la mesure où les cristaux ont une taille supérieure à 2 /lm. Par 

contre, l'association de cette technique avec un système d'analyse d'image, nous permettra 

d'accéder aux densités de germes dans le cas de synthèses de cristaux isolés. 

On peut enfin noter des observations ponctuelles à l'aide d'un microscope à force atomique 

(AFM) avec lequel on s'affranchit des problèmes de charges tout en bénéficiant d'une 

résolution pouvant approcher la résolution atomique. Cette technique est particulièrement utile 

dans l'étude des phénomènes de construction de faces cristallines, et dans la quantification du 

relief associé à un film. 

1.5.1.2. Caractérisation structurale 

De la même façon que lors des caractérisations morphologiques, la caractérisation 

structurale pourra se réaliser à deux échelles différentes selon la technique envisagée. 

La microscopie électronique à transmission (MET) réalisée sur des films de diamant 

amincis nous renseigne sur la nature, la répartition et la densité de défauts structuraux présents 

au sein des cristaux et aux joints de grains. Cette technique, dont le principe d'utilisation dans 
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le cas de films de diamant, est détaillée en annexe 4, donnera des informations essentiellement 

locales, c'est-à-dire à l'échelle de la cristallite. La préparation des lames minces en sens 

parallèle, dont le détail est donné dans le paragraphe II.3. de l'annexe 4, se réalise par 

bombardement ionique (cations Argon). Ce bombardement requiert la prise de certaines 

précautions afin de limiter l'amorphisation progressive du diamant, et de s'affranchir 

partiellement des hétérogénéités d'amincissement (énergie des ions assez faibles, angle de 

bombardement faible). Les travaux de caractérisation ont été réalisés sur un microscope JEOL 

200CX (HT = 200 kV), et sur un microscope PHILIPS CM12 (HT = 120 kV). Ce dernier, 

équipé d'un dispositif de spectroscopie par perte d'énergie des électrons transmis (EELS), a été 

ponctuellement utilisé pour établir des spectres de perte d'énergie dans le cas du diamant CVD. 

A une toute autre échelle, l'étude des figures de pôle obtenues par diffraction des rayons X 

nous apportera des informations globales concernant l'orientation des cristaux constituant un 

film (texture, hétéroépitaxie). Il sera donc possible d'évaluer partiellement la désorientation des 

joints de grains, désorientation qui conditionne la nature et la densité de défauts 

intergranulaires. Ces études structurales ont été réalisées sur un goniomètre quatre cercles 

associé à un tube à rayons X avec anticathode au cobalt, dont les caractéristiques principales 

sont détaillées dans le paragraphe III. de l'annexe 4. Le carbone étant un élément léger, il existe 

certaines limitations liées au faible coefficient de diffusion atomique de cet élément. Il est ainsi 

difficile d'étudier les films minces et a fortiori, les dépôts constitués de cristaux isolés, compte 

tenu de la faible quantité de matière diffractante. Parallèlement, l'étude de films épais nécessite 

des calculs de correction délicats lors de la réalisation de figures de pôle. 

1.5.1.3. Caractérisation chimique 

Cette caractérisation doit nous permettre de détecter les impuretés aussi bien intrinsèques 

qu'extrinsèques, et si possible de pouvoir quantifier leur teneur respective. 

La pollution intrinsèque est difficilement contrôlable, puisque la formation des phases 

carbonées non-diamant est directement liée au principe de dépôt de diamant CVD (voir 

paragraphe 1.2.2.2.). La spectroscopie Raman est une des techniques maîtresses dans la 

détection de ces phases incluses dans les dépôts en raison d'une grande sensibilité vis-à-vis de 

l'hybridation sp2 par rapport à l'hybridation sp3 du diamant (se référer au chapitre 1. de l'annexe 

4). Les analyses présentées dans le cadre de ce travail ont été réalisées au Centre de Recherche 

sur la Géologie de l'Uranium (C.R.E.G.U) de Vandoeuvre-les-Nancy. Le dispositif utilisé de 

marque DILOR et détaillé dans l'annexe 4, est muni d'une source lumineuse laser à argon 

(Â = 514,5 nm) pouvant être focalisée sur une surface d'environ 1 Jlm2 (microsonde Raman). 

L'analyse des photons diffusés, récupérés selon le principe de la diffusion en retour, est réalisée 

par un spectromètre multicanal x.y 500 mm, équipé d'un réseau 1800t/mm, et interfacé à un 

micro-ordinateur. Les fentes d'entrée et de sortie ont été choisies avec une largeur identique de 
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150 !lm, réalisant ainsi un bon compromis entre la résolution (4,62 cm-1) et l'intensité diffusée. 

Enfin, les spectres présentés ont été obtenus pour des puissances laser variant entre 200 et 

1000 m W, en fonction du rendement de diffusion des échantillons. li est également possible 

d'utiliser la spectroscopie par perte d'énergie des électrons transmis (BELS), technique 

associée au microscope électronique à transmission disponible au laboratoire (spectromètre 

GATAN associé au PHILIPS CM12). Cette technique permet également de détecter les phases 

non-diamant à une échelle plus fine que la spectroscopie Raman. Cependant, l'obtention de 

spectres et surtout leur interprétation restent actuellement assez délicates. 

La pollution extrinsèque des couches de diamant élaborées par des techniques CVD 

assistées par plasma peut avoir différentes origines : 

• Nature même du mélange gazeux plasmagène 

• Utilisation de gaz impurs 

• Etanchéité défectueuse du réacteur 

• Action décapante du plasma 

• Diffusion à l'état solide substrat/dépôt 

L'utilisation de gaz impurs peut provoquer l'insertion d'atomes dont la nature dépend des 

impuretés présentes dans les bouteilles d'alimentation. Cette pollution du mélange plasmagène 

pourra également se produire si l'étanchéité du réacteur est insuffisante pour limiter· les entrées 

d'air. Pour ce type de pollution, on pourra trouver des atomes initialement véhiculés sous 

forme gazeuse ah, cO2, 02, H20, etc ... ). Une pollution du dépôt pourra également avoir lieu 

par l'utilisation même du mélange plasmagène. Le cas le plus fréquent correspond à une 

pollution par l'hydrogène, qui ne peut être évitée compte tenu du pourcentage toujours 

important en hydrogène moléculaire H2. L'interaction directe du plasma avec certaines parties 

du réacteur induit inévitablement une pulvérisation des matériaux concernés. Cette pollution 

est particulièrement bien admise dans le cas des systèmes d'élaboration "sUlfaguide" (voir à ce 

propos l'annexe 2), où le plasma est en contact avec les parois de silice. Ce type de pollution 

pourra également se produire dans les systèmes d'élaboration de type "cloche" par 

pulvérisation du porte-substrat sous l'effet du plasma, et sa nature dépendra essentiellement des 

matériaux constituant le porte-substrat. Enfin, compte tenu des températures de synthèse 

relativement élevées, on ne peut exclure une diffusion des atomes du substrat vers le dépôt. 

La détection de ce type de phases et a fortiori l'évaluation de leur teneur respective, sont 

délicates puisque le caractère isolant des dépôts exclut la majorité des techniques analytiques 
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classiques. On pourra cependant faire appel aux méthodes optiques, comme la spectroscopie 

d'absorption, qui peuvent être très sensibles aux impuretés extrinsèques en faible concentration. 

I.5.2. Choix et conception d'un système d'élaboration 

Comme nous l'avons exposé dans le paragraphe 1.2.2.5., il existe un nombre important de 

techniques de synthèse permettant d'élaborer du diamant. Il nous est apparu judicieux de 

développer la technique de dépôt chimique en phase vapeur assistée par plasma micro-onde 

(MPCVD pour Microwave Plasma assisted CVD), s'apparentant à la configuration "cloche" 

décrite dans le paragraphe 1.1.3. de l'annexe 2, mais où la localisation du plasma n'est pas limitée 

par une cloche en quartz (le corps du réacteur constitue à lui seul une cavité résonnante). Ce 

choix a été guidé par la relative souplesse de ce mode de synthèse, par les objectifs d'élaboration 

définis dans le paragraphe précédent, et par la sensibilité plasma de notre laboratoire. 

Compte tenu de l'importante stabilité généralement constatée pour les décharges micro-ondes, 

la configuration MPCVD de type "cloche" peut être envisagée pour de larges domaines de 

pression et de puissance micro-onde, et pour une grande variété de mélanges plasmagènes. 

L'extension limitée du plasma sans l'aide d'électrodes, limite la pollution du mélange plasmagène 

par contact direct de la décharge avec une ou plusieurs parties de l'enceinte réactionnelle, et 

assure une densité d'espèces actives importante même à faible puissance micro-onde (se reporter à 

cet effet, à l'annexe 3). Ces différents points devraient nous permettre d'atteindre nos objectifs 

d'élaboration, tout en nous assurant une gamme de paramètres assez large. 

La reproductibilité de la décharge sur le substrat reste le problème majeur de cette technique. 

La conception du réacteur MPCVD, puis son optimisation seront détaillées dans le chapitre II. de 

ce manuscrit. 

1.5.3. Choix du substrat 

Comme nous l'avons détaillé dans le paragraphe 1.2.2.4., la nature du substrat joue un rôle très 

important sur la possibilité de former du diamant ainsi que sur la qualité cristalline du dépôt. Dans 

le but de simplifier l'étude et de pouvoir étudier plus particulièrement les dépôts, nous avons 

choisi de réaliser la majorité des synthèses sur du silicium monocristallin, substrat ayant largement 

fait ses preuves dans le domaine des dépôts de diamant CVD. Comme nous le verrons dans les 

chapitres III. et IV., il semble que la synthèse de diamant sur silicium puisse se réaliser dans de 

larges domaines de température, de pression et de composition gazeuse. Cette souplesse nous a 

permis de modifier la configuration du réacteur, tout en garantissant l'obtention systématique de 

dépôts. 
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Dans le but de développer ultérieurement les applications mécaniques des revêtements 

diamantés, des synthèses sur substrats autres que le silicium ont été entreprises, en particulier sur 

certains métaux de transition (comme le molybdène, le nickel ou le titane) et sur des carbures de 

tungstène frittés. Les résultats relatifs à ces synthèses restent à l'heure actuelle qualitatifs et n'ont 

pas été reportés dans ce manuscrit. 
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Conception et optimisation d'un système d'élaboration MPCVD 

II.1. CONCEPTION DU SYSTEME D'ELABORATION 

II.1.1. L'enceinte réactionnelle 

Le réacteur utilisé au laboratoire est un système de dépôt chimique en phase vapeur assisté par 

plasma micro-onde s'apparentant au système de type "cloche", dont les caractéristiques générales 

sont développées dans l'annexe 2. Cependant, dans notre cas, la cloche en quartz n'existe pas et 

l'enceinte réactionnelle constitue dans sa totalité une cavité résonante. La figure II.I. schématise la 

configuration de base qui n'a pas été modifiée durant toute l'étude. Sur cette figure, le détail de 

l'ensemble porte-substrat/substrat a été volontairement omis, puisque celui-ci a constitué la partie 

évolutive du procédé. Les paragraphes II.I.2. et II.2.1. décriront en détail cet ensemble et surtout, 

les modifications qui lui seront apportées au cours de l'optimisation. 

Le réacteur MPCVD a été monté à partir d'une enceinte en aCIer inoxydable conçu au 

laboratoire. Afin de limiter l'échauffement des parois, un cylindre d'acier, refroidi par circulation 

d'eau, a été inséré à l'intérieur du réacteur et limite ainsi le diamètre interne de la chambre 

réactionnelle à 15 cm. La partie haute du réacteur est coiffée par un hublot en quartz, appelé 

hublot d'isolement, qui assure l'étanchéité du système et permet le passage de l'onde micro-onde 

excitatrice. La base du réacteur est en fait constituée d'un disque métallique en acier appelé 

disque d'accord, qui peut coulisser le long d'une tige filetée. Cette configuration autorise la 

modification du volume utile du réacteur par un ajustement de la hauteur de ce disque, ce qui 

facilite l'accrochage du plasma sur le porte-substrat. 

Un générateur micro-onde SA/REM de type GMP 12KE (v = 2,45 GHz, pUIssance 

maximale = 1200 W) et ses guides d'onde correspondants, ont été couplés à l'enceinte précédente 

par l'intermédiaire d'un coupleur symétrique de type ASTEX muni d'un hublot supérieur. Les 

guides d'onde sont munis de trois vis d'accord, qui permettent d'ajuster le volume de la cavité 

résonnante, ce qui limite la puissance micro-onde réfléchie au générateur. Par cette configuration, 

le champ micro-onde est dirigé verticalement, et pénètre par la partie supérieure du réacteur. 

L'onde interagit avec le mélange plasmagène, lui-même introduit en aval du hublot en quartz par 

l'intermédiaire d'un diffuseur couronne. La décharge luminescente obtenue, de forme sphérique, 

est susceptible de se localiser en tout point de la chambre réactionnelle. La possibilité de localiser 

précisément et de façon reproductible la sphère du plasma dépend de paramètres d'élaboration, 

tels que la pression totale ou la composition du gaz, mais surtout de paramètres géométriques du 

réacteur, tels que le volume utile de la chambre réactionnelle (réglage de la hauteur du disque 

d'accord), et la géométrie du système porte-substrat/substrat. Ces différents points seront abordés 

dans les paragraphes suivants, qui détaillent les améliorations apportées au réacteur en fonction 

des dépôts réalisés. 
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Un groupe de pompage (pompe primaire à palette de type LEYBOLD Trivac D-IOB d'un débit 

volumique nominal de 40 m3.h-I), et une station de débitmétrie (débitmètres massiques 

ALPHAGAZ) assurent le flux du mélange gazeux dans un domaine de pression compris entre 10-2 

et 100 hPa. La station de débitmétrie autorise le mélange de quatre gaz dont l'hydrogène, le 

méthane, l'oxygène et l'argon. La pureté des différents gaz est la suivante: 

Hydrogène: 99,9995 % 

Argon : 99,9996 % 

Méthane : 99,9995 % 

Oxygène: 99,998 % 

Enfin, dans le cadre des mesures de température réalisées sur les échantillons, la présence 

simultanée du hublot d'isolement, et du hublot supérieur, nous permet d'opérer une mesure 

pyrométrique normale à la surface du substrat. Ces mesures, dont les détails sont donnés dans les 

paragraphes suivants et dans l'annexe 5, sont réalisées à l'aide d'un pyromètre infrarouge dont la 

surface de visée minimale est de 19 mm2. 

II.1.2. Conditions d'obtention du diamant dans le réacteur 

Les premières tentatives de dépôts de diamant par un procédé MPCVD, ont mis en évidence le 

point expérimental suivant: l'obtention de particules de diamant ne se fait que lorsque le 

substrat est situé directement dans la décharge. En d'autres termes, la possibilité d'obtenir des 

cristaux en zone post-décharge ne semble pas réalisable dans notre réacteur. Ce fait expérimental 

semble indiquer que les espèces chimiques responsables de la formation du diamant sont localisées 

dans la décharge, et possèdent probablement un temps de vie trop faible pour subsister en zone 

post-décharge. Cet aspect, assez peu étudié dans la littérature, a néanmoins été abordé par Walker 

et al. (1) dans le cadre de la réactivité du mélange carbone/hydrogène soumis à une décharge micro­

onde. Les auteurs observent que l'hydrogène ne réagit avec le carbone qu'au sein de la décharge 

luminescente du fait de la haute teneur en hydrogène atomique. Cette espèce radicalaire se 

recombinerait rapidement en hydrogène moléculaire dans la zone post-décharge. Des études 

expérimentales sur la qualité du diamant CVD en fonction de la position dans la décharge 

montrent qu'en position de post-décharge, le substrat reçoit une proportion d'espèces actives non 

recombinées trop faible pour assurer un dépôt significatif de diamant, mais la fraction d'hydrogène 

atomique est suffisante pour limiter la formation de phases graphitiques (2). 

II.1.3. L'ensemble porte-substrat/substrat 

Une des difficultés majeures de l'élaboration de diamant CV.D. au moyen du réacteur 

MPCVD décrit précédemment, reste la localisation du plasma micro-onde sur le substrat. Cette 

localisation doit être reproductible, et permettre l'obtention d'un dépôt homogène sur toute la 

surface de l'échantillon. Les premières synthèses, dont les résultats sont reportés dans le chapitre 

III., ont été obtenues à partir d'une localisation directe de la décharge sur le substrat de 
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silicium. La figure II.2. schématise l'ensemble porte-substrat/substrat choisi pour cette 

configuration, ainsi que le mode d'accrochage du plasma. Cette localisation reproductible est 

essentiellement due à un effet de pointe généré par la géométrie particulière en secteur du 

substrat de silicium (un quart ou un huitième de wafer), et par une procédure d'initiation de la 

décharge mise au point par I. Dieguez, et détaillée dans le paragraphe suivant. 

II.1.3.1. Procédure d'initiation de la décharge micro-onde 

La décharge luminescente est initiée sur les trois pointes du secteur de silicium, en présence 

du mélange gazeux prévu pour la synthèse (excepté le gaz hydrocarboné), et à une pression 

faible de l'ordre de 1 hPa. L'augmentation de la puissance micro-onde à pression totale 

constante provoque une dilatation du volume plasma, alors que l'augmentation de la pression à 

puissance micro-onde constante confine un peu plus la décharge sur les trois pointes du 

silicium. Les conditions opératoires finales sont choisies de telle façon que la dilatation des 

sphères de plasma soit suffisante pour provoquer une superposition des trois sphères à une 

pression comprise en 30 et 50 hPa. Cette procédure est schématiquement représentée sur la 

figure II.3., où l'augmentation des paramètres pression totale et puissance micro-onde 

s'effectue par paliers. 

II.1.3.2. Procédure d'arrêt des élaborations 

Les premières observations des dépôts, réalisées par microscopie électronique à balayage, 

ont révélé une modification du contraste au cours du temps. Cette modification correspond à 

un noircissement de la surface des dépôts de diamant sous l'impact du faisceau électronique, 

que nous avons associé au craquage d'une couche superficielle de carbone non-diamant. Des 

analyses par spectroscopie EELS et par microscopie à haute résolution, réalisées par Fallon et 

Brown(3), ont montré qu'il existait effectivement un film de carbone amorphe à la surface des 

dépôts de diamant. Ils ont indiqué que cette couche se formait probablement après l'extinction 

du plasma, avec consommation de l'hydrocarbure encore présent dans l'enceinte. Afin de limiter 

la formation de cette couche, nous avons défini la procédure d'arrêt suivante: 

• arrêt de l'alimentation du méthane (CH4) 

• maintient de la décharge micro-onde pendant cinq minutes 

• diminution progressive de la puissance micro-onde injectée jusqu'à 

extinction du plasma 

• refroidissement de l'échantillon sous H2 et/ou HrAr 

• arrêt de l'alimentation du mélange H2 et/ou HrAr 
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On maintient la décharge micro-onde, après avoir coupé l'alimentation en hydrocarbure afin 

qu'il soit consommé intégralément. Afin d'éviter tout choc thermique, la température du 

substrat est progressivement abaissée par diminution de la puissance micro-onde injectée. 

Après extinction du plasma, l'échantillon est amené à température ambiante sous le flux d'H2, 

ou du mélange Hz-Ar. 

II.1.3.3. Limitations dues à la configuration de l'ensemble porte-substrat/substrat 

La configuration précédemment décrite, permet de "plonger" le substrat au sem de la 

décharge, mais induit un certain nombre de limitations inhérentes à sa géométrie: 

• Présence des gradients thermiques et d'hétérogénéités du plasma 

La superposition des trois sphères de plasma n'élimine pas l'hétérogénéité du plasma, qui 

existe entre une pointe du substrat et le centre de l'échantillon. Le substrat étant directement 

chauffé par le plasma, il se crée également un gradient thermique, depuis les pointes (zones à 

haute température) jusqu'au centre de l'échantillon (zone à basse température), qui peut être 

accentué par la nature du porte-substrat. Ce gradient peut atteindre trois à quatre cents degrés, 

dans le cas de puissances micro-ondes injectées très importantes. Ces deux phénomènes ne 

peuvent pas être découplés, puisque le chauffage de l'échantillon est uniquement assuré par le 

plasma micro-onde. 

La surface de visée du pyromètre étant du même ordre de grandeur que la surface totale des 

substrats, la température déterminée par le pyromètre sera une valeur moyenne intégrant les 

gradients thermiques présents sur l'échantillon. Dans la suite de ce travail, les valeurs de 

température obtenues sur des substrats soumis à un gradient thermique important 

seront notées T, et ne seront pas suivies d'une valeur d'incertitude qui n'a pas de 

signification dans ce cas. 

• Limitation en puissance: fusion locale du substrat 

La présence de points chauds sur les pointes du substrat limite les montées en température 

susceptibles d'être réalisées par élévation de la puissance micro-onde. Une puissance micro­

onde importante peut en effet provoquer la fusion des pointes du substrat. Cette limitation sera 

particulièrement importante lors de l'utilisation de substrats métalliques ou de silicium 

(température de fusion de silicium: 1683 K). 

• Limitation de la surface de dépôt 

Compte tenu des pressions de travail choisies et de la limitation en puissance micro-onde 

décrite précédemment, la superposition des sphères de plasma ne peut se réaliser qu'en utilisant 

une surface de substrat relativement faible. Les synthèses sous plasma hétérogène ont été 
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réalisées sur des surfaces de silicium de 1,80 et 0,87 cm2, correspondant respectivement à un 

quart ou un huitième de wafer (0 = 3 cm) . 

• Limitation du débit total 

Les débitmètres massiques utilisés imposent un débit total maximum de 1000 Ncm3/mn. 

Cette valeur sera fréquemment utilisée lors des élaborations. Compte tenu de l'apparente 

absence d'évolution morphologique des cristaux et films de diamant en fonction du débit total, 

nous avons préféré utiliser un débit total de 500 Ncm3/mn pour les synthèses de longue durée. 

11.2. OPTIMISATION DES CONDITIONS DE SYNTHESE 

II.2.1. L'ensemble porte-substrat/substrat 

Pour minimiser les limitations imposées par le montage précédent, et pour homogénéiser le 

plasma sur le substrat, nous avons testé différents montages expérimentaux dans le but de 

localiser le plasma sur un porte-substrat cylindrique et non sur le substrat lui-même. La nature du 

porte-substrat a été choisie de telle façon que son interaction avec le plasma soit minimale afin de 

limiter son érosion. Après avoir testé des supports métalliques ou en carbone, nous avons retenu 

le porte-substrat en graphite dont la géométrie est reportée figure lIA. L'accrochage du plasma se 

réalise essentiellement sur la circonférence du support et de façon homogène. Une cuvette a été 

usinée sur la partie supérieure et reçoit le substrat. Elle assure un maintien constant du substrat, et 

limite les éventuels effets de pointe sur celui-ci en compensant son épaisseur. 

II.2.2. Conditions d'obtention du diamant et performances 

Pour cette configuration, il est également nécessaire d'initier le plasma à faible pression totale, 

puis de suivre la procédure par paliers définie dans le chapitre précédent. On peut néanmoins 

noter qu'il n'existe pas de limitation concernant la puissance micro-onde, puisque la température 

apparaît homogène sur toute la surface du substrat, et qu'il n'existe plus d'effets de pointe. 

L'homogénéité du plasma est correcte jusqu'à des pressions de l'ordre de 50 hPa, et permet la 

formation de dépôts homogènes sur des substrats carrés ou circulaires de surfaces 1 cm2 et 

3,1 cm2 respectivement. La procédure d'arrêt des synthèses de diamant reste identique à celle 

décrite dans le paragraphe II.l.3 .2. 

L'optimisation de l'ensemble porte-substrat/substrat nous a permis d'améliorer l'homogénéité et 

la stabilité de la décharge, sur une surface de substrat plus importante que précédemment. Les 

observations au MEB ont confirmé une remarquable constance de la morphologie, quel que soit le 

point d'observation. Enfin, nous avons noté une bonne reproductibilité de la localisation du 
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plasma, puisque pour une série d'élaborations réalisée dans les mêmes conditions expérimentales 

(en particulier la puissance micro-onde P J..lo), nous avons obtenu le même type de dépôts. 

II.2.3. Mesure de la température du substrat 

II.2.3.1. Introduction 

La minimisation des gradients de température permet de rendre les mesures de température 

plus précises. Cependant, comme nous l'avons développé dans l'annexe 5, la détermination 

rigoureuse de la température par pyrométrie optique d'un système qui n'est pas un corps noir, 

nécessite la connaissance de son émissivité s~~, dont la valeur dépend de la longueur d'onde À 

utilisée par le pyromètre, de la température T, et surtout de la nature et de l'état physico­

chimique de la surface du système étudié. Cet état n'est généralement pas bien connu, ce qui 

induit des dispersions dans l'évaluation de l'émissivité. A titre d'exemple, la dispersion des 

valeurs d'émissivité du silicium compilées dans la littérature(4), en fonction des paramètres À et 

T, illustre la difficulté d'atteindre expérimentalement cette valeur. La connaissance de 

l'émissivité dans le cas du diamant est encore plus problématique puisque, à notre 

connaissance, aucune valeur d'émissivité n'est reportée dans la littérature, pour le domaine de 

température étudié. 

II.2.3.2. Cas de l'élaboration de cristaux isolés 

Dans le cas de l'élaboration de cristaux de diamant isolés sur silicium, la détermination de la 

température du système est moins complexe, si l'on considère que la quantité de di.amant formé 

à la surface du substrat, ne perturbe pas de façon significative l'émissivité du silicium. De plus, 

on admet que cette émissivité est constante dans le domaine de température étudié. Ces 

différentes hypothèses peuvent s'écrire: 

$VS s­
Î,.T [1] 

On peut alors contourner l'impossibilité de chiffrer S~i en étalonnant le pyromètre selon la 

procédure décrite dans l'annexe 5, où l'on fait l'hypothèse que les variations du signal 

pyrométrique sont uniquement dues aux variations de la température. Cet étalonnage montre 

que la température dans le cas du silicium sur porte-substrat en graphite, est donnée par la 

relation: 

T(K) = 7,66. Vp~.ro(mV) + 728 [2] 
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L'imprécision sur la mesure de température est évaluée à plus ou moins 5 K, compte tenu de 

la dispersion statistique de la droite d'étalonnage, qui inclue les erreurs engendrées par 

l'utilisation d'un thermocouple, et le gradient de température présent entre le substrat et le 

thermocouple (voir annexe 5). L'utilisation de l'équation [2] nous a permis d'établir la relation 

entre la puissance micro-onde injectée et la température du substrat, dans des conditions 

typiques de synthèse CVD qui sont les suivantes : 

débit total 500 Ncm3.mn-1 

pression totale: 45 hPa 

teneur en H2 

teneur en Ar 

75 vol% 

25 vol% 

Les valeurs de température montrent qu'à partir de la configuration porte-substrat/substrat 

décrite dans le chapitre II.2.1., il n'est pas possible d'obtenir une température supérieure à 

1053 K. Afin d'élargir le domaine de température, nous avons défini un ensemble porte­

substrat/substrat appelé système haute température comportant une céramique, qui vient 

s'insérer entre le substrat et le porte-substrat en graphite. La présence de la céramique limite le 

flux de chaleur entre le substrat et le graphite et permet d'atteindre, pour une même puissance 

micro-onde, une température plus élevée. La géométrie de la céramique est identique à ce1le du 

substrat utilisé, afin de limiter son interaction avec le plasma. Un nouvel étalonnage 

pyrométrique réalisé en présence de cette céramique, a montré que la courbe d'étalonnage était 

identique à ce1le obtenue dans le cas d'un substrat de silicium seul. 

La figure 11.5. exprime les variations de température (déduite de la relation [2]), en fonction 

de la puissance micro-onde (P J.lo). La courbe supérieure est représentative de l'évolution 

T = f(P J.lo) pour le système haute température, et la courbe inférieure est représentative du 

système basse température (sans céramique). A partir de ces deux configurations, il est 

possible de faire varier la température dans un domaine compris entre 798 K et 1173 K. Dans 

les deux cas, la température du substrat est proportionnelle à la puissance micro-onde injectée, 

ce qui est représentatif d'une localisation reproductible du plasma sur le porte-substrat. Le 

régime de transfert de chaleur est probablement complexe, puisque les courbes expérimentales 

s'écartent rapidement des évolutions théoriques tracées uniquement pour un transfert de 

chaleur par rayonnement (loi en Tof représentée en pointillée sur la figure 11.5.). On peut penser 

que l'équilibre thermique est atteint par des pertes dues au rayonnement, mais également par 

une conduction vers le porte-substrat qui peut être limitée par l'insertion de la céramique. 

Dans la suite de cette étude, et en particulier lors de la réalisation des films de diamant 

texturés <Ill> (voir chapitre IV.), ces fonctions T = f(PJ.lo) ne seront pas systématiquement 

respectées du fait de modifications non contrôlées de la localisation de la décharge micro-onde. 
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Afin de pouvoir réaliser des élaborations de longue durée sans modifications intempestives 

des conditions de dépôt, le pyromètre utilisé pour la mesure de température a été connecté à 

un détecteur d'anomalie qui stoppe la synthèse lorsque la température du substrat est en dehors 

du domaine imposé par les conditions d'élaboration. Sans entrer dans les détails de sa 

conception, le détecteur compare le potentiel délivré par le pyromètre à deux tensions de 

référence, correspondant aux valeurs limites du domaine de température calculées par la 

relation [2]. Cette technique de contrôle a l'avantage de pouvoir détecter certains incidents 

(modification ou extinction du plasma, chute de pression, micro coupure électrique, etc ... ), qui 

sont susceptibles d'entraîner une modification de la nature des dépôts. Comme nous le verrons 

dans le chapitre IV., ce système de sécurité nous a permis de réaliser des élaborations 

continues pouvant atteindre 120 heures. 

ll.2.3.3. Cas de l'élaboration de films 

L'élaboration de films de diamant est rendue possible lorsque la densité de germes devient 

importante à la surface du substrat. De ce fait, la formation d'un film continu se produit 

rapidement, et on ne peut plus admettre que l'émissivité du système reste constante durant la 

synthèse. La relation [1] devient: 

êSYS = f(temps de synthèse) ) .. ,T [3] 

L'émissivité du système varie de façon importante entre la valeur initiale du silicium ê~iT et , 

la valeur finale du diamant ê~,T. Le potentiel V pyro délivré par le pyromètre étant fonction de 

ê~~, on observe des fluctuations du signal pyrométrique à température constante qui sont, , 

comme nous le démontrons dans l'annexe 5, représentatives des variations d'émissivité du 

système constitué par un dépôt de diamant en cours de croissance sur un substrat de silicium. 

L'évaluation de la température du système par pyrométrie optique doit donc s'effectuer 

lorsque le substrat a atteint sa température d'équilibre, et juste avant l'introduction du 

méthane pour que la relation [2] soit toujours vérifiée. 

En dehors de la mesure de température, il nous est apparu intéressant de modéliser les 

variations du signal pyrométrique observées lors de la croissance des films de diamant. Ces 

variations, qui sont schématiquement représentées sur la figure II.6., correspondent à des 

oscillations périodiques amorties qui ne peuvent être expliquées par un développement 

analytique direct de l'émissivité, mais peuvent être décrites à partir d'un modèle basé sur la 

théorie classique de l'optique interférentielle. Le lecteur intéressé par l'établissement complet de 

ce modèle, ainsi que les perspectives d'analyse in situ qui en découlent, pourra se reporter à 

l'annexe 5 de ce mémoire. 
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Elaboration et caractérisation de cristaux de diamant 

111.1. INTRODUCTION BIBLIOGRAPIDQUE 

. Beaucoup de travaux ont été consacrés à l'étude des modifications morphologiques des cristaux 

de diamant lorsque les conditions d'élaboration varient(1-7). Les conséquences de la variation d'un des 

paramètres sur la qualité des films, ne sont pas toujours du même ordre de grandeur selon le 

paramètre choisi, et selon la technique de synthèse utilisée. La composition du mélange plasmagène 

ainsi que la température de dépôt, sont les paramètres d'élaboration principaux qui déterminent de 

façon prépondérante les évolutions morphologiques et chimiques pour la plupart des procédés CVD. 

La figure III.l. illustre cette diversité morphologique où l'on passe d'une morphologie sphérique 

microcristalline, à une morphologie facettée via une morphologie sphéroïde polycristalline. 

L'observation de ces morphologies donne une première indication de la qualité globale du diamant. 

D'une façon qualitative, la présence de cristaux facettés limités uniquement par des faces {l OO} et 

{ Ill} (5), indique une qualité satisfaisante du matériau, où la proportion de diamant est grande par 

rapport aux phases graphitiques. Dans le meilleur des cas, les particules sont mono cristallines 

(morphologies cuboctaédriques). Dans d'autres cas, les particules sont multimaclées selon les plans 

{ Ill} et correspondent à l'association de sous-domaines mono cristallins séparés par des plans de 

macles. Les différentes observations microscopiques révèlent la formation de bicristaux (1 plan de 

macle ou cuboctaèdre maclé), de décaèdres (5 plans de macles), et d'icosaèdres (30 plans de macles) 

dont la structure et l'origine sont détaillées dans l'annexe 7. 

Les particules sphéroïdes correspondent à une détérioration de la phase diamant par apport de 

composés non-diamant. Celles-ci définissent ainsi une structure polycristalline fortement 

désordonnée, incorporant simultanément du carbone en hybridation sp2 et sp3. L'observation 

détaillée de la surface fait apparaître une rugosité importante, qui peut être associée à l'émergence 

des petits cristaux constituant la particule. 

Enfin, des particules quasiment sphériques, se rapprochant d'une structure amorphe. Dans ce 

dernier cas, la microscopie électronique à balayage conventionnelle ne permet pas de résoudre la 

topographie de surface, et ces particules apparaissent lisses. 

Au regard des différents travaux réalisés depuis quelques années, on peut associer les variations 

morphologiques et chimiques des cristaux de diamant à deux paramètres essentiels, qui intègrent 

plusieurs processus que nous décrirons par la suite : 

L d d 'At! d'fi·"R., (v~ +vi~ ,d l' d d' ~ d 1 • e ren ement epo gravure e ru par .I.'ilIg = v~)' ou v..(>. est a VItesse e epot e a 

phase diamant, vt la vitesse de dépôt des phases graphitiques, et v~ la vitesse de gravure des 

phases graphitiques. 

• La reconstruction des faces cristallines du diamant. 
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Le rendement R&g, qui augmente lorsque la qualité globale des cristaux augmente, est surtout 

défini par la nature du plasma, c'est-à-dire par la nature du mélange plasmagène et le degré de 

dissociation du gaz qui conditionne la densité en espèces actives. La vitesse de dépôt du diamant v ~ 
semble relativement indépendante de la nature du gaz hydrocarboné utilisé, bien que le précurseur 

responsable de cette croissance soit différent (voir annexe 3). Par contre, la vitesse de décapage des 

phases graphitiques v~ dépend essentiellement de la teneur en hydrogène atomique et par 

conséquent, du taux de dissociation de H2 dans le plasma. v~ peut également être augmentée par 

action de radicaux plus actifs que l'hydrogène atomique, en particulier par la présence de radicaux 

oxygénés (se référer au chapitre II.3. de l'annexe 3). Enfin, différents auteurs(8,9) indiquent que 

lorsque le rendement R&g diminue, le dépôt de graphite a lieu préférentiellement sur les faces {Ill} 

du diamant selon la figure III.2. La position des atomes de carbone du plan {Ill} du diamant 

coïncide approximativement avec ceux du plan {OOO 1} du graphite. Ce plan graphitique pourra 

subsister suffisamment longtemps pour être le siège d'une germination de diamant indépendante du 

diamant sous-jacent. Cette séquence d'insertion graphitique et de germination non-épitaxique, 

constitue le processus de germination secondaire si souvent observé lors de la détérioration de 

cristaux de diamant, et participe à l'élévation de la vitesse de dépôt du graphite v~ . 

La reconstruction des faces cristallines constitue le second type de paramètres fondamentaux 

influant directement sur la morphologie cristalline. Ces processus dépendent essentiellement de la 

nature des espèces chimisorbées sur les faces du diamant, de leur température de désorption, et de la 

nature des faces cristalline présentes. Le développement d'une particule de diamant dépend de la 

vitesse de croissance des faces cristallines la constituant (voir le chapitre 1. de l'annexe 6). Baik et 

aI.<10) rappellent qu'un des principaux mécanismes permettant la croissance d'une face, correspond à 

sa tendance naturelle à vouloir diminuer son énergie de surface. Cette énergie, élevée dans le 

cas d'une face non reconstruite à liaisons pendantes, diminue de façon sensible lors de sa 

reconstruction qui se produit lors de la désorption des espèces chimisorbées à une température 

donnée. L'étude bibliographique réalisée dans l'annexe 3 montre que l'hydrogène atomique HO 

constitue le radical majoritaire dans les mélanges plasmagènes à fort taux d'hydrogène. On peut donc 

penser qu'il constitue l'espèce essentiellement chimisorbée sur les faces cristallines du diamant. 

Dans le cas des faces { Ill}, Vidali et al. (11) ont montré que la surface est de structure 

(l11) (lx1):H, où chaque liaison pendante est saturée par un atome d'hydrogène (voir figure III.3a 

où les atomes de carbone noircis possèdent chacun un atome d'hydrogène non représenté). Plusieurs 

auteurs ont ensuite mis en évidence la désorption de l'hydrogène atomique à une température voisine 

de 1275 K{12,13), immédiatement suivie d'une reconstruction de surface du type(14,15) : 

Diamant (l Il) (lx1) => Diamant (111) (2xI) 
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Chapitre III 

1 x 1 

Figure m.4. (19) 

Processus de désorption progressive de l'hydrogène atomique sur une face {1 OO} du diamant. 



Elaboration et caractérisation de cristaux de diamant 

Plusieurs modèles ont été avancés pour décrire cette surface reconstruite(12), mais le modèle à 

chaînes dimèrisées de Pandey(14.16) semble être actuellement accepté. Cette configuration, illustrée 

sur la figure III.3b correspond à une hybridation sp2 partielle des atomes de surface, qui favoriserait 

la germination de clusters bidimensionnels de graphite. Les atomes de carbone, hybridés sp2 et 

hachurés sur la figure, présentent leur 'orbitale Pz selon un axe de ±3 0° par rapport à la normale du 

plan (orbitales non représentées sur la figure). 

Dans le cas des faces {1 OO}, la chimisorption de l'hydrogène atomique a lieu selon une structure 

bimodale de type (lOO) (2x1):H ou (lOO) (lxl):2H, possédant respectivement un et deux atomes 

d'hydrogène par carbone(13). Yang et a1.(17) ont montré par ailleurs que la forme non reconstruite 

Diamant (lOO) (lxl):2H était favorisée à basse température, suivie de la forme reconstruite 

Diamant (lOO) (2x1):H, plus stable à température élevée. Ainsi, la désorption de l'hydrogène 

atomique sur une face {100}, illustrée sur la figure III.4., se réalise en plusieurs étapes dans un large 

domaine de température. Cela induit la prédominance d'une forme reconstruite à haute température 

qui possède encore de l'hydrogène, mais qui est probablement défavorable à la croissance ultérieure 

de diamant. Enfin, dans les cas des faces {lIa}, Lurie et Wilson(18) indiquent l'absence de 

reconstruction de surface. Ainsi, les actions de l'hydrogène atomique et de la température seraient 

moins critiques vis-à-vis de la vitesse de croissance de ce type de faces qui serait alors élevée. Cette 

hypothèse est expérimentalement vérifiée, puisque les faces {lIa} n'apparaissent jamais sur les 

cristaux de diamant CVD. 

La vitesse de croissance vhkl est étroitement liée au domaine de température dans lequel se 

produit la désorption de la face {hk1}. La désorption d'une face {Ill} se produit dans un faible 

domaine de température centré sur 1275 K, alors que celle des faces {100} se réalise dans un 

domaine plus large. Ainsi, l'augmentation de la température, pour un domaine inférieur à 1275 K, 

slaccompagne d'une désorption préférentielle des faces {Ill}, et par conséquent, d'une élévation du 

nombre de sites actifs qui sont le siège de la croissance du diamant. Cette augmentation de réactivité 

doit donc slaccompagner d'une élévation de VIl!, se traduisant au niveau morphologique, par une 

prédominance de plus en plus marquée de la forme cubique. Cette évolution se produira jusqu'à la 

reconstruction de surface des faces {Ill}, qui préfigure la détérioration cristalline. Dans le domaine 

des températures plus faibles (T < 1000 K), on peut considérer que les deux types de faces ont leurs 

liaisons pendantes totalement saturées par de l'hydrogène chimisorbé. Dans ces conditions, les faces 

{hk1} possédant la réactivité la plus importante, seront celles dont la vitesse de croissance vhkl sera la 

plus élevée, et correspondront par conséquent aux faces les moins développées. A titre dl exemple, 

l'obtention d'une morphologie octaédrique à basse température indiquera que la réactivité d'une 

surface de type {lOO){lx1):2H est supérieure à celle d'une surface de type {l Il) {lxl):H. 

Dans le paragraphe suivant, nous présenterons les différentes morphologies obtenues au 

laboratoire, et nous tenterons de les corréler aux processus physiques décrits précédemment. 
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ChapHre III 

Figurem.S. 
Morphologie :MEB d'une particule sphérique 

proche d'une structure amorphe. 

Figurem.7. 
Morphologie :MEB des particules sphéroïdes 

polycristallines. 

Figurem.6. 
Morphologie :MEB des particules sphéroïdes 

microcristallines. 

Figurem.8. 
Morphologie :MEB des particules facettées' 

mono cristallines ou multimaclées. 



Elaboration et caractérisation de cristaux de diamant 

111.2. ETUDE QUALITATIVE DE LA MORPHOLOGIE ET DE LA QUALITE 

DES CRISTAUX DE DIAMANT 

111.2.1. Gamme de qualité du diamant élaboré au laboratoire 

Les photos ID.s. à ID.8. illustrent les différentes morphologies que nous avons pu obtenir au 

cours des différents essais d'élaboration menés dans le cadre de la conception et de l'optimisation 

du réacteur MPCVD. On retrouve ici les morphologies décrites dans le paragraphe précédent. Le 

passage d'une morphologie sphérique à une morphologie sphéroïde, puis à une morphologie 

facettée, correspond à une amélioration de l'ensemble porte-substrat/substrat décrite dans le 

paragraphe il., ainsi qu'une optimisation de la composition du mélange plasmagène. 

La configuration expérimentale décrite au chapitre il.l. induit un recouvrement complet du 

substrat par la décharge, où subsistent néanmoins des gradients de température et des 

hétérogénéités de plasma. Les photos ID.5. à ID.6. correspondent à des dépôts localisés dans des 

zones où la densité de plasma était insuffisante pour limiter la formation des phases non-diamant 

au sein des particules. Une localisation plus précise de la décharge par modification de l'ensemble 

porte-substrat/substrat (voir paragraphe il.2.), conduit à l'élaboration de particules sphéroïdes 

beaucoup plus facettées (photo ID.7.). Enfin, l'optimisation du mélange plasmagène dans des 

conditions de densité de plasma favorables, conduit à la formation de cristaux facettés où la 

proportion de phases non-diamant est probablement beaucoup plus limitée (photo ID.8.). 

Dans les paragraphes suivants, nous reportons une étude morphologique et chimique plus 

précise des dépôts de cristaux de diamant que nous avons décrits brièvement ci-dessus. Ces 

études ont été réalisées en fonction des paramètres d'élaboration principaux que sont la 

composition du mélange plasmagène, la densité du plasma et la température de dépôt. On doit 

cependant noter que la température du substrat est essentiellement fixée par la puissance micro­

onde et par conséquent, est directement reliée à la densité de plasma. Cette densité détermine 

également la nature et la teneur des espèces actives susceptibles d'intervenir dans les processus de 

dépôts/gravures des phases carbonées. Il existe donc, dans notre cas, un couplage inévitable entre 

la température du substrat et la puissance micro-onde, qui limite les études spécifiques des 

variations morphologiques en fonction de la température. On peut néanmoins penser que ce 

couplage existe systématiquement, même dans le cas des réacteurs MPCVD pourvus d'un système 

de chauffage indépendant, puisque le substrat est toujours placé au sein de la décharge et que la 

température du substrat modifie la nature du plasma à proximité de sa surface. 

111.2.2. Effet de la composition du gaz plasmagène 

Les premières synthèses CVD de particules de diamant ont été réalisées sur des substrats de 

silicium monocristallin orienté (100), (110) ou (111), selon la configuration expérimentale décrite 
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Figure m9. : effet de la teneur en méthane (échantillon n01) 

Morphologie (MEB) et spectre Raman. [CH4] = 0,4 vol%, T = 1000 K. 
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Figure mlO. : effet de la teneur en méthane (échantillon n02) 

Morphologie (MEB) et spectre Raman. [CH4] = 0,6 vol%, T = 1000 K. 
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Figure mu. : effet de la teneur en méthane (échantillon n03) 

Morphologie (MEB) et spectre Raman. [CH4] = 0,8 vol%, T = 1000 K. 



Elaboration et" caractérisation de cristaux de diamant 

dans le chapitre 11.1 .3. où la localisation de la décharge luminescente se produit directement sur le 

substrat par effet de pointe. Afin de limiter les effets de l'hétérogénéité du plasma, les observations 

morphologiques par microscopie électronique à balayage, et les analyses chimiques par 

spectroscopie Raman, ont été réalisées systématiquement au centre des secteurs de silicium. 

ill.2.2.1. Influence de la teneur en méthane 

Les figures III. 9. à III.12. correspondent aux variations morphologiques et chimiques des 

échantillons nOI à n04, obtenues dans le cas d'une élévation de la teneur en méthane. Les 

paramètres d'élaboration sont reportés dans le tableau III. 1. : 

nO échantillon 1 2 3 4 

Substrat Si (100) poli pâte diamant 3~m en secteur 

Pt (hPa) 40±5 

T (K) 1000 

Débit total (Ncm3/mn) 500 

temps de synthèse (h) 6 4 3 3 

PIlO (W) 600 550 480 450 

[CH4] vol% 0,4 0,6 0,8 1,0 

[H2] vol% 99,6 99,4 99,2 99,0 

Tableau ill.l. 
Conditions d'élaboration des échantillons n01 à n04 : effet de la teneur en méthane. 

Certaines conditions opératoires ont été modifiées pour assurer la reproductibilité des 

paramètres importants tels la taille des particules, ou la température moyenne T du substrat. 

Cette température reste une indication moyenne intégrant le gradient de température, dû au 

gradient de densité de plasma présent sur le substrat (voir paragraphe II.1. 4.). 

La microscopie électronique à balayage met en évidence des modifications morphologiques 

des cristaux qui sont conformes aux études réalisées par ailleurs(2,10,20,21). Les cristaux évoluent 

d'une morphologie facettée à une morphologie sphéroïde, lorsque la teneur en hydrocarbure 

augmente. Les spectres Raman associés à ces dépôts, réalisés sur des amas de cristaux sur une 

surface d'environ 1 ~m2, confirment cette détérioration et sont typiques des spectres reportés 

dans la littérature(22-25). L'augmentation de la teneur en méthane s'accompagne d'une 

diminution de l'intensité du pic caractéristique du diamant v = 1332 cm-l, parallèlement à 

l'augmentation importante de l'intensité d'une bande assez large située entre 1400 et 1600 cm-1. 

Cette bande est caractéristique de la présence d'une structure carbonée sp2 désordonnée 

insérée essentiellement selon les plans {Ill} du diamant. Badzian et a1.<1) indiquent que cette 

insertion peut provoquer la formation de contraintes locales dans la structure diamant, et 

induire le déplacement du pic diamant vers les grandes valeurs de v . Le spectre Raman de la 

- 56 -



2900 1580 
2600 

~ 2300 
(OS 

t 2000 
~ 1700 
.~ 1400 -J'il 1100 

800 
500 

1190 1290 1390 1490 1590 

Déplacement Raman (cm-l) 

Figure m12. : effet de la teneur en méthane (échantillon n04) 
Morphologie (MEB) et spectre Raman. [CH4] = 1,0 vol%, T = 1000 K. 
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Figure m13. : effet de la teneur en oxygène (échantillon n05) 
Morphologie (MEB) et spectre Raman. [02] = 0 vol%, [CH4] = 0,2 vol%, T = 1150 K. 
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Figure ID.14. : effet de la teneur en oxygène (échantillon n06) 
Morphologie (MEB) et spectre Raman. [02] = 0,5 vol%, [CH4] = 0,2 vol%, T = 1150 K. 



Elaboration et caractérisation de cristaux de diamant 

figure m.11 . serait représentatif de ce phénomène avec un pic Raman situé à v = 1334 cm-l, 

mais ce déplacement ne semble pas être systématique pour une teneur en méthane élevée 

(spectre de l'échantillon n04 Figure m.12.). La structure fine de la bande située entre 

v = 1400 et v = 1600 cm-1 est plus difficile à interpréter, car elle dépend fortement des 

conditions d'élaboration locales propres à chaque synthèse. On peut néanmoins attribuer le pic 

situé vers v = 1600 cm-1 au pic G du graphite de structure micro cristalline (voir à cet effet, le 

chapitre I. de l'annexe 4). Le pic situé vers v = 1470 cm-l, peu rapporté dans la littérature, est 

attribué par Mermoux et al. (22) à du carbone hybridé sp3 limitant de petits domaines carbonés 

de nature aromatique. 

A partir de ces résultats, nous montrons que l'augmentation de la teneur en méthane 

provoque une diminution sensible du rendement R&g par une augmentation de v~, mais 

surtout par une diminution de la vitesse de décapage v~. Celle-ci est probablement due à une 

teneur de plus en plus faible de l'hydrogène atomique lorsque la teneur en hydrocarbure 

s'élève(26). La teneur en HO devient trop faible pour décaper les clusters graphitiques qui se 

forment préférentiellement sur les faces { Ill} du diamant, et qui sont le siège d'une 

germination secondaire. On assiste ainsi à une succession des phases de dépôt 

graphite/diamant, qui est à l'origine de la formation des particules polycristallines sphéroïdes. 

m.2.2.2. Influence de la teneur en oxygène 

Les figures m .13. à III. 15 . correspondent aux variations morphologiques et chimiques des 

échantillons nOS à n07, obtenues dans le cas d'une élévation de la teneur en oxygène à une 

température moyenne T de 1150 K. Les paramètres d'élaboration sont reportés dans le tableau 

m.2.: 

nO échantillon 5 6 7 8 

Substrat Si (100) poli pâte diamant 3 ~m en secteur 

Pt (hPa) 40 ± 5 

Débit total (Ncm3/mn) 500 

T (K) 1150 1000 

temps de synthèse (h) 4,5 7 8,5 6,75 

P IlO (W) 650 850 630 470 

[CH4] vol% 0,2 0,2 0,2 0,8 

[02] vol% 0 0,5 1,0 0,5 

[H2] vol% 99,8 99,3 98,8 98,7 

Tableau m.2. 
Conditions d'élaboration des échantillons nOS à n08 : effet de la teneur en oxygène. 
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Morphologie (!vŒB) et spectre Raman. [02] = 1,0 vol%, [CH4] = 0,2 vol%, T = 1150 K. 
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Figure ill.16. : effet de l'oxygène (échantillon n08) 

Morphologie (!vŒB) et spectre Raman. [02] = 0,5 vol%, [CH4] = 0,8 vol%, T = 1000 K. 
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Figure ill.17. : effet de l'argon (échantillon n09) 

Morphologie (!vŒB) et spectre Raman. [Ar] = 10 vol%, [CH4] = 1,5 vol%, T = 1030 K. 



Elaboration et caractérisation de cristaux de diamant 

L'élévation de la teneur en oxygène correspond à une dégradation morphologique et 

chimique des cristaux de diamant. Ainsi, la microscopie électronique à balayage révèle la 

présence de particules facettées quelle que soit la teneur en 02, mais on note l'apparition de 

germination secondaire pour les échantillons n06 et n07. Parallèlement, les spectres Raman 

mettent en évidence le pic diamant, toujours situé à v = 1332,3 cm-1. La bande caractéristique 

des phases graphitiques, de structure fine identique aux échantillons n01 à n04, augmente 

régulièrement lorsque 02 s'élève. 

Ces résultats sont surprenants, compte tenu des études antérieures reportées dans la 

littérature(10,21 ,25-32). Quelle que soit la nature du gaz oxygéné employé, les observations 

montrent que pour un rapport [~1 donné, la qualité cristalline est améliorée par un apport 

d'oxygène. Comme indiqué dans l'annexe 3, une cause majeure de cette amélioration est reliée 

. à la formation de radicaux oxygénés plus actifs que l'hydrogène atomique, qui décapent de 

façon plus efficace les phases non-diamant. De plus, plusieurs auteurs(25-27) reportent une 

augmentation de la teneur du radical HO lorsque des composés oxygénés sont introduits dans le 

mélange plasmagène. 

Ces apparentes contradictions sont probablement liées à une température trop élevée des 

échantillons étudiés, qui masque l'effet bénéfique de l'oxygène. Les échantillons nOS à n07 ont 

été réalisés à une température voisine de 1150 K. Cette valeur moyenne qui, en l'absence 

d'oxygène, permet l'obtention de cristaux de bonne qualité, provoque dans ce cas une 

détérioration cristalline prématurée. Cette translation du domaine de température a été reportée 

dans la littérature, en particulier par Shah et al.C29), qui l'attribuent à une désorption facilitée 

d'espèces oxygénées. Ainsi, le radical OHo se désorbe à une température inférieure au radical 

HO par une réaction de recombinaison du type : 

Comme dans le cas de l'hydrogène atomique, cette désorption peut provoquer une 

reconstruction de surface qui favorise la formation des phases graphitiques. 

Afin de démontrer l'effet de la température, nous avons élaboré l'échantillon n08 (conditions 

d'élaboration reportées dans le tableau III.2.) avec 0,5 vol% d'oxygène. Cet échantillon (figure 

III. 16.), dont la température de synthèse est proche de 1000 K, peut être comparé avec 

l'échantillon n03 (figure III.11.), élaboré dans les mêmes conditions expérimentales excepté 

l'oxygène. A partir de l'observation des spectres Raman associés à ces échantillons, on note une 

nette amélioration de la qualité chimique des cristaux lorsque l'oxygène est présent. Autrement . 
dit, pour une qualité chimique équivalente et pour une température relativement faible, la 

présence d'oxygène permet d'agrandir le domaine de concentration en méthane. Cette 
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Figure llI.IS. : effet de l'argon (échantillon nOlO) 
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Figure ID.I9. : effet de l'argon (échantillon n011) 

Morphologie (MEB) et spectre Raman. [Ar] = 50 vol%, [CH4] = 1,5 vol%, T = 1030 K. 
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Figure llI.20. : effet de la température/densité de plasma (échantillon nOl2) 
Points d'analyse (a,b,c) du secteur de silicium soumis au plasma hétérogène. 



Elaboration et caractérisation de cristaux de diamant 

amélioration est confirmée par les photos MEB, en particulier l'absence de germination 

secondaire pour l'échantillon n08. 

ID.2.2.3. Influence de la teneur en argon 

Les figures III. 17 . à III. 19 . correspondent aux variations morphologiques et chimiques des 

échantillons n09 à n011, obtenues dans le cas d'une élévation de la teneur en argon à une 

température moyenne T = 1030 K. Les paramètres d'élaboration sont reportés dans le tableau 

III.3 . : 

nO échantillon 9 10 11 

Substrat Si (110) poli pâte diamant 3~m en secteur 

Pt (hPa) 40 ±5 

Débit total (Ncm3/mn) 1000 

T (K) 1030 

temps de synthèse (h) 2 

PJlO (W) 700 

[CH4J vol% 1,5 

[Ar] vol% 10 30 50 

[H2] vol% 88,5 68,5 48,5 

Tableau ID.3. 
Conditions d'élaboration des échantillons n09 à n011 : effet de la teneur en argon. 

L'influence bénéfique de l'argon est sans ambiguïté. La teneur importante en méthane 

(1,5 vol%) induit une forte détérioration cristalline lorsque la teneur en argon est faible 

(échantillon n09). Dans ce cas, le spectre Raman (figure IlL 17.) révèle un pic diamant très 

faible, et une structure de bande des composés graphitiques très prononcée. La photo MEB 

correspondante met en évidence des particules sphéroïdes polycristallines représentatives de 

cette qualité. L'élévation de la teneur en argon à 30 vol% permet d'améliorer notablement la 

qualité cristalline. Le spectre Raman figure III.18. comprend un pic diamant bien défini à 

v = 1332,3 cm-l, mais l'intensité de la bande située vers 1400 et 1600 cm-1 est toujours très 

importante. La photo MEB met en évidence l'apparition du facettage des cristaux, qui sont 

cependant le siège de phénomènes de germination secondaire. Enfin, pour une teneur de 

50 vol% en argon, le spectre Raman figure III. 19 . comprend un pic diamant ' intense 

(v = 1332,3 cm-1), et la bande relativement limitée des composés graphitiques. Le gain en 

qualité est parfaitement illustré sur la photo MEB, où les cristaux apparaissent facettés et 

exempts de germination secondaire. 
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Figure m.21. : effet de la température/densité de plasma (échantillon nOl2) 
Morphologie (MEB) et spectre Raman au point "all

• [CH41 = 0,4 vol%, T = 970 K. 
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Figure m.22. : effet de la température/densité de plasma (échantillon n012) 
Morphologie (MEB) et spectre Raman au point IIbll

• [CH41 = 0,4 vol%, T = 970 K. 
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Figure ID.23. : effet de la température/densité de plasma (échantillon n012) 

Morphologie (MEB) et spectre Raman au point "e". [CH4] = 0,4 vol%, T = 970 K. 
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Ces résultats sont en accord avec les observations reportées dans la littérature (se référer au 

chapitre n.4. de l'annexe 3). Cet effet bénéfique est associé à une élévation de la teneur en 

hydrogène atomique dans le plasma, ce qui induit un décapage accru des phases graphitiques. 

Nous pouvons cependant noter que, pour des synthèses réalisées à haute température 

(T > 1100 K), nous nlavons pu mettre en évidence cet effet bénéfique. Cette limitation, au 

même titre que l'oxygène, peut être attribuée à un masquage de l'effet de l'argon par une 

détérioration cristalline due à la température importante. 

111.2.3. Effet couplé de la température et de l'hétérogénéité du plasma 

La configuration expérimentale avec hétérogénéité du plasma nous a conduit à considérer les 

évolutions morphologiques et chimiques, en fonction des deux paramètres couplés que sont la 

température du substrat et la densité du plasma. Les paramètres dl élaboration de cet échantillon 

sont reportés dans le tableau m.4. : 

nO échantillon 12 

Substrat Si (Ill) poli pâte diamant 3 J.l.m en secteur 
Pt (hPa) 40 ± 5 

Débit total (Ncm3/mn) 1000 

T (K) 970 

temps de synthèse (h) 4 

PJlO (W) 650 

[CH4] vol% 0,4 

[H2] vol% 99.6 

Tableau ID.4. : conditions d'élaboration de l'échantillon n012 
Effet couplé de la température et de la densité de plasma. 

Les figures III.21 . à III.23 . correspondent aux variations morphologiques et chimiques de 

l'échantillon n012, obtenues lorsqu'on se déplace sur le substrat selon la séquence décrite sur la 

figure III.20. Le dégradé réalisé sur la figure III.20. illustre qualitativement les gradients de 

température et de densité de plasma présents sur l'échantillon. Les zones portées à haute 

température correspondent aux points de localisation initiaux des sphères de plasma. Elles 

constituent donc des zones à haute densité de plasma (point "c"). Lorsqu'on se rapproche du 

centre du substrat, les pertes thermiques dues au porte-substrat sous-jacent provoquent une 

diminution sensible de la température (point "b", puis "a"). Malgré un recouvrement du substrat 

par les trois sphères de plasma, la densité de ce dernier est plus faible au centre. Ainsi, les 

gradients de température et de densité de plasma évoluent dans le même sens. D'une façon 

qualitative, le gradient thermique peut atteindre trois à quatre cents degrés dans les cas les plus 

défavorables (voir paragraphe II.1.3.3 .). 
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La microscopie électronique à balayage révèle une modification importante de la morphologie 

cristalline lorsque l'on passe d'une zone centrale (point "a") à une zone externe (point "C"). Les 

cristaux, initialement bien facettés et comportant peu de germination secondaire, tendent vers une 

morphologie sphéroïde polycristalline. Parallèlement, on observe une augmentation de la taille des 

cristallites. La spectroscopie Ramàn, associée à ces zones, confirme la détérioration cristalline 

avec augmentation progressive des bandes 1400 et 1600 cm- l . Cette détérioration est confirmée 

par de nombreuses études morphologiques(2,32) et chimiques(22,31 ,33); qui indiquent l'apparition 

progressive de germination secondaire sur les cristaux, puis la formation de particules sphéroïdes 

contenant une quantité de plus en plus importante de phases non-diamant. 

La détérioration cristalline que nous observons s'accompagne d'une élévation de la vitesse de 

croissance jusqu'à une température probablement proche de 1250 K, au-delà de laquelle elle 

diminue. Cette évolution, également reportée dans la littérature(1 ,33,34), peut être expliquée à partir 

des phénomènes de désorption de l'hydrogène atomique qui a lieu vers 1200 K. Pour une 

température inférieure, la croissance du diamant est favorisée par l'équilibre dynamique qui existe 

entre les sites carbonés sp3 stabilisés par l'hydrogène chimisorbé, et la création de sites actifs 

obtenus par la désorption de ces radicaux. L'augmentation de température fait croître la vitesse de 

croissance par élévation du nombre de ces sites actifs. Cependant, au-delà d'une température 

limite proche de 1200 K, le temps de séjour de l'hydrogène atomique sur le diamant devient 

insuffisant pour stabiliser la structure de surface qui se reconstruit. Cette reconstruction favorise 

alors la croissance des phases graphitiques, ce qui se traduit par une diminution de la vitesse de 

croissance du diamant et une détérioration cristalline des particules. 

111.2.4. Conclusions 

Les études morphologiques et chimiques menées de façon qualitative à partir d'une 

configuration expérimentale non optimisée, ont montré que la qualité des dépôts dépendait des 

conditions d'élaboration. La nature du mélange plasmagène, en particulier l'utilisation de gaz 

additifs tels que l'oxygène ou un gaz rare, doit être choisie afin d'optimiser la qualité du diamant 

déposé. Ce choix devra également tenir compte de paramètres tels que la température du substrat 

ou la configuration de la décharge qui déterminent les processus fondamentaux de formation des 

composés susceptibles de se déposer. 

Les conditions de synthèse sous plasma hétérogène induisent des gradients de température trop 

importants pour réaliser des dépôts homogènes sur toute la surface des substrats. li nous est donc 

apparu primordial de modifier la configuration expérimentale, afin de limiter ces gradients et 

d'augmenter les surfaces de dépôt (se reporter au paragraphe II.2.). 

- 61 -



Chapitre III 

~ faces{ll1} Il faces {IOO} 

a=1 

1<a<3 a= 1,5 

a=3 

Figure ill.24. 
Evolution morphologique en fonction du paramètre de croissance Œ. 
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111.3. ETUDE QUANTITATIVE DE LA MORPHOLOGIE DES CRISTAUX DE 

DIAMANT 

111.3.1. Introduction 

Dans cette étude, nous nous sommes attachés à quantifier la morphologie cristalline, en nous 

limitant au domaine où les cristaux sont facettés, et en faisant varier les paramètres teneur en 

méthane et température de dépôt. Le domaine d'obtention des cristaux facettés, dont les limites 

ont été définies dans le paragraphe précédent, pennet d'obtenir une qualité chimIque suffisante du 

diamant, bien qu'une certaine proportion de phases non-diamant soit inclue dans les particules. 

L'étude qualitative du paragraphe III.2. a montré que la morphologie cristalline était étroitement 

liée aux phénomènes de surface, et en particulier, aux vitesses de croissance des faces cristallines 

du diamant. Ces vitesses, que nous avons précédemment globalisées par le paramètre v t, peuvent 

être précisées dans le cas des particules de diamant, par les vitesses de croissance vlOO et VIl!> 

respectivement associées aux faces {1 OO} et {Ill} qui limitent les cristaux. La variation de ces 

vitesses modifie la fonne des particules, qu'elles soient monocristallines ou multimaclées. Dans le 

cas des monocristaux, il est possible de quantifier la forme à l'aide du rapport des vitesses de 

croissance, ou plus exactement, à partir du paramètre de croissance a, initialement établi par 

Wild et aJ.(35}, et de la forme: 

Des considérations géométriques simples, détaillées dans le chapitre 1. de l'annexe 6, 

permettent d'associer des valeurs remarquables de a à chaque domaine d'existence d'une forme. 

La figure IIL24. illustre ces associations. Pour a ~ 3, le mono cristal croît selon la forme 

octaédrique, limitée par 8 faces {Ill}. Pour a ~ 1, le monocristal croît selon la fonne cubique, 

limitée par 6 faces {1 OO} . Enfin, pour 1 < a < 3, le cristal croît selon une fonne cuboctaédrique 

présentant les deux types de faces. Dans ce dernier domaine, .on peut noter la valeur remarquable 

a = 1,5 qui sépare les formes cuboctaédriques possédant des faces {Ill} triangulaires 

(1 < a < 1,5), des fonnes cuboctaédriques possédant des faces {Ill} hexagonales (1,5 < a < 3). 

La morphologie des particules multimaclées (MTP), dont la structure est développée dans 

l'annexe 7, est également fonction de la valeur du paramètre de croissance, mais la relation 

quantitative est plus délicate à déterminer compte tenu de leur structure polycristalline. 

Néanmoins, les évolutions morphologiques expérimentales seront quantitativement corrélées aux 

valeurs de a dans le paragraphe III.3.3. 
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Figure ID.25. (37) 

Variations morphologiques en fonction de la température du substrat. 
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L'évolution de la forme des particules, en fonction des conditions d'élaboration, a souvent été 

reportée dans la littérature(2,10,21 ,35-37). Deryagin(36) et Spitsyn(37) ont initialement observé une 

dépendance de u en fonction de la température. Cette relation, illustrée sur la figure ID.25., 

montre que l'on tend vers la morphologie cubique lorsque la température s'élève. Cette évolution, 

qui a été confirmée par la suite(2,10,21), est en accord avec la description théorique exposée dans le 

paragraphe ID.1., où la tendance à évoluer vers la forme cubique à haute température correspond 

à une augmentation de la vitesse de croissance vlll par rapport à vlOO par élévation de la 

réactivité des faces {Ill}. 

Matsumoto et al. (2) observent une élévation de la proportion des MTP lorsque la température 

augmente. Cette évolution doit être reliée au processus qui est à l'origine de la formation de ces 

particules. Matsumoto et Matsui(38) envisagent la présence de composés hydrocarbonés possédant 

initialement une symétrie quinaire, et jouant le rôle de précurseurs des MTP. Cette explication a 

été fortement mise en doute compte tenu de la faible probabilité d'existence de ces composés dans 

un plasma. Les calculs de stabilité thermodynamique, initialement développés par Ino(39) dans le 

cas des MTP métalliques, peuvent être partiellement étendus aux particules de diamant. Ces 

calculs montrent que les MTP peuvent être les édifices thermodynamiquement stables par rapport 

aux formes cuboctaédriques, dans un domaine de taille restreint. Elles peuvent, par conséquent, se 

former préférentiellement à haute température. La croissance ultérieure de ces germes serait 

guidée par des cinétiques d'avancement de faces cristallines, qui n'imposeraient plus de tailles 

critiques à ces particules (se référer au paragraphe IV. de l'annexe 7). 

La nature du mélange plasmagène constitue le second paramètre faisant varier la morphologie 

des particules facettées. La variation des teneurs en oxygène(10,21), mais surtout en 

hydrocarbure(2,21,37), permet de modifier le paramètre de croissance u. L'évolution morphologique 

des cristaux en fonction de l'oxygène, semble surtout due à la translation du domaine de 

température, que nous avons décrite dans le paragraphe IlL1. Dans la suite de cette étude, nous 

nous limiterons aux variations de la teneur en hydrocarbure, et les résultats expérimentaux 

présentés portent sur l'évolution de u en fonction de la teneur en méthane. 

Dans toutes les synthèses reportées dans la littérature, les auteurs observent une évolution de la 

morphologie des cristaux vers la morphologie octaédrique lorsque la teneur en méthane 

augmente. A notre connaissance, aucune explication globale n'en a été donnée. On peut cependant 

remarquer que, si la réactivité d'une face {1 OO} est supérieure à celle d'une face {1·11} lorsque 

celles-ci ne font pas l'objet d'une reconstruction de surface (voir paragraphe ID.1.), il semble 

logique d'observer une augmentation préférentielle de la vitesse vlOO lorsque la teneur en CH4 

s'élève. A partir de ce raisonnement, on peut également avancer que le domaine de variation de u, 

lorsque la teneur en méthane varie, est d'autant plus faible que la température est élevée. En effet, 

l'augmentation de la température provoquera un accroissement de la réactivité des faces {Ill}, 

qui pourra masquer progressivement la réactivité initialement plus importante des faces {1 OO} . 
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Figure ill.26. 
Définitions des paramètres géométriques utilisés pour la détermination de exP. 
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Bien que Spitsyn et al. (37) aient reporté la détermination de ex par microscopie optique, aucune 

étude, à notre connaissance, n'a été réalisée sur la détermination quantitative du paramètre de 

croissance en fonction des conditions d'élaboration, telles que la teneur en méthane et la 

température du substrat. 

Dans la suite de cette étude, nous nous attacherons à évaluer précisément ce paramètre, noté 

aP dans le cas de particules isolées, pour des "ariations couplées de température du substrat et 

de teneur en méthane. Ces variations seront volontairement restreintes aux valeurs permettant 

l'obtention de monocristaux et de MTP facettés, ne présentant peu ou pas de germination 

secondaire. 

111.3.2. Evolution morphométrique des particules mono cristallines 

Ill.3.2.1. Mesure du paramètre de croissance a.P 

La détermination expérimentale de a.P est réalisée par microscopie électronique à balayage. 

Ce paramètre est directement relié au rapport des dimensions de chaque type de face d'un 

cristal. Ces relations, établies dans le paragraphe il de l'annexe 6, ont été développées à partir 

de quatre paramètres géométriques accessibles au MEB (figure ril.26.), et sont rappelées ci­

dessous: 

a.P - 6.ht + 3 .~.dç 
- 3 .-fJ.dc + 2.ht 

a.P = 6.h't + 3.dç 

3.dc + 2.h't 

de correspond à la largeur d'une face {1 OO}, dt la longueur d'arête d'une face {Ill} 

triangulaire (cuboctaèdre avec a.P < 1,5), ht la largeur d'une face {111} hexagonale 

(cuboctaèdre avec a.P > 1,5), et h't la projection de ht selon un plan {1 OO} . Pour chacune des 

mesures réalisées sur un mono cristal, nous avons utilisé l'une des trois relations précédentes, en 

fonction de la forme de la particule, et de son orientation par rapport au faisceau d'électrons. 

L'association d'une valeur de a.P à un échantillon, nécessite l'établissement de plusieurs 

hypothèses qui déterminent le domaine de validité des analyses quantitatives : 
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• Le paramètre de croissance aP ne se modifie pas au cours de la croissance du cristal 

Cette hypothèse revient à énoncer que la croissance d'un cristal est homothétique, et que 

la vitesse d'avancement d'une face est indépendante de sa surface (diffusion de surface 

infinie). Expérimentalement, ces conditions sont vérifiées lorsque la décharge reste stable 

durant la synthèse, et que la taille des cristallites n'excède pas 20 à 30 ~m. 

• La vitesse de croissance est isotrope 

La vitesse de croissance vhkl est identique pour toutes les faces {hkl} du cristal. 

Autrement dit, les cristaux choisis pour le calcul de a.P doivent être symétriques, et non 

déformés. Ceux qui ne satisfont pas à ces conditions, ne peuvent faire l'objet d'une 

détermination du paramètre de croissance. 

• Pas d'effet du substrat de silicium 

L'expérience montre que les cristaux sont systématiquement tronqués par le substrat 

sous-jacent, et constituent des demi-polyèdres. On admet que cet état n'a pas de 

répercussion sur les vitesses de croissance associées aux cristaux. D'autre part, les 

synthèses étant réalisées sur le même type de substrat (silicium de même orientation 

cristallographique, et échantillons préparés de la même façon), on admet que les 

variations morphologiques dues à des modifications de la surface des substrats, sont 

négligeables. 

ill.3.2.2. Conditions expérimentales 

Tous les échantillons ont été réalisées selon la configuration porte-substrat/substrat décrite 

dans le paragraphe II.2., qui permet de localiser le plasma de façon homogène sur l'ensemble 

du substrat. Le tableau 111.5. résume les conditions opératoires choisies pour cette étude : 

nO échantillons 13 à32 

Substrat Si (100) poli pâte diamant 3~m, carré de 1 cm2 

épaisseur 500 ~m 
Pt (hPa) 40±5 

Débit total (Ncm3/mn) 500 

T (K) (± 5 K) varie entre 920 K et 1172 K 

temps de synthèse (h) varie entre 1 et 10 h 

PIlO (W) varie entre 400 et 850 

[CH4] vol% varie entre 0,2 et 0,8 

[H2] vol% varie entre 74,2 et 74,8 

[Ar] vol% 25 

Tableau ill.5. 
Conditions expérimentales des échantillons de l'étude morphométrique. 
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vol% (CH4) 0,2 0,4 0,6 0,8 
Température 

(± 5 K) ech a.P 1000- ech a.P 1000- ech a.P 1000- ech a.P 1000-
920 13 1,73 9,80 - 1,96 - - 2,17 - 28 2,11 5,96 
927 - 1,70 - - 1,86 - 23 2,12 9,60 - 2,08 -
943 - 1,65 - 18 1,76 3,11 - 2,00 - - 2,02 -
973 - 1,55 - - 1,58 - 24 1,79 4,25 29 1,92 4,99 
981 - 1,52 - 19 1,54 2,60 - 1,76 - - 1,89 -
989 14 1,50 0,30 - 1,53 - - 1,73 - - 1,87 -
1035 - 1,34 - 20 1,45 2,00 - 1,55 - - 1,74 -
1050 - 1,29 - - 1,44 - 25 1,50 1,60 30 1,70 2,45 
1058 15 1,27 3,10 - 1,44 - - 1,49 - - 1,66 -
1080 - 1,22 - 21 1,43 0,70 - 1,46 - - 1,54 -
1103 - 1,17 - - 1,38 - - 1,44 - 31 1,43 2,97 
1111 16 1,16 2,77 - 1,37 - 26 1,43 0,82 - 1,43 -
1157 17 1,14 2,85 22 1,28 4,20 - 1,41 - - 1,45 -
1165 - 1,14 - - 1,26 - - 1,41 - 32 1,46 1,60 
1172 - 1,13 - - 1,25 - 27 1,41 3,53 - 1,46 -

Tableau ID.6. 
Valeurs de a.P en fonction de [CH4J et T. Les valeurs de exP, dont les numéros d'échantillons ne sont 

pas reportés, ont été interpolés par une loi exponentielle. La moyenne des écarts-types 0- = 0,04. 
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La pression totale Pt a été fixée afin d'obtenir un bon compromis entre l'homogénéité du 

plasma et la vitesse de croissance globale du diamant. Dans le but de maintenir une bonne 

réactivité du plasma à basse température, une teneur en argon de 25 vol% a été 

systématiquement utilisée pour toutes les synthèses. La précision du paramètre de croissance 

dépendant de la taille des particules observées au MEB, l'analyse morphométrique a été 

réalisée sur des cristallites d'une taille comprise entre 1 et 1 ° !-lm. Le temps de synthèse a donc 

été choisi en fonction de la vitesse de croissance globale du diamant; propre à chaque condition 

d'élaboration. Le domaine de température exploré a été défini à partir des variations de la 

puissance micro-onde, et élargi grâce à l'utilisation du porte-substrat haute température, décrit 

dans le paragraphe TI.2.3 ., et comprenant une céramique entre le cylindre en graphite et le 

substrat. 

ID.3.2.3. Résultats 

Le tableau Ill.6. reporte les différentes valeurs de aP obtenues expérimentalement lors des 

variations de la température du substrat et de la teneur en méthane, ainsi que les valeurs 

interpolées du paramètre de croissance pour les conditions de synthèse n'étant pas associées à 

un échantillon élaboré. Conformément aux travaux de Spitsyn illustrés sur la figure Ill.25 .(37), 

nous avons choisi d'interpoler les valeurs intermédiaires de aJ> à partir d'une loi exponentielle 

du type : 

aP A + B exp [iJ 
Dans la suite de ce travail, et en particulier lors de l'élaboration de films texturés (voir 

chapitre IV.), l'interpolation nous permettra d'associer une valeur précise du paramètre de 

croissance, à des échantillons dont les paramètres d'élaboration ne coïncident pas exactement 

avec ceux des échantillons présentés ici. Chaque valeur expérimentale du paramètre de 

croissance est une donnée moyenne, établie à partir de mesures réalisées sur une dizaine de 

mono cristaux, aléatoirement répartis sur la surface du substrat. Les écarts-types (cr), déduits de 

ces valeurs moyennes, donnent un aperçu de la dispersion des mesures. Par la suite, nous avons 

associé l'incertitude du-paramètre de croissance, à la moyenne des écarts-types reportés dans le 

tableau Ill.6., soit cr = 0,04. 

La représentation tridimensionnelle figure Ill.27., met en évidence les évolutions de aP. 

Celles-ci sont conformes aux différents travaux précédemment cités : on tend vers la 

morphologie cubique lorsque la température augmente, ou lorsque la teneur en méthane 

diminue. D'une façon plus quantitative, on note que aP augmente avec la teneur en méthane, 

puis se stabilise pour les valeurs les plus élevées. On peut également noter l'absence des valeurs 

du paramètre de croissance comprise entre aP = 2,12 et aJ> = 3. Des études morphométriques 
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Figure ID.2S. : ech n023, aP = 2,12 ± 0,04. Figure ID.29. : ech 0°29, aP = 1,92 ± 0,04. 

Figure ID.30. : ech n024, aP = 1,79 ± 0,04. Figure ID.31. : ech n025, aP = l,50 ± 0,04. 

Figure ID.32. : ech n015, aP = 1,27 ± 0,04. Figure m.33. : ech n016, aP = 1,16 ± 0,04. 
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réalisées pour des températures inférieures à 920 ± 5 K, devraient permettre d'approcher la 

valeur limite aP = 3. Ces études n'ont pas pu aboutir, car la diminution de température, réalisée 

par une réduction sensible de la puissance micro-onde, s'accompagne d'une perte de 

l'homogénéité du plasma sur le substrat, voire son extinction. La figure ill.27. souligne 

également l'impossibilité d'obtenir aP = 1. En effet, une valeur de température supérieure au 

domaine défini, provoque une détérioration cristalline telle qu'il n'est plus possible de mesurer 

aP. Ce phénomène a également lieu lorsque la teneur en méthane devient supérieure à 

0,8 vol%. A partir de ces différentes observations, il est difficile de définir la loi de variation 

globale du paramètre de croissance en fonction de la température, compte . tenu du nombre 

limité de valeurs expérimentales et du domaine de température relativement restreint. 

Les figures Ill.28. à ill.33. illustrent les résultats précédents, en visualisant les différentes 

morphologies cuboctaédriques obtenues pour certaines valeurs remarquables du paramètre de 

croissance. Lorsque l'on passe de aP = 2,12 ± 0,04 (figure ill.28.) à aP = 1,16 ± 0,04 (figure 

ill. 3 3.), la surface des faces {1 OO} augmente progressivement aux dépens des faces {Ill}. Le 

cuboctaèdre figure ill.30. est représentatif d'une croissance homothétique sans face privilégiée 

(aP ~ V3), alors que le cuboctaèdre figure ill.3I., obtenu pour aP = 1,50 ± 0,04 ne possède 

pas de faces adjacentes du même type (voir annexe 6). 

Enfin, les observations microscopiques réalisées pour tous les échantillons, n'ont pas permis 

de détecter une éventuelle orientation préférentielle des cristaux par rapport au substrat. 

111.3.3. Evolution morphologique des particules multimaclées 

ID.3.3.1. Préambule 

Les variations du paramètre de croissance aP modifient également la morphologie des 

particules multimaclées (MTP). Quelques travaux reportent de façon partielle(2.10) ces 

évolutions propres aux MTP, en particulier la présence de faces réentrantes à l'émergence des 

plans de macles. Les différentes morphologies des MTP peuvent être facilement décrites à 

partir des modèles structuraux utilisés pour représenter ces polycristaux (modèles développés 

en détail dans l'annexe 7). Sommairement, ces particules sont construites par empilement de 

tétraèdres de structure cubique faces centrées, limités par des plans {Ill}, et séparés par des 

plans de macle. Ainsi, l'association de cinq tétraèdres mettant en commun une arête <110>, et 

subissant chacun une troncature {1 OO}, induit la formation du polyèdre décaèdre de Wulff, 

représenté schématiquement figure ill.34a. Ce polyèdre présente donc cinq faces {1 OO} et dix 

faces {Ill}. L'icosaèdre, quant à lui, est constitué par empilement de vingt tétraèdres 

partageant un sommet, et présente extérieurement vingt faces {Ill} (figure ill.34b). Enfin le 
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a b c 

Figure m.34. 
Structure des particules multimaclées 

a: polyèdre décaèdre de Wulff b : icosaèdre c : bicristal (plan de macle en gris). 

Figure m.3S. : ech n024, al' = 1,79 ± 0,04. Figure ID.36 : ech n015, al' = 1,27 ± 0,04. 

Figure m.37. : ech n025, al' = 1,50 ± 0,04. 
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bicristal, schématisé figure III.34c, possède une structure plus simple obtenue par l'association 

de deux cuboctaèdres selon une face {Ill}. 

ill.3.3.2. Cas des bicristaux 

Les modifications morphologiques du bicristal sont les plus simples à décrire, puisqu'il ne 

possède qu'un plan de macle. Les figures Ill.35 . et Ill.36. illustrent ces variations pour deux 

valeurs particulières du paramètre de croissance, préalablement calculé à l'aide des 

mono cristaux présents sur le substrat. Pour la valeur de aP élevée (figure Ill.35 .), le plan de 

macle du bicristal, qui sépare la particule selon un plan dont la trace est approximativement 

parallèle à l'une des diagonales de la photo (diagonale repérée par deux segments blancs), est 

symbolisé par une ligne lorsque celui-ci émerge selon les faces {Ill} de la particule. Par 

contre, lorsque ce plan émerge entre deux faces {1 OO}, on observe la formation d'un angle 

ré entrant, constitué de deux faces {Ill} supplémentaires, qui séparent les deux faces {1 OO} . 

La nature et la position de l'angle réentrant sont complètement inversées, dans le cas d'un 

bicristal associé à un paramètre de croissance aP plus faible. Ainsi, la figure Ill.36. représente 

un bicristal, où l'angle réentrant est localisé entre deux faces {Ill}, et est constitué de deux 

faces {1 OO}. Parallèlement, le plan de macle est uniquement symbolisé par une ligne lorsqu'il 

émerge entre deux faces {1 OO} (ligne pratiquement horizontale sur la photo). 

Ces observations montrent l'existence d'angles réentrants, constitués de faces dont le type 

correspond aux faces privilégiées associées à une valeur de aP. La formation de ces angles 

provoque systématiquement une séparation de deux faces de même nature, appartenant 

chacune à un des mono cristaux constituant la particule. Ainsi, pour une valeur aP élevée, le 

développement des faces {Ill} est privilégié. On observe donc des angles réentrants, localisés 

entre des faces {1 OO} adjacentes, et constitués de faces {Ill} dont l'extension dépend de la 

valeur de aP. De la même façon, une valeur aP faible induit un développement privilégié des 

faces {1 OO}. Le bicristal possède alors des angles réentrants, localisés entre deux faces {Ill} 

adjacentes, et constitués de deux faces {1 OO}. Le cas particulier où aP = -{3 devrait révéler 

l'absence totale d'angle réentrant, compte tenu de l'égalité des vitesses de croissance vlOO et 

vl1l ' Dans ce sens, la figure Ill.37. illustre le cas où aP est égal à l,50 ± 0,04, c'est-à-dire où 

le développement des faces {IDa} est ·très légèrement favorisé. ' On note la présence d'une 

rainure très fine entre les deux faces {Ill} adjacentes, qui correspond probablement à un angle 

réentrant de type {1 OO} . Cependant, la résolution du :MEB ne nous permet pas de le vérifier 

avec certitude. D'une façon qualitative, on note que la proportion de bicristaux s'élève lorsque 

la température du substrat augmente. 

ill.3.3.3. Cas du polyèdre décaèdre de Wulff 

Les figures Ill.38. à IIT.41. correspondent à l'évolution morphologique du polyèdre 

décaèdre de Wulff, selon les valeurs de aP déduites de mesures réalisées sur les mono cristaux. 
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Figure m.38. : ech n015, aJ> = 1,27 ± 0,04. Figure m.39. : ech n025, aJ> = 1,50 ± 0,04. 

Figure m.40. : ech n018, aJ> = 1,76 ± 0,04. Figure m.41. : ech n029, aJ> = 1,92 ± 0,04. 

Axe <110> 

Figure m.42. 
Mécanisme de formation d'une cavité réentra~te sur un décaèdre, par formation de faces {Ill}. 
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Pour une valeur de aP faible, le décaèdre de Wulff possède des faces réentrantes {1 DO} entre 

les faces {Ill} des tétraèdres constituant la particule multimaclée. Les faces ré entrantes {Ill} 

ne sont en revanche pas présentes. On peut également noter un allongement important de la 

particule selon l'axe <11 0>, significatif d'une extension préférentielle des faces {l DO} . Cette 

morphologie est illustrée par la figure Ill.38. 

Pour des valeurs de aP proches de l,50 ± 0,04, on observe un décaèdre sans face ré entrante 

visible (figure Ill. 3 9.), mais qui doit présenter des faces {1 DO} légèrement favorisées. Cela se 

traduit par un allongement sensible selon l'axe <110>. Pour des valeurs de aP supérieures 

(figures Ill.40. et ITI.4I.), les faces réentrantes {Ill} sont systématiquement présentes entre 

les faces {1 DO} adjacentes du décaèdre. On peut noter l'aspect compact de la particule, dû à 

une extension importante des faces {Ill} par rapport aux faces {1 DO}. En outre, une 

observation détaillée de la particule décaédrique, permet de mettre en évidence une cavité dite 

ré entrante, centrée sur l'axe <110>. On peut expliquer sa formation par la croissance d'une 

face {Ill} supplémentaire pour chacun des tétraèdres constituant la particule. La figure Ill.42. 

illustre ce mécanisme dans le cas d'un décaèdre pur (non troncaturé), où l'empilement de cinq 

tétraèdres, possédant chacun une nouvelle face {Ill}, provoque la formation d'une cavité 

réentrante. Comme dans le cas des bicristaux, la proportion de polyèdres décaèdres de Wulff 

s'élève lorsque la température du substrat augmente. 

ill.3.3.4. Cas de l'icosaèdre 

L'évolution morphologique de l'icosaèdre est illustrée sur les figures Ill.43 . à Ill.46. Celle-ci 

est plus simple que dans le cas du polyèdre décaèdre de Wulff, puisque l'icosaèdre ne présente 

pas initialement de faces {l DO} . Selon le rapport aP, on pourra faire apparaître, soit des angles 

réentrants de type {1 DO} ( aP faible), soit des cavités réentrantes centrées sur chaque axe de 

symétrie cinq (aP élevée). Ainsi, pour une valeur de aP très proche de 1 (figure IIT.43.), 

l'icosaèdre possède des angles réentrants si développés que les faces {Ill} ont pratiquement 

disparu, et font places à des pyramides à base triangulaire, limitées par des faces {1 DO}. Pour 

une valeur de aP égale à l,50 ± 0,04 (figure Ill.45.), les angles réentrants deviennent difficiles 

à observer, et apparaissent plutôt sous la forme de fines rainures entre les faces {Ill}. Pour 

une valeur de-aP plus proche de 3 (figure -·Ill.46.), les angles ré entrants ont complètement 

disparu, et on observe la présence systématique de cavités réentrantes, centrées sur chaque 

pseudo axe d'ordre cinq de la particule. La proportion d'icosaèdres est toujours assez élevée, et 

augmente très fortement lorsque la température du substrat s'élève. 

III.3.4. Conclusions 

L'analyse morpho métrique appliquée aux particules monocristallines, a permis de quantifier 

l'évolution de la morphologie cristalline dès cristaux facettés, en fonction des paramètres 

- 69-



Chapitre III 

Figure ID.43. : ech n016, a.P = 1,16 ± 0,04. Figure ID.44. : ech n01S, a.P = 1,27 ± 0,04. 

Figure m.4s. : ech n025, aP = 1,50 ± 0,04. Figure ill.46. : ech n023, a.P = 2,12 ± 0,04. 
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d'élaboration que sont la teneur en méthane et la température du substrat. Les résultats obtenus 

montrent que les monocristaux évoluent vers la morphologie cubique lorsque la température 

s'élève, ou lorsque la teneur en méthane diminue. Ces tendances peuvent être associées à 

l'évolution de la réactivité des faces cristallines vis-à-vis des espèces gazeuses responsables de la 

croissance du diamant. Ainsi, pour des températures relativement faibles (T < 1000 K) où les 

faces {1 DO} et {Ill} sont entièrement chimisorbées par l'hydrogène atomique, la réactivité 

naturelle plus importante des faces {100} est à l'origine d'une augmentation de vlOO lorsque la 

teneur en méthane s'élève. Parallèlement, une augmentation de la température, accentue la 

réactivité des faces {Ill} par leur désorption progressive, et par conséquent induit une évolution 

vers la morphologie cubique. Ces deux effets sont toutefois limités par la détérioration cristalline, 

qui intervient lorsque la teneur en méthane est trop élevée (insertion graphitique), ou lorsque la 

température est trop importante (reconstruction de surface). 

Les évolutions morphologiques des particules monocristallines peuvent être étendues aux 

particules multimaclées, qui peuvent développer des faces réentrantes (angles réentrants aux joints 

de macle, et cavités réentrantes selon les axes de symétrie quinaire), dont la nature et la position 

renseignent sur la valeur du paramètre de croissance aP. La proportion de ces particules augmente 

lorsque la température s'accroît. Cette constatation, en accord avec les observations reportées 

dans la littérature, semble correspondre à une tendance à former préférentiellement les germes 

multimaclés, thermodynamiquement les plus stables à haute température (se reporter à l'annexe 7). 

111.4. ETUDE DE LA DENSITE DES PARTICULES 

111.4.1. Introduction 

Les applications des revêtements de diamant, qu'elles soient optiques, électroniques ou 

mécaniques, nécessitent le plus souvent la formation d'un film continu. La formation du diamant 

CVD sur des substrats non-diamant, s'effectue selon le mode de croissance par îlot type Volmer­

Weber, illustré sur la figure ID.47., et détaillé dans plusieurs travaux(40-42). Il s'agit d'une 

germination hétérogène, suivie d'une croissance tridimensionnelle des germes indépendants les uns 

des autres, qui se produit lorsque . l'énergie de surface du dépôt est plus importante que celle du 

substrat. Cette croissance conduit à un processus de grossissement de grains (figures III.47a et 

III.47b). Lorsque la densité de germes (notée Pg) est suffisante, ce grossissement de grains se 

termine par l'étape de coalescence, qui correspond à la jonction des grains. Cette jonction, dont la 

nature dépend de l'orientation des cristaux entre eux, constitue le début de la formation d'un film 

continu. Nous pouvons atteindre Pg moyennant l'hypothèse que le nombre de particules observées 

sur la surface d'un substrat, est égal au nombre de germes initialement formés. Cette hypothèse 

sera utilisée dans la suite de cette étude. 
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Figure ID.47. 
Représentation schématique de la croissance par îlot selon Volmer-Weber après germination 

a, b : grossissement des grains c : coalescence. 



Elaboration et caractérisation de cristaux de diamant 

Comme nous venons de le rappeler, la formation d'un film est dépendante de la densité de 

germes. Ainsi, l'étape de coalescence aura lieu d'autant plus rapidement que Pg sera élevée. Pour 

un temps de synthèse permettant d'obtenir un film, la taille des particules constituant ce film, sera 

d'autant plus faible que la densité de germes sera initialement élevée. Dans le but de contrôler les 

premières étapes de formation d'un film, un nombre important d'articles ont été consacrés aux 

variations de Pg en fonction des paramètres d'élaboration. Ces études montrent que la densité de 

germes est dépendante de la nature du mélange gazeux(43-45), de la température du substrat(45.46), 

mais surtout de l'état de surface de ce dernier. Dans le cas particulier du silicium mono cristallin, 

cet état de surface est généralement modifié par action mécanique d'un abrasif<20,47-56), mais 

également par faisceau d'ions(51.57-60), par faisceau électronique(52), par polarisation 

continue(43.45.61), par impact laser(62), par action d'un plasma d'hydrogène(47.53), ou par décapage 

chimique(60.63) . 

Pour un état de surface donné, l'augmentation de la teneur en méthane élève la densité de 

germes. Cette évolution peut être associée à une augmentation de la concentration en carbone en 

surface, qui facilite la germination. Malheureusement, l'utilisation d'une teneur élevée en méthane, 

s'accompagne d'une dégradation cristalline du diamant, conformément aux résultats du paragraphe 

lIL2.2.l. Certains auteurs réalisent alors des synthèses dynamiques, où la teneur élevée en 

méthane n'est maintenue que quelques minutes, afin d'obtenir une densité de germes importante, . 

puis est abaissée pour assurer une croissance de bonne qualité(44) . D'autres auteurs polarisent 

négativement le substrat, pour créer un bombardement ionique, qui semble limiter la détérioration 

cristalline à haute teneur en méthane(43.45). 

L'évolution de Pg en fonction de la température a été étudiée par Jiang et al. (45), ainsi que 

Hayashi et aI.<46). Ils observent une élévation de Pg avec T jusqu'à une valeur limite ·proche de 

1173 K, au-delà de laquelle la densité de germes diminue sensiblement. Cet effet est associé à une 

modification de la nature de l'adsorption des espèces carbonées à la surface du silicium(46). Ces 

évolutions sont toutefois fonction de l'état de surface du substrat, et sont limitées par la 

modification de la qualité cristalline lorsque la température varie (voir paragraphe III.2.3 . à cet 

effet). 

La densité de germes Pg est fortement dépendante de l'état de surface du substrat de silicium. 

D'une façon globale, Pg augmente lorsque la densité de défauts en surface s'élève. Les substrats de 

silicium classiquement utilisés pour les synthèses CVD sont toujours mono cristallins, et souvent 

d'orientations (100) ou (111). Leur prétraitement correspond à un polissage mécanique jusqu'à la 

pâte diamant de quelques microns. Cela conduit à un état de surface possédant un aspect "miroir", 

qui correspond au niveau microscopique, à un enchevêtrement de fines rayures, créées par les 

particules de diamant constituant la pâte de polissage. Ce traitement standard conduit, dans des 

conditions de synthèse classiques, à une densité de germes comprise entre 1 02 et 1 05 rnrn-2, ce qui 

est largement insuffisant pour former un film continu dans un temps raisonnable de synthèse, mais 
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permet par contre d'étudier des cristaux isolés. L'action d'un abrasif, appelée improprement 

sablage, est un procédé courant qui augmente la densité de défauts. Ce traitement peut être réalisé 

par voie sèche, o~ le substrat est rayé par l'abrasif mis en mouvement par vibration. Une technique 

par voie humide, plus répandue, consiste à rayer le substrat en le plongeant dans une suspension 

d'abrasif soumis à une vibration ultrasonique. Une multitude de composés ont été testés (nitrures, 

carbures, borures, oxydes), mais il semble que le carbure de silicium a-SiC, et surtout le diamant, 

conduisent à une densité de germes maximale. Les figures 1Il.48. et 1Il.49. illustrent les seules 

études quantitatives réalisées par Takarada et al. (48) concernant les effets sur Pg' de l'énergie des 

particules abrasives ainsi que de leur nombre. Les auteurs observent que la germination effective 

des cristaux de diamant dépend de l'énergie des particules utilisées, et que cette germination est 

toujours plus importante dans le cas de poudre de diamant. ..,,: . 

Un certain consensus semble actuellement se dégager concernant l'origine physico-chimique 

des variations de Pg' lors d'un prétraitement par des particules abrasives. Un premier mécanisme, 

associé à l'endommagement mécanique du substrat, correspondrait à une modification de son 

énergie de surface(63). Un second mécanisme ferait appel à une germination préférentielle des 

cristallites de diamant sur des résidus d'abrasifs incrustés dans le substrat, qui joueraient le rôle 

d'inoculants. Ces incrustations ont été mises en évidence par microscopie électronique à haute 

résolution sur des substrats de silicium prétraités par de la poudre de diamant(52,56) . Iijima et al. (52) 

précisent que ces incrustations ont une taille de quelques centaines de nanomètres, et proviennent 

de la dégradation des abrasifs, qui s'émoussent progressivement lors de l'utilisation répétée de la 

même poudre. Ainsi, la germination du diamant puis sa croissance se réalisent de façon 

homoépitaxique sur les incrustations de diamant créées lors du prétraitement par la poudre de 

diamant synthétique. Ce mécanisme est conforté par la diminution de Pg lorsque les substrats 

prétraités au diamant, subissent un traitement particulier visant à détruire ces incrustations. Bienk 

et al. (55) reportent une diminution notable de Pg lorsque le temps de nettoyage du substrat, 

précédant la synthèse CVD, est augmenté. Ma et al.(57-59) ainsi que Higuchi(51), observent une 

diminution importante de Pg sur des substrats prétraités qui ont subi un décapage par faisceau 

d'ions Ar+. Cette évolution peut être attribuée à une élimination partielle des incrustations sous 

l'action des cations. Iijima et al. (52) ont d'ailleurs observé le processus d'amorphisation des 

incrustations de diamant, sous l'impact d'un faisceau électronique. D'une façon plus générale, la 

prétraitement des substrats de silicium par des abrasifs, conduit à un phénomène d'incrustation. 

L'augmentation effective de la densité de germes sera observée si ces incrustations favorisent la 

germination et la croissance du diamant par un effet chimique, ou par un effet d'épitaxie. Ainsi, la 

densité de germes peut être augmentée par action de particules abrasives telles que SiC(20,47,48) ou 

Si02(48), mais la nature de l'interaction entre les incrustations et le diamant n'a pas été déterminée. 

Une étude concernant l'effet des particules telles que c-BN et a-Al203 a été menée par Maeda et 

al. (49). lis confirment la présence d'incrustations dans les deux cas. Pour le nitrure de bore, la 

croissance épitaxique du diamant sur les incrustations permet d'élever notablement Pg. Au 

contraire, les incrustations d'alumine sont inefficaces, et la densité de germes reste très faible. 
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Figure ill.SO. 
Représentation tridimensionnelle de l'évolution de Pg en fonction 

de la température du substrat et de la teneur en méthane. 
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Il apparaît donc que l'augmentation de la densité de germes à la surface des substrats est en 

partie due à un phénomène d'incrustation provoqué par le prétraitement par les particules 

abrasives. L'efficacité des incrustations sera fonction de leur nombre, de leur nature, et de leur 

aptitude à provoquer une germination de diamant. Il semble que le mécanisme prépondérant qui 

favorise cette germination, soit un facteur d'épitaxie incrustation/diamant. On ne peut cependant 

pas exclure un effet purement chimique des incrustations, ou même un effet géométrique des 

surfaces prétraités indépendant de la nature des abrasifs. 

Afin de répondre à ces quelques interrogations dans le cadre des synthèses réalisées dans 

notre laboratoire, nous avons étudié l'évolution de la densité de germes sur des substrats peu 

fautés, en fonction des principaux paramètres d'élaboration que sont la température du substrat 

et la teneur en méthane. Dans un second temps, nous avons tenté de corréler la densité de 

germes à la nature cristallographique de substrats de silicium non fautés. Enfin, nous avons 

voulu comparer les densités de germes obtenues pour différents pré traitements par des 

particules abrasives, en fonction de la nature de l'abrasif et du temps de prétraitement. Cette 

dernière étude nolis a permis d'optimiser le prétraitement des substrats, nécessaire à la 

formation de films dont nous reportons les résultats dans le chapitre IV. 

111.4.2. Etude de la densité de germes sur substrats peu fautés 

llI.4.2.1. Evolution de Pg en fonction de la teneur en méthane et de la température 

Dans un premier temps, nous avons voulu vérifier la loi d'évolution de la densité de germes 

en fonction de la température du substrat et de la teneur en méthane, proposée par Mitsuda et 

aI.(44) ainsi que Hayashi et aI.(46). Ces mesures, réalisées à l'aide d'un microscope optique 

couplé à un système d'analyse d'image, ont été entreprises sur les échantillons n013 à n032, 

parallèlement aux études morpho métriques reportées dans le paragraphe Ill. 3 .2. (conditions 

d'élaboration résumées dans le tableau Ill.5.). La figure Ill.50. reporte les valeurs de Pg 

obtenues pour ces échantillons. Les évolutions de la densité de germes sont conformes à celles 

reportées dans le paragraphe IllA.l. Une élévation de la teneur en méthane provoque une 

augmentation de Pg' et il existe pour chaque teneur en méthane, un maximum de cette densité 

lorsque la température augmente. Ces évolutions sont à exploiter avec prudence, car malgré 

nos efforts à maintenir un polissage constant pour tous les échantillons, des différences d'état 

de surface des substrats perturbent l'évolution de la densité de germes en fonction des 

paramètres d'élaboration. 

llL4.2.2. Evolution de Pg en fonction de la cristallographie de surface du substrat 

L'étude de Pg en fonction des deux paramètres précédents sera certainement plus 

reproductible en limitant l'effet des défauts de surface. Cette condition pourra facilement être 
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Figure ill.51. 
Evolution de Pg et de la densité de liaisons disponibles 

pour des substrats de silicium de différentes orientations. 

Figure ill.52. 

Figure ll.53. 
Vue globale de l'effet du prétraitement par SiC 

(30 min par a-SiC 500 Ilm). 

Représentation schématique du système de 
prétraitement par voie sèche. 
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atteinte dans le cas de substrats de silicium mono cristallin, dont la fabrication par la méthode 

de la zone flottante, permet d'élaborer des volumes importants de matériau, sans aucun défaut 

structural (silicium "zéro défaut"), et avec un minimum d'impuretés résiduelles{64,65}. Cette 

étude n'a pas encore été réalisée au laboratoire, et nous reportons seulement une campagne 

d'essais menée dans le cadre de pôle diamant CNRS-DRET, visant à suivre l'évolution de la 

densité de germes sur des substrats "zéro défaut", en fonction de leur orientation 

cristallographique. Le tableau III.6. donne les principales conditions d'élaboration choisies pour 

cette étude. 

Silicium mono cristallin orienté (100), (110), (Ill) et (311) 
obtenu par la technique de la zone flottante ("zéro défaut") 

Impuretés résiduelles : 
Substrats Oxygène : 1016 at.cm-3 Carbone: 5.1015 at.cm-3 

Impuretés de dopage (N) : 
Phosphore : 1015 at.cm-3 

a : polissage mécanique (pâte diamant 1,14 llm) 
b : rinçage trichloro-éthylène (C2HCI3) 

Prétraitement c : polissage chimique pendant 2 min 
des substrats (50 vol% C2H50H, 32,5 vol% RN03, 17,5 vol% HF) 

d : rinçage eau déionisée 
Pt (hPa) 35 ± 5 

Débit total (Ncm3/mn) 500 
T (K) 1060 ± 5 

temps de synthèse (h) 3 

P~o (W) 750 

[CH4J vol% 0,4 
[H2J vol% 99.6 

Tableau ID.6. 
Conditions d'élaboration des échantillons sur substrat silicium "zéro défaut" . 

Les étapes de prétraitement des échantillons assurent une reproductibilité totale des états de 

surface sans création de défaut structuraux, et les conditions d'élaboration ont été choisies afin 

d'obtenir des cristaux facettés de bonne qualité. La figure ill.5I. reporte les différentes valeurs 

de Pg en fonction de l'orientation cristallographique du silicium. Nous avons également reporté, 

pour comparaison, l'évolution de la densité de liaisons pendantes, théoriquement calculée par 

Ligenza(66) pour des surfaces non reconstruites de silicium. Ces évolutions soulignent la 

parfaite corrélation entre les valeurs expérimentales de Pg et la densité de liaisons pendantes, 

pour différentes orientations cristallographiques de la surface des substrats. Ainsi, 

indépendamment des effets majoritaires dus à l'état de surface, il existe une proportion de 

cristallites dont la germination se produit grâce à une interaction entre la phase gazeuse et la 

structure atomique de surface du substrat. La nature de cette interaction peut être, soit directe 

avec une relation entre le diamant et les atomes de silicium, soit indirecte avec formation d'une 

couche épitaxique de carbure de silicium. Cette dernière hypothèse, souvent reportée dans la 
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Figure ill.54. 
Diffractogramme d'un substrat silicium prétraité par a-SiC avant synthèse. 

Prétraitement : a.-SiC 500 !lm pendant 5 heures. 
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Figure ill.55. 
Diffractogramme d'un substrat silicium prétraité par a-SiC après synthèse 

Prétraitement : a-SiC 500 !lm pendant 5 heures 
P IlO= 700 W, T = 1030 ± 5 K, [CH4] = 1,5 vol%, [02] = 0,5 vol%, temps de synthèse : 6 h. 
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littérature(67-69), semble la plus probable, puisque la couche de carbure intermédiaire constitue 

une structure qui limite les écarts à la cohérence entre le diamant et le silicium. 

111.4.3. Influence sur Pg du prétraitement du substrat par des particules 
abrasives 

Dans le but d'optimiser le prétraitement des substrats de silicium, nous avons réalisé une série 

de rayage par de la poudre de carbure de silicium a-SiC de différentes granulométries. Nous 

avons utilisé la technique par voie sèche, illustrée sur la figure ill.52., où le substrat est fixé dans 

un cylindre contenant un volume précis d'abrasif Un système électromécanique assure la vibration 

du cylindre à une fréquence de l'ordre de 50 Hz, et provoque la mise en mouvement de la poudre. 

A partir d'un tel système, il est difficile de quantifier les dommages infligés au substrat. 

Néanmoins, une série de tests nous ont permis d'établir les conditions pour lesquelles la densité de 

germes, après synthèse CVD, était augmentée par rapport à un substrat classiquement poli jusqu'à 

la pâte diamant. Ainsi, nous avons expérimentalement observé : 

• Existence d'une granulométrie minimale 

Au-dessous d'une granulométrie proche de 50 ~lm, aucune élévation de Pg n'est détectée, 

qu'elle que soit le temps de traitement par l'abrasif 

• Augmentation de la densité de germes avec la taille moyenne des abrasifs 

La densité de germes augmente avec la granulométrie, mais on observe une détérioration de 

plus en plus marquée du substrat. Lors de l'utilisation des particules abrasives d'une taille 

moyenne de 1 mm, cette détérioration peut correspondre à la formation de cratères de 

plusieurs dizaines de micromètres. 

• Augmentation de la densité de germes avec le temps de traitement 

conformément aux résultats bibliographiques reportés dans le paragraphe IIIA.l., la densité 

de germes augmente avec le temps de traitement, jusqu'à une limite qui dépend de la 

granulométrie de l'abrasif 

La photo IIL53 . illustre l'effet du traitement par a-SiC possédant une granulométrie moyenne 

de 500 ~m. L'échantillon de silicium de forme triangulaire, a été partiellement traité par l'abrasif, 

et la synthèse CVD a été ensuite réalisée selon la configuration expérimentale décrite dans le 

paragraphe II. I. (plasma hétérogène). On observe une augmentation importante de Pg dans la 

zone traitée (en haut et à droite sur la photo). 

Les figures III. 54. et III.55. correspondent aux analyses radio cristallographiques d'un 

échantillon de silicium, avant et après synthèse CVD (figures III.54. et ill.55 . respectivement). 

Dans ce cas précis, le prétraitement par a-SiC provoque une incrustation de l'abrasif, dont la 
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Figure ill.56. : échantillon n033 
Topographie d'un film de diamant sur substrat 

de Silicium prétraité par a-SiC (30 min). 

Figure ill.57. : échantillon n034 
Topographie d'un film de diamant sur substrat 

de Silicium prétraité par a-SiC (60 min). 

Figure ID.58. : échantillon n035 
Topographie d'un film de diamant sur substrat de Silicium prétraité par a-SiC (120 min). 
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réflexion (107) est parfaitement visible avant synthèse. L'analyse MEB après synthèse, montre que 

Pg a été suffisant pour permettre la formation d'un film continu d'une épaisseur d'environ 3 /lm. Le 

diffractogramme III. 55 . visualise les réflexions (Ill), (220) et (311) du diamant, ainsi que la 

réflexion (107) de a-SiC toujours présente. 

La densité de germes modifie la topographie des films continus, et en particulier la taille des 

grains. Le tableau III. 7. résume les conditions opératoires choisies pour les échantillons n033 à 

n035, où le temps de prétraitement par a-SiC varie: 

n° échantillon 33 l 34 l 35 
, Substrat Si J1111 en secteur 
Prétraitement rayage par voie sèche avec a-SiC (500 /lm) 
durée (min) 30 1 60 l 120 

Pt (hPa) 40±5 
Débit total (Ncm3/mn) 1000 

T (K) 1110 

temps de synthèse (h) 8 

p!!O (W) 700 

[CH4] vol% 0,4 
[02] vol% 0,5 
[Ar] vol% 30 
[H?] vol% 69,1 

Tableau ID. 7. 
Conditions de prétraitement et d'élaboration des échantillons n033 à n035 . 

Les photos III.56. à III.58. révèlent la topographie des films obtenus pour le même temps de 

synthèse. L'augmentation du temps de prétraitement élève la densité de germes, ce qui provoque 

une diminution de la taille des grains constituant le film. Cet effet sera également observé lors de 

l'étude des films texturés (chapitre IV.), où l'évolution de la qualité de l'abrasif utilisé modifiera la 

densité de germes et par conséquent la taille des grains pour un temps de synthèse donné. 

Afin de démontrer l'effet de la nature de l'abrasif utilisé, nous avons procédé à deux 

prétraitements de surface, en utilisant a .. ,siC ou a-Al20 3 .de même granulométrie (500 /lm). Les 

temps de prétraitement ont été choisis de façon à obtenir des surfaces endommagées assez 

proches. Dans ce sens, nous avons réalisé une surfométrie pour chacun des substrats, afin de 

quantifier leur topographie. Le tableau III. 8. regroupe les principaux paramètres tribologiques 

retenus pour cette comparaison. Les paramètres tels que la rugosité arithmétique moyenne (Ra), 

ou la hauteur maximale pic à vallée (Rf) sont proches. Les coefficients Ek et Sk, qui déterminent la 

forme de la fonction de densité de probabilité des hauteurs du profil, sont également assez 

proches : 
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Figure ill.59. : échantillon n038 
Topographie d'un film de diamant sur substrat de Silicium prétraité par suspension de diamant. 
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Ra (/lm) Rt (/lm) Ek (/lm) Sk (/lm) 
Rugosité moyenne Rugosité totale Coefficient de Kurtosis Obliquité 

ech n036 a-SiC 0,01 0,10 3,87 0,80 

ech nO 37 a-AJ.,01 0,01 0,14 5,98 -0,90 

Tableau ID.S. 
Paramètres tribologiques moyens des substrats silicium (échantillons n036 et n037) 

prétraités par abrasifs. 

Ainsi, les surfaces peuvent être considérées comme topographiquement proches. Les 

synthèses CVD réalisées sur ces substrats, montrent que Pg est peu modifié lors d'un traitement 

par l'alumine, par rapport à un substrat classiquement poli ( Pg ~ 104 à 105 cm-2). Dans le cas du 

prétraitement par le carbure de silicium, la densité de germes est telle qu'un film continu est 

obtenu. On démontre ainsi l'influence mineure de la topographie de surface engendrée par le 

rayage, et l'inaptitude des incrustations d'alumine, à favoriser la germination du diamant. 

Dans un dernier temps, nous avons testé le prétraitement par une suspension de diamant dans 

l'éthanol (quelques grammes de poudre de diamant 25 /lm, dans environ 50 cm3 d'éthanol), afin de 

comparer les différents modes de préparation des films continus. La photo III.59. est 

représentative de la topographie d'un film de diamant, obtenu selon les conditions expérimentales 

définies dans le tableau III.9. : 

nO échantillon 38 
Préparation Si (100) : carré de 1 cm2 poli diamant 3 /lm 

Substrat puis 1 h sous ultrasons (diamant+C2HsOH) 
Pt (hPa) 40 ± 5 

Débit total (Ncm3/mn) 1000 
T (K) 980 ± 5 

temps de synthèse (h) 3 

P~o (W) 650 

[CH41 vol% 0,4 
[Ar] vol% 25 
[H?] vol% 74,6 

Tableau ID.9. 
Conditions d'élaboration de l'échantillon n038 : effet du prétraitement 

par une suspension de diamant dans l'éthanol. 

L'élaboration s'est réalisée selon la configuration du plasma homogène, à partir de l'ensemble 

porte-substrat/substrat décrit dans le paragraphe II.2. Le film continu est obtenu pour un temps de 

synthèse inférieur à 3 heures, et les cristaux ont une taille de l'ordre de 500 nm. Le mode de 

prétraitement par voie humide faisant appel au diamant, est sans conteste le plus performant, 

puisque dans le cas d'un prétraitement par a-SiC (ech n035), il faut huit heures pour obtenir un 

-77 -



Elaboration et caractérisation de cristaux de diamant 

film. La formation d'un dépôt continu se produit pour une épaisseur comprise entre 100 et 

500 nm, constituant ainsi des revêtements interférentiels. 

111.4.4. Conclusions 

La germination du diamant CVD sur des substrats de silicium mono cristallin est un processus 

hétérogène, qui dépend de plusieurs facteurs dont les conditions d'élaboration, la nature 

cristallographique de la surface, et surtout de la présence d'incrustations lorsque le substrat est 

soumis à un prétraitement par rayage à l'aide des particules abrasives. 

Un facteur particulier peut être étudié lorsque l'on est capable de limiter l'effet des autres 

facteurs. Ainsi, nous avons confirmé que les conditions d'élaboration telles que la teneur en 

méthane et la température du substrat, modifiaient la densité de germes Pg sur des substrats de 

même nature possédant un état de surface peu fauté. 

Pour des conditions d'élaboration fixées, mais pour des substrats non fautés d'orientations 

cristallographiques différentes, nous avons montré que la densité de germes est proportionnelle au 

nombre de liaisons disponibles à la surface des substrats. Dans les deux cas précédents, la densité 

de germes est généralement inférieure à 106-107 cm-2, ce qui est insuffisant pour former un film 

continu. 

Le prétraitement des substrats de silicium par des particules abrasives est alors couramment 

employé pour augmenter Pg. L'étude des deux abrasifs classiques a-SiC et a-Al203, nous a 

permis de confirmer que le carbure de silicium était le composé le mieux adapté pour obtenir des 

densités de germes importantes. Dans ce cas, Pg est augmenté par une croissance préférentielle du 

diamant sur les incrustations de a-SiC. Néanmoins, ce mode de prétraitement induit une forte 

détérioration du substrat, et la densité de germes reste modeste puisque la formation d'un film 

continu se produit pour une taille de grains de 2 ou 3 /lm. 

Un prétraitement par voie humide, à l'aide d'une suspension de diamant dans l'éthanol, permet 

d'obtenir une densité de germes très élevée (108 < Pg < 1010 cm-2). La coalescence des cristaux se 

produit pour un temps de synthèse inférieur à trois heures, et l'épaisseur du film est de l'ordre de 

quelques centaines de nanomètres. Ce mode de préparation sera systématiquement utilisé pour 

l'élaboration des films continus, dont l'étude est reportée dans le chapitre IV. 

111.5. CONCLUSIONS GENERALES 

Les études morphologique et chimique des cristaux élaborés sous plasma hétérogène, nous ont 

permis de définir de façon qualitative le domaine de fonctionnement du réacteur. Nous avons mis en 

évidence la détérioration cristalline provoquée par une température et une teneur en méthane trop 
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élevées. L'utilisation de gaz particuliers, tels que l'argon ou l'oxygène, semble pouvoir jouer un rôle 

important sur l'amélioration de la qualité cristalline, par une modification du domaine de 

fonctionnement précité. Ces effets devront être précisés dans une étude ultérieure. 

L'optimisation du procédé d'élaboration, et en particulier une localisation homogène de la 

décharge, nous permet de quantifier l'évolution morphologique des monocristaux et des particules 

multimaclées, en fonction de la température de dépôt et de la teneur en méthane. Cette analyse 

morphométrique, basée sur une reconnaissance de la forme des cuboctaèdres, montre que les 

mono cristaux évoluent vers la forme cubique lorsque la température augmente, ou lorsque la teneur 

en méthane diminue. A l'heure actuelle, le domaine de fonctionnement du réacteur ne permet pas 

d'élaborer les formes limites du cuboctaèdre qui correspondent au cube et à l'octaèdre. 

L'étude de l'effet de plusieurs prétraitements mécaniques de la surface des substrats de silicium sur 

la densité de germes, confirme l'importance de l'incrustation des particules abrasives utilisées. 

Néanmoins, l'endommagement mécanique qui modifie l'énergie de surface du substrat, participe 

probablement aux variations de densités de germes observées. Une étude plus complète des 

évolutions de Pg devra tenir compte des deux mécanismes précités. L'élaboration de diamant sur des 

substrats prétraités par des particules de carbure a-SiC, d'alumine a-Al20 3, et de diamant, nous a 

permis de comparer l'efficacité de ces abrasifs. Un prétraitement ultrasonique par voie humide à l'aide 

d'une suspension de diamant dans l'éthanol, permet d'élever la densité de germes à une valeur proche 

de 108-1010 cm-2. Pour une telle densité de germes, l'étape de coalescence se produit très 

rapidement, et un dépôt continu de quelques centaines de nanomètres est obtenu pour un temps de 

synthèse inférieur à trois heures. 

Dans le chapitre suivant, nous présentons une étude des films de diamant réalisés sur des substrats 

de silicium prétraités par une suspension de diamant. Les conditions d'élaboration choisies restent 

inclues dans le domaine de fonctionnement établi dans ce présent chapitre, afin d'assurer une certaine 

qualité cristalline, et de profiter des données quantitatives issues des analyses morpho métriques 

réalisées sur les cristaux isolés. 
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Figure IV.t.(1) 
Formation d'un axe de fibre par évolution sélective de cristaux cubiques 2D aléatoirement orientés. 



Elaboration et caractérisation de films de diamant 

IV.I. INTRODUCTION BIBLIOGRAPHIQUE 

IV.1.I. Mode de croissance des films de diamant 

A partir du processus de coalescence des cristaux de diamant, il est généralement admis que la 

croissance du film est colonnaire, et fait appel au modèle d'évolution sélective, défini initialement 

par Van der Drift(1) dans le cas de couches d'oxyde de plomb déposées en phase vapeur. Ce 

modèle énonce, qu'à partir de cristaux aléatoirement orientés sur un substrat, un axe de fibre 

normal au plan du dépôt s'établit progressivement, par élimination de certains cristaux dont la 

direction de plus grande vitesse de croissance n'est pas normale au plan du substrat. Ces 

cristaux, comme l'illustre la figure IYI., vont être sélectivement éliminés par recouvrement des 

cristaux possédant une orientation plus favorable. Ainsi, en dépit du caractère aléatoire de la 

germination, la croissance colonnaire du film conduit à la formation d'un axe de fibre parallèle à la 

direction de croissance. L'évolution sélective se mettant en place à partir de la coalescence, 

l'obtention d'un axe de fibre sera d'autant plus précoce que la densité de germes initiale sera 

élevée. 

IV.1.2. Qualité chimique des films de diamant 

La qualité chimique des films a été suivie par spectroscopie Raman(2-5), par spectroscopie de 

perte d'énergie des électrons(6), ou par spectroscopie d'absorption infrarouge(2), en fonction de 

l'épaisseur des films et des conditions d'élaboration. L'augmentation de la teneur en hydrocarbure 

provoque une détérioration de la qualité chimique du diamant, de la même façon que dans le cas 

de cristaux isolés (se reporter au paragraphe llI.2.2.1.). Cependant, comme l'observent Clausing 

et al. (4), la qualité d'un cristal isolé sera toujours supérieure à celle d'un film élaboré dans les 

mêmes conditions. Ce fait d'expérience peut être relié aux analyses réalisées par spectroscopie 

EELS, qui montrent que le carbone amorphe présent dans les couches est préférentiellement 

ségrégé aux joints de grains(6). Les auteurs indiquent qu'une couche terminale de carbone amorphe 

hydrogéné se forme systématiquement lors du refroidissement de l'échantillon après synthèse, qui 

assure par ailleurs l'écoulement des charges lors des observations MEB. Compte tenu des 

températures de synthèse relativement élevées, les cristaux de diamant(2) et les joints de grains(6) 

sont exempts d'hydrogène, et seule la couche terminale de carbone amorphe est hydrogénée. 

IV.1.3. Morphologie des films de diamant 

La topographie de la surface des films a été particulièrement étudiée pour évaluer 

qualitativement la qualité du diamant, mais également pour définir une ou plusieurs lois de 

croissance en fonction des conditions d'élaboration. Un des résultats les plus important concerne 

l'évolution de la topographie de surface lorsque la teneur en méthane augmente. La figure IY2. 

illustre le fait qu'à faible teneur en méthane, la surface du film est principalement composée de 
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Figure IV.3.(12) 

Processus microscopique de création des rugosités selon les plans {Ill} du diamant 
a : représentation schématique d'un îlot triangulaire sur une face {Ill} 

b : séquence de formation d'un triangle inversé par coalescence des îlots initiaux. 
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faces {Ill} triangulaires. L'augmentation de la teneur en méthane provoque une modification 

morphologique assez brusque, centrée sur 0,4 vol%, à partir de laquelle la surface est composée 

de faces carrées {1 OO}. Pour des teneurs en méthane supérieures à 1,2 vol%, la topographie de 

surface se modifie progressivement en laissant apparaître un aspect gaufré, peu contrasté au 

MEB, et caractéristique d'un film microcristallin. Cette évolution a été interprétée comme une 

prédominance de la forme octaédrique à faible teneur en hydrocarbure, et de la forme cubique à 

plus forte concentration. Cette interprétation simple, reportée dans la littérature(7,8), et qui 

contredit l'évolution morphologique des particules isolées (voir le paragraphe III.3.2.), est 

inexacte car elle ne tient pas compte des effets de texture créés par l'épaississement du film (effets 

étudiés dans le paragraphe IV.4.). Ainsi, comme l'ont indiqué Baik et Eun(9), la morphologie des 

films permet de remonter aux vitesses de croissance des faces cristallines, seulement si l'on tient 

compte de la formation d'un axe de fibre lors de l'épaississement des films. La vitesse 

d'épaississement d'un film de diamant dépendant des paramètres d'élaboration tels que la 

température ou la teneur en hydrocarbure, la comparaison morphologique de films élaborés dans 

des conditions différentes reste donc assez délicate. 

L'observation détaillée de la morphologie des faces cristallines constituant les films a été 

plusieurs fois reportée, compte tenu des différences de rugosité entre les faces { 100} et 

{ Ill} (4,7,1 0). Ces travaux, réalisés par microscopie électronique à balayage, mettent en évidence 

une rugosité importante des faces {Ill}, alors que les faces {1 OO} apparaissent toujours lisses. 

De telles différences de rugosité ont été également observées dans le cas de cristaux isolés(11), 

mais leur faible taille (souvent inférieure à 10 !lm), nécessite un MEB haute résolution. Dans le 

cas des films continus, la taille des cristaux en surface peut atteindre 50 !lm, et l'observation de la 

rugosité est alors facilitée. Nakamura et al. (12) ont associé la rugosité des faces {Ill}, à une 

croissance bidimensionnelle d'îlots épitaxiques de forme triangulaire, qui. s'étendent 
- - -

préférentiellement selon trois directions (directions [ 2 Il], [1 2 1] et [Il 2] sur la figure IV3a), 

et qui se joignent en formant des cavités triangulaires dont les sommets sont décalés de 60° par 

rapport à ceux de la face {Ill} sous-jacente (figure IV3b). Clausing et al.(13) ont observé ces 

cavités triangulaires, dont la multiplication est à l'origine de la rugosité des faces {Ill}. 

IV.I.4. Qualité structurale des films de diamant 

Une analyse structurale des films de diamant peu épais (de 1 à 2 !lm), a été réalisée par 

Kobashi et al. (2) par diffraction des rayons X. Pour des teneurs en méthane inférieures à 1 vol%, 

c'est-à-dire pour la majorité des synthèses MPCVD, les cristaux sont aléatoirement orientés, et les 

diffractogrammes associés sont proches d'un diffractogramme de poudre. Pour des teneurs en 

méthane supérieures à 1 vol%, l'auteur observe une légère orientation préférentielle correspondant 

à un axe de fibre <110>. La formation de cet axe de fibre semble être facilitée, puisque la majorité 

des études microstructurales MET sont réalisées sur des cristaux dont l'axe de zone <110> est 

très proche de la normale au plan des films. Ces études mettent en évidence des défauts 
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plan{OOOl} 
du graphite 

Figure IV.4. 
Représentation schématique de la formation d'un cycle en configuration bateau, à partir de la 

superposition des plans {Ill} du diamant, et {OOOl} du graphite 
a : superposition approximative des deux types de plans 

b : représentation tridimensionnelle de la structure diamant comportant un défaut d'empilement. 
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structuraux bidimensionnels tels que les défauts d'empilement, ainsi que des défauts 

unidimensionnels comme les dislocations. Dans le but d'alléger cette introduction, la description 

de ces différents défauts est réalisée de façon générale, puis étendue au cas du diamant, dans le 

paragraphe II. de l'annexe 4. 

Dans le cas d'observations MET en axe de zone <110>, les cristaux possèdent un contraste 

essentiellement dû aux défauts d'empilement(14). Ainsi, dans la grande majorité des travaux 

reportés dans la littérature, l'imagerie permet d'observer une quantité importante de ces défauts, 

répartis de façon hétérogène au sein des cristaux. Ces défauts n'existant que selon les plans {Ill}, 

une partie d'entre eux est parallèle au faisceau d'électrons, et apparaît sous la forme de lignes 

noires sur fond clair, plus ou moins rapprochées. Conformément au symbolisme introduit dans 

l'annexe 4, on peut distinguer des joints de grains, et des zones microfautées. Les joints de 

grains constituent les zones de jonction des cristaux, ou limitent les sous-domaines monocristallins 

des particules multimaclées. Les zones micro fautées comportent un nombre très important de 

défauts d'empilement tels que les fautes d'empilement ou les micromacles, espacés entre eux de 

quelques plans atomiques. Ces zones sont observées dans les particules mono cristallines, mais 

aussi à l'intérieur des sous-domaines mono cristallins qui constituent les MTP. 

Le volume des zones microfautées augmente lorsque la teneur en hydrocarbure s'élève(s.1S). Il 

est difficile d'associer un phénomène physique précis à cette évolution. On peut néanmoins 

remarquer que la superposition approximative d'un plan {OOO 1} de graphite, et d'un plan {Ill} de 

diamant (représentée figure IV.4a), préfigure la formation d'un cycle hexacarboné en 

configuration bateau dans la structure diamant (figure IY.4b). Ce type de configuration 

correspond à un défaut d'empilement selon les plans {Ill} du diamant. Comme nous l'avons 

souligné dans le paragraphe III.2.1., l'élévation de la teneur en méthane s'accompagne d'une 

augmentation de la vitesse de déposition des phases graphitiques vï. Des plans {OOO 1} de 

graphite peuvent alors subsister suffisamment longtemps sur les plans {Ill} de diamant, et se 

réarranger pour former des cycles en configuration bateau. Ce processus se produira d'autant plus 

fréquemment que vï augmentera, et contribuera à l'élévation du volume des zones microfautées. 

L'augmentation de la température de dépôt, participe également à l'élévation de la quantité de 

défauts structuraux(16). On peut associer cette évolution, à la faible énergie de création d'une faute 

d'empilement(1s.17). Celle-ci a été évaluée à 290±40 ml.m-2, à partir de la mesure de l'écartement 

de deux dislocations partielles par la technique du faisceau faible(18)(voir annexe 4). Une valeur 

plus précise de 171±19 ml.m-2, a été obtenue par une observation en microscopie électronique à 

haute résolution (HREM)(19). 

Plusieurs auteurs se sont intéressés à la microstructure des particules multimaclées, et en 

particulier à l'étude des joints de grains limitant chaque sous-domaine mono cristallin des particules 
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décaédriques(5,17,20-24}. Comme nous l'avons développé dans l'annexe 4, l'association de cinq sous­

domaines monocristallins, limités par des plans {Ill}, ne permet pas de remplir l'espace, et un 

défaut de fermeture de 7,35° subsiste (se reporter à la figure 7.3. de l'annexe 7). L'existence 

d'une cavité dans la particule étant exclue, certains auteurs ont recherché la façon dont ce défaut 

était comblé. TI semble qu'il existe plusieurs processus d'accommodations selon les conditions de 

synthèse. Narayan et al. (2O) observent une accommodation du défaut de fermeture, par 

déformation élastique des sous-domaines, et chaque joint de grains est un pseudo joint de macle 

:E=3. Chacun de ces joints limite deux sous-domaines monocristallins, qui font entre eux un angle 

de 72° par rapport à l'axe de zone <110> (voir la figure 4.14a de l'annexe 4). 

La déformation élastique homogène n'est par le seul processus d'accommodation dans ce type 

de particules, et plusieurs travaux en microscopie électronique conventionnelle(5,25}, ou en 

microscopie HREM(17,20-22,24}, mettent en évidence une répartition hétérogène du défaut de 

fermeture sur un ou plusieurs joints de grains. A titre d'exemples, Shechtman et al. (22) observent 

par HREM, la présence de quatre joints de macle :E=3, et d'un cinquième joint qui intègre 

complètement le défaut. Ce joint de grains singulier, d'indice :E=81, comble le défaut de fermeture 

par ajout de demi-plans {Il O} parallèles à l'axe de symétrie quinaire. Ces demi-plans constituent 

ainsi des murs de dislocations coin, tels qu'ils sont envisagés dans les sous-joints de flexion. 

Williams et al.<24}, ainsi que Shechtman et al.(21} reportent la présence de trois joints :E=3, et de 

deux joints déformés plus complexes, qui accommodent le défaut de fermeture par une série de 

dislocations et de défauts d'empilement. Narayan(17) observe également des particules où le défaut 

de fermeture est plus ou moins réparti sur les cinq joints de grains, possédant des angles de 

désorientation variant entre 70,53° (valeur d'équilibre) et 74°. Enfin, on peut noter qu'à partir de 

l'observation de clichés de diffraction électronique, Marciniak et al. (23) reportent l'existence de 

particules multimaclées possédant un, voire deux sous-domaines supplémentaires, qui s'insèrent au 

niveau du défaut de fermeture. 

Parallèlement à ces joints de grams singuliers, caractéristiques des MTP et appelés 

improprement macles principales, les sous-domaines mono cristallins contiennent des. zones 

microfautées qui sont particulièrement visibles en microscopie conventionnelle(7,16,24). 

Curieusement, les zones cristallines proches des joints de grains semblent relativement exemptes 

de ces bandes de défauts(24}. Narayan(17) a effectivement observé une diminution importante de 

ces zones microfautées à proximité des joints de grains, lorsque les dépôts subissaient un 

chauffage rapide (T~1300 K) pendant quelques dizaines de secondes. Il a attribué ce "nettoyage" 

à un processus de formation de dislocations parfaites à partir du glissement de dislocations 

partielles à haute température, puis un mécanisme de consommation de ces dislocations par les 

joints de grains. 

Le phénomène de coalescence provoque la formation de joints de grains complexes, dont la 

structure dépend de l'orientation des cristaux entre eux. De plus, la nature et le nombre de ces 
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joints de grains varieront au cours de la croissance du film, compte tenu de l'élimination de 

certains cristaux lors de la fonnation d'un axe de fibre. Ces défauts sont à l'heure actuelle peu 

étudiés, mais Narayan(17) a observé des joints de grains singuliers de type L=3, L=9, L=19 et 

L=33 dans le cas de films texturés <110>. A partir de simulations et de calculs énergétiques 

faisant appel au potentiel de Tersoff, l'auteur a évalué l'énergie relative de chaque type de joints. li 

en a déduit que l'énergie d'une macle de type L=3 était négligeable par rapport à celles des joints 

d'indice supérieur, et que dans tous les cas, cette énergie augmentait avec l'indice de macle. 

Les défauts plans et les dislocations sont souvent indissociables, puisque la formation des 

premiers implique la présence des secondes. On trouve cependant des études qui décrivent ces 

dernières, à partir de l'observation des lignes de dislocations, soit par microscopie 

conventionnelle(15,18,26), soit par microscopie HREM(19). Typiquement, les dislocations sont 

souvent alignées selon les directions < Il 0> des plans {Ill} du diamant, de façon à minimiser leur 

énergie. Leur densité est estimée à environ 108 cm-2, mais la répartition est toujours très 

hétérogène. Du fait de cette densité de dislocations importante, il existe beaucoup d'interactions 

entre ces défauts, qui constituent ainsi un réseau tridimensionnel(26). A température ambiante, le 

glissement des dislocations est inactif, et elles sont probablement créées lors de la synthèse du 

dépôt. Elles sont généralement de type ~110>, mais peuvent se dissocier partiellement pour 

fonner des bandes de défauts d'extension toujours très limitée(18,19). On peut noter quelques 

observations ponctuelles, comme la montée de dislocations qui induit un contraste de lignes 

cassées(18), ou l'existence de dislocations possédant un plan de glissement {100}(26). 

Les interactions entre tous ces différents défauts ne sauraient être ignorées dans le cadre d'une 

étude microstructurale complète du diamant CVD. Cette description sort du cadre de cette 

introduction bibliographique, et le lecteur intéressé par ces problèmes, pourra se référer aux 

articles de Luyten et aL(19), Wurzinger et aI.(26), et Shechtman et al.(21) qui décrivent de façon 

précise ces phénomènes. 

Plusieurs études microstructurales(4,10,27,28), réalisées par microscopie électronique à 

transmission, ont révélé une diminution importante des défauts d'empilement au sein des zones 

cristallines provenant de la croissance des faces {l OO}, alors que les zones issues de la croissance 

des faces {Ill} contiennent une quantité importante de défauts plans. Ces observations traduisent 

le fait qu'une séquence hexagonale peut être insérée uniquement selon les plans {Ill}, puis la 

configuration atomique d'une surface non reconstruite {1 OO} de diamant, interdit toute erreur 

d'empilement lors de l'addition d'atomes de carbone sur cette surface (voir le paragraphe II. de 

l'annexe 4). Ainsi, la maîtrise de la topographie d'un film, et en particulier, la présence majoritaire 

de faces {1 OO} assurant la croissance du film, doit provoquer une diminution sensible des défauts 

d'empilement. Compte tenu du mode de fonnation des films de diamant CVD sur substrat de 

silicium monocristallin, l'étape de coalescence correspondant à la jonction des cristaux, conduit à 
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Figure IV.5.(31) 

Séquence de formation d'un film de diamant CVD proche d'un mono cristal 
a : insertion de "germes" dans des micro cavités d'orientation contrôlée 

b : pendant synthèse avant coalescence c : coalescence d : pendant l'épaississement. 
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Figure IV.6.(30) 

Evolution de la direction de plus grande vitesse de croissance, selon la morphologie des particules 
mono cristallines de diamant. 
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la fonnation de joints de grains. Ceux-ci sont d'orientation quelconque et contiennent une quantité 

importante de défauts, puisque les cristaux ne semblent pas posséder une orientation préférentielle 

par rapport au substrat(9,29,30). De ce fait, la maîtrise de l'orientation des cristaux doit pennettre de 

limiter la désorientation des joints de grains, et par conséquent, de diminuer la quantité de défauts 

qui y sont associés. 

IV.1.5. Vers l'élaboration de films de diamant monocristallins 

Les films de diamant CVD, dont les caractérisations ont été reportées dans les paragraphes 

précédents, présentent des défauts chimiques et structuraux qui limitent la plupart des applications 

potentielles. De plus, compte tenu de la croissance colonnaire, l'obtention de films épais 

s'accompagne d'une augmentation de la taille des cristaux en surface, ce qui induit une élévation 

de la rugosité préjudiciable à l'élaboration de fenêtres optiques. La minimisation de ces problèmes 

a conduit plusieurs équipes à rechercher les conditions de synthèse, pour lesquelles on pouvait 

limiter la fonnation de défauts structuraux, et tendre vers des dépôts de diamant monocristallins. 

Une première approche envisagée par Geis(31), et illustrée sur la figure lV.5., consiste à diriger 

la croissance du diamant à partir de petits cristaux synthétiques de morphologie bien contrôlée 

( octaèdres), qui sont insérés dans des microcavités gravées dans un substrat de silicium. La 

géométrie de ces cavités est calculée de telle façon que chacune d'entre elles ne puisse recevoir 

qu'un seul cristal d'orientation unique. La fonnation d'un film continu se produit par croissance 

homoépitaxique de ces cristaux préalablement orientés, qui coalescent pour fonner un dépôt 

proche d'un film mono cristallin. Cette technique très efficace, qui nécessite une préparation 

particulière des substrats de silicium, n'élimine pas les défauts structuraux engendrés par la 

croissance de faces {Ill}. 

Une autre solution, plus développée dans la littérature(9,13,29,3o,32,33), consiste à laisser 

naturellement apparaître l'axe de fibre prévu par le modèle d'évolution sélective lors de 

l'épaississement d'un film. Dans un premier temps, le modèle d'évolution sélective n'a pas été 

approfondi, et a été uniquement évoqué pour expliquer la fonnation d'un axe de fibre de dépôts 

relativement épais (épaisseur supérieure à 5 ~m). Ainsi, quelques travaux réalisés par diffraction 

des rayons X, ont continné l'apparition progressive d'un axe de fibre <100> ou <110>, et ont 

révélé l'absence d'orientation des cristaux selon un axe nonnal au plan des films (angle 

d'azimut)(29,34). Par la suite, Clausing et al.(13,32), Baik et Eun(9), et surtout Wild et 'al.(30,33) ont 

décrit la fonnation de l'axe de fibre à partir de la morphologie des particules monocristallines 

isolées. Confonnément au modèle d'évolution sélective, la direction de plus grande vitesse de 

croissance associée à une particule isolée, est parallèle à son plus grand diamètre (voir figure 

IV6.). Ainsi, l'axe de fibre obtenu par épaississement d'un film de diamant, correspond à la 

direction cristallographique parallèle au plus grand diamètre des particules isolées ayant engendré 

le film. Cette direction dépendant de la fonne des particules, l'axe de fibre est directement lié au 
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a 1 1,5 3 
forme des particules isolées cube cuboctaèdre parfait octaèdre 

Rapport des surfaces 

- [ SODO} J 1 :J3 0 
RaIO+ll - S { 100 }+S { Ill} :J3 + 1 

Morphologie globale { 100}<111> {111}{ lOO}<110> {111}<100> 

Tableau IV.1. 
Principales morphologies globales déduites des trois valeurs remarquables du paramètre de 

crOIssance a. 
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paramètre de croissance a, défini par Wild et aI.(30) et présenté dans le paragraphe III. 3 .1. de ce 

mémoire. Plusieurs travaux(9,30), ainsi que notre étude expérimentale reportée dans le paragraphe 

ill.3.2., ont montré que le paramètre de croissance aP, associé à des particules isolées, variait en 

fonction de conditions d'élaboration telles que la température du substrat ou la teneur en méthane. 

Ainsi, le choix de ces paramètres permet de fixer aP et par conséquent, de connaître la direction 

de plus grande vitesse de croissance associée aux particules mono cristallines. Si le paramètre de 

croissance est considéré comme constant durant l'épaississement du film, et si les conditions 

d'élaboration ne varient pas, la croissance du film conduira à la formation d'un axe de fibre 

correspondant à la direction de plus grande vitesse de croissance des particules initiales. 

Comme le résument Clausing et al. (13,32), la connaissance du paramètre de croissance a permet 

de prévoir l'axe de fibre et la topographie des films, puisque a fixe à la fois dv max et la surface 

relative des faces {1 OO} et {111}. A titre d'exemple, si a = 3, les mono cristaux ont une forme 

octaédrique, et la direction de plus grande vitesse de croissance passe par un sommet du polyèdre 

(direction <001». L'épaississement d'un film synthétisé dans ces conditions conduira à un axe de 

fibre <001>, où chaque cristal sera exempt de faces {100}. La topographie du film sera donc 

constituée de sommets d'octaèdres, limités par des plans {111}. A l'opposé, si a = l, les 

monocristaux ont une forme cubique, et la direction de plus grande vitesse de croissance est 

parallèle à une diagonale du cube (direction <111». L'épaississement du film dans les mêmes 

conditions de synthèse conduira à un axe de fibre <Ill>, et la surface sera constituée par des 

pointes de cubes limitées par des plans {l OO}. Pour des valeurs intermédiaires de o., on pourra 

obtenir un axe de fibre compris entre les deux valeurs limites précédentes, et une topographie 

présentant à la fois des faces {1 OO} et {Ill}. La morphologie globale d'un film peut donc être 

décrite en terme d'orientation préférentielle (axe de fibre), et de présence de faces cristallines en 

surface (valeur de a). Dans le but de simplifier ces descriptions, Clausing et a1.<13) ont introduit 

une terminologie différenciant ces deux aspects. La morphologie globale d'un film pourra être 

qualitativement symbolisée par l'expression: 

Les faces cristallines visibles en surface du film sont listées par ordre d'abondance décroissant 

(entre accolades), et suivies de l'axe de fibre remarquable le plus proche (les directions 

remarquables étant par convention <100>, <110> et <111». Dans le cas général de l'expression 

précédente, le dépôt possède un axe de fibre proche de la direction remarquable <h3 k3 13>' et sa 

surface est composée des faces {hl k l Id et {h2 k2 III avec prédominance des premières. Le 

tableau IV.1. regroupe les trois morphologies globales qui doivent être théoriquement obtenues 

pour trois valeurs remarquables du paramètre de croissance a. Dans ces trois cas, les axes de fibre 

théoriques correspondent exactement aux trois directions remarquables <111>, <110> et <100>. 

Clausing et al.(13), Baik et Eun(9), et Wild et al.<30) ont tenté d'élaborer des films correspondant à 

ces trois morphologies globales, en choisissant des conditions d'élaboration permettant d'obtenir, 
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Figure IV.7.(30) 

Evolutions du paramètre de croissance cr en fonction de la température (a) 
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Evolution de la réflectivité en fonction de la croissance d'un film de morphologie globale 
{1 OO} {Ill }<1 00>. Les valeurs R représentent les réflectivités associées au silicum et au diamant 

purs. 
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les formes cubique, cuboctaédrique et octaédrique lors de synthèses de cristaux isolés. A partir de 

leurs résultats, il semble que le modèle d'évolution sélective soit particulièrement bien adapté pour 

les morphologies globales {111}{ 100 }<11 0> et {111 }<1 00>. L'élaboration de films de 

morphologie globale {100}<111> semble beaucoup plus délicate, et n'a pas été réellement 

obtenue à notre connaissance. 

Wild et al. (30) ont caractérisé l'évolution de l'axe de fibre associé à des films de morphologie 

globale {1 OO}{ 111 }<100> par diffraction des rayons X, en fonction des conditions d'élaboration 

telles que la température de dépôt et la teneur en méthane. La mesure de l'angle de désorientation 

entre les faces {1 OO} présentes en surface et la normale au plan du film, leur ont permis de 

déduire un paramètre de croissance associé à chaque film étudié. Les figures IV. 7 a et IV. Th 

correspondent aux évolutions de a. déduites des mesures de désorientation, lorsque la 

morphologie globale reste proche de la morphologie globale limite {Ill }<1 00> (c'est-à-dire pour 

a. proche de 3). On peut noter que ces évolutions sont conformes aux variations du paramètre de 

croissance aP, déduites de la géométrie de particules isolées : a. augmente lorsque la teneur en 

méthane s'élève, ou lorsque la température du substrat diminue (se reporter au paragraphe 

III.3 .2.3.). 

La minimisation du nombre de défauts structuraux lors de l'épaississement des films, peut se 

réaliser en ne laissant apparaître en surface que des faces {100}, c'est-à-dire en choisissant une 

morphologie globale {l00}<111>. Celle-ci n'étant expérimentalement pas reportée dans la 

littérature, une solution souvent envisagée consiste à choisir une morphologie globale 

{ 100 } { Ill} < 100>, qui peut être obtenue par une valeur du paramètre de croissance proche de 3. 

La surface de tels films est constituée de sommets d'octaèdres troncaturés par des faces {1 OO}, 

pratiquement parallèles au plan du dépôt. La croissance de ces films se produit donc 

essentiellement selon les faces {1 OO}, et la formation des défauts d'empilement est alors 

minimisée. Wang et aI.(28}, ainsi que Clausing et al.(13} ont caractérisé ce type de dépôts par 

microscopie électronique à transmission. lis mettent en évidence une diminution notable des 

défauts d'empilement, au sein des zones cristallines issues de la croissance des faces {1 OO} . 

Un autre avantage de ce type de morphologie est la diminution de la rugosité de surface du 

film(30,33}. Cette variation de rugosité a été suivie durant l'élaboration d'un film {1 OO} {Ill }<1 00> 

par interférométrie laser in situ. Cette technique, qui consiste à mesurer l'intensité réfléchie d'un 

laser selon l'angle spéculaire, permet de mesurer la réflectivité du matériau en cours de croissance, 

et par conséquent, d'évaluer les variations de rugosité. La figure IV.8. met en évidence une 

augmentation de la réflectivité pouvant atteindre 70 % de celle d'une surface parfaite de diamant 

(ligne pointillée inférieure notée RruamanÙ. Ce maximum, obtenu pour une épaisseur d'environ 

10 J-lm, correspond à un minimum de rugosité, estimé dans ce cas à 30 nm. Au-delà de cette 

épaisseur, l'évolution sélective provoque un recouvrement des facettes {100} entre elles, ce qui se 

traduit par une élévation ultérieure de la rugosité. 
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Compte tenu des résultats précédents, il semble que l'obtention d'un film de morphologie 

globale {l00}<100> permette de diminuer de façon très importante le nombre de défauts 

structuraux, grâce à une croissance exclusivement régie par l'épaississement des faces {1 OO}. De 

plus, ce type de revêtement posséderait une rugosité minimale, malgré l'épaississement conséquent 

du film. Le modèle d'évolution sélective est cependant incompatible avec ce type de morphologie, 

puisque l'obtention d'un axe de fibre parfait <100> s'accompagne d'une disparition des faces 

{ 100 }. Wild et al. (30) ont proposé un processus de croissance en deux étapes. La première 

consiste à fixer l'axe de fibre <100> sans tenir compte de la topographie de surface, c'est-à-dire en 

choisissant des conditions d'élaboration qui fixent le paramètre de croissance à 3. La seconde 

étape est ensuite réalisée dans des conditions d'élaboration favorisant l'extension des faces {1 OO}, 

c'est-à-dire en fixant a à 1. 

L'évolution sélective permet la formation d'un axe de fibre parallèle à la direction de 

croissance. De ce fait, il existe une symétrie de rotation selon l'axe normal au substrat(29.30), qui 

conduit à une désorientation importante des cristaux selon l'angle d'azimut. Très récemment, Jiang 

et Klages(35) ont élaboré un film de morphologie globale {1 OO} { 111 }<1 00> sur substrat de 

silicium (100), comportant les relations d'orientation suivantes: 

(001 )diamant parallèle à (001 )Si 

[llO]diamant parallèle à [llO]Si 

Les détails expérimentaux ne sont pas reportés, mais il semble que l'orientation en azimut soit 

obtenue par croissance hétéroépitaxique du diamant sur une couche de carbure de silicium J)-SiC, 

préalablement déposée in situ sur le substrat de silicium (100). Dans ce sens, plusieurs auteurs ont 

observé l'orientation préférentielle des cristaux de diamant, élaborés sur substrats monocristallins 

J)-SiC (100){36-38). Les relations d'orientation sont de même nature que précédemment: 

(001 )diamant parallèle à (001 )13-SiC 

[llO]diamant parallèle à [llO]I3-SiC 

Néanmoins, ces relations d'orientation ne sont vérifiées que si le substrat de carbure est 

préalablement décapé chimiquement pour éliminer la majorité de l'oxyde de silicium présent en 

surface, puis polarisé négativement pendant les premières minutes de la synthèse MPCVD 

(typiquement V = -150 Volts pendant 30 minutes). Par la suite, Stoner et al.(39) ont caractérisé par 

spectroscopie Auger, microscopie électronique à transmission, et microscopie HREM les 

évolutions structurale et chimique de la surface de substrats de silicium simultanément soumis à 

un plasma micro-onde CH41H2, et à une polarisation cathodique continue. Les auteurs indiquent 

que le décapage initial des substrats de silicium, dû au champ électrique, élimine rapidement les 

oxydes présents en surface tels que SiO ou Si02. Ils observent ensuite la formation d'une couche 

de carbure de silicium J)-SiC sans germination de diamant. La croissance de ce carbure est 
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cependant cinétiquement limitée par la diffusion du silicium à travers la couche de carbure, qui 

atteint une épaisseur maximale d'environ 9 nm. L'arrêt de la croissance de la couche de carbure, 

conduit à une élévation de la teneur en carbone à sa surface. La condensation de ce carbone libre 

induit une germination hétéroépitaxique du diamant à la surface du carbure. Le bombardement 

ionique, provoqué par la polarisation continue, semble avoir un rôle prépondérant sur 

l'augmentation de la densité de germes(39,40). Stoner et al. (39) ont attribué cet effet à une élévation 

locale de la teneur en carbone libre, par pulvérisation préférentielle du silicium issu du carbure 

I3-SiC, et par augmentation du flux cationique carboné. 

Comme l'indiquent Wolter et al.(41), Stoner et al. (42) et RosIer et al. (43), il semble que 

l'orientation azimutale des cristaux se produise par une croissance hétéroépitaxique du diamant 

sur un carbure de silicium I3-SiC, formé in situ et enrichi en surface par du carbone libre. Leurs 

observations montrent que seule une certaine proportion de cristaux croît de façon 

hétéroépitaxique, du fait qu'il ne soit pas possible d'obtenir une surface {1 OO} parfaite de carbure 

I3-SiC. Un contrôle rigoureux de l'état de surface du silicium et de l'étape de formation du carbure 

épitaxique, devrait permettre d'augmenter la proportion de cristaux en relation d'épitaxie. 

L'élimination des cristaux mal orientés pourra alors se réaliser par évolution sélective lors de 

l'épaississement du film. 

IV.2. NATURE DES FILMS ELABORES ÀU LABORATOIRE 

On peut scinder la nature des dépôts élaborés en deux catégories principales, selon la nature de 

l'ensemble porte-substrat/substrat utilisé, et la maîtrise des paramètres d'élaboration: 

• Elaboration de films sous plasma hétérogène 

• Elaboration de films sous plasma homogène 

Les hétérogénéités de dépôt, observées dans le cas de l'élaboration de cristaux isolés (voir 

paragraphe III.2.), et dues aux gradients de densité de plasma et de température, se retrouvent lors 

de l'élaboration de films. Ce type d'hétérogénéités ont d'ailleurs été reportées par plusieurs 

auteurs(2,7,16) dans le cas de synthèses "MPCVD, où il existe un effet d'antenne du substrat qui génère 

une hétérogénéité de plasma. Ils observent généralement une détérioration de la qualité globale des 

films, lorsque l'on se rapproche des extrémités du substrat. Parallèlement à cette détérioration, les 

auteurs reportent une élévation de la taille de grains lorsque la température augmente (augmentation 

associée à une diminution de la densité de germes initiale). De plus, pour les élaborations reportées 

dans ce manuscrit, le prétraitement des substrats consiste en un rayage par voie sèche à partir du 

carbure a-SiC, qui induit une densité de germes Pg moyenne (voir paragraphe ID.4.3.). Cette faible 

densité de germes, associée à l'impossibilité de réaliser des synthèses de longue durée, ont conduit à 

l'élaboration de films constitués de grains dont la morphologie et la structure évoluent en chaque 
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point du dépôt, et dont Pépaisseur est insuffisante pour présenter un axe de fibre. Ces films 

relativement minces, appelés films à microstructure aléatoire, sont étudiés dans paragraphe IV.3. 

La diminution notable des gradients de température et de densité de plasma, obtenue grâce à 

l'utilisation d'un ensemble porte-substrat/substrat optimisé (voir le paragraphe II.2.), nous a permis 

d'élaborer des films dont la morphologie et la structure sont constantes en tout point de la surface de 

l'échantillon. Comme nous l'avons développé dans le paragraphe ill.4.3 ., un prétraitement des 

substrats de silicium par voie humide à Paide d'une suspension de diamant, conduit à une densité de 

germes élevée qui provoque la coalescence des cristaux pour un temps de synthèse de l'ordre d'une 

heure. Dans ces conditions, la réalisation de synthèses de longue durée induit la formation d'un axe 

de fibre normal au plan du film, qui limite la désorientation des cristaux entre eux. Ces films épais, 

appelés films à microstructure contrôlée, sont étudiés dans le paragraphe IV.4. 

Les films élaborés au laboratoire, qu'ils soient à microstructure contrôlée ou non, ont fait l'objet 

de caractérisations morphologiques et chimiques, respectivement par observations MEB et 

spectroscopie Raman. Les analyses microstructurales par MET ont été menées, dans une large 

mesure, sur des films à microstructure aléatoire où Pépaisseur limitée a permis la réalisation de lames 

minces en sens parallèle. Dans le cas des films à microstructure contrôlée, les premières observations 

MET nous ont donné une bonne indication sur la nature et la position des défauts structuraux, en 

fonction de la microstructure choisie. D'une façon plus systématique, Panalyse de texture par 

diffraction des rayons X, dont nous rappelons le principe dans le paragraphe ID. de l'annexe 4, nous 

a permis de quantifier l'axe de fibre associé à chacun de ces dépôts. 

IV .3. DEPOTS SOUS PLASMA HETEROGENE 

IV.3.!. Objectifs 

L'étude reportée dans ce paragraphe, et qui concerne la caractérisation des films à 

microstructure aléatoire, a été principalement axée sur l'évolution de la qualité des dépôts en 

fonction de la teneur en méthane et des gradients de densité de plasma et de température. Nous 

nous sommes plus particulièrement attachés à décrire la microstructure des films, en évaluant la 

densité de défauts structuraux présents dans les cristaux, et en particulier au sein des particules 

multimaclées. 

IV.3.2. Conditions d'élaboration 

Les études présentées dans ce paragraphe, concernent deux films à microstructure aléatoire 

dont les paramètres d'élaboration sont donnés dans le tableau IY.2. : 
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Figure IV.I0. (échantillon n039, zone B du film: 0,4 vol% en CH4) 
Micrographie en fond clair (a), et diagramme de diffraction en aire sélectionnée (b). 
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Figure IV.I1. (échantillon n040, zone B du film: 1,5 vol% en CH4) 

!vIicrographie en fond clair (a), et diagramme de diffraction en aire sélectionnée (b). 
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nO échantillon 39 40 

Substrat Si (111) poli pâte diamant 3)lm en secteur (0,87 cm2) 

Prétraitement rayage par SiC (500 )lm) pendant 15 mn (voie sèche) 
Pt (hPa) 40 ±5 

Débit total (Ncm3/mn) 1000 

T (K) 1040 

temps de synthèse Ch) 8 

Pj.lO (W) 700 

[02] vol% 0,5 

[Ar] vol% 30 

[CH4] vol% 0,4 1,5 

[H2] vol% 69,1 68 

Tableau IV.2. 
Conditions d'élaboration des échantillons n039 et n040. 

Dans les deux cas, les synthèses ont été réalisées sur des secteurs de silicium où subsistent des 

hétérogénéités de densité de plasma et de température. L'augmentation de la densité de germes 

Pg, nécessaire à l'obtention de films continus, est obtenue grâce à un prétraitement par une poudre 

de carbure de silicium a-SiC (taille moyenne des grains 500 )lm). Le réacteur n'étant pas 

autonome, les temps de synthèse ne peuvent excéder une dizaine d'heures. Par conséquent, les 

films élaborés ont une épaisseur ne dépassant pas 5 )lm. 

Les caractérisations microstructurales par MET ont nécessité la réalisation de lames minces en 

sens parallèle, selon la méthode décrite dans le paragraphe II.3. de l'annexe 4. L'effet des gradients 

de température et de densité de plasma sur la qualité des films, a été étudié sur l'échantillon n039, 

où quatre points notés A,B,C et D correspondent aux zones d'analyse schématiquement repérées 

sur la figure IV. 9 . 

IV.3.3. Effets de la teneur en méthane 

Les micrographies IV.I Oa et IV.lla sont respectivement représentatives de la microstructure 

des échantillons n039 et n040, pour la même zone d'analyse (point B pour les deux échantillons). 

Le dépôt n039, élaboré avec 0,4 vol% de méthane, est constitué de particules d'environ 1,5 )lm de 

diamètre. Les joints de grains sont visibles à certains endroits, mais la forme générale des 

particules est difficile à définir. Le contraste de diffraction révèle une quantité importante de 

défauts structuraux qui sont répartis de façon hétérogène au sein des cristaux. Le dépôt n040, 

élaboré avec 1,5 vol% de méthane, est composé de petits cristaux d'environ 100 nm, qui semblent 

également très fautés. Les diagrammes de diffraction électronique en aire sélectionnée, associés 

aux micrographies précédentes (figures IV. 1 Ob et IV.II b), sont constitués d'anneaux plus ou 

moins continus dont l'indexation correspond aux plans principaux du diamant. Dans le cas de 
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Figure IV.12. : effet de la température/densité de plasma (échantillon n039) 

Morphologie (MEB) et spectre Raman de la zone d'analyse A. [CH4] = 0,4 vol%, T = 1040 K. 
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Figure IV.13. : effet de la température/densité de plasma (échantillon n039) 

Morphologie (MEB) et spectre Raman de la zone d'analyse B. [CH4] = 0,4 vol%, T = 1040 K. 
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Figure IV.14. : effet de la température/densité de plasma (échantillon n039) 

Morphologie (MEB) et spectre Raman de la zone d'analyse C. [CH4] = 0,4 vol%, T = 1040 K. 



Elaboration et caractérisation de films de diamant 

l'échantillon n040, la quantité importante de cristaux présents dans la zone sélectionnée induit la 

formation d'anneaux pratiquement continus. Pour le même volume sélectionné, le diagramme de 

l'échantillon n039 présente des anneaux discontinus, caractéristiques d'un nombre beaucoup plus 

limité de cristaux. 

TI existe entre ces deux échantillons, une différence importante de taille de grains qui peut être 

associée à la variation de la densité de germes Pg' et à la présence de germination secondaire. Pg 

augmente avec la teneur en méthane. Pour un temps de synthèse donné, la taille des cristaux 

constituant les films, sera d'autant plus faible que la densité de germes sera élevée. Cette 

constatation, que nous avions déjà évoquée dans le cas de l'étude de la densité de germes 

(paragraphe III.4.), s'applique aux films étudiés dans ce chapitre. Une seconde interprétation 

provient de l'augmentation de la germination secondaire, lorsque la concentration en méthane 

s'élève. Cette augmentation conduit à la multiplication anarchique de cristaux, qui croissent de 

façon limitée, puisqu'ils peuvent être à leur tour le siège d'une germination. Les observations 

morphologiques par MEB de la surface de ces films, que nous n'avons pas reportées dans le cas 

de l'échantillon n040, confirment ces différences microstructurales. La surface de l'échantillon n039 

est composée de facettes {I OO} et {III} d'une surface voisine de 1 à 3 Ilm2, ne présentant pas 

d'orientation préférentielle particulière (figure IV. 13.). La topographie de l'échantillon n040 est au 

contraire d'un aspect gaufré peu contrasté, sans facettes apparentes. 

IV.3.4. Effets des gradients de température et d'hétérogénéité du plasma 

Les figures IY.12. à IY.15. représentent les évolutions morphologique (MEB) et chimique 

(spectres Raman) de l'échantillon n039, lorsqu'on se déplace du centre (zone A) vers une pointe 

(zone D) du substrat. La morphologie des zones A, B et C apparaît identique, bien que les 

cristaux de la zone C soient de taille plus importante. Les spectres Raman associés à ces trois 

zones confirment cette relative constance. Le pic caractéristique du diamant, toujours localisé à 
- -
v = 1332,3 cm-l, a un profil pratiquement inchangé. La bande située entre v = 1400 cm-l et 

v = 1600 cm-l, caractéristique des phases carbonées non-diamant, est similaire à celle observée 

dans le cas de particules isolées (voir le paragraphe III.2.). On peut tenter de comparer les 

spectres Raman de ce film, avec ceux obtenus dans le cas des particules isolées. On constate que 

le rapport des intensités du pic diamant et des composés non-diamant est particulièrement 

médiocre pour les trois zones précitées, puisque l'intensité du signal de diamant est toujours 

largement plus faible que l'intensité maximale associée à la bande des composés non-diamant. 

Dans le cas de particules isolées, élaborées à 0,4 vol% de méthane, le rapport des intensités est 

souvent beaucoup plus favorable (voir à cet effet, les spectres Raman III.5., III.17., III.18., et 

III. 19 .). Ces particules peuvent néanmoins posséder un rapport d'intensité proche du film étudié, 

lorsque la teneur en méthane est beaucoup plus élevée (spectres III.7. et III. 14.). On met ainsi en 

évidence la détérioration chimique systématique lors de la coalescence des cristaux, et de la 
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Figure IV.IS. : effet de la température/densité de plasma (échantillon n039) 

Morphologie (MEB) et spectre Raman de la zone d'analyse D. [CH4J = 0,4 vol%, T = 1040 K. 

Figure IV.16. : effet de la température/densité de plasma (échantillon n039) 

Micrographie en fond clair du dépôt dans la zone d'analyse A. [CH4J = 0,4 vol%, T = 1040 K. 

Figure IV.17. : effet de la température/densité de plasma (échantillon n039) 

Micrographie en fond clair du dépôt dans la zone d'analyse C. [CH4J = 0,4 vol%, T = 1040 K. 



Elaboration et caractérisation de films de diamant 

croissance du film. Celle-ci est probablement liée à l'augmentation de la surface totale des joints 

de grains, qui contiennent une proportion importante de phases non-diamant. 

La morphologie et la qualité chimique de la zone d'analyse D (figure IV.15.) sont 

profondément modifiées par rapport aux trois zones précédentes. Le pic caractéristique du 

diamant n'apparaît pas clairement, et seul un épaulement entre v = 1315 cm-1 et v = 1365 cm-l, 

signale l'existence du pic diamant, noyé dans le fond continu. Enfin, la bande caractéristique des 

phases carbonées non-diamant est encore plus marquée. La topographie de surface laisse 

apparaître un enchevêtrement de cristaux de taille assez importante, déformés par une germination 

secondaire très développée. Cette détérioration de la qualité globale du diamant, essentiellement 

due à une température trop élevée, avait déjà été observée dans le cas des particules isolées (voir 

figure ill.19.). Elle est plus conséquente dans le cas de films continus, compte tenu de la 

formation des joints de grains. 

Les micrographies en fond clair (figures IV.16. et IV.17.) illustrent la modification 

microstructurale du dépôt, lors de l'analyse des zones A et C. La zone située vers le centre de 

l'échantillon (zone A, figure IV. 16.), apparaît beaucoup moins fautée que la zone située à 

proximité d'une pointe du substrat (zone C, figure IY.17.) 

IV.3.5. Etude des zones microfautées 

L'étude microstructurale de zones microfautées a été réalisée sur une lame possédant des 

surfaces amincies de façon homogène, et issue de la zone d'analyse A. La micrographie en fond 

clair IY.18a est représentative d'un cristal proche d'un axe de zone <11 0>, qui contient plusieurs 

zones microfautées très proches les unes des autres. Ces zones microfautées sont composées de 

défauts d'empilement qui apparaissent sur la micrographie, sous la forme de stries noires parallèles 

entre elles. Le cliché de diffraction électronique en aire sélectionnée de cette particule (figure 

IY.18b), correspond à une coupe de l'espace réciproque d'un mono cristal en axe de zone [11 Ol 
On peut noter le phénomène de double diffraction, qui invalide la condition d'extinction 

(h+k+l) :;:. 4n (avec h,k et 1 pairs), et la présence de lignes de diffusion présentes selon les 

directions réciproques <111>*. Ces lignes de diffusion, contenues dans le plan réciproque (110)*, 

correspondent aux défauts d'empilement présents selon les plans {Ill} parallèles au faisceau 

d'électrons. (se reporter au paragraphe II.2.2.1. de l'annexe 4). 

Les micrographies IY.19. et IY.20. correspondent à une zone microfautée fortement agrandie. 

Les défauts d'empilement sont alignés selon les deux plans {Ill} conjugués, qui font un angle de 
-- -

70,5° entre eux (plans (1 1 1) et (11 1) dans le cas d'un axe de zone [110]). Enfin, la 

micrographie IY.20. met en évidence une interaction entre ces défauts, où l'intersection de deux 

défauts d'empilement conduit très souvent à la formation d'un angle aigu, au-delà duquel les 

défauts plans ne s'étendent pas (se reporter à la représentation schématique figure IY.21.). 
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150nm 

Figure IV.18. : étude des zones microfautées (échantillon n039, zone d'analyse A) 
Micrographie en fond clair Ca), et diagramme de diffraction en aire sélectionnée (b). 

Figure IV.19. : étude des zones microfautées 
(échantillon n039, zone d'analyse A) 

:Micrographie en fond clair. 

llÏ 

Figure IV.20. : étude des zones microfautées 
(échantillon n039, zone d'analyse A) 

Micrographie en fond clair à fort grandissement. 

Figure IV.21. 
Représentation schématique de la formation d'angles aigus lors de l'interaction entre défauts 

d'empilement au sein de zones microfautées. 
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IV.3.6. Etude des particules multimaclées 

L'observation détaillée de lames minces, issues des zones d'analyse A, B et C, révèle la 

présence de particules multimaclées dont l'un des pseudo axe quinaire est souvent nonnal au plan 

du film. Il semble difficile de distinguer les particules décaédriques des particules icosaédriques, 

puisque l'amincissement d'un icosaèdre peut conduire à l'observation de cinq sous-domaines au 

même titre que le décaèdre de Wulff. La micrographie en fond clair rV.22., met en évidence le 

contraste classiquement obtenu pour ces particules, lorsqu'elles sont pratiquement en axe de zone 

<110>. Les cinq sous-domaines mono cristallins, limités par des joints de grains sont parfaitement 

discernables, et contiennent des zones microfautées. Comme nous l'avons développé dans le 

paragraphe II. de l'annexe 4, la structure des joints de grains dépend de la façon dont le défaut de 

fermeture est comblé par la particule, mais ces joints sont souvent proches d'un joint de macle 

L=3. La diffraction électronique en aire sélectionnée, permet d'illuminer un ou plusieurs joints 

selon la position du diaphragme de sélection sur la particule (figure IV.23.). 

La figure IV.24a reproduit le diagramme de diffraction obtenu lors de l'illumination de deux 

sous-domaines voisins. On retrouve ici le cliché théorique 4.12b de l'annexe 4, où les taches de 

macle se déduisent des taches principales (taches indexées) par un axe binaire parallèle à la 

direction [111]*. La formation d'une image, à partir de la sélection simultanée d'une tache 

principale et d'une tache de macle, conduit à la micrographie en fond noir ry.24b où les deux 

sous-domaines responsables du diagramme de diffraction apparaissent en clair. 

Le diagramme de diffraction IV.25a résulte de l'illumination de trois sous-domaines. Il 

comporte trois coupes (110)* décalées les unes des autres d'environ 70,5°. La construction de ce 

diagramme peut être accomplie en faisant jouer deux axes binaires, selon les directions 

réciproques [111]* et [11 1]* (figures 4.12. et 4.13 . de l'annexe 4). La formation d'une image, 

à partir de la sélection d'une tache principale et de deux taches de macle, conduit à la 

micrographie en fond noir ry'25b, où trois sous-domaines apparaissent en clair. Le phénomène de 

double diffraction, appliqué aux taches de macle, provoque l'apparition de taches supplémentaires, 

qui peuvent être obtenues par translation des taches de macle selon les deux directions <111>* 

(figure 4.13 . de l'annexe 4) . Le diagramme de diffraction rV.26. illustre ce phénomène, où chaque 

distance entre deux taches principales (taches de forte intensité) est scindée en trois segments 

égaux par les taches de macle et les taches de double diffraction associées. 

La mesure de la rotation entre chaque coupe (110)*constituant un diagramme de diffraction, 

permet de connaître la désorientation entre chaque sous-domaine avec une précision de l'ordre 

d'un degré. On peut donc détecter la présence éventuelle du défaut de fermeture au niveau des 

joints de grains en mesurant des angles supérieurs à 70,5°. Dans les deux cas précédents, les 

angles de désorientation mesurés sont proches de 700 ±1. Le défaut de fermeture, s'il est présent 

sur ces joints, ne dépasse pas un degré. 
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Figure IV.22. 
Micrographie en fond clair d'une particule 

multimaclée en axe de zone <110>. 

Figure IV.23. 
Représentation schématique de la position du 

diaphragme de sélection sur une M1P : 
A : sélection d'un joint B : sélection de 

cinq joints C : sélection de deux joints. 

Figure IV.24. 
a: diagramme de diffiaction électronique de deux sous-domaines d'une MTP (axe de zone [110]) 

b : micrographie en fond noir de la MTP. 

Figure IV.25. 
a: diagramme de diffiaction électronique de trois sous-domaines d'une MTP (axe de zone [110]) 

b : micrographie en fond noir de la MTP. 
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Compte tenu de la géométrie circulaire des diaphragmes de sélection des microscopes 

électronique à transmission, l'illumination de quatre sous-domaines n'est pas réalisable. On peut en 

revanche, sélectionner les cinq sous-domaines, en alignant le diaphragme de sélection et la 

particule multimaclée (sélection B de la figure rv.23 .). La figure IV.27b reproduit le diagramme 

de diffraction électronique de la particule IV.27a. On note la symétrie quinaire du cliché, mais 

l'observation détaillée de celui-ci révèle plusieurs dédoublements de taches caractéristiques de la 

présence du défaut de fermeture (se reporter à la figure 4.15. de l'annexe 4). Ces dédoublements, 

fléchés sur le diagramme, indiquent que le défaut de fermeture est réparti de façon significative 

sur trois joints. On peut donc penser que cette particule est constituée de cinq sous-domaines 

mono cristallins, limités par deux joints de macle I=3, et trois joints de grains de structures plus 

complexes, qui accommodent le défaut de fermeture. 

Dans certains cas favorables, où l'amincissement ionique a été suffisamment homogène sur 

l'ensemble de la particule, il est possible d'observer le coeur de la MTP. La micrographie IV.28. 

met en évidence la zone d'intersection des joints de grains, ainsi que la présence de zones 

microfautées au sein de chaque sous-domaine où l'on retrouve des intersections de défauts 

d'empilement sous la forme d'angles aigus. On peut remarquer que l'intersection des cinq joints 

n'est pas ponctuelle, et qu'il existe une dissymétrie de coeur. Celle-ci peut être plus marquée sur 

certaines particules, comme l'illustre la micrographie IV.27a. Enfin, pour trois des sous-domaines 

de la particule reproduite figure IV.28., on observe une diminution sensible des défauts 

d'empilement à proximité de certains joints de grains. Ce nettoyage partiel a été observé par 

Narayan(17), qui propose un mécanisme d'élimination des défauts par consommation de 

dislocations au niveau du joint. Pour compléter cette analyse, on peut remarquer que, si le défaut 

de fermeture n'est pas élastiquement accommodé, ce dernier est comblé sur un ou plusieurs joints 

par une série de demi-plans {11O} parallèles à l'axe de zone <110>, et associés à des dislocations 

coin. Ainsi, la présence de défauts à proximité immédiate d'un joint, serait le signe de 

l'accommodation du défaut de fermeture (ou d'une partie de ce défaut). Au contraire, l'absence de 

ces défauts indiquerait la présence d'un joint de macle I=3, qui n'est pas nécessairement associé à 

une quantité importante de défauts structuraux. 

IV.3.7. Conclusions 

Les différentes caractérisations présentées dans ce paragraphe, nous ont permis de montrer 

qu'il existe une évolution de la qualité globale des films, du même type que celle observée dans le 

cas des particules isolées. Dans le cas de films, la présence d'une quantité importante de phases 

non-diamant, localisée essentiellement aux joints de grains, conduit à une détérioration plus 

marquée de la qualité du matériau. Comme pour les particules isolées, l'hétérogénéité du plasma 

sur l'échantillon induit un gradient de température du centre vers les pointes du substrat. 

L'augmentation de la température provoque une élévation de la quantité de défauts structuraux, 

que l'on peut qualitativement apprécier par microscopie électronique à transmission. 
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Figure IV.26. 
diagramme de diffraction électronique associé à trois sous-domaines, et comportant des taches 

de double diffraction. 

Figure IV.27. 
a : micrographie en fond clair d1une MfP 

b : diagramme de diffraction électronique associé à la particule (axe de zone [110]). 

150nm 

Figure IV.28. 
Micrographie en fond clair du coeur d1une particule multimaclée. 
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A une échelle plus fine, l'observation par MET de zones microfautées montre que les défauts 

d'empilement sont répartis de façon hétérogène selon les plans {Ill} des cristaux. L'intersection 

de ces défauts peut conduire à la formation d'angles aigus, au-delà desquels les défauts 

d'empilement ne s'étendent pas. Dans le cas de films relativement minces, l'observation des 

particules multimaclées en axe de zone <110>, semble indiquer qu'elles possèdent souvent un axe 

quinaire pratiquement normal au plan du film. Les hétérogénéités d'amincissement rendent délicate 

l'obtention d'images, mais on peut mettre en évidence la répartition des défauts dans les sous­

domaines, et en particulier la diminution sensible des défauts d'empilement à proximité de certains 

joints de grains. Cette diminution peut être simplement associée à la présence de joints de macle 

1:=3, qui ne sont pas le siège d'une accommodation du défaut de fermeture, ou liée à un 

mécanisme de consommation de dislocations durant la synthèse. L'observation détaillée des 

diagrammes de diffraction des électrons en aire sélectionnée, correspondant à l'illumination de 

deux, trois, ou cinq sous-domaines mono cristallins, permet de caractériser qualitativement la 

nature des joints de grains, et en particulier de préciser le nombre de joints de macle par rapport 

aux joints qui accommodent le défaut de fermeture. 

IV.4. DEPOTS SOUS PLASMA HOMOGENE 

IV.4.l. Objectifs 

L'obtention d'un plasma relativement homogène, ainsi que la possibilité d'accomplir des 

synthèses de longue durée, nous ont conduit à élaborer des films épais afin de confirmer le mode 

de croissance, et de profiter de l'apparition d'un axe de fibre pour contrôler la microstructure des 

dépôts. 

Comme nous le verrons dans les deux paragraphes suivants, nous nous sommes attachés à 

relier le paramètre de croissance a à la direction de plus grande vitesse de croissance, afin d'établir 

une relation directe entre les paramètres d'élaboration, et l'axe de fibre susceptible de se former. A 

la suite des synthèses, nous avons caractérisé la morphologie (MEB) et la texture (diffraction des 

rayons X), afin de déduire une morphologie globale expérimentale précise pour chacun des dépôts 

obtenus. Les corrélations entre ces résultats expérimentaux, et les morphologies globales 

théoriques issues du modèle d'évolution sélective, nous ont permis de discuter la validité de ce 

modèle en fonction des conditions d'élaboration et dans le cadre des synthèses MPCVD. Dans ce 

sens, nous avons voulu nous assurer que l'orientation cristallographique des substrats de silicium 

ne perturbait pas de façon significative l'évolution sélective. 

Enfin, quelques caractérisations micro structurales, réalisées par MET, ont permis d'observer la 

distribution particulière des défauts structuraux, reliée à la croissance de films possédant une 

morphologie globale précise. 
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Figure IV.29. 
Processus de formation d'un axe de fibre, et définition des angles de désorientation ~ et cp 

(les cristaux initiaux ne sont pas à l'échelle de la section du film représenté ici). 
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IV.4.2. Approche théorique 

En complément aux divers travaux reportés dans l'introduction bibliographique, il nous est 

apparu essentiel de compléter le modèle d'évolution sélective, en précisant la relation entre le 

paramètre de croissance aP, associé à la géométrie des particules isolées, et la direction de plus 

grande vitesse de croissance, notée dv max' qui préfigure la direction cristallographique de l'axe 

de fibre associé aux films épais. Cette direction peut être définie dans le repère cubique décrivant 

la géométrie d'un monocristal, par les trois indices [u,v,w]. Des considérations géométriques 

simples, développées dans l'annexe 6, permettent de relier le paramètre aP à la direction [u,v, w] : 

-1 y max, pour 1,5 ~ aP < 3 est de la forme [O,v,w] avec: 

1 1 
w = ---;======= 

( 
3 aP ~2 

1 + 3.(aP _ 1») 

-1 y max' pour 1 ~ aP < 1,5 est de la forme [u,v,l] avec: 

[1] 

[2] 

A partir du modèle d'évolution sélective, et en considérant que le paramètre de croissance est 

constant pendant la synthèse, l'épaississement d'un film issu de la coalescence de particules 

possédant le paramètre de croissance aP, conduira à la formation d'un axe de fibre [u,v,w] dont 

les indices sont obtenus à partir des relations [1] ou [2]. La figure IY.29. illustre ce processus, où 

l'état initial est symboliquement représenté par une répartition aléatoire des vecteurs dy max 

associés aux particules isolées. Un épaississement suffisant du film, obtenu par coalescence de ces 

cristaux, conduit à la formation de l'axe de fibre dy max. Le paramètre de croissance aP, qui est 

une donnée expérimentale dans le cas de cristaux isolés, devient un paramètre théorique dans le 

cas de la formation d'un film, puisque l'on fait l'hypothèse que aP reste constant durant la 

croissance du dépôt. On peut alors définir l'angle de désorientation polaire théorique cI>~~ qui 

correspond à l'angle entre l'axe de fibre [u,v,w], et la direction remarquable la plus proche [h,k,l] 

associée aux cristaux constituant la surface du film. L'évolution sélective ne ·prévoit pas 

d'orientation des cristaux en azimut. En conséquence, l'angle de désorientation azimutal 

théorique q>th, peut prendre ici, une infinité de valeurs. La quantification de dy max permet le 

calcul littéral de l'angle <I>~ : 

[3] 
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Figure IV.30. 

Evolution de <I>~ 1 en fonction de aP. Les barres d1erreurs affectées à certaines valeurs de exP sont 

représentatives d1une variation du paramètre de croissance de ± 0,04. 

Substrat de Si avec hublot 

Film de diamant 

Faisceau X 
incident 

Faisceau X 
diffracté 

Figure IV.31. 
Configuration expérimentale d1acquisition des figures de pôle 

cp : angle d1azimut, X : angle polaire, t : vecteur de diffusion. 
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Cette relation se simplifie si l'on considère les trois directions remarquables [Ill], [011] et [001] : 

th {u+v+w J - aco 
<1>111 - ~3(u2+v2+w2) [4] 

[5] 

th {w J - aco 
<1>001 - ~u2+v2+w2 [6] 

A partir des relations [1], [2] et [4], on peut tracer les variations de l'angle de désorientation 

théorique <I>~I' en fonction du paramètre de croissance aP (figure IV.30.). Conformément au 

modèle d'évolution sélective, l'angle de désorientation évolue entre <I>~ 1 = 0° (pour aP = 1) et 

<I>~1 = 54,74° (pour aP = 3), avec une pente d'autant plus faible que le paramètre de croissance 

augmente. Des barres d'erreurs ont été ajoutées pour certaines valeurs remarquables du paramètre 

de croissance. Elles sont représentatives de l'incertitude sur <I>~I' lorsque aP varie de plus ou 

moins 0,04 ; variation qui correspond à l'incertitude expérimentale de aP obtenue lors des études 

morphométriques sur les particules monocristallines (voir paragraphe ill.3.2.). L'évolution de 

l'amplitude de ces barres d'erreurs montre que l'incertitude sur <I>~1 augmente lorsque, à partir de 

aP = l,50, le paramètre de croissance se rapproche de aP = 1. L'incertitude reste assez faible pour 

les valeurs du paramètre de croissance comprises entre aP = l,50 et aP = 3. Pour ce dernier 

domaine, et bien qu'il soit difficile de l'apprécier sur la figure IV.30., l'incertitude sur <I>~ 1 est 

minimale pour les valeurs limites (aP = l,50 et aP = 3), et passe par un maximum vers aP = 1,80. 

IV.4.3. Approche expérimentale 

L'analyse de texture par diffraction des rayons X, et en particulier la réalisation de figures de 

pôle dont nous avons rappelé le principe dans le paragraphe ill. de l'annexe 4, doit nous permettre 

d'atteindre les angles de désorientation expérimentaux <I>:r et <pexp. Compte tenu de la 

configuration expérimentale choisie pour cette étude (voir figure IV.31.), l'intensité en chaque 

point de la figure de pôle, est proportionnelle à la quantité de cristaux dont les plans {Ill} sont 

normaux au vecteur de diffusion ~ . Ainsi, on détermine la répartition spatiale de ces plans 

cristallographiques en faisant varier l'orientation de l'échantillon selon les angles polaire X et 

azimutal <p . La rotation de l'échantillon selon l'axe confondu au vecteur ~ nous donne directement 

une information sur la désorientation azimutale expérimentale <pexp. Les variations d'intensité 

selon l'angle polaire X permettent d'atteindre l'angle de désorientation expérimental <I>~~, si l'on 

fait l'hypothèse que l'axe de fibre est parallèle au vecteur de diffusion ~ pour X = O. A partir de 
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l'angle de désorientation <I>~~, on pourra aisément déduire les angles de désorientation <I>~~~ et 

<I>~~ par les relations suivantes : 

exp 1 exp 1 <l>01l = 35,16-<I>lll [7] exp 1 exp 1 <1>001 = 54,73 - <l>lll [8] 

Il nous est apparu intéressant de définir le paramètre de croissance expérimental a f associé 

aux films texturés, à partir de la connaissance de l'angle expérimental <I>:r. Dans un premier 

temps, on détermine le vecteur dv max en résolvant numériquement l'une des deux équations 

suivantes, selon la morphologie globale limite la plus proche : 

- Pour une morphologie globale proche de {111}<100>, dv max de type [O,v,w] : 

[9] 

- Pour une morphologie globale proche de {100}<111>, dv max de type [u,v,l] : 

[10] 

où <I>:r est déterminé par analyse de texture, et la direction [h,k,l] étant la direction remarquable 

la plus proche. On peut d'ailleurs noter que l'équation [8] doit être utilisée dans le cas d'une 

morphologie globale {111}{ 100 }<11 0> stricte. Dans un second temps, la connaissance de la 

direction [u,v,w], qui définit dv max' permet d'atteindre af par la résolution numérique de deux 

des quatre relations suivantes : 

- Pour une morphologie globale proche de {Ill }<1 00> : 

1 1 
v=-r====== w=-r====== 

1 + (3 (aL 1))2 
3 - a f 

- Pour une morphologie globale proche de {1 00 }<111> : 

fi u = -r==:::=== 

( 
af V 

1 + 3 _ 2.af) 
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n~ échantillon 41 1 42 1 43 1 44 45 
Orientation Silicium <100> 1 <Ill> <100> 

Substrat Silicium Carré (1 cm2), épaisseur 500 f.lm 

polissage pâte diamant 3 f.lID 
Prétraitement Silicium rayage ultrasonique par une suspension de diamant 25 f.lID dans l'éthanol pendant 1 h 

(voie humide) 

Pf.lO (W) 300 
1 

410 
1 

320 
1 

440 370 

Pt (hPa) 40-45 

T substrat (K) 912±5 1 927±5 1 919 ±5 1 935 ±5 920±5 

Débit total (Ncm3/mn) 500 

Teneur en CH4 (vol%) 0,6 0,4 

Teneur en Ar (vol%) 25 

Teneur en H2 (vol%) 74,4 74,6 

Temps de synthèse (h) 6h45 1 69h40 1 120 1 120 24 

Tableau IV.3. 
Conditions d'élaboration des échantillons n041 à n045. 

n° échantillon 41 42 43 44 45 

T substrat (K) 912 ±5 927±5 919±5 935 ±5 920±5 

aP évalué 2,23 ±0,04 2,12 ±0,04 2,18 ±0,04 2,06 ±0,04 1,96 ±0,04 

d 'max: [u v wJ théorique 
[0943] [01142] [0939] [013 44J [01747] 

th 
<l>hk1 (0) 

th 
<1>001 = 12 ± 1 

th 
<1>001 = 15 ± 1 

th 
<1>001 = 13 ± 1 

th 
<1>001 = 16 ± 1 

th 
<1>001 = 20 ±1,5 

Morphologie globale {100}{111}<1O0> 

Tableau IVA. 
Paramètres théoriques des échantillons n041 à n045 issus de l'évaluation du paramètre de croissance. 

Figure IV.33. : échantillon n041 (temps de synthèse 6h45) 
Topographie (MEB) de la zone centrale du film, observation sans tilt. 
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De la même façon que la résolution précédente, le cas dlune morphologie {111}{ 100}<110> 

devra être traité par les relations [10], qui sont relatives aux cas des morphologies globales 

proches de {Ill }<1 00>. La figure IV.32. schématise ralgorithme permettant dlaccéder au 

paramètre de croissance expérimental uf associé à un film texturé. 

IV.4.4. Elaboration de films avec un axe de fibre proche <001> 

IV.4.4.1. Conditions d'élaboration 

Le tableau IV.3. reporte les différentes conditions dlélaboration, ainsi que la nature et les 

modalités de prétraitement des substrats de silicium pour cinq synthèses CVD sous plasma 

homogène. Le prétraitement des substrats par voie humide, à raide dlune suspension de 

diamant, conduit à une densité de germes Pg comprise entre 109 et 101Omm-2. La formation 

dlun film continu se produit pour un temps de synthèse assez faible (approximativement une 

heure), et par conséquent pour une épaisseur comprise entre 100 et 500 nm. Le détecteur 

dlanomalies décrit dans le paragraphe II.2.3 ., nous garantit rabsence de variations des 

conditions dl élaboration pour des temps de synthèse pouvant atteindre 120 heures. 

La température des substrats oscille entre T = 912 ± 5 K et T = 935 ± 5 K du fait des 

puissances micro-ondes utilisées pour chaque élaboration. Les valeurs du paramètre de 

croissance aP, déduites de ranalyse morphométrique des particules mono cristallines (voir 

tableau III.6.), oscillent entre aP = 2,23 ± 0,04 et aP = 1,96 ± 0,04. Le tableau IV.4. fournit les 

différents paramètres théoriques déduits de aP, et en particulier rangle de désorientation 

théorique <I>~ l' qui quantifie récart à la morphologie globale limite {111 }<1 00> qui serait 

obtenue pour aP = 3. 

IV.4.4.2. Caractérisation morphologique des films 

Les photos IY.33. à IY.35 . illustrent la topographie de la zone centrale des trois premiers 

films (échantillons n041, n042 et n043) élaborés avec des temps de synthèse croissants. Dans le 

cas dlun temps de synthèse faible (figure IV.33 .), on observe la présence de cristaux 

développant des faces {1 OO} parallèles à la surface, parmi une matrice de cristaux possédant 

une orientation non définie. On met ici en évidence une étape intermédiaire de révolution 

sélective, où les cristaux amenés à survivre lors de répaississement du film sont ceux dont le 

vecteur dv max est normal au plan du dépôt. Dans ce cas précis, si le paramètre de croissance 

aP ~ 2,23 ± 0,04, le vecteur dv max associé aux particules constituant le film est proche de 

[0943], soit un écart angulaire <I>~l = 12° ± 1 par rapport à la normale dlune face (001). Bien 

que llinclinaison des faces {l00} visibles sur la figure IV.33. soit difficile à évaluer, on peut 

penser qulelle est faible, et que les cristaux qui y sont associés constitueront les cristaux de 
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Figure IV.34. : échantillon n042 (temps de synthèse 69h40) 
a: topographie (MEB) de la zone centrale du film sans tilt b: détail des cristaux avec tilt (60°). 

Figure IV.35. : échantillon n043 (temps de synthèse 120h) 
a: topographie (MEB) de la zone centrale du film sans tilt b: détail des cristaux avec tilt (60°). 

Figure IV.36. : échantillons n042 (a) et n043 (b) 
Topographies (MEB) des zones centrales des films n042 (a) et n043 (b), avec tilt (60°). 
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surface après épaississement du film. La photo IV.34a confirme cette évolution lorsque le 

temps de synthèse augmente. L'évolution sélective a permis d'éliminer la majorité des cristaux 

possédant une orientation quelconque, et la surface du film est essentiellement constituée de 

cristaux possédant une face {1 OO} pratiquement parallèle au plan du dépôt. Cependant, on 

peut encore détecter quelques cristaux d'orientation défavorable à la surface. 

Comme nous l'avons développé dans l'introduction bibliographique, seule une valeur du 

paramètre de croissance aP = 3 permettrait d'obtenir une morphologie globale limite 

{ Ill} < 1 00> ne comprenant pas de faces {1 OO} . Dans le cas des échantillons étudiés, aP est 

sensiblement inférieur à cette valeur limite, ce qui conduit à une texture proche de l'axe <100> 

où les faces {1 OO} peuvent se développer, mais de façon limitée par rapport aux faces {Ill}. 

Cependant, les observations topographiques donnent l'illusion d'un développement préférentiel 

des faces {1 OO} puisqu'elles couvrent la quasi-totalité de la surface du film. En réalité, les faces 

{ Ill} sont présentes mais n'apparaissent pratiquement pas compte tenu de l'axe de fibre 

proche de l'axe <100>. La photo IV.34b confirme cette explication puisque les cristaux de 

surface ne sont pas des cubes limités exclusivement par des faces {1 OO}, mais des octaèdres 

limités par des plans {Ill} dont un sommet est troncaturé par la face {1 OO} visible en surface. 

La morphologie globale observée est donc conforme à la morphologie globale théorique 

{1 OO} {Ill }<1 00>, elle-même en accord avec la valeur théorique du paramètre de croissance 

aP. 

L'échantillon n043 correspond à un épaississement plus important d'un film possédant la 

même morphologie globale que le dépôt précédent. La photo IV.35a révèle une topographie 

essentiellement constituée de faces {1 OO} d'environ 10 /lm de coté. L'observation sur une 

surface plus importante montre que l'évolution sélective a permis d'éliminer les cristaux ne 

possédant pas l'orientation adéquate. L'évolution sélective a effectivement permis d'éliminer 

tous les cristaux ne possédant pas un vecteur dv max normal au plan du film. Cependant, le 

phénomène de germination secondaire apparaît ici clairement, et prend place aux joints de 

grains ainsi que sur les faces {Ill} (voir figure IV.35a). On peut penser que cette germination 

a lieu à chaque étape de l'épaississement du film. Néanmoins, l'absence d'une distribution de 

tailles des cristaux en surface semble indiquer que les cristaux issus de cette germination 

disparaissent par un processus identique à celui de l'évolution sélective. 

L'observation MEB avec une forte inclinaison de la surface des films n042 et n043, permet 

d'apprécier la constance de l'angle de désorientation <I>~~ au niveau local (photos IV.36a et 

IY.36b). Comme nous l'avons développé dans le paragraphe IV.4.2., cette caractéristique peut 

être attribuée à la faible variation de l'angle de désorientation lorsque aP, proche de aP = 3, est 

modifié. Ainsi, comme indiqué dans le tableau IV.4., si aP varie de 0,04 autour des valeurs 

moyennes aP = 2,12 (échantillon n042) et aP = 2,18 (échantillon n043), la désorientation 
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Figure IV.37. : échantillon n043 
Topographie (MEB) de la zone externe du film 

avec tilt (60°). 

Figure IV.38. : échantillon n044 
Topographie (MEB) de la zone centrale du film 

sans tilt. 

Figure IV.39. : échantillons n042 et 44 
Sections (MEB) des films a: n042 sans tilt b : n044 avec tilt (::::: 45°). 

Figure IV.40. : échantillon n045 
Topographie (MEB) de la zone centrale du film, sans tilt (a) et avec tilt 60° (b). 
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théorique <I>~l ne varie que d'un degré. On peut imaginer la nature de ces modifications 

locales, comme une variation de la température de surface. Cette température dépend 

probablement de la diffusivité thermique du diamant, c'est-à-dire de la façon dont l'énergie 

calorifique issue du plasma, est évacuée par le revêtement de diamant sous-jacent. Dans le cas 

de films de diamant CVD, Graebner et al. (44) ont montré que la diffusivité thermique est 

localement modifiée en fonction de la densité et de la nature des joints de grains. De ce fait, la 

température de surface peut varier localement, en fonction de la structure du revêtement de 

diamant sous-jacent. 

Une variation du paramètre de croissance peut être également provoquée par un gradient de 

température sur l'ensemble de l'échantillon. Bien que la localisation du plasma se produise sur 

le porte-substrat, il existe toujours un gradient de densité de plasma qui conduit à un gradient 

de température entre le centre (basse température) et les zones externes de l'échantillon (haute 

température). La photo IV.37. est représentative de la topographie d'une zone externe de 

l'échantillon n043, et peut être comparée à la photo rV36b réalisée au même grandissement sur 

la zone centrale du dépôt. La morphologie globale et la désorientation <I>~~ sont 

qualitativement proches dans les deux cas. Néanmoins, dans le cas de la zone externe, les faces 

{ 100} semblent plus jointives, et les faces {Ill} sont moins visibles. Cette modification 

topographique peut être attribuée à une diminution du paramètre de croissance lorsque la 

température s'accroit. Conformément aux relations entre la forme des particules et aP, cette 

diminution s'accompagne d'une augmentation du rapport des surfaces Ra/DM (voir tableau 

IV 1.). Autrement dit, la troncature des octaèdres constituant la surface du film devient plus 

importante, mais l'axe de fibre évolue peu puisque <I>~l varie de six degrés lorsque le 

paramètre de croissance centré sur aP = 2,18, varie de la %. De ce fait, la morphologie 

globale de cette zone du dépôt est proche de {1 00 }<1 00>, car l'augmentation de la surface des 

faces {1 OO} aux dépens des faces {Ill}, se fait plus rapidement que la variation de l'axe de 

fibre due à l'abaissement de aP. 

Comme dans le cas des films à microstructure aléatoire caractérisés dans le paragraphe 

IV3., La densité de germes Pg influe sur la taille des cristaux pour un temps de synthèse 

donné. La figure IV38. reflète la topographie du film n044 où les conditions d'élaboration sont 

proches de l'échantillon n043, mais où l'étape de rayage du substrat de silicium <Ill> a été 

accomplie à partir d'une suspension de diamant dans l'éthanol fraîchement préparée. Pour des 

temps de synthèse identiques, la taille moyenne des cristaux de l'échantillon n044 est 

sensiblement inférieure à celle observée pour l'échantillon n043 (comparer à cet effet les photos 

IV.35a et rV.38.). L'augmentation de taille correspond à une diminution initiale de Pg due à 

une perte d'efficacité du prétraitement par voie humide. Cette efficacité diminue probablement 

avec la fréquence d'utilisation de la suspension diamant/éthanol, dans laquelle les particules 

abrasives de diamant s'émoussent. La morphologie globale du film de l'échantillon n044, obtenu 
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b 

Figure IV.41. : échantillon n043 
Figure de pôle réalisée à partir de la réflexion 

{ Ill} du diamant 90 75 60 45 30 15 0 15 30 45 60 75 90 

a: élévation 45° b : élévation 90°. 1(°) 

n° échantillon 43 
'X (0) 54 ± 1,5 

exp 
<1>111 

54 ± 1,5 

<1> ex'}) 
001 

0,7 ± 1,5 

ct mllX expérimental [0 1 72] 

al 2,9 ± 0,1 

Tableau IV.5. 
Paramètres expérimentaux de l'échantillon n043, déduits de la figure de pôle figure IV.41b. 

Figure IV.42. : échantillon n045 
Micrographies en fond clair du dépôt dans la zone centrale 

a : vue générale du dépôt b : détail d'un cristal d'orientation proche <100>. 

460nm 
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sur silicium <Ill>, reste inchangée par rapport aux échantillons précédents élaborés sur 

silicium <100>. Ainsi, l'orientation cristallographique du substrat de silicium, ne semble pas 

contrarier de façon significative la formation de l'axe de fibre issu de l'évolution sélective des 

cristaux et guidée par les paramètres d'élaboration. 

Les photos IV.39a et IV.39b correspondent respectivement à la section des films n042 et 

n044. Dans les deux cas, on note l'aspect compact du matériau, et la structure colonnaire due 

au mode de croissance. La vitesse de croissance des films, déduites des mesures d'épaisseur, 

oscille entre 0,25 et 0,30 Ilmlh, ce qui est conforme aux valeurs reportées dans la littérature 

pour ce type de procédé(2). 

Les photos IV.40a et IV.40b illustrent la topographie du film correspondant à l'échantillon 

n045, où les conditions opératoires conduisent à un paramètre de croissance aP plus faible que 

les échantillons précédents. La surface met en évidence une quantité très importante de 

cristaux d'orientation quelconque, indiquant que le temps de synthèse n'a pas été suffisant pour 

que l'évolution sélective conduise à la formation de l'axe de fibre. Cependant, on observe une 

prédominance de cristaux qui possèdent une face {l OO} inclinée par rapport à la surface 

moyenne du dépôt (figure IV.40b). L'évaluation de la morphologie globale expérimentale n'est 

pas envisageable, du fait de l'absence d'un axe de fibre (épaisseur trop faible, environ 5 Ilm), 

mais cet échantillon fera l'objet d'une caractérisation microstructurale par microscopie 

électronique à transmission dans le paragraphe IV.4.4.4. 

IV.4.4.3. Caractérisation structurale par analyse de texture 

L'évaluation expérimentale de l'axe de fibre a été accomplie sur la zone centrale de 

l'échantillon n043 par analyse de texture par diffraction des rayons X. Les détails 

expérimentaux, ainsi que la préparation de l'échantillon sont reportés dans le paragraphe III. de 

l'annexe 4. Les figures IV.4l. reproduisent la figure de pôle obtenue à partir de la réflexion 

{Ill} du diamant pour une élévation de 45° (figure IV.4la), et une élévation de 90° (figure 

IV.41 b). L'épaisseur du dépôt étant proche de 40 Ilm (épaisseur évaluée en considérant une 

vitesse de croissance moyenne de 0,3 Ilmlh) , et le carbone absorbant peu le faisceau incident, 

la figure de pôle est représentative de l'orientation de tous les cristaux compris dans un cylindre 

d'un diamètre de 1 mm2, dont la hauteur correspond à l'épaisseur totale du film. Néanmoins, si 

l'on considère que l'axe de fibre apparaît dans les premiers micromètres du dépôt, la figure de 

pôle est essentiellement représentative de l'orientation des cristaux constituant la 

surface. 

La présence d'une "couronne", visible sur la figure IV.4la, révèle l'absence d'orientation 

préférentielle des cristaux selon l'angle d'azimut <p. La désorientation azimutale expérimentale 

<pe>..-p prend ainsi une infinité de valeurs, conformément au modèle d'évolution sélective qui 
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(001) 

(001) 

Figure IV.43. 
Représentation schématique des zones non fautées issues de la croissance des faces {1 OO} 

d'un cuboctaèdre possédant un paramètre de croissance a.P proche de 3. 

lames minces 
{tOO} 

a b 

Figure IV.44. 
Projection des différents volumes d'une lame mince réalisée sur un cristal d'orientation proche <100> 

a : désorientation <I>~~ ~ 0 b : désorientation <I>~~ plus importante. 
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n'impose pas de règles de sélection en azimut (cpth prend également une infinité de valeurs). 

Une élévation de 90° de la figure de pôle (figure IV.41b), permet de déterminer l'angle polaire 

X correspondant au maximum d'intensité de la couronne. Si on admet que l'axe de fibre est 

normal au plan du film, l'angle X est égal à l'angle de désorientation <I>~~. L'angle de 

désorientation <I>~~ qui nous intéresse ici, est déduit du premier par application de la relation 

[8]. La détermination du vecteur dv max expérimental, ainsi que du paramètre de croissance a.f 

associé au film, font appel à la résolution numérique des équations [9] et [11]. Le tableau IV.5. 

reporte les différents paramètres expérimentaux déduits de l'angle polaire. L'angle de 

désorientation <I>~~ est notablement plus faible que la valeur théorique <I>~ 1 reportée dans le 

tableau IV.4., et déduite de aP. Cette diminution correspond à une élévation du paramètre de 

croissance lorsque l'on passe des cristaux isolés (aP = 2,18 ± 0,04) aux films épais 

(a.f = 2,90 ± 0,1). 

IV.4.4.4. Caractérisation microstructurale par MET 

li apparaît essentiel de caractériser la microstructure des films de morphologie globale 

{ 100}{ 111 } < 100>, et en particulier de préciser la répartition et la quantité de défauts 

structuraux au sein des cristaux dont la croissance s'est essentiellement accomplie selon les 

faces {l DO} . Nous présentons ici l'analyse microstructurale de l'échantillon n045, dont 

l'épaisseur est compatible avec un amincissement traditionnel par bombardement ionique, bien 

que l'axe de fibre ne soit pas complètement établi. Les observations MEB, présentées dans le 

paragraphe IV4.4.2. (photos IV.40a et IV40b), mettent en évidence des cristaux développant 

des faces {1 OO} approximativement parallèles au plan moyen du film. Plusieurs lames minces 

ont été réalisées à partir de fragments du film issus de la zone centrale du dépôt, selon la 

technique d'amincissement détaillée dans le paragraphe 11.3 . de l'annexe 4. 

Les micrographies en fond clair IV42a et IV.42b mettent en évidence la présence de 

cristaux comportant une zone centrale carrée, relativement peu contrastée, limitée par des 

zones moins bien définies comprenant une quantité importante de défauts structuraux. Cette 

répartition s'explique en considérant que les défauts structuraux, tels que les défauts 

d'empilement, apparaissent lors de l'épaississement des faces {Ill}. A titre d'exemple, les 

zones hachurées représentées sur le cuboctaèdre figure IV.43., correspondent aux volumes 

issus de la croissance des six faces {1 OO} de la particule. Ces zones sont en principe exemptes 

de défauts structuraux, contrairement aux volumes complémentaires issus de la croissance des 

huit faces {Ill} . Le contraste observé sur la micrographie IV.42b peut être grossièrement 

reproduit, en projetant sur un plan le volume d'un cuboctaèdre sélectionné dans une lame 

mince. Dans le cas d'un film de morphologie globale {l00}{111}<100> où la désorientation 

<I>~~ est pratiquement nulle (figure IV44a), le volume sélectionné est constitué d'un cube de 

matériau non fauté issu de la croissance des faces {1 OO}, et d'un volume fauté provenant de la 
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500nm 

Figure IV.45. : échantillon n045 
Micrographies en fond clair (a) et en fond noir (b), d'une particule d'orientation proche <100>. 

Figure IV.46. : échantillon n045 

a: Micrographie en fond clair, b: cliché de diffraction en aire sélectionnée (axe de zone [ 1 12]) 

d'une particule d'orientation proche <100>. 
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croissance des faces {Ill}, et bordant la zone non fautée. La projection de ces différents 

volumes peut être schématiquement représentée par un carré très contrasté (zone fautée), 

incluant un carré plus. clair (zone non fautée) centré sur le premier. La figure IV.44b 

schématise le même processus de projection, lorsque l'angle de désorientation <I>~~ augmente . 

. Celui-ci induit une rotation du cuboctaèdre, tendant à rapprocher son axe <110> le plus proche 

de la normale au plan du film. Autrement dit, la face {1 OO} visible en surface, subit une 

inclinaison selon une de ses diagonales. Au niveau de la lame mince, cette inclinaison provoque 

une augmentation du volume issu de la croissance des faces {Ill}, à proximité de la pointe 

émergente de la face {1 OO} inclinée. La projection des différents volumes sur un plan, conduit 

à une dissymétrie où le carré clair (zone non fautée) se rapproche d'une des pointes de la zone 

carrée contrastée (zone fautée) . Ainsi, la largeur de la zone contrastée sera plus conséquente 

vers la pointe émergente de la face {1 OO}, et pourra être inexistante à l'autre extrémité de la 

diagonale si la désorientation <I>~~ augmente. Les micrographies en fond clair (figure IV.45a) 

et en fond noir (figure rV.45b) illustrent ce processus de glissement observé au MET, pour un 

cristal du film n045 où l'angle de désorientation <I>~l est proche de 20°. L'épaisseur de la zone 

fautée est sensiblement plus importante au niveau d'une pointe (pointe droite sur la figure), 

alors que cette zone a pratiquement disparu sur la pointe opposée. La micrographie rV,46a met 

de nouveau en évidence la dissymétrie due à l'inclinaison d'une autre particule du film. Le 

cliché de diffraction rv,46b, dont l'indexation conduit à l'axe de zone [ 1 12], a été obtenu en 

sélectionnant la particule, et en inclinant la lame mince d'environ 10°. D'une façon 

approximative, la dissymétrie observée sur la micrographie correspond à une particule 

possédant une désorientation <I>~~~ ~ 25°, puisque l'axe de zone fait un angle de 35,26° avec 

l'axe remarquable [001]. Cette désorientation est qualitativement en accord avec la valeur 

théorique <I>~l = 200± 1,5 (voir tableau rV.4.). 

IV.4.4.5. Conclusions 

L'élaboration et la caractérisation de films épais de morphologie globale {1 OO} { Ill} < 100> 

nous ont permis de confirmer la validité du modèle d'évolution sélective, et en particulier 

l'apparition d'un axe de fibre correspondant à la direction de plus grande vitesse de croissance 

dv max associée aux particules isolées ayant engendré le film. L'observation de la topographie 

des films pour différents temps de synthèse, montre que seuls certains cristaux correctement 

orientés sur la surface des substrats de silicium, peuvent survivre lors de l'épaississement du 

film, et constituent par la suite les cristaux de surface des films épais. Ces mêmes observations 

réalisées sur des films d'épaisseur supérieure à 30 ~m, ont révélé la présence de germination 

secondaire qui prend place entre les cristaux de surface, et en particulier sur les faces {Ill} de 

ces cristaux. Bien que cette germination secondaire nuise à la qualité globale du dépôt, 

l'évolution sélective semble s'appliquer aux cristaux issus de cette germination, et l'axe de fibre 

ne paraît pas être perturbé. L'analyse de texture d'un des films montre que le paramètre de 
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nO échantillon 46 1 47 48 49 
Orientation Silicium <100> 1 <110> <Ill> <100> 

Carré (1 cm2) disque (2 cm2) Carré (1 cm2) 

Substrat Silicium épaisseur 500 !lIIl épaisseur 500 ~m épaisseur 500 ~m 
polissage pâte diamant 3 ~m, puis rayage ultrasonique par une suspension de 

Prétraitement Silicium diamant 25 ~m dans l'éthanol pendant 1 h (voie humide) 

P~o(W) 650 800 750 

Pt (hPa) 40-45 
T substrat (K) 1157 ± 5 1 1173 ± 5 1096 ± 5 1050 ± 5 

Débit total (Ncm3/rnn) 500 
Teneur en CH4 (vol%) 0,2 
Teneur en Ar (vol%) 25 
Teneur en R, (vol%) 74,8 

TemJls de synthèse (h) 53h15 1 96 120 69h40 

Tableau IV.6. 
Conditions d'élaboration des échantillons n046 à n049. 

nO échantillon 46 47 48 49 
T substrat (K) 1157 ± 5 1173 ± 5 1096 ± 5 1050 ± 5 

aP évalué 1,14±0,04 1,13 ± 0,04 1,19 ± 0,04 1,29 ± 0,04 

<Ivmn" : [u v w] théorique 
[12 19 16] [172622] [366955]] [1443 32]] 

th <Phk1 (0) 
th 

~lll = 10,4 ± 3 
th 

~lll = 9,6 ± 3 
th 

~lll = 14,2 ± 3 
th 

~Oll = 16,5 ± 2 

Morphologie globale {Ill}{ 100}<1l1> {100}{ 111 }<IIO> 

Tableau IV. 7. 
Paramètres théoriques des échantillons n046 à n049 issus de l'évaluation du paramètre de croissance. 
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croissance a f réellement associé au dépôt, est supérieur à la valeur théorique aP déduite de la 

géométrie des particules isolées élaborées dans les mêmes conditions de synthèse. 

Dans le . cas des films de morphologie globale {l 00 }{ 111 } < 1 00>, nous montrons qu'il est 

possible de s'approcher d'une morphologie globale limite {lOb }<1 00> en diminuant légèrement 

le paramètre de croissance a f après formation de l'axe de fibre. Cette évolution est due au fait 

que le rapport Ra/DM varie plus rapidement que le vecteur dv max, lorsque le paramètre de 

croissance est proche de 3. Cette diminution pourra être obtenue en augmentant légèrement la 

température du substrat. Enfin, la caractérisation microstructurale d'un dépôt comprenant des 

cristaux dont l'orientation est proche de <100>, montre que les zones issues de la croissance 

des faces {1 OO} comportent peu de défauts structuraux, et que le contraste observé permet 

d'évaluer localement la désorientation <I>~~ pour un cristal. L'observation minutieuse de la 

dissymétrie des zones fautées et non fautées révèle que la désorientation des cristaux se produit 

par inclinaison selon un plan passant par l'axe <100> normal à la face {100}, et l'axe <110> le 

plus proche. Cette inclinaison se traduit un basculement de la face {1 OO} selon une de ses 

diagonales, et non selon une de ses arêtes. 

L'amélioration de la qualité globale des films possédant une texture proche de <100>, passe 

par la minimisation des défauts structuraux et de la germination secondaire. Ces objectifs 

pourront être atteints en élaborant des films de morphologie globale {l00}<100>, où la 

croissance se réalise exclusivement selon les plans {1 OO}, et où l'absence de faces {Ill} en 

surface limite la germination secondaire entre les cristaux. 

IV.4.5. Elaboration de films avec un axe de fibre proche <111> 

IV.4.5.1. Conditions d'élaboration 

Le tableau IV.6. reporte les différentes conditions d'élaboration de quatre échantillons 

réalisés dans le cadre de l'étude des films possédant un axe de fibre proche de <111>. 

Néanmoins, pour des raisons de localisation du plasma, on note que les températures déduites 

des visées pyrométriques ne sont pas en accord avec l'évolution des puissances micro-ondes 

injectées dans le réacteur. Ces problèmes de reproductibilité que nous avons évoqués dans le 

paragraphe II.2.3., ont conduit à l'élaboration de trois films de morphologie globale 

{Ill} {1 00 }<111>, et d'un film de morphologie globale {100} {Ill }<11 0>. 

Les paramètres théoriques de ces films, déduits de l'évaluation du paramètre de croissance 

aP, sont rassemblés dans le tableau IV. 7. Pour les quatre échantillons, l'orientation 

cristallographique du substrat a été modifiée afin d'observer un éventuel effet sur la formation 
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Figure IV.47. : échantillon n046 
Topographie (MEB) de la zone centrale du film sans tilt. a : vue globale, b : détails de cristaux. 

Figure IV.48. : échantillon n047 
Topographie (MEB) de la zone centrale du film sans tilt. a : vue globale, b : détails de cristaux. 

Figure IV.49. : échantillon n048 
Topographie (MEB) de la zone centrale du film sans tilt. a : vue globale, b : détails de cristaux. 
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de l'axe de fibre. Leur prétraitement est identique à celui détaillé dans le paragraphe Iv'4.4., et 

provoque la formation d'un film continu pour un temps de synthèse inférieur à une heure. On 

peut enfin noter que la synthèse de l'échantillon n047 a été suivie d'un décapage in situ de la 

surface du film par un plasma micro-onde ArIH2 pendant environ dix minutes. 

IV.4.5.2. Caractérisation morphologique 

Les photos IV.47. à IV.49. reproduisent la topographie des films n046 à n048 élaborés avec 

un paramètre de croissance. aP proche de 1. Les observations réalisées à faible grandissement 

(figures IV.47a à IV.49a) confirment la formation de films de morphologie globale 

{ Ill} { 100} < 111 >, où des faces {Ill} triangulaires apparaissent approximativement parallèles 

au plan moyen du film. Cette morphologie globale, imposée par les conditions d'élaboration, ne 

semble donc pas être affectée par la variation de l'orientation cristallographique des substrats 

employés. On peut noter que dans les trois cas, il existe une proportion de cristaux ne 

possédant pas l'orientation préférentielle <111>. Cette proportion est qualitativement identique 

pour les deux premiers échantillons (n046 et n047), mais semble plus faible pour l'échantillon 

n048 (figure IV.49a). Une telle évolution est en accord avec les variations du paramètre de 

croissance théorique aP, qui est approximativement le même pour les échantillons n046 et 

n047, mais augmente de façon sensible pour l'échantillon n048. 

Les photos IV.47b à IV49b, réalisées à plus fort grandissement, mettent en évidence la 

micro topographie des faces cristallines pour les trois premiers échantillons. Les faces {Ill} 

apparaissent très rugueuses, et semblent constituées d'une superposition anarchique de couches 

fragmentées qui ne recouvrent pas la totalité de la face cristalline. Cette rugosité est 

probablement liée au mode de croissance par îlots décrit par Nakamura et al.<12), où les faces 

{Ill} sont le siège d'une germination multiple (se reporter à la figure IV.3 .). La rugosité des 

faces {1 OO}, généralement moins prononcée que les faces {Ill}, peut néanmoins apparaître de 

façon plus nette si la surface du film est soumise à un décapage par plasma micro-onde ArIH2 

plus long que celui défini dans la procédure d'arrêt des synthèses (voir paragraphe n .1.3.2.). 

Dans le cas de l'échantillon n047, ce décapage a été réalisé pendant dix à quinze minutes, et 

semble révéler la présence de paliers bien ordonnés où chaque couche n'est recouverte que 

d'une seule autre couche d'orientation bien définie. Nakamura et al.(12) ont également observé 

ce mode de croissance, et indiquent que chaque face {1 OO} est le siège d'une germination 

bidimensionnelle unique, qui exclut la présence de plusieurs îlots sur une même face. Ces 

mécanismes sont en accord avec les observations micro structurales réalisées par microscopie 

électronique à transmission, où les volumes fautés sont issus de la croissance des faces {Ill} . 

Ainsi, la rugosité des faces cristallines est le reflet morphologique à une échelle micrométrique, 

des mécanismes microstructuraux d'épaississement des faces à l'échelle atomique, c'est-à-dire la 

formation ou non de défauts structuraux. L'observation attentive des photos IV.47b et IV.49b 
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a 

Figure IV.50. : échantillon n048 
Figure de pôle réalisée à partir de la réflexion 

{ Ill} du diamant 

90 75 60 45 30 1S 0 15 30 4S 60 7S 90 

a : élévation 45° b: élévation 90° 

n° échantillon 48 
X (0) 18 ± 1,5 

exp 
<PllI 

18 ± 1,5 

<lv m~x expérimental [Il 262O] 

af 1,24 ± 0,02 

Tableau IV.8. 
Paramètres expérimentaux de l'échantillon n048, déduits de la figure de pôle figure IV.50b. 

Figure IV.S1. 
Topographies (MEB) des zones centrales avec fort tilt (60°) 

a : échantillon n046 b: échantillon n047. 
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relatives aux échantillons SOUlTIlS au décapage moins intense, permet de distinguer la 

microrugosité des faces {1 DO} . 

IV.4.5.3. Caractérisation structurale par analyse de texture 

Les figures IV.50. reproduisent la figure de pôle de l'échantillon n048, obtenue à partir de la 

réflexion {Ill} du diamant. Si l'on reprend les hypothèses énoncées dans le paragraphe 

IVAA.3. concernant l'analyse de texture, la figure de pôle est essentiellement représentative de 

l'orientation des cristaux constituant la surface. La présence d'une "couronne", visible sur la 

figure représentée avec une élévation de 45° (figure IV.50a), montre que la désorientation 

azimutale cpe:-..-p prend une infinité de valeurs. L'angle polaire X, correspondant au maximum 

d'intensité de la couronne, est égal à l'angle de désorientation expérimental <l>~{i si l'on admet 

que l'axe de fibre est normal au plan moyen du film. Le tableau IV.8. reporte les différents 

paramètres expérimentaux déduits de l'angle polaire, et relatifs à l'échantillon n048. L'angle 

<l>~{i correspond à l'angle théorique <l>~l reporté dans le tableau IV.7. L'intensité moyenne de 

la figure de pôle, pour des angles polaires supérieurs à 18°, est assez élevée si on la compare 

avec l'intensité de la figure de pôle rVAl. obtenue pour le film n043 texturé <100>. Cette 

augmentation peut être liée à une proportion plus importante de cristaux aléatoirement 

orientés, encore présents en surface. Cette dispersion d'orientation est probablement due à des 

variations du paramètre de croissance, qui peuvent être générées par des fluctuations locales de 

la température telles que nous les avons envisagées dans le paragraphe IVAA.2. Comme 

indiqué dans le tableau rV.7., si aP varie de 0,04 autour de la valeur moyenne aP = 1,19, la 

désorientation théorique <l> ~ 1 varie de trois degrés. Contrairement aux échantillons texturés 

<100>, l'angle de désorientation théorique des films de morphologie globale 

{ Ill} { 100 } < III > varie de façon importante quand aP est légèrement modifié. Les photos 

rY.51a et ry.51 b, réalisées avec une inclinaison importante, correspondent respectivement à la 

topographie des films n046 et n047. La profondeur de champ du MEB permet d'apprécier la 

dispersion d'orientation des cristaux de surface due aux fluctuations locales de température. 

Comme dans le cas des échantillons texturés <100>, on peut assister à une modification de 

la morphologie globale du film due au gradient de température toujours présent sur 

l'échantillon. L'échantillon n049 correspond à une synthèse où la localisation moins homogène 

du plasma a produit un léger gradient de température du centre (zone centrale) vers les pointes 

(zone externe) de l'échantillon. La photo rY.52a est représentative de la topographie de la zone 

centrale du film, où la morphologie globale, de type {100}{111}<110>, est conforme aux 

paramètres théoriques reportés dans le tableau rV.7. La surface du film de cette zone est 

essentiellement composée de cuboctaèdres, dont un sommet est pratiquement normal au plan 

du dépôt. La photo ry.52b correspond à la topographie du film pour la zone externe, où la 

température est légèrement plus élevée. On observe une modification de la morphologie 
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Figure IV.52. : échantillon n049 
Topographies (MEB) des zones centrale et externe sans tilt (60°) 

a : zone centrale b : zone externe. 
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globale, avec un nombre important de cristaux possédant une orientation préférentielle <Ill>. 

De ce fait, l'obtention d'une morphologie globale limite {Ill }<111> par une augmentation 

légère de aP, sera difficilement envisageable car le vecteur dv max varie très rapidement 

lorsque le rapport des surfaces RaID+6 diminue. Autrement dit, l'augmentation de la surface des 

faces {Ill} aux dépens des faces {1 OO}, s'accompagne inévitablement d'une inclinaison 

prononcée des faces {Ill} ne permettant pas la conservation d'un axe de fibre proche de 

<Ill>. 

IV.4.S.4. Conclusions 

Des films de morphologie globale {Ill} {1 00 }<lll> peuvent être obtenus en choisissant 

des conditions d'élaboration conduisant à un paramètre de croissance aP proche de l'unité. 

L'observation détaillée de la microtopographie des faces {Ill} révèle une rugosité très 

importante, liée au mode de croissance de ces faces qui engendre des défauts structuraux. La 

microtopographie des faces {1 OO} , généralement plus discrète, est constituée de paliers 

ordonnés sur ces faces, et est représentative d'un mode de croissance couche par couche, qui 

limite la formation de défauts. L'analyse de texture par diffraction des rayons X montre que le 

paramètre de croissance théorique aP est en accord avec le paramètre expérimental a f si l'on 

tient compte de leur incertitude respective. Cependant, de la même façon que pour le film 

texturé <100> (échantillon n043), on note que a f est légèrement supérieur à aP. Les différentes 

observations topographiques révèlent une dispersion de l'orientation des cristaux de surface, 

qui est probablement due aux variations importantes de <I>~ 1 lorsque aP est modifié. Ces 

variations peuvent être locales auquel cas on observe des désorientations entre cristaux voisins, 

mais des hétérogénéités plus conséquentes du plasma au niveau de l'échantillon peuvent 

conduire à une modification de la morphologie globale. 

IV.5. CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES 

Les études de caractérisation des films élaborés sous plasma hétérogène ont mis en évidence les 

grandes variations de la qualité globale du diamant CVD, en fonction des principales conditions 

d'élaboration que sont la température du substrat et la teneur en méthane. La caractérisation 

chimique par spectroscopie Raman, a souligné les effets néfastes de températures trop élevées 

présentes au niveau des points de localisation de la décharge. Parallèlement, la caractérisation 

microstructurale de ces films peu épais (épaisseur comprise entre 1 et 5 /lm), nous ont permis de 

répertorier un certain nombre de défauts structuraux, et de décrire de façon précise la structure des 

particules multimaclées dont nous avions étudié l'évolution morphologique dans le chapitre ill. 

L'optimisation du réacteur, et en particulier la localisation homogène de la décharge sur le porte­

substrat, a diminué de façon sensible les gradients de densité de plasma et de température présents 

sur les substrats. De plus, la possibilité de réaliser des synthèses de longue durée a conduit à 
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a 
[Cactif] 

b 
Q 

coalescence 

• 

coalescence 

• 

Figure IV.53. 

Q 

Processus physiques associés à l'augmentation de a au moment de la coalescence 
a : augmentation de la teneur en espèces actives carbonées b : diminution de la température. 
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l'élaboration de films épais (épaisseur comprise entre 5 et 40 Jlm), dont nous avons confirmé le mode 

de croissance selon le modèle d'évolution sélective décrit par Van der Drif1:(1). Une description 

quantitative de ce modèle, déduit de l'évolution morphométrique des particules isolées, nous a permis 

de prédire la formation d'une texture dont l'axe de fibre est normal au plan du film, et de préciser la 

topographie en fonction des conditions d'élaboration. Ces deux aspects, qui définissent la 

morphologie globale d'un film, conditionnent la densité et la répartition des défauts structuraux 

puisque ceux-ci ne se forment que selon les plans {Ill} du diamant. 

L'utilisation de valeurs proches de l'unité (1, 13 ~ al' ~ 1,20) et proches de trois (2,06 ~ al' ~ 2,23) 

dans notre réacteur, ont permis d'élaborer des films de morphologie globale {l OO}{ 111 }<100> et 

{ 111 }{ 100 } < 111 >, où les faces majoritaires en surface sont approximativement parallèles au plan 

moyen du film. Les analyses de texture montrent que le paramètre de croissance af, associé 

réellement au film, est proche de la valeur théorique al' déduite de l'étude morpho métrique des 

particules isolées. On peut néanmoins remarquer que le paramètre expérimental a f semble toujours 

supérieur au paramètre théorique al'. Dans le cas des films de morphologie globale 

{1 OO} {Ill }<1 00>, l'augmentation de a f ne fait que renforcer la texture <100>, alors qu'elle limite 

l'obtention des films de morphologie globale {Ill} {1 00 }<111>. On peut tenter d'associer ces écarts, 

à la perturbation de processus physiques au moment de l'étape de coalescence. La figure lY.53. 

illustre les deux mécanismes qui sont susceptibles de modifier le paramètre de croissance. 

Comme nous l'avons observé dans le paragraphe III.3.2., une élévation du paramètre de 

croissance peut être associée à une augmentation de la teneur en hydrocarbure introduit dans le 

mélange plasmagène. Bien que la nature exacte des espèces carbonées actives formées dans la 

décharge ne soit pas connue, on peut penser que leur concentration, notée globalement [Cactif], est 

proportionnelle à la teneur en méthane. De ce fait, l'élévation du paramètre de croissance est 

qualitativement proportionnelle à [Cactifl On peut imaginer une variation de cette teneur lors de 

l'étape de coalescence des cristaux de diamant (voir figure lV.53a). Avant coalescence, la teneur 

[Cactif] assure la croissance des cristaux de diamant, mais participe également à la carburation du 

substrat de silicium. Après coalescence, le substrat n'est plus exposé au plasma, et la quantité 

d'espèces carbonées actives est intégralement utilisée pour la croissance du diamant. En 

conséquence, l'étape de coalescence induit une élévation de la teneur en espèces carbonées, qui peut 

conduire à une augmentation du paramètre de croissance. 

Une diminution de la température du dépôt provoque également une élévation du paramètre de 

croissance (voir paragraphe ill.3.2.). Cette diminution peut être envisagée lors de l'étape de 

coalescence (figure IY.53b). Avant coalescence, le flux de chaleur Q apporté par le plasma, est 

dissipé par le substrat au niveau du contact substrat/porte-substrat. Par la suite, la formation d'un 

film, qui se produit sur la totalité de la surface du substrat exposé au plasma, permet une dissipation 

latérale du flux de chaleur. Cette dissipation supplémentaire est probablement très efficace, compte 

tenu de la bonne conductivité thermique du diamant, et grâce à la formation de contacts directs entre 
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le film de diamant et le porte-substrat (voir figure). On peut d'ailleurs observer la formation d'un film 

de diamant sur la face non exposée du substrat, qui améliore encore le contact substrat/porte­

substrat. 

Les effets cumulés d'une augmentation de la teneur en espèces actives carbonées, et d'une 

diminution de la température du dépôt, peuvent participer à une élévation sensible du paramètre de 

croissance au moment de la coalescence des cristaux. Celle-ci se traduira en fin d'élaboration, par une 

valeur de al supérieure au paramètre théorique aP. 

La quantification de la direction de plus grande vitesse de croissance dv max nous a permis de 

montrer que les variations de la morphologie globale ne sont pas identiques pour les deux types de 

films texturés. Ainsi, une variation limitée du paramètre de croissance, modifie peu la désorientation 

<f>~1 pour les films texturés <100>, alors que cette même variation provoque une modification 

importante de la désorientation <f>~1 dans le cas des films texturés <111>. Par conséquent, des 

gradients de densité de plasma ne produiront pas d'écarts importants de désorientation pour les films 

de morphologie globale {l OO}{ 111 }<100>, alors que l'on pourra observer un changement de 

morphologie globale dans le cas des films où la texture est proche de <111>. 

Les premières caractérisations microstructurales, réalisées sur des films de morphologie globale 

{l 00 }{ 111 } < 100>, ont confirmé que la densité et la répartition des défauts structuraux dépendaient 

dans une large mesure, de la nature des faces cristallines exposées au plasma. La possibilité d'obtenir 

des films de morphologie globale limite {100}<1O0>, doit donc permettre de limiter au maximum la 

quantité de ces défauts. Cette amélioration est théoriquement envisageable pour des films de 

morphologie globale {1 00 }<111>, mais l'augmentation systématique du paramètre de croissance 

durant l'épaississement du film, rend impossible l'obtention d'une texture parfaite <111> ne 

présentant pas de faces {Ill}. Des caractérisations plus importantes de ces films sont actuellement 

menées dans le cadre de la thèse de N. Bozzolo, en particulier pour des morphologies globales 

intermédiaires à celles présentées ici, afin de confirmer l'hypothèse selon laquelle les films de 

morphologie globale {1 OO} < 100> présentent le moins de défauts structuraux. 

Les évolutions de l'axe de fibre en fonction des conditions>d'élaboration, qui sont prédites dans le 

cadre du modèle d'évolution sélective, ont été expérimentalement vérifiées. Ainsi, l'élaboration de 

films de morphologie globale {100}{ III } < 100> est facilitée grâce à la constance de l'axe de fibre, 

même lorsque l'échantillon est soumis à un gradient thermique limité. 

Compte tenu du mode de germination et de croissance du diamant CVD sur substrat non-diamant, 

les films texturés présentés dans cette étude comportent une zone très perturbée dont l'épaisseur 

correspond à l'étape de formation de l'axe de fibre. Ce volume qui contient probablement une densité 

de défauts structuraux très importante, pourra difficilement être éliminé, mais pourra éventuellement 
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être réduit grâce à une augmentation de la densité de gennes par un prétraitement du substrat plus 

perfonnant. Le modèle d'évolution sélective n'imposant pas une sélection des cristaux selon l'angle 

d'azimut <p, la jonction des cristaux génère des joints de grains de désorientation quelconque, dont la 

structure ne peut être contrôlée. 

Une solution à ces problèmes consiste en une recherche de l'hétéroépitaxie diamantlj3-

SiC/silicium, telle qu'elle a été récemment envisagée dans la littérature (voir paragraphe IV. 1.5.). Cet 

objectif, qui constitue actuellement l'un des axes principaux de recherche au laboratoire, nécessite un 

contrôle rigoureux de la croissance épi taxi que de la couche de carbure sur le silicium, puis de la 

germination et croissance des cristaux de diamant en -relation d'épitaxie avec le carbure sous-jacent. 

Ces différents aspects nécessitent la modification du réacteur, et exigeront une connaissance 

approfondie de la surface des substrats. 
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CONCLUSION GENERALE 

Les différents résultats théoriques et expérimentaux reportés dans ce mémoire, fournissent un 

certain nombre de réponses aux interrogations que nous nous sommes posées durant ces quatre 

années d'étude; et comme nous l'espérons, contribueront à la réalisation de films de diamant 

réellement compatibles avec les nombreuses applications optiques et électroniques. 

L'aptitude du réacteur à produire du diamant CVD a été démontrée. Sa conception au niveau du 

laboratoire a permis et facilité la plupart des modifications, qui ont conduit à une optimisation du 

procédé. On peut dresser une liste précise des paramètres qui ont conditionné l'élaboration de 

diamant dans ce réacteur : 

• Formation bien localisée et reproductible d'une décharge luminescente 

• Positionnement du substrat dans la décharge 

• Contrôle partiel des gradients de température et d'hétérogénéité du plasma 

• Contrôle de la nature du mélange gazeux plasmagène 

• Contrôle de la nature et de j'état de surface des substrats 

Les trois premiers aspects sont des problèmes typiquement liés à la spécificité d'un .réacteur, et 

dans notre cas, ces conditions ont été atteintes par une série d'essais exploratoires. Ceux-ci nous ont 

permis de définir des procédures précises de mise en route des élaborations, de concevoir un 

ensemble porte-substrat/substrat adapté, mais ont imposé des limitations qui nous ont conduits à 

fixer certains paramètres tels que la pression totale ou le débit total. Dans tous les cas, l'expérience 

acquise par l'expérimentateur est primordiale, et conditionne souvent la réussite et la reproductibilité 

des élaborations. 

Les trois derniers aspects permettent de déterminer le domaine d'utilisation du réacteur pour un 

substrat donné et compte tenu des limitations précitées. Afin de connaître ce domaine, nous avons 

précisé les relations entre les conditions d'élaboration et qualité globale des films, en passant par 

l'étude de la croissance des cristaux de diamant. 

Dans un premIer temps, nous avons quantitativement relié la géométrie des particules, 

caractérisées par le paramètre de croissance a, aux conditions d'élaboration. Par la suite, nous avons 

précisé le mode de croissance des films de diamant, en complétant le modèle d'évolution sélective qui 

guide l'épaississement .des films de diamant CVD. La prise en compte du paramètre de croissance a 

dans ce modèle, nous a permis de confirmer la formation d'un axe de fibre normal au plan des films, 
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et de prévoir précisément leur morphologie globale en fonction des conditions d'élaboration 

accessibles sur le réacteur. Ces prévisions théoriques, qui n'ont pas été reportées à notre 

connaissance, peuvent être résumées par les points suivants: 

• Difficulté d'obtention des films texturés < 1 00> et < 111 > 

• Facilité d'obtention des films texturés <110> 

• Instabilité de la texture <111> 

• Stabilité de la texture <100> 

Les conditions limites de température et de teneur en méthane, nécessaires à l'élaboration de films 

texturés <100> et <Ill>, font qu'ils sont plus délicats à élaborer qu'un film texturé <110>, obtenu 

pour des conditions d'élaboration standards. Conformément au modèle développé dans notre étude, 

une faible variation des conditions d'élaboration modifie sensiblement la texture <Ill>, alors qu'elle 

n'aura que peu d'effet sur un film texturé <100>. 

Les caractérisations morphologiques, réalisées sur les films texturés preCItes, confirment ces 

prévisions. Les analyses de texture réalisées par diffraction des rayons X, montrent que l'axe de fibre 

expérimental est sensiblement en accord avec l'axe de fibre théorique. Nous pouvons cependant 

constater une élévation du paramètre de croissance lors de l'étape de coalescence. Cet effet renforce 

la formation d'une texture < 1 00>, alors qu'au contraire, il peut empêcher la formation d'une texture 

<111>. 

Bien que partielles, les caractérisations microstructurales, réalisées par microscopie électronique à 

transmission, confirment que les défauts structuraux, tels que les macles et les fautes d'empilement, 

se forment exclusivement lors de l'épaississement des faces {Ill}. Cela conduit à une répartition 

hétérogène de ces défauts au sein des films texturés, qui exposent à leur surface, une proportion plus 

ou moins importante de faces { 100} et {l Il} selon leur morphologie globale. On montre alors que 

les morphologies globales limites {100}<100> et {100}<111>, doivent conduire à une quantité 

minimale de défauts structuraux. Cette dernière semble cependant difficile à obtenir pour les raisons 

évoquées précédemment. 

Si l'objectif principal reste l'élaboration de films pratiquement monocristallins, les perspectives 

d'étude sont vastes et multiples du fait que certains aspects de la qualité globale des films de diamant 

n'ont été que partiellement abordés dans notre travail. Les paragraphes suivants constituent une liste 

non exhaustive des études pouvant sans nul doute, compléter nos travaux. 
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Le paramètre de croissance a est un paramètre microscopique qui traduit le rapport des vitesses 

d'avancement des faces {1 OO} et {Ill}. Il joue un rôle central dans le contrôle de la qualité globale 

des cristaux et films de diamant CVD. Dans notre étude, nous l'avons relié aux paramètres 

d'élaboration macroscopiques que sont la température du substrat et la teneur en méthane. Par 

contre, les paramètres physiques fondamentaux qui prennent place au niveau des faces cristallines du 

diamant, et qui dépendent des espèces actives créées dans la décharge, n'apparaissent pas 

directement dans cette relation. Une connaissance théorique plus approfondie de la réactivité des 

faces cristallines du diamant, ainsi qu'un diagnostic précis de la phase gazeuse activée, devraient 

permettre de définir un paramètre de croissance à l'échelle atomique fonction de données 

physiquement plus significatives, telles que le taux de dissociation du gaz, ou un rapport des vitesses 

de reconstruction des faces cristallines. 

La minimisation des défauts structuraux, passe par une étude microstructurale systématique des 

films texturés en fonction de leur morphologie globale, et en particulier pour des films de 

morphologie globale { 100} < 1 00>. Il devient également nécessaire de caractériser la qualité chimique 

de ces films, et de déterminer la proportion de phases carbonées non-diamant qui sont susceptibles 

de détériorer certaines de leurs propriétés. Les facteurs qui modifient la proportion de ces phases 

sont probablement multiples. Ainsi, certains paramètres d'élaboration, tels que la pression totale ou le 

débit que nous avons délibérément fixés, ou plus simplement la composition du mélange gazeux, 

peuvent influer sur la qualité chimique du diamant. La variation de ces paramètres conduira 

inévitablement à une modification des cinétiques de croissance des cristaux de diamant, qUi nous 

contraindra à établir un nouveau domaine de fonctionnement du réacteur. 

Les propriétés optiques des films de diamant sont, pour une grande part, conditionnées par la 

rugosité de la surface des dépôts. Celle-ci doit pouvoir être évaluée théoriquement à partir d'une 

description quantitative plus précise de la morphologie globale que nous avons esquissée dans notre 

travail. Parallèlement, des informations expérimentales peuvent être déduites d'observations par 

microscopie à force atomique (AFM), et également par des acquisitions plus fines des courbes 

pyrométriques présentant les oscillations caractéristiques de la croissance des films épais. Dans le 

premier cas, ce travail est en cours. Dans le second cas, le modèle interférentiel actuel, qui est un 

modèle "deux couches", doit être étendu à un modèle "trois couches", afin de pouvoir considérer la 

rugosité de surface comme un dioptre à part entière. 

La formation de films texturés est une étape intermédiaire vers l'élaboration de films pratiquement 

monocristallins. Un des obstacles majeurs à leur obtention est la désorientation azimutale des 

cristaux que le modèle de croissance ne limite pas. Dans le cas de l'élaboration de diamant sur des 

substrats de silicium monocristallin, une solution consiste à contrôler l'hétéroépitaxie multiple 

Siliciuml~-SiClDiamant. Ce processus nécessite une maîtrise de plusieurs étapes distinctes, dont un 

prétraitement ex silll très soigné des substrats, un contrôle de la carburation in situ du silicium, et 
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une germination très dense des cristaux de diamant sur le carbure sous-jacent. L'étude de ces 

différentes étapes est en cours au laboratoire. 

D'une façon générale, l'amélioration ultérieure de la qualité globale des films de diamant MPCVD, 

nécessite un contrôle plus rigoureux des principaux paramètres d'élaboration, un développement des 

méthodes de caractérisation in situ comme le suivi pyrométrique ou le diagnostic plasma, et des 

caractérisations plus systématiques du matériau élaboré. Ces conditions seront prochainement 

réunies, avec l'achat récent d'un nouveau réacteur MPCVD, dont les performances sont prometteuses 

pour les études en cours et à venir. 
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Annexe 1 

Figure 1.1. 
maille élémentaire du diamant 
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Figure 1.2. 

représentation en strates du carbone en hybridation sp3 
a : séquence A,B, C du diamant b : séquence A,B,A de la lonsdaléite. 



Propriétés du diamant 

1. STRUCTURE 

Le diamant est constitué d'un assemblage d'atomes de carbone en hybridation Sp3, où chaque 

atome est lié à quatre atomes de carbone par des liaisons covalentes fortes 0'. Cet assemblage 

tridimensionnel définit une maille cubique à faces centrées contenant huit atomes, dont quatre se 

placent aux centres de quatre petits cubes de volume égal au huitième de la maille élémentaire (voir 

figure 1. 1.). 

La saturation des liaisons impose un nombre de coordination faible (4) et apparemment, un faible 

facteur d'occupation de l'espace si l'on utilise le modèle métallique des sphères tangentes (~ 0,34). En 

réalité, le facteur d'occupation est bien meilleur qu'il n'y paraît, car les liaisons covalentes sont en 

général bien plus fortes que les liaisons métalliques, et par conséquent les rayons de covalence 

sensiblement plus petits que les rayons métalliques. 

L'association tridimensionnelle de carbone en hybridation sp3 conduit, dans le cas du diamant, à 

un empilement de cycles hexacarbonés en configuration "chaise" définissant une suite de strates 

généralement symbolisées par la séquence A,B, C. Ces strates sont elles-mêmes reliées entre elles par 

des cycles en configuration "chaise" (figure 1.2a). Le diamant possède donc une structure de type 

blende. 

On peut également représenter par ce procédé, une forme hexagonale du carbone en hybridation 

sp3 appelée lonsdaléite. Cette structure, représentée figure 1.2b, est définie par la séquence A,B,A 

où les strates sont reliées entre elles par des cycles hexacarbonés en configuration "bateau". Cette 

forme hexagonale est de type Wurtzite. 

Le tableau 1.1. résume les différentes caractéristiques structurales des deux formes pré·cédemment 

décrites: 

Propriétés Diamant Lonsdaléite 

Symétrie cubique hexagonale 
Groupe d'espace Fd3m P6 i /mmc 

atomes/maille élémentaire 8 4 

positions atomiques 
(000) cttO) (ott) (tOt) (000) (0 O~) 
(L!.l) e.ll) (111) (111) (l~l) (1~.7.) 444 444 444 444 332 338 

paramètre de maille (nm) 0,3566 a= 0,252 
c = 0,412 

densité théorique (g.cm-3) 3,515 3,520 
distance carbone-carbone (nm) 0,1544 0,154 

Tableau 1.1. 
Caractéristiques structurales du diamant et de la lonsdaléite(1). 
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II. PROPRIETES THERMIQUES 

Le tableau 1.2. fournit les principales propriétés thermiques concernant le diamant, ainsi que les 

données thermodynamiques relatives à la transition graphite <=> diamant. 

On peut noter que la conductivité thermique, donnée ici à T = 293 K, dépend de la nature et de la 

teneur en dopant. Ainsi, pour le diamant naturel de type lia (dopé à l'azote à une teneur inférieure ou 

égale à 0,1 at. %), la conductivité thermique est environ trois fois plus grande que pour le diamant de 

type la (dopé également à l'azote, mais à une teneur supérieure à 0,1 at.%). Indépendamment du 

dopage, on peut remarquer que la conductivité thermique du diamant, à température ambiante est 

quinze fois plus importante que le silicium, et cinq fois plus importante que le cuivre (se reporter à la 

figure 1. 3 . ) 

Propriétés thenniques du diamant 

conductivité thermique (W.cm-1.K-l) à 283 K 
type la 6-10 
type lia 20-21 

coefficient de dilatation thermique linéaire (xlO-6 K-l) 
à 193 K 0,4 
à 293 K 0,8 
entre 400 K et 1200 K 1,5 à 4,8 

température de Debye à T > 600 K (K) 1880 
0 3,417 

volume molaire V298 (cm3.mol-1) 

capacité calorifique à pression constante Cp à 1800 K (J.mol-1.K-l) 24,7 
capacité calorifique à volume constante Cv à 3000 K (J.mol-1.K-1) 26,3 
énergie de liaison carbone-carbone (kJ.mol-1) 347 

Transistion graphite <=> diamant 

0 1872 ± 75 variation d'entalpie standard ~98 (lmol-1) 

0 -3,22 
variation d'entropie standard ~S298 (lmol-1.K -1) 

pression d'équilibre à 2000 K (Pa) 64.108 

variation de volume à 2000 K (cm3.mol-1) 1,4 

Tableau 1.2. 
propriétés thermiques du diamant, et thermodynamiques de la transition graphite <=> diamant(1). 

III. PROPRIETES MECANIQUES 

A une température proche de l'ambiante, le diamant est le matériau le plus dur, et possède un 

faible coefficient de friction f.l qui s'élève et tend vers 1 lorsque la surface du matériau est de plus en 

plus propre. Le coefficient f.l et ses variations dépendent également de l'orientation cristallographique 
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du plan observé. Ainsi, on obtient une valeur isotrope de Il pour une face {Ill}, alors qu'une face 

{ 100} développe différentes valeurs de Il selon la direction étudiée. 

Le clivage s'effectue selon les plans {Ill} du diamant, bien que les énergies de clivage soient 

proches pour certains plans (E{111} ~ 10,6 lmm-2, E{332} = 11,7 lmm-2, E{221} = 12,2 J.mm-2). 

Au-dessus de 2073 K, les dislocations deviennent relativement mobiles, et il est possible de produire 

une défonnation plastique appréciable. 

Le tableau 1.3. résume les principales propriétés mécaniques du diamant naturel. On pourra 

trouver plus de détails sur ses caractéristiques mécaniques dans l'ouvrage de lE. Field(3). 

Propriétés mécaniques du diamant 

dureté (Kg.mm-2) 10000 
coefficient de friction 

à l'air ~ 0,1 
sous vide ~1 

module élastique (xlO11 N.m-2) 

Cu 10,8 
Cl2 1,25 
C44 5,77 

coefficient de pression dC/dP 
Cu 6,0 
Cl2 3,1 
C44 3,0 

coefficient de température (lIC)(dC/dT) x10-s 
Cll -1,4 
Cl2 -5,7 
C44 -1,25 

module d'Young E (N.m-2) 105 1011 , 
coefficient de Poisson V?l = Cn/(C ll + Cl?) 0,104 

Tableau 1.3. 
Propriétés mécaniques du diamant(1). 

IV. PROPRIETES ELECTRONIQUES ET OPTIQUES 

Le tableau 1.4. résume les principales caractéristiques optiques et électroniques du diamant, et 

pour comparaison, les caractéristiques du silicium. On peut préciser que les deux derniers paramètres 

pennettent de juger de la capacité d'un matériau à être utilisé pour certaines applications 

électroniques. La figure de Johnson quantifie la capacité d'un matériau semi-conducteur à être 

utilisé dans des amplificateurs de puissance, dont la fréquence de travail est supérieure au standard 

UHF (Ultra-Haute-Fréquence). Ainsi, la valeur du diamant est approximativement huit mille fois plus 

importante que celle du silicium. 

- 131 -



Annexe 1 

Energie (eV) 
5.75.14.64.2 3.8 3.5 3.2 3.0 2.8 2.6 2.4 2.2 2.0 1.9 1.8 

80 

64 

~ 
c: 48 
o 
ëii .. 
·ë 
~32 .. 
f;; 

16 

O~~ __ ~ ______________________ ~ 

200 300 400 500 600 700 

Longueur d'onde (nm) 

Figure 1.4. 
Spectre de transmission (visible) du diamant pur (type lia), et du diamant contenant de l'azote 
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Propriétés électroniques/optiques Diamant Silicium 

largeur de bande interdite (eV) 5,45 1,1 
vitesse de saturation des électrons (107 cm.s) 2,7 1,0 
mobilité des porteurs (cm2.V-I .s-l ) 

électrons 2200 1500 
trous 1600 600 

tension de claquage (x105 V.cm-l ) 100 3 
constante diélectrique 5,5 11,8 
résistivité (!1.cm) 1013 103 

limite supérieure d'absorption (!-lm) 0,2 1,4 
indice de réfraction (à 589,29 nm) 2,42 3,5 
Transparence voir figure 1.4. -
figure de mérite de Johnson (x1023 W.!1.s-2) 73856 9,0 
figure de mérite de Keyes (l02W.cm-l .s-1oC-I) 444 13,8 

Tableau 1.4. 
Propriétés électroniques et optiques du diamant et du silicium(1). 

De la même façon, la figure de Keyes quantifie la capacité d'un semi-conducteur à être utilisé 

pour des circuits à haute intégration, c'est-à-dire la possibilité d'intégrer un nombre plus important de 

composants actifs tels que le transistor pour une unité de surface donnée. Dans le cas du diamant, on 

peut noter une capacité environ trente fois supérieure au silicium. 

Le diamant est un excellent matériau pour la conception de fenêtre optique, compte tenu de sa 

bonne transparence à la fois dans le visible (voir figure 1.4.) et dans l'infrarouge. L'absorption dans ce 

dernier domaine est typiquement trois à quatre fois moins importante que pour les matériaux 

concurrents classiques. 
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1. TECHNIQUES CVD 

1.1. Techniques CVD à moyenne pression 

1.1.1. Filament chaud (HFCVD et EACVD) 

Les figures 2.1. et 2.2. représentent les deux types de procédés faisant appels à un filament 

chaud. Dans les deux cas, l'activation de la phase gazeuse est assurée par la décomposition 

thermique qui se produit à proximité du filament, généralement en tungstène mais pouvant être 

constitué en tantale, molybdène ou rhénium. Le filament, souvent placé à 10-15 mm du 

substrat, assure son chauffage par radiation thermique et génère de l'hydrogène atomique ainsi 

que des espèces hydrocarbonées actives par dissociation des gaz (généralement le méthane et 

l'hydrogène). Dans certains cas, le réacteur est placé dans un four qui maintient une 

température plus élevée sur la totalité de la surface du substrat. 

Dans le cas du procédé HFCVD, Matsumoto et al. (2,3) ont montré que pour une teneur en 

méthane donnée, la vitesse de croissance du diamant augmente lorsque la température s'élève. 

Ils ont également observé une diminution de cette vitesse de croissance lorsque la distance 

filament/substrat augmente et une absence de dépôt pour une distance supérieure à 30 mm. Un 

des principaux problèmes de ce type de procédé reste la carburation du filament au cours de la 

synthèse qui le fragilise et modifie le rendement de croissance du diamant. L'utilisation de 

filaments autres que le tungstène semble limiter ces effets(4). Enfin, il a été reporté(5) une 

pollution de la couche diamant par le tungstène issu du filament. Les conditions opératoires 

types sont les suivantes : 

< 1 vol% 

-Température substrat 800 < T eC) < 950 

-Pression totale 25 < P (hPa) < 55 

-Température filament 2000 < T (OC) < 2500 

-Vitesse de croissance : 0,5 < v (Jlmlh) < 1 

Sawabe et Inuzuka(6,7) ont amélioré la technique en provoquant le bombardement 

électronique du substrat. Ce bombardement est réalisé par polarisation anodique du substrat 

par rapport au filament. Ils mettent en évidence une amélioration sensible de la qualité des 

dépôts, de la densité de germination et de la vitesse de croissance du diamant. Les conditions 
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standards de dépôt sont identiques au procédé HFCVD excepté la vitesse de croissance qui 

peut atteindre 5 à 10 Jlmlh et la polarisation du substrat, réalisée par application d'un potentiel 

compris entre 100 et 200 volts. 

L1.2. Plasma radiofréquence (RFCVD) 

Les premières synthèses CVD assistées par plasma radiofréquence ont été réalisées dans le 

cadre d'élaboration de composés DLC(9). Par la suite, Matsumoto a modifié la technique en 

utilisant des puissances r.f de l'ordre du kilowatt, et des teneurs en méthane assez faibles(10). La 

décharge peut être entretenue entre deux électrodes, on parle alors de couplage capacitif La 

figure 2.3. représente un réacteur avec couplage inductif où la décharge se produit au centre 

d'un solénoïde isolé du milieu réactionnel. 

La quantité d'énergie transférée au gaz par collisions électrons/molécules est caractéristique 

du potentiel crête à crête constituant le signal radiofréquence(11). Les dissociations induites par 

ces collisions ont été étudiées par Tachibana et al.(12) dans le cas d'un plasma CH4. A partir de 

mesures optiques (spectroscopie d'absorption) et électriques (sonde de Langmuir), ils ont 

défini la fonction de distribution électronique ainsi que la densité électronique en fonction de la 

puissance radiofréquence injectée. Ces résultats leur ont permis de déterminer les principaux 

produits de réaction, et la mise en évidence de l'augmentation des teneurs en radicaux HO et 

°CH3 lorsque la puissance r.f s'élève. Néanmoins, Deshpandey et Bunshah(13) font remarquer 

que la vitesse de dépôt d'un film carboné dépend fortement du taux de dissociation du gaz 

hydrocarboné ; taux de dissociation d'autant meilleur que la puissance r.f est importante. 

Malheureusement, une élévation de la puissance r.f augmente également l'énergie des électrons, 

ce qui a pour effet d'élever le potentiel flottant du substrat. Ce potentiel régit la nature et 

l'intensité du bombardement électronique et ionique que subit le dépôt durant la croissance. En 

conséquence, une variation de la puissance r.f provoque une modification des conditions de 

bombardement du dépôt, ce qui induit des changements de structure et de propriétés du 

revêtement. 

1.1.3. Plasma micro-onde (MPCVD) 

La synthèse CVD assistée par plasma micro-onde est, avec la technique HFCVD, l'une des 

techniques les plus utilisées pour l'élaboration des cristaux et films de diamant. Il existe deux 

configurations expérimentales assurant l'interaction onde/gaz: le montage de type "surfaguide" 

et le montage de type "cloche". Pour la première configuration, représentée figure 2.4., on 

maintient une décharge dans un tube en quartz qui traverse un guide d'onde. Le substrat, inséré 

dans le tube, est alors placé dans la décharge. Pour la seconde configuration, représentée figure 

2.5., le guide d'onde débouche directement dans la chambre réactionnelle. Généralement, cette 

jonction est assurée soit par une antenne, soit par un guide d'onde coudé à 90°. Cette dernière 

configuration autorise l'envoi d'une pUissance micro-onde importante non limitée par 
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l'échauffement de l'antenne présente dans la première configuration. Les montages de type 

"surfaguide" ne permettent pas le dépôt sur des substrats de grande surface, compte tenu des 

limitations géométriques des guides d'onde. 

Un des problèmes essentiels du montage de type "cloche" est la localisation du plasma. 

Celle-ci doit être réalisée de façon reproductible et homogène sur l'ensemble porte­

substrat/substrat. On peut y parvenir en limitant le volume dans lequel le plasma est susceptible 

de se créer (confinement à l'aide d'une cloche en quartz dans l'exemple de la figure 2.5.). Dans 

ce cas précis, mais aussi dans le cas du montage type "surfaguide", l'inconvénient majeur reste 

l'interaction plasma/parois, qui provoque un décapage du matériau constituant la paroi, et 

génère un phénomène de recombinaison hétérogène aux parois, en particulier la recombinaison 

de l'hydrogène atomique(16). Ces phénomènes peuvent être limités en augmentant le volume du 

réacteur tout en maintenant la position, la stabilité, et le volume de la décharge micro-onde. La 

conservation de ces paramètres nécessite souvent l'optimisation de la géométrie du réacteur et 

du porte-substrat, ainsi que la détermination précise de la procédure d'initiation de la décharge. 

La décharge de type micro-onde possède plusieurs avantages par rapport à la décharge 

radiofréquence. On peut en particulier obtenir une décharge très localisée n'ayant pas tendance 

à s'étendre, ce qui permet d'atteindre des densités d'espèces actives importantes à l'aide de 

puissances micro-ondes injectées relativement faibles(17). Par un raisonnement analogue à celui 

présenté pour le procédé RFCVD, la germination de diamant peut être limitée, voire inhibée si 

le bombardement ionique du substrat devient trop intense, c'est-à-dire si l'énergie est trop 

élevée. L'énergie cinétique maximale des ions produits dans le plasma Emax est donnée par la 

relation(17) : 

2 . 
Q2 Eo sm2(co t) 

Emax = 8 n2 y2 M 

avec: 

Q charge de l'ion 

M masse de l'ion 

v fréquence de l'onde excitatrice ( co = 2 n y ) 

2 
Eo valeur maximale du champ électrique de l'onde excitatrice 

L'énergie Emax étant inversement proportionnelle à la fréquence de l'onde excitatrice, 

l'énergie maximale des ions sera remarquablement plus faible pour une décharge micro-onde 

que dans le cas d'une décharge radiofréquence. Enfin, indépendamment des dépôts de diamant 

MPCVD, il a été montré que la proportion de radicaux libres dans des décharges micro-ondes 
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était dix fois supérieure à la proportion rencontrée dans les décharges radiofréquences ou à 

courant continu(18). Les conditions expérimentales types sont les suivantes: 

< 1 vol% 

-Température substrat 600 < T eC) < 1200 

-Pression totale 20 < P (hPa) < 100 

-Puissance micro-onde 200 < PJl0N) < 1500 

-Vitesse de croissance : 0,2 < v (Jlmlh) < 5 

On peut noter des modifications du procédé MPCVD décrit précédemment, et en particulier 

l'utilisation d'un guide d'onde optimisé(19) qui permet d'améliorer l'homogénéité ou la réactivité 

du plasma. 

1.1.4. Plasma par décharge en courant continu (DC-CVD) 

La figure 2.6. schématise le principe d'un réacteur CVD assisté par décharge en courant 

continu. Deux électrodes montées en vis-à-vis, et éventuellement refroidies, sont connectées à 

un générateur de courant continu (générateur d.c). Le substrat est alors associé à l'anode afin 

d'éviter le bombardement ionique préjudiciable à la formation du diamant. Suzuki et al. (20) ont 

initialement travaillé à des pressions assez importantes (de l'ordre de 250 hPa), ce qui les 

obligeait à utiliser des caractéristiques tension/courant élevées pour maintenir la décharge 

(V=l kV, i = 4 A.cm-2), mais leur assurait une vitesse de croissance de l'ordre de 20 Jlm.h-1. 

D'autres équipes ont réalisé des synthèses DC-CVD, et ont étudié l'effet du courant de 

décharge(21), du champ électrique à proximité de l'anode, et de la composition gazeuse(22). Il 

semble que la proportion de diamant par rapport aux phases non-diamant s'élève lorsque 

l'intensité de décharge augmente, et que l'homogénéité du dépôt dépend essentiellement du 

gradient de température sur le substrat ; gradient relié à la conductivité électrique du substrat 

utilisé. 

1.1.5. Faisceau photonique (Laser CVD) 

Le schéma figure 2.7. représente un réacteur CVD assisté par faisceau laser utilisé par 

Kitahama et al. (23). Ils excitent la phase gazeuse constituée d'un mélange C2H2/H2 à l'aide d'un 

laser à excimère ArF (À = 193 nm), à proximité du substrat dont la température est ajustée par 

une résistance chauffante située sous le substrat. La formation du diamant sur substrat silicium 

est essentiellement conditionnée par la densité de puissance du laser, et l'orientation du substrat 

vis-à-vis du faisceau. Kitahama et al. (23) reportent la formation de diamant pour des angles 
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d'incidence faibles (1 à 5°), et une focalisation importante du faisceau laser. La densité de 

puissance est alors comprise entre 10 et 50 ml.cm-2. Les auteurs font également remarquer que 

les espèces responsables de la croissance du diamant sont probablement différentes de celles 

généralement admises pour les synthèses CVD classiques, du fait des processus d'excitation 

spécifiques associés à des photons d'énergie bien déterminée. 

1.2. Techniques CVD à basse pression: plasma micro-onde mode ECR 

Un des problèmes majeurs dans l'utilisation des techniques CVD assistées par plasma, reste la 

difficulté de maintenir une décharge stable de volume important, et de réaliser des dépôts sur de 

grandes surfaces. Le domaine de pression généralement employé (10 < P (hPa) < 100), limite 

fortement l'expansion du volume plasma, et induit des températures de l'ordre de 900°C. 

L'emploi de décharges ECR (Electron Cyclotron Resonance) semble tout à fait indiqué pour la 

synthèse de diamant sur de grandes surfaces à basse température. La figure 2.8a schématise un 

réacteur CVD à décharge ECR utilisé par Yuasa et al. (24). Le réacteur est composé d'un 

générateur micro-onde classique (v = 2,45 GHz), associé à un guide d'onde cylindrique via un 

guide rectangulaire traditionnel. A l'extrémité gauche du guide d'onde cylindrique, se situe la 

chambre réactionnelle où est positionné le substrat. Des bobines électromagnétiques situées en 

amont du montage, créent un champ magnétique divergent dont l'intensité, selon l'axe central du 

réacteur, varie selon le schéma 2.8b. Le champ magnétique satisfait à la résonance cyclotronique 

électronique (ECR) lorsque la fréquence de rotation des électrons du plasma est égale à la 

fréquence micro-onde v, soit un champ critique ECR de 875 Gauss. Une caractéristique 

essentielle de ce système, est l'introduction de l'onde micro-onde dans une zone à fort champ 

magnétique (~ 2,2 kG sur le schéma), donc à une valeur supérieure au champ critique ECR. Dans 

ces conditions, la propagation de l'onde micro-onde se réalise sans absorption de la puissance 

injectée. A partir d'une certaine distance (approximativement 250 mm sur la figure), le champ 

critique ECR est atteint ce qui provoque le phénomène de résonance ECR. La résonance induit 

l'absorption de la puissance micro-onde par les électrons du plasma, provoquant une 

augmentation très significative de la dissociation des espèces gazeuses par collisions inélastiques 

électrons/molécules(25,26). Cet effet, particulièrement prononcé pour des pressions comprises entre 

0,1 et 10 hPa, permet de créer une zone où le plasma est particulièrement dense où l'on positionne 

le substrat. Ces conditions permettent l'obtention de plasmas denses à faible pression, très étendus 

et n'induisant pas des températures importantes au niveau du substrat. 

Néanmoins, des températures faibles nécessitent l'optimisation des mélanges gazeux. Wei et 

al. (27) montrent ainsi l'effet bénéfique des mélanges CH4/C02/H2 sur la qualité cristalline, pour des 

températures de l'ordre de 580°C, et pour des pressions voisines de 0,13 hPa. Plus récemment, 

Yuasa et a1.<24) ont obtenu du diamant à des pressions de l'ordre de 0,013 hPa pour une 

température proche de 400°C, en utilisant des mélanges de type CH30HlHe/H2. 
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1.3. Techniques CVD à haute pression 

L3.1. Chalumeau oxyacétylénique 

Le principe du chalumeau oxyacétylénique est donné figure 2.9. Le substrat est monté sur 

un porte-substrat pouvant être refroidi par circulation d'eau, et disposant d'un mécanisme 

micrométrique de translation qui assure le déplacement horizontal du substrat par rapport à la 

flamme. La formation de celle-ci est assurée par combustion du mélange C2H2/02, qui est 

injecté par l'intermédiaire d'une buse dont le diamètre peut être ajusté et dirigé vers le substrat. 

La distance buse/substrat peut être modifiée, afin de positionner de façon optimale le substrat 

dans la flamme. La flamme oxyacétylénique est constituée de plusieurs zones dont les 

dimensions dépendent essentiellement du débit gazeux, du diamètre de buse, et des teneurs en 

gaz(28-30). Une première zone transparente, très proche de la buse et de volume assez limité, 

correspond au cône interne où le mélange gazeux est chauffé à une température suffisante 

pour initier la combustion. Une seconde zone, souvent incandescente et appelée plume 

acétylénique, correspond au volume où la combustion se réalise en produisant du monoxyde 

de carbone CO. Le dépôt de diamant a lieu lorsque le substrat est placé dans ce domaine. Une 

dernière zone, généralement de couleur bleutée et d'un volume plus important que les deux 

autres zones, correspond à un domaine où se produit l'oxydation de monoxyde de carbone en 

dioxyde CO2. Cette combustion secondaire a lieu par apport d'oxygène provenant de 

l'atmosphère. 

Dans les conditions de dépôt, la plume acétylénique enveloppe complètement le substrat et 

protège la zone de dépôt d'une oxydation intempestive, bien que la synthèse soit réalisée à l'air 

libre. C'est un des avantages majeurs de la synthèse par chalumeau oxyacétylénique(30). Les 

études expérimentales réalisées par Yarbrough(29), Komanduri(30) et Ravi(31,32), montrent que la 

morphologie cristalline varie de façon importante sur un même substrat du fait des gradients 

importants de température(29,30), et de l'absence des processus de diffusion en surface et de 

gazéification(31). Le rapport [02]/[C2H2] peut varier entre 0,8 et 1,3 mais la qualité cristalline 

semble optimale pour un rapport proche de l'unité(29). Les vitesses de croissance sont très 

importantes et peuvent atteindre 100 Ilm.h-1(30). De plus, il semble que la densité de germes 

soit moins sensible aux défauts de surface du substrat, et il est possible d'obtenir des films sans 

prétraitement de surface préalable. 

1.3.2. Torche plasma micro-onde 

La figure 2.10. représente une torche plasma micro-onde fonctionnant à pression 

atmosphérique. Le plasma micro-onde est généré au niveau d'une électrode, sous la forme 

d'une torche qui s'étend dans la chambre réactionnelle où est situé le substrat. Les avantages de 

ce type de procédé, en particulier pour le diagnostic plasma, sont liés à un volume plasma 
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beaucoup plus important que les systèmes micro-ondes à basse pression, mais aussi à 

l'élimination des perturbations électriques au niveau de la zone de dépôt(33). Les vitesses de 

déposition varient en. fonction de la température du substrat, de la pression partielle 

d'hydrogène et du rapport CH41H2. Elles peuvent atteindre 30 Jlm.h-1 au centre de 

l'échantillon(16) . 

1.3.3. Plasma RF thermique 

La figure 2.11. schématise le réacteur CVD assisté par plasma r.f thermique utilisé par 

Matsumoto et al.(34). Une enceinte à parois refroidies est positionnée à l'intérieur d'un solénoïde 

de puissance (fréquence 4 MHz, puissance maximale 60 kW). La partie haute du réacteur 

comporte un système d'admission des gaz à trois entrées, tandis que le porte-substrat, 

également refroidi, est positionné dans la partie basse. Le couplage, ici de type inductif, assure 

la formation d'un plasma dit thermique, où les conditions sont d'autant plus proches de 

l'équilibre que la pression totale augmente. Ainsi, à pression atmosphérique, Owano et al. (35) 

indiquent que la température électronique est proche de la température des neutres ; 

température évaluée par Li et al.(36), et pouvant atteindre 104 K. 

Les dépôts, souvent réalisés sur substrat en molybdène, possèdent une qualité cristalline 

pouvant varier de façon extrême entre une morphologie dite "choux-fleur", et une morphologie 

facettée de meilleure qualité présentant des faces {1 OO} et {Ill}. La qualité obtenue dépendra 

essentiellement de la teneur en méthane, de la position et de la température du substrat dans le 

plasma, ainsi que de la pression totale(34-37). 

La technique CVD assistée par plasma r.f thermique a plusieurs avantages, qui s~mt liés à la 

nature même du plasma. Les températures très élevées relevées dans le réacteur Gusqu'à 

104 K), ainsi qu'une densité électronique très importante (de l'ordre de 1015 cm-3), provoquent 

la dissociation de l'hydrogène d'une façon bien plus efficace que dans le cas des procédés par 

plasmas froids. Des synthèses réalisées à des pressions proches de la pression atmosphérique, 

permettent l'obtention de très grandes vitesses de croissance Gusqu'à 1 J.l.lnlmn). Li et al. (36) 

font remarquer l'avantage du mode de couplage inductif, où l'absence d'électrode limite les 

problèmes de contamination observés pour les procédés à plasma d'arc où la cathode est 

progressivement pulvérisée. Compte tenu des forts gradients thermiques au sein du plasma, il 

est difficile de maîtriser les gradients de températures présents sur le substrat. De ce fait, on 

observe des hétérogénéités d'épaisseur et de qualité cristalline sur un même échantillon, ainsi 

qu'une adhérence médiocre(34). 

1.3.4. Plasma d'arc 

Un système d'élaboration CVD assisté par plasma d'arc est représenté figure 2.12. Le 

réacteur est classiquement constitué d'une chambre en acier, et d'un système d'électrodes 
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refroidis à l'eau. La cathode centrale en tungstène et l'anode en cuivre qui lui est concentrique, 

constituent la buse d'éjection du plasma d'arc. Un porte-substrat monté en vis-à-vis de la buse, 

et largement refroidi par eau, supporte le substrat en assurant la régulation de sa température. 

Lorsqu'un courant continu est appliqué entre les électrodes, une décharge d'arc est créée. En 

traversant. cet arc électrique, les gaz plasmagènes (H2 et Ar) sont ionisés, et constituent le 

plasma qui s'étend dans la partie basse du réacteur. La décharge peut être, selon les cas, 

amorcée dans le mélange gazeux final contenant l'espèce carbonée(38), ou initiée dans un 

mélange porteur sans carbone. Dans ce dernier cas, le réactif carboné peut être gazeux(39-42) ou 

liquide(43), et introduit dans le plasma par une buse située en aval de la décharge d'arc. Divers 

mélanges gazeux ont été étudiés. Comme dans le cas des techniques à plasmas froids, il semble 

que la présence d'oxygène (pouvant être introduit par l'utilisation de CO2) améliore 

notablement la qualité cristalline et les vitesses de croissance(39). Pfender et al.(43) obtiennent 

ainsi des vitesses supérieures à 1 mmIh par utilisation de liquides organiques tels que l'acétone 

ou l'éthanol. 

La synthèse de diamant par plasma d'arc est possible dans un large domaine de pression 

compris entre 100 hPa et 1000 hPa. Boudina et al.(41) ont montré que la vitesse de croissance 

était inversement proportionnelle à la pression totale, du fait d'une haute concentration en 

hydrogène atomique à faible pression. Ainsi, il est préférable de travailler vers la limite 

inférieure du domaine, sans toutefois provoquer le décrochage de l'arc électrique qui a lieu vers 

50 hPa(39). Plusieurs études(39,41) montrent que la vitesse de croissance diminue lorsque la 

distance substrat/torche augmente. Boudina et al. (41) attribuent cet effet à une recombinaison 

des radicaux libres de type °CxHy et OH dans la phase gazeuse. 

D'une façon générale, la morphologie cristalline varie en fonction de la température et de la 

teneur en hydrocarbure. Cette évolution correspond qualitativement à celle observée pour les 

techniques basses pressions, bien que Boudina et al. (41) reportent l'apparition des faces {Il O} 

qui sont généralement absentes pour les autres techniques CVD. Comme l'indiquent Verven et 

al. (39), le mode particulier de création du plasma d'arc induit une vitesse d'éjection du plasma 

qui peut atteindre 600 mis, et des températures très élevées comprises entre 8000 K et 

20000 K. Ces caractéristiques sont la cause de gradients thermiques très importants au sein du 

plasma (de l'ordre de 6000 Klmm), tant axiaux que radiaux. Ces gradients induisent des 

hétérogénéités de dépôt qui sont difficiles à maîtriser, et limitent la surface utile de revêtement 

à environ 1 cm2. 

II. TECHNIQUES PVD 

Dans ce cas des méthodes PVD, le dépôt carboné est obtenu par condensation d'une vapeur 

carbonée issue du décapage d'une cible en graphite. Dans le cas des synthèses diamant, on cherche à 

déposer un matériau de structure la plus proche possible du diamant. On pourra classer les 
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différentes méthodes selon le procédé utilisé pour décaper la cible. A l'heure actuelle, il existe peu de 

travaux rendant compte de dépôts de diamant, et les techniques PVD permettent dans la majorité des 

cas, l'obtention de composés DLC ou de type i-C. Les figures 2.l3. et 2.14. schématisent deux 

méthodes PVD assistées par laser<44) et par faisceau d'ions(45). 

Dans le cas de la méthode Laser-PVD, un faisceau laser émet des pulses focalisés sur une cible en 

graphite avec une densité de puissance de l'ordre de 108 W.cm-2. La phase gazeuse carbonée, 

obtenue par pulvérisation de la cible, se condense sur un substrat situé en vis-à-vis de la cible qui 

peut être chauffé par effet Joule. Sato et al. (44) montrent que la nature des dépôts dépend 

essentiellement de la température du substrat. Néanmoins, dans tous les cas, ils obtiennent des 

composés de type DLC. 

L'obtention de diamant a été reportée par Kitabatake et al. (45) à l'aide d'une technique CVD 

assistée par faisceau d'ions (figure 2.14.). Un faisceau d'ions Ar+ possédant une énergie de l'ordre de 

1 ke V, frappe une cible de graphite. Un substrat de silicium, maintenu à température ambiante, est 

placé à proximité de la cible, mais est incliné de telle façon que le faisceau d'ions tangente la surface 

du substrat (faible angle d'incidence faisceau/substrat). Les dépôts obtenus à partir d'un faisceau 

d'ions Ar+, sous atmosphère d'argon seul ou dans un mélange Ar/H2, correspondent à des phases de 

type i-C. Par contre, lorsque le faisceau d'ions est généré à partir d'un mélange Ar/H2, les dépôts 

carbonés sont constitués de particules de diamant cùbique et hexagonal de formes cuboctaédriques, 

insérées dans une matrice carbonée de type i-e. Ainsi, la croissance de diamant a lieu à température 
+ 

ambiante lorsque le bombardement ionique est réalisé par des ions de type Ar+, H+ et H2' et que 

l'angle d'incidence faisceau/substrat est faible. L'énergie des particules incidentes, ainsi que leur 

direction par rapport au substrat, jouent un rôle fondamental pour de telles synthèses. Kitabatake et 

al. (45) reportent l'élaboration d'îlots de diamant cubique lorsque l'angle d'incidence est nul, et de la 

lonsdaléite lorsqu'on augmente légèrement cet angle. 

Des méthodes modifiées à double faisceau d'ions(46) ont été mises au point mais ne permettent 

pas, à l'heure actuelle, de synthétiser du diamant. On obtient souvent des phases carbonées de type 

DLe. La synthèse de films continus de diamant par des méthodes PVD n'est pas encore réalisable. 

Néanmoins, ces techniques sont prometteuses, compte tenu des faibles températures de dépôt 

autorisant l'emploi de substrats sensibles à la chaleur. 
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Figure 3.I.(1) 
Les différentes régions plasma. 
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Les plasmas froids 

1. GENERALITES 

Le tenne plasma a été introduit en physique en 1923 par les physiciens américains Langmuir et 

Tonks pour désigner, dans les tubes à décharge, certaines régions équipotentielles contenant un gaz 

ionisé électriquement neutre. Par la suite, ce mot a été utilisé surtout en astrophysique pour désigner 

un état dilué de la matière, analogue à un gaz, mais constitué de particules chargées, électrons et ions 

en proportion telle que le milieu soit globalement neutre. Comme l'a indiqué initialement Crookes(1}, 

le plasma constitue un quatrième état de la matière, faisant suite, dans l'échelle des températures, aux 

trois états classiques solide, liquide et gaz. 

La nature et les propriétés du plasma dépendent de nombreux paramètres dont la pression et la 

nature des gaz, la concentration en espèces chargées, ainsi que de leur énergie respective. On peut 

donc distinguer de très nombreux types de plasmas, aux propriétés physiques sensiblement 

différentes. Leur état est essentiellement caractérisé par l'énergie électronique Ee et la densité 

électronique Ne. La figure 3.l. illustre l'existence des différents types de plasmas. Les plasmas 

totalement ionisés à des températures de plusieurs millions de degrés, ont été largement étudiés pour 

leur importance en cosmologie et dans les sciences thennonucléaires. Les plasmas qui nous 

intéressent ici, créés à basse pression et basse température, sont typiquement définis par des densités 

électroniques Ne comprises entre 109 et 1012 cm-3, et pour un spectre d'énergie situé entre 1 et 

15 eV. 

Ces plasmas basse température, souvent appelés décharges luminescentes, représentent par 

définition des plasmas essentiellement neutres, c'est-à-dire que le nombre de particules négativement 

chargées est égal au nombre de cations fonnés dans la décharge. Les électrons constituent les 

espèces négatives majoritaires, bien que l'on puisse trouver des anions issus de la décomposition du 

gaz. Ces décharges sont, entre autres, caractérisées par un rapport entre la température des électrons 

Te, et celle du gaz Tg (particules neutres) compris entre 10 et 100. Cette absence d'équilibre pennet 

d'obtenir un plasma dans lequel la température du gaz peut être voisine de l'ambiante, alors que les 

électrons sont suffisamment énergétiques pour entraîner des dissociations moléculaires par chocs 

inélastiques. 

La figure 3.2. montre l'élévation de l'énergie des électrons (exprimée ici par la température 

électronique) par rapport à la température du gaz lorsqu'on évolue à basse pression. A haute 

pression, les collisions électrons/particules lourdes deviennent si fréquentes que la température du 

gaz s'élève également, limitant le découplage précédemment décrit. 

Dans la plupart des cas, l'état d'une décharge luminescente peut être caractérisé par la densité des 

particules lourdes N et leur temps de séjour dans le plasma 1:, la densité électronique Ne, et la 

fonction de distribution en énergie des électrons f{E). Pour un système simple tel qu'un plasma de 

gaz inerte, la fonction de distribution f{E) est une Maxwellienne(1}. La température électronique Te 

pour une telle distribution sera définie par la relation : 
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où k est la constante de Boltzmann et Ee l'énergie des électrons considérés. Malheureusement, les 

conditions idéales définies ci-dessus sont rarement atteintes, et plusieurs paramètres relatifs à 

l'environnement de la décharge modifient les paramètres de base du plasma, comme il est symbolisé 

sur la figure 3.3. Les paragraphes suivants détaillent les principales caractéristiques du plasma, pour 

différents paramètres expérimentaux susceptibles de varier. 

1.1. Effet du champ électrique 

L'initiation d'une décharge luminescente se réalise nécessairement sous un champ électrique, 

qu'il soit constant ou périodique, et influe directement sur la fonction de distribution f{E) comme 

la figure 3.4. le schématise. Ce champ translate la fonction de distribution vers les grandes valeurs 

en énergie, et provoque alors une surpopulation au niveau de la queue de la fonction de 

distribution. A ce propos, on peut noter que les collisions inélastiques, responsables des diverses 

dissociations et ionisations, provoquent de façon inverse, une diminution sensible de l'énergie 

électronique. Cela se traduit par une surpopulation des niveaux de faibles énergies de la fonction 

ftE)· 

Pour les décharges initiées à très basse pression, le champ électrique peut générer un nombre 

relativement important d'électrons énergétiques et, dans certains cas extrêmes, produire une 

fonction de distribution bi-modale. La température électronique Te est, par conséquent, fortement 

dépendante du champ électrique E et de la pression po, par une relation donnée par Boenig(1) : 

_ ~;;: Âe E 
Te - 0,3 . po 

avec me et mm les masses d'un électron et d'une molécule du gaz respectivement, Âe le libre 

parcours moyen d'un électron à T = 273 K et P = 1 Torr, E le champ électrique, et po la pression 

de travail exprimée en TOITs. 

1.2. Effet de la fréquence d'excitation 

Comme l'indiquent Wertheimer et Moisan(5), il existe assez peu d'études concernant l'effet de la 

fréquence sur la nature du plasma, et a fortiori, sur la qualité des dépôts réalisés dans ces 

décharges. De plus, ces études sont particulièrement délicates à mener, compte tenu de 

l'interdépendance des paramètres. Il est par exemple, difficile de faire varier la fréquence 

d'excitation sans modifier d'autres paramètres comme la puissance injectée. Dans des conditions 

où seule la fréquence varie, la forme de la fonction de distribution ftE) dépend du rapport (velm), 
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où v c est la fréquence de collision électrons/neutres, et 0) la fréquence angulaire du champ 

électromagnétique appliqué. 

Dans le cas de décharges à haute fréquence où (velO))« 1 (cas des décharges micro-ondes), la 

fonction f(E). approche une distribution maxwellienne où la densité de population électronique de 

haute énergie est plus importante, mais où l'énergie électronique moyenne diminue lorsque la 

fréquence d'excitation s'élève. Au contraire, pour (velO)) > 1, c'est-à-dire pour des plasmas 

entretenus à plus basse fréquence (cas des plasmas radiofréquences), le plasma ne réagit pas au 

champ périodique. La situation, pour les électrons, est identique à l'état électronique observé dans 

la colonne positive d'une décharge continue. Ainsi, f(E) n'est pas une fonction maxwellienne. 

1.3. Effet de la pression 

Une élévation de la pression provoque une diminution du libre parcours moyen des électrons. 

Par conséquent, l'énergie qu'ils acquièrent entre deux collisions est moindre, et la fonction de 

distribution f(E) est déplacée vers les valeurs plus faibles en énergie. Cette diminution modifie de 

façon sensible les chocs inélastiques, et par conséquent, diminue les vitesses de réaction associées 

à ces chocs. D'un point de vue plus qualitatif, on observe un confinement plus important de la 

décharge lorsque la pression s'élève ; confinement qui peut générer des hétérogénéités de dépôt 

lorsque le substrat est localisé au sein du plasma. 

1.4. Effet de la nature des gaz: chimie des plasmas 

Dans toutes les décharges luminescentes, les électrons générés par l'ionisation partielle de 

molécules ou d'atomes, constituent le principal vecteur de transport de l'énergie électrique au gaz. 

Les collisions élastiques électrons/molécules provoquent une élévation de l'énergie cinétique de 

ces particules, tandis que les collisions inélastiques conduisent à la création d'espèces actives par 

excitation, dissociation ou ionisation des molécules constituant le gaz. De plus, des processus 

d'excitationldésexcitation peuvent se produire avec émission ou absorption de photons qui, si leur 

fréquence associée se situe dans le domaine du visible, définissent la couleur de la décharge. 

La figure 3.5. schématise ces différents processus. Le nombre important de réactions pouvant 

se réaliser à partir des produits issus des collisions, induisent une chimie du plasma 

particulièrement complexe, qui dépend fortement de la nature des gaz en présence. Un aspect 

important de cette chimie, est la grande variété des différentes réactions susceptibles de se 

produire simultanément, incluant les interactions ions/molécules, espèces excitées/molécules, 

espèces excitées/ions, radicaux libres/ions, radicaux libres/molécules etc... Une ou plusieurs 

réactions peuvent se produire simultanément, ou de façon séquentielle. Dans ce dernier cas, 

l'apparition d'une espèce nouvelle peut alors modifier complètement la réactivité du plasma et 

provoquer l'apparition d'une chaîne réactionnelle différente de la première. 
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TI n'est évidemment pas possible de déterminer de façon quantitative les espèces présentes dans 

un plasma pour tous les types de mélanges gazeux. On peut néanmoins indiquer les différents 

types de collisions inélastiques pouvant intervenir au cours des chaînes réactionnelles : 

Désexcitation Excitation 

Déionisation Ionisation 

Photoémission A + hv <=> A * Photo excitation 

Déionisation radiative A + hv <=> A + + e- Photoionisation 

Recombinaison A * + B <=> A + B+ + e- Effet Penning 

Transfert de charge A + B+ <=> A + + B Transfert de charge 

La vitesse de ces processus peut considérablement varier, et dépend des conditions ambiantes 

telles que la température, la densité électronique, ainsi que des densités des différentes particules 

lourdes présentes dans le gaz. Lorsque les gaz pénètrent dans le plasma, ils sont dissociés et 

ionisés par les collisions inélastiques avec les électrons qui ont une énergie supérieure aux 

énergies seuil de dissociation et d'ionisation (notées indifféremment Es). BOU(6) a défini les 

constantes de dissociation KJ et d'ionisation ~ de l'espèce j considérée, par l'expression: 

avec: 

d,i 
K· = 

J 

Ne densité électronique 

me masse de l'électron 

2lnax foc f{E) ~2 E dE 
Ne Es me 

O"max valeur maximale des sections efficaces de dissociation ou d'ionisation 

Es seuil de dissociation ou d'ionisation de l'espèce j 

f{E) fonction de distribution en énergie des électrons 

La production de radicaux et d'ions issus de ces réactions amène ensuite à considérer des 

réactions secondaires entre espèces neutres, des réactions ions-molécules, et de nouvelles 

interactions entre les électrons et les produits secondaires de toutes ces réactions. 

- 151 -



Les plasmas froids 

II. CAS DE PLASMAS UTILISES POUR LA SYNTHESE DE DIAMANT CVD 

II.l. Introduction 

Un nombre important d'études ont été consacrées à la chimie des plasmas utilisés pour 

l'élaboration de diamant C. V.D ou de composés proches diamant, en particulier dans des plasmas 

radiofréquences(7-10) et des plasmas micro-ondes(6,11-22). 

Dans le cas de plasmas radiofréquences de méthane, Catherine et al. (9) ont montré que la 

densité électronique Ne est dans la gamme 109-1010 cm-3, et varie comme la racine carrée de la 

puissance radiofréquence. Une élévation de la pression provoque une diminution de la densité Ne, 

mais la température électronique Te reste constante. Un des enjeux majeurs du diagnostic plasma 

est la détermination des espèces actives responsables de la croissance du diamant. Pour les 

plasmas radiofréquences, la spectroscopie d'émission et la spectrométrie de masse, mettent 

systématiquement en évidence les espèces H et H2. A ce propos, Catherine et al.(9) indiquent que 

la teneur en hydrogène atomique s'élève très rapidement lorsque la puissance radiofréquence 

injectée augmente. Par contre, les résultats divergent concernant les espèces carbonées présentes 

dans la décharge. Catherine(9) et Weiler<10) détectent principalement l'espèce CH, mais notent 

l'absence des composés du type CH2 ou CH3. Au contraire, Tachibana(7) indique que le radical 

CH3 est le produit majeur de la dissociation du méthane. 

Comme nous le verrons dans les paragraphes suivants, les décharges micro-ondes sont très 

intéressantes dans le cas des dépôts CVD de diamant, dans la mesure ou le degré 

d'ionisation/dissociation peut être très important, et que la décharge peut être entretenue sans 

l'aide d'électrodes, ce qui écarte les principaux problèmes de pollution dus à ces armatures 

métalliques. McCarthy(11) a d'ailleurs souligné les avantages de la décharge micro-onde par 

rapport aux autres décharges périodiques, en observant que le spectre d'émission d'un tel plasma 

était beaucoup plus étendu, que la décharge pouvait être entretenue à des pressions plus 

importantes, et que la production de radicaux libres était environ dix fois plus élevée. 

Du point de vue électrique, le plasma se comporte comme un mauvais diélectrique qui peut 

absorber de l'énergie. On pourra obtenir une décharge entretenue, si l'énergie absorbée par le 

plasma équilibre les pertes. Celles-ci peuvent s'exprimer par la relation : 

Pertes = Ne· [Vi·e.Vi + Lvex.e.VeJ + Terme de chauffage 

avec les paramètre suivants : 

Vi, vex : fréquences d'ionisation et d'excitation 

Vi>Vex : potentiels d'ionisation et d'excitation 

e : charge de l'électron 

Ne : densité électronique 
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Cette relation montre que les conditions dlentretien dlune décharge dépendent de nombreux 

paramètres (nature, fréquence et distribution du champ électrique, nature des gaz, preSSIOn, 

géométrie de renceinte etc ... ), rendant difficile la maîtrise de ce problème. 

Les paramètres électriques qui influent sur la nature des réactions chimiques sont le coefficient 

de surtension Q (appelé parfois facteur de qualité), rimpédance dlentrée et le champ électrique. 

McCarthy(11) qui a étudié le rendement de production en radicaux libres de décharges micro­

ondes de gaz simples comme rhydrogène, montre que ce rendement peut slexprimer par une 

relation du type : 

Rd = A - B exp[-vaW] 

où Rr / slexprime en mol/kW.h et les variables B, v et w sont des valeurs empiriques déterminées 

expérimentalement. Le paramètre a définit la qualité de la décharge, et Si exprime par : 

E2p 
a =--

1: Zs 

où E est le champ électrique, P la pression totale, Zs rimpédance d'entrée, et 1: le temps entre la 

création dlune espèce radicalaire au sein de la décharge et le point de mesure situé en post­

décharge. Dans le cas de rhydrogène, Rrl augmente lorsque a slélève, jusqulà une valeur limite 

correspondant à rasymptote A = 1 mol/kW.h. Ainsi, la densité de plasma ne peut pas excéder un 

niveau maximal au-delà duquel le champ électromagnétique est atténué, et ne peut plus pénétrer 

efficacement dans le plasma pour augmenter les dissociations. Autrement dit, lorsque la puissance 

micro-onde augmente, la densité de plasma slélève, jusqulà ce que la fréquence du plasma (Op 

devienne comparable à la fréquence dlexcitation v = 2450 MHz. A cette valeur appelée fréquence 

de coupure, la densité électronique maximale N;'ax est atteinte et est proche de IOll cm-3. Cette 

valeur est généralement plus importante que dans le cas des plasmas radiofréquences. 

II.2. Effet de l'hydrocarbure: nature des précurseurs 

Vélaboration de diamant par procédé CVD assisté par plasma micro-onde, fait appel à un 

mélange gazeux contenant très souvent de rhydrogène moléculaire en grande quantité 

(95 < Vol% H2 < 99,9), et un composé carboné généralement hydrocarboné; en faible 

concentration (0,1 < Vol% CxHy < 5). Les différentes élaborations reportées dans la littérature 

montrent rextrême diversité des composés hydrocarbonés pouvant être utilisés (alcanes, alcènes, 

alcynes, hydrocarbures aromatiques, ainsi que tous les dérivés comportant les groupements alcool 

ou carbonyle). Néanmoins, on peut remarquer que 90% des synthèses se réalisent sur des 

mélanges CH4-H2 ou C2HrH2' avec des additions éventuelles œoxygène ou de gaz rares. 

-153 -



Annexe 3 

25 

20 
H+ +H(1a} 

~ 
;: 15 H(1.)+H(21) 
al .. 
Q,) 
C 
w 
:! 10 -C 

a3 Ig2Sa Q,) -0 
Q. 

5 H(1a)+H(1') 

o~--~~~-----r------~-----r--~ 

300 

o 2 3 4 

Internuclear Distance (Â) 

Figure 3.6.(18) 

Diagramme d'énergie de l'hydrogène. 

H 

400 500 1100 

WAVI!LENGTH INn) 

Figure 3.7.(18) 

700 

Spectre d'émission d'un plasma micro-onde H2-ûrCH4' 



Les plasmas froids 

Plusieurs études, généralement réalisées par spectroscopie d'émission et par spectrométrie de 

masse, ont été menées afin de connaître les espèces présentes dans le plasma issues de la 

décomposition, de définir les différentes réactions chimiques principales, et de détecter les espèces 

responsables de la formation et la croissance du diamant. Vastola et Wightman(12) indiquent que 

les spectres d'émission de décharges d'hydrogène ou de méthane purs, mettent en évidence les 

raies de la série de Balmer correspondant aux différentes désexcitation de l'hydrogène atomique, 

et que des décharges issues d'hydrocarbures tels que C2H2 ou C6~ en sont exemptes. 

Pour toutes les élaborations concernant le dépôt de diamant, l'hydrogène atomique est l'espèce 

systématiquement détectée par spectroscopie d'émission. L'obtention de ce radical est 

essentiellement conditionnée par la densité Ne et l'énergie Ee des électrons. Cerio et Weimer<18) 

ont mesuré ces paramètres pour des décharges micro-ondes d'hydrogène pur, ou de mélanges 

Cf4-H2 pour des pressions de l'ordre de 30 hPa. Ds montrent que Ee est de l'ordre de 6 eV, et ne 

varie pas de façon sensible lorsque l'hydrocarbure est ajouté. Par contre, la densité électronique 

Ne, proche de 2,2.1011 cm-3 dans l'hydrogène pur, diminue de 50% lorsque du méthane est 

ajouté. La figure 3.6. correspond au diagramme d'énergie de l'hydrogène, qui montre que l'énergie 

de dissociation de H2 est de 4,5 eV, c'est-à-dire une valeur inférieure à Ee. Néanmoins, la 

dissociation effective de H2 n'aura lieu qu'avec des électrons possédant une énergie au moins 

égale à 9 eV. La dissociation de H2 pourra cependant se faire par un processus faisant intervenir 

le niveau antiliant b32::2pcr obtenu, soit par excitation directe du niveau fondamental XI2:;lscr, 

soit par relaxation d'un niveau triple a32:;2scr. Cette relaxation est confirmée expérimentalement 

sur la figure 3.7., par la présence d'une bande d'émission située entre 340 et 520 nm 

caractéristique des transitions radiatives entre les deux niveaux. 

Si la présence de l'hydrogène atomique ne fait aucun doute, la nature des espèces carbonées 

actives issues de la dissociation du gaz, qui participent à la formation du diamant, est encore 

incertaine et dépend probablement de l'hydrocarbure utilisé. D'une façon générale, les différents 

résultats expérimentaux semblent indiquer que les conditions d'obtention du diamant sont guidées 

par des interactions neutres-neutres, et que les espèces ioniques présentes dans le plasma 

n'interviennent pas de façon significative dans les processus de dépôt. Ainsi, Matsumoto(13) 

reporte un taux d'ionisation de H2 très faible de l'ordre de 10-5, dans une décharge micro-onde 

d'hydrogène. D'une façon plus précise, Hsu(20) indique que le paramètre significatif dans ce type 

de décharge n'est pas la température électronique, mais la teneur en hydrogène atomique qui 

détermine les processus chimiques conduisant à la formation des espèces carbonées actives. En 

faisant l'hypothèse que la teneur en anions est négligeable, et en imposant l'électroneutralité du 

plasma, Hsu note que la densité électronique Ne est égale à la densité ionique Ni' Si l'on tient 

compte de la température du gaz (en moyenne 1000 K), et de la pression totale du gaz (environ 

26 hPa), la fraction molaire ionique est alors proche de 4.10-7 ce qui minimise les processus 

ioniques dans la chimie de ces plasmas. 
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Les études réalisées par spectroscopie d'émission et spectrométrie de masse, mettent en 

évidence plusieurs composés carbonés susceptibles d'intervenir dans la formation du diamant. 

D'une façon générale, il existe deux tendances qui s'opposent et qui font intervenir, soit une 

espèce de type CHx(14,16-21), soit une espèce de type C2Hy (15). Comme indiqué sur la figure 3.7., 

les espèces carbonées détectées par spectroscopie d'émission sont souvent C2 (bande de Swan à 

517 nm), CH (système 3900 A à 431 nm), mais aussi C (248 nm), CH2, et CH3. TI est souvent 

reporté que la présence des espèces de type CHx est la conséquence de la dissociation directe du 

méthane par collisions inélastiques. Dans ce sens, Cerio et Weimer<18) notent que l'énergie 

électronique du plasma est suffisante pour dissocier successivement les quatre atomes 

d'hydrogène du méthane (ECH3-H = geV, ECH2-H = 10eV, ECH-H = lleV et EC-H = 12eV). Des 

corrélations entre des spectres d'émission et la qualité des films déposés ont été menées, afin de 

détecter les espèces responsables de la formation du diamant, puis de sa détérioration par 

l'apparition des phases graphitiques. Balestrino(21) et Shih(22) ont étudié l'évolution morphologique 

des cristaux de diamant en fonction de la teneur en méthane dans une décharge micro-onde CH4-

H2 (figure 3.8.). Ds reportent que le dépôt de diamant a uniquement lieu lorsque l'espèce CH est 

détectée, et que l'évolution de cristaux bien facettés à des particules sphéroïdes s'accompagne 

d'une élévation importante du signal C2, ainsi que d'une diminution des signaux relatifs à 

l'hydrogène atomique et l'hydrogène moléculaire excité. 

A partir des études précédentes, il semble que les espèces de type CHx sont plutôt 

responsables de la formation du diamant, et que la présence des espèces de type C2Hy détériore 

la qualité des dépôts. Johnson et al.(19) ont réalisé des dépôts de diamant à partir de mélanges 

isotopiques l3CH4-12C2Hr H2, et ont analysé par spectroscopie Raman la composition 

isotopique l2C/l3C du diamant. Les films obtenus sont constitués de l3C de façon majoritaire, 

prouvant que les mécanismes de construction atomique du diamant font appel au méthane via des 

espèces intermédiaires issues de la décomposition de cet hydrocarbure. 

II.3. Effet de l'oxygène 

Un nombre important d'élaboration sont réalisées à partir de mélanges gazeux contenant de 

l'oxygène, soit sous sa forme moléculaire 02, soit introduit à partir d'un composé carboné 

oxygéné comprenant un groupement alcool ou carbonyle (cétones, aldéhydes, éther-oxyde), soit 

sous forme d'eau. Le spectre de la figure 3.7., obtenu pour un plasma Hr Or CH4, met en 

évidence l'espèce OH. Saito et al.(14) détectent également ce radical, ainsi que l'espèce excitée 

CO* dans le cas de plasma H2-H20-CH4. Ds indiquent que les radicaux oxygénés, 

systématiquement présents dans les décharges oxygénées, sont plus actifs vis-à-vis du décapage 

des phases non-diamant que les radicaux classiques, en particulier pour les phases DLC 

susceptibles de se codéposer. 
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Weimer et al. (17) ont étudié la phase gazeuse par spectrométrie de masse de décharges micro­

ondes HrOrCH4' Ds remarquent qu'une très faible addition d'oxygène modifie complètement la 

chimie du plasma, et élève la vitesse de croissance du diamant. Parallèlement, les teneurs en C2H2 

et CO augmentent alors que la teneur en CH4 diminue. Si la concentration en oxygène devient 

importante (> 0,5 vol%), la teneur des espèces oxygénées CO et H20 augmente tandis que celle 

des espèces carbonées C2H2 et CH4 diminue. Les auteurs notent alors une amélioration notable 

de la qualité du diamant, mais une diminution de la vitesse de croissance. Ces résultats confirment 

l'effet majeur du méthane pour la formation du diamant, et semblent indiquer que l'oxygène 

intervient indirectement par formation d'espèces actives oxygénées, en particulier le monoxyde de 

carbone CO. Une étude complète(16) concernant le dépôt de diamant dans des décharges CO-H2 

rejoint cette analyse, et indique que la teneur en CO influe directement sur le rapport 

[CH3]/[C2H2]. 

II.4. Effet des gaz rares 

L'adjonction de gaz rares, en particulier l'argon, dans les mélanges plasmagènes dédiés au 

dépôt de diamant est assez courante, et une étude complète par spectroscopie d'émission a été 

réalisée par Shih et al.(22) sur des mélanges CH4-Hr gaz rare. La figure 3.9. représente l'évolution 

de l'intensité d'émission Ha., en fonction du débit de gaz rare dans le mélange. On note que l'effet 

bénéfique du gaz rare, qui correspond à une élévation de la teneur en hydrogène atomique du 

plasma, est d'autant plus important que sa masse atomique est faible. Cette amélioration est 

confirmée par l'analyse morphologique réalisée sur les films obtenus. Les auteurs ajoutent que les 

spectres d'émission révèlent la présence d'espèces excitées relatives aux gaz rares, lorsq~e ceux-ci 

sont ajoutés dans le mélange gazeux. Par conséquent, les gaz rares ne constituent pas simplement 

un diluant de l'hydrogène, mais participent à l'activation du plasma. Muranaka et al. (16) vont plus 

loin dans le cas de dépôts réalisés dans un mélange CO-HrAr, en indiquant que l'atome excité 

d'argon Ar* dont l'énergie peut atteindre 12 eV, participe directement à la dissociation gazeuse et 

active les réactions de surface par collision avec des espèces chimisorbées. 
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Figure 4.1.(1) 

Spectroscopie Raman en retour avec couplage d'un microscope et d'un spectromètre. 
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1. SPECTROSCOPIE RAMAN 

1.1. Principe 

La spectroscopie Raman est une technique d'exploration des niveaux d'énergie des molécules 

qui consiste à examiner la lumière qu'elles diffusent inélastiquement. Les photons incidents, 

généralement issus d'une source monochromatique iype laser (Ar+ : À = 488 nm ou 514,5 nm, 

Kr : À = 647,1 nm), heurtent les molécules ou les atomes du matériau étudié. Certains photons 

perdent une partie de leur énergie et contribuent à la diffusion stokes de fréquence plus basse dans 

le faisceau émergeant. D'autres photons, généralement moins nombreux, peuvent récupérer de 

l'énergie des molécules ou atomes initialement dans un état excité, et contribuent à la diffusion 

anti-stokes de fréquence plus élevée. La probabilité d'une perte d'énergie des photons étant plus 

grande que le gain, l'intensité des raies stokes sera plus importante, et on préférera analyser cette 

partie du spectre. 

La lumière diffusée est analysée en énergie par un spectromètre selon une configuration 

expérimentale dépendant de l'appareil. Les photons diffusés peuvent être analysés 

perpendiculairement au faisceau incident, mais une technique plus récente, basée sur le couplage 

d'un microscope optique et d'un spectromètre, réalise une analyse de la diffusion en retour. Ce 

dernier montage, schématisé figure 4.l., permet l'analyse de zones ponctuelles par focalisation du 

faisceau laser (microsonde Raman) et facilite le contrôle visuel de l'impact laser au niveau de 

l'échantillon. Les spectres sont établis en indiquant le déplacement Raman en nombre d'onde ( v ) 

des photons diffusés par rapport aux photons issus de la diffusion élastique (diffusion Rayleigh de 

même longueur d'onde que l'onde excitatrice). Le déplacement Raman est donc d~fini par la 

relation suivante : 

v (cm-1) = -- [1 1 J 
Àrayleigh Àstoke 

La variation d'énergie du système peut être vibrationnelle et rotationnelle, mais dans des 

structures comme les solides où la position des atomes est fixée, la variation d'énergie sera 

vibrationnelle et les transitions observées dépendront essentiellement de la modification de la 

polarisabilité des atomes lorsque ceux-ci vibrent. Si cette polarisabilité varie, la vibration est 

active en Raman et peut échanger de l'énergie avec un photon au cours d'une collision. Dans un 

réseau cristallin, les vibrations atomiques sont quantifiées par les phonons optiques dont le 

nombre et la dispersion en énergie dépendront essentiellement de la symétrie cristalline. 

Le spectre Raman constitue donc une signature de la nature du composé et représente, au 

même titre que la spectroscopie infrarouge, une sonde de l'ordre à très courte distance où des 

cristallites de quelques nanomètres sont susceptibles de donner des spectres très proches d'un 
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cristal massif TI est donc possible d'étudier de petits échantillons, ou des domaines très restreints 

d'un matériau polyphasé sans préparation particulière. Néanmoins, l'échantillon analysé ne doit pas 

absorber les photons incidents, ou se transformer sous l'impact du faisceau. On note souvent des 

problèmes de reproductibilité des intensités lorsque l'on change la longueur d'onde de l'onde 

excitatrice ou lorsque l'échantillon comporte des impuretés fluorescentes extrinsèques. D'une 

façon générale, la spectroscopie Raman permettra : 

• D'identifier les phases présentes dans la zone d'analyse. 

• D'évaluer l'ordre cristallin par l'intensité des raies Raman. 

• D'évaluer les distorsions de la maille cristalline par l'analyse du profil des raies, en 

particulier la largeur à mi-hauteur l::i v des pics. 

• D'évaluer les défauts dans la structure par le niveau du fond continu. 

• De détecter la présence d'impuretés extrinsèques par l'observation de bandes 

luminescentes. 

1.2. Spectroscopie Raman des composés carbonés 

Compte tenu des mécanismes de diffusion décrits dans le paragraphe précédent, les spectres 

Raman sont très sensibles à la symétrie des matériaux étudiés, en particulier l'arrangement des 

atomes dans la maille cristalline. Dans le cas des matériaux carbonés, le diamant et le graphite 

fournissent des spectres Raman typiques et parfaitement prévisibles à l'aide de la théorie des 

groupes. En revanche, la prédiction des spectres de composés moins bien définis comme le 

carbone amorphe, les composés proches diamant (DLC) ou le graphite microcristallin, semble 

beaucoup plus délicate du fait de l'absence de modèles structuraux précis définissant l'ordre 

cristallin. 

Un des principaux avantages de la spectroscopie Raman, appliquée à la caractérisation des 

films de diamant CVD, concerne l'extrême sensibilité des composés graphitiques par rapport au 

diamant. Cette différence de sensibilité, souvent décrite dans la littérature(2,3), est quantifiée par le 

rapport des coefficients de diffusion Raman du graphite et du diamant (crrlcrfJ). Ce rapport est 

proche de 50 et est dû à un effet de résonance dans le cas du graphite qui met en exergue des 

petites quantités de phases non-diamant présentes dans les cristaux ou films de diamant CVD. La 

bonne transparence du diamant dans le domaine du visible limite l'absorption des photons, ce qui 

améliore le rendement de diffusion. Ce rendement pourra chuter sensiblement lors de l'analyse de 

dépôts de mauvaises qualités où les phases graphitiques absorbantes limiteront la diffusion 

Raman. 
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1.2.1. Cas du diamant 

Le diamant, de symétrie F d3m possède deux atomes par maille élémentaire. Les règles de 

sélection quantiques imposent un seul mode de vibration actif en Raman. Ce mode correspond 

au phonon optique de symétrie F2g triplement dégénéré, et apparaît sous la forme d'un pic du 

premier ordre très étroit à v diamant = 1332 cm-I(3), et d'une bande de deuxième ordre entre 

2050 cm-l et 2770 cm-1 beaucoup moins intense, dont l'origine semble beaucoup moins claire 

que le signal du premier ordre(4-6). La figure 4.2. représente le spectre Raman d'un diamant 

naturel où l'on note la finesse du signal et l'absence de bandes parasites. 

La position du pic dépend de la température et de la pression. La dépendance en 

température est assez limitée puisque v diamant passe de 1333,3 cm- l à 1332,5 cm-Ilorsque la 

température s'élève de 15 K à 300 K. Néanmoins, des artefacts peuvent nai'tre de cet effet lors 

de la caractérisation de films de diamant CVD à l'aide de fortes puissances laser. Bachmann et 

al. (7) indiquent que l'analyse d'un film de qualité moyenne s'accompagne d'une absorption 

photonique par les inclusions graphitiques présentes dans le dépôt. Cette absorption provoque 

une élévation locale de la température qui modifie la position du pic associé au diamant. 

Depuis plusieurs années, l'étude Raman du diamant en fonction de la pression a été intense, 

compte tenu des applications potentielles concernant la mesure des hautes pressions(8-11). Le 

signal du premier ordre du diamant est déplacé vers les grandes valeurs de v lorsque la 

pression s'élève. La dépendance est linéaire et est illustrée sur la figure 4.3. par une droite de 

pente égale à 2,87 cm-1/GPa. Dans le cas du diamant CVD, la position du pic du premier ordre 

semble invariablement localisée à 1332 cm-1 excepté pour des dépôts réalisés sur des substrats 

durs de type Al20 3, WC ou SiAlON. Pour ces matériaux, le pic diamant peut être déplacé 

positivement (v > 1332 cm-1) ou négativement (v < 1332 cm-1) de 4 à 13 cm-l . Les 

déplacements négatifs peuvent être interprétés comme des contraintes de tensions présentes 

dans le film, et les déplacements positifs comme des contraintes de compressions(3). 

Une caractéristique importante de pic Raman du diamant est sa largeur à mi-hauteur Ô v 

qui augmente lorsque la taille des cristaux diminue par une relation du type(7) : 

Ô v.L = 70 cm-l.nm 

Où L est la taille des particules en nm. Les diamants synthétiques HP/HT peuvent avoir une 

largeur Ô v de 1,7 cm-l, les diamants naturels ont une largeur Ô v proche de 2 cm-l, et le 

diamant CVD oscille entre 2 et 14 cm-1 avec une valeur typique Ô v de 5 cm-l . On peut enfin 

noter que Ô v est toujours plus faible pour des cristaux isolés que pour des films. 
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1.2.2. Cas du graphite 

Un mono cristal de graphite, de symétrie P63/rnrnc, possède quatre atomes de carbone par 

maille élémentaire. En conséquence, deux modes vibrationnels Raman sont actifs et 

correspondent tous les deux à des vibrations dans le plan des feuillets carbonés de symétrie 

E2g· 

Le premier mode vibrationnel est un mode de tension de la liaison C-C des carbones sp2, 

qui est indépendant des séquences dl empilement des feuillets, et qui provoque l'apparition d'un 

pic intense appelé pic G à V graphite = 1575 cm- l (voir figure 4.4.). Le second mode est un 

mode de cisaillement inter-feuillets qui dépend fortement de la séquence d'empilement, et qui 

apparru.) sous forme d'une bande située vers 2710-2720 cm- l . 

La spectroscopie Raman est très sensible à des modifications structurales qui détruisent la 

symétrie. Ainsi, le spectre simple du graphite mono cristallin nlest obtenu que pour un graphite 

hautement orienté (type graphite HOPG). Pour des phases graphitiques plus désordonnées, on 

observe une relaxation des règles de sélection et par conséquent, des modifications dans le 

spectre. On note en particulier l'élargissement du pic G par un processus qui reste, à l'heure 

actuelle, très controversé. Certains auteurs avancent l'hypothèse d'un déplacement en fréquence 

du pic G, alors que dl autres associent ces modifications à l'apparition d'un nouveau pic, appelé 

pic DI situé vers 1613 cm- l (13). Une seconde modification, surtout observée lorsque le graphite 

devient microcristallin, est l'apparition d'un pic appelé pic D situé vers 1355 cm- l . Tuinstra et 

al.(12) attribuent ce signal à un effet de taille des cristaux qui active le mode Raman A3g, et 

invalide la règle de sélection k = o. 

L'extension de l'étude Raman à des phases graphitiques de plus en plus désordonnées peut 

être reliée à la largeur des pics G et D, ainsi que la valeur du rapport des intensités de ces deux 

signaux CIJIG)' Ce rapport a été trouvé inversement proportionnel à la taille des cristallites(3). 

Ces différentes évolutions sont illustrées sur la figure 4.5., où les phases graphitiques sont sous 

trois formes plus ou moins désordonnées. 

L2.3. Cas du carbone sp2 désordonné 

On peut regrouper sous ce terme tous les composés du type carbone vitreux, DLC ou 

carbone amorphe, où les atomes de carbone sont de façon majoritaire en hybridation sp2, et où 

l'ordre, s'il existe, est à courte distance. Différents auteurs se sont intéressés à la spectroscopie 

Raman du carbone vitreux(14), des phases DLC(15,16), et du carbone amorphe(17). Knight et al.<3) 

ont parfaitement synthétisé les différentes études en indiquant que l'allure et la position des pics 

G et D, ainsi que le rapport (IJIG) étaient des paramètres caractéristiques de révolution de ces 

différents matériaux. La figure 4.6. illustre parfaitement révolution des spectres Raman, où le 

charbon et le coke sont représentatifs de composés carbonés très désordonnés. Lorsque le 
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matériau devient désordonné, les pics G et D s'élargissent, tout en se déplaçant vers des 

nombres d'onde plus faibles. Au contraire, lorsque l'on se rapproche du carbone vitreux, 

composé plus proche d'une phase graphitique désordonnée, on observe de nouveau le signal 

correspondant au mode de cisaillement inter-feuillets précédemment décrit. Dans le cas des 

DLC, on observe souvent une large bande qui englobe plusieurs signaux (dont les pics G et D) 

dont les positions dépendent essentiellement des contraintes présentes dans les films(16). Cette 

bande possède souvent une structure fine qui correspondrait à des zones carbonées bien 

cristallisées. 

1.3. Effet des conditions d'analyse 

L'obtention des spectres Raman et l'interprétation de leurs structures fines dépendent des 

conditions d'acquisition des spectres, en particulier la longueur d'onde excitatrice du laser, la 

densité de puissance transmise, la nature cristallographique ou la taille des cristaux. Ces différents 

paramètres ont été étudiés par Bou et al.(18) et Stuart et al.(19) dans le cadre des dépôts de diamant 

CVD. 

En ce qui concerne l'effet de la longueur d'onde excitatrice, il semble que la diffusion Raman 

s'élève lorsque la fréquence laser augmente. L'intensité des signaux à étudier est ainsi plus 

importante. En contrepartie, le fond continu constitué par des effets de fluorescence d'impuretés, 

est généralement plus important. 

La puissance laser modifie également le rapport signallbruit en augmentant sensiblement la 

diffusion Raman des phases observées. Dans le cas du diamant CVD, aucun déplacement de pics 

n'a été observé en fonction de la puissance laser. Néanmoins, comme l'ont indiqué Bachmann et 

al. (7), une densité de puissance trop élevée sur du diamant contenant des phases graphitiques, peut 

provoquer un échauffement local qui déplace les pics relatifs au diamant et aux phases non­

diamant. 

Stuart et al.(19) ont réalisé une étude complète de l'évolution du signal Raman du diamant en 

fonction du type de faces analysées. Ces évolutions, observables uniquement en Raman haute 

résolution (~ 1,3 cm-1), montrent que le pic Raman du diamant est composé de plusieurs signaux, 

dont le nombre et la position en v sont fonction de la cristallographie des faces analysées. Ces 

différences sont dues à une distribution anisotropique des contraintes au sein des cristàux. 

Enfin, Bou et al. (18) indiquent que la largeur à mi-hauteur !J. v du pic diamant augmente 

lorsque la taille des cristallites diminue. Cette augmentation s'accompagne d'une perte de symétrie 

du signal. Ces phénomènes sont associés à la faible différence entre la taille des particules et la 

longueur d'onde excitatrice. 

-164 -



Les techniques de caractérisation 

II. MICROSCOPIE ELECTRONIQUE A TRANSMISSION 

II.1. Principe 

La microscopie électronique à transmission pennet de caractériser un matériau en volume, à 

partir de l'interaction entre un faisceau d'électrons monocinétique, et un échantillon suffisamment 

mince pour être traversé par ce faisceau. Le faisceau émergent est alors dirigé sur un écran 

fluorescent par l'intennédiaire de lentilles électromagnétiques. Selon le plan focal projeté sur 

l'écran, on peut obtenir un cliché de diffraction électronique, ou une image caractéristique du 

volume illuminé par le faisceau. 

Les clichés de diffraction sont une représentation bidimensionnelle de l'espace réciproque 

associé au volume de matière sondé. Selon les conditions d'illumination du matériau étudié, on 

peut discerner plusieurs types de clichés, dont les clichés en faisceau parallèle (SAED pour 

Selected Area Electron Diffraction), les clichés de micromicroditTraction (lllldiffraction), et les 

clichés de diffraction en faisceau convergent (CEBD pour Convergent Electron Beam 

Diffraction). La majorité des travaux reportés dans la littérature concernant le diamant CVD, ainsi 

que les résultats exposés dans ce manuscrit, font appels aux deux premières techniques. 

En ce qui concerne l'imagerie, elle fait généralement appel au contraste de diffraction. Les 

images sont obtenues à partir d'une partie du faisceau émergent. Lorsque l'image est obtenue à 

partir du faisceau transmis, on parle d'image en fond clair. Lorsque l'image est créée à partir d'un 

faisceau diffracté, on parle d'image en fond noir. Ces différents modes image pennettent de 

caractériser de façon fine les défauts structuraux que nous détaillons dans le paragraphe suivant. 

On peut également noter qu'un nombre de travaux de plus en plus important reportent des 

caractérisations par microscopie électronique à haute résolution (HREM), où la visualisation des 

colonnes atomiques pennet de décrire parfaitement les défauts présents, et d'en déduire 

précisément des données importantes telles que l'énergie de faute d'empilement. 

Toutes ces études ne sauraient cacher les difficultés de préparation des lames minces, dont 

l'épaisseur doit être inférieure à 100 nm, afin d'être . .transparentesaux électrons (se référer au 

paragraphe 11.3. de cette annexe). 

II.2. Application à l'étude des défauts structuraux du diamant 

II.2.1. Rappels 

On peut définir dans les solides cristallins, quatre types de défauts structuraux selon leur 

dimensionalité dans le matériau : 
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Figure 4.7. 
Séquence d'empilement compact possible selon les plans {Ill} : 

les sphères des couches supérieures à la couche initiale (sphères A) peuvent se placer en Bou C. 

1 

:--------------~----
, , 

-R ______ (±\ ________________ Jt __ ~---~---~----
~ III 

/ 1 \ • 1 1 

1 1 

1 , 
-A__ _ ___________ Â __ 1 

A B 

Figure 4.8. 
Représentation tridimensionnelle des séquences cubique (A) et hexagonale (B) lors de l'empilement 

de sphères dures. 
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- défauts ponctuels (impuretés, lacunes, interstitiels) 

- défauts unidimensionnels (dislocations) 

- défauts bidimensionnels (fautes d'empilement, joints de grains) 

- défauts tridimensionnels (inclusions, précipités) 

La microscopie électronique à transmission permet de caractériser les trois derniers types de 

défauts, aussi bien en imagerie qu'en diffraction électronique. Nous nous limiterons ici à la 

description des défauts bidimensionnels, qui ont fait l'objet d'une caractérisation dans ce travail. 

11.2.1.1. Défauts bidimensionnels 

Pour les décrire de façon précise, il est nécessaire de revenir au modèle des sphères 

dures, où le cristal est défini par des plans constitués de sphères rigides tangentes entre 

elles. L'empilement de ces sphères sur un premier plan de base, peut se réaliser de deux 

façons différentes selon l'emplacement choisi pour les deux couches suivantes 

(emplacements notés B et C sur la figure 4.7.). La configuration du mode cubique revient à 

empiler les deux couches de telle façon que les emplacements B puis C soient 

respectivement utilisés. Ce processus, schématisé sur la figure 4.8a, montre que les trois 

couches n'ont pas d'atomes en vis-à-vis, et que chaque couche est insérée entre deux 

couches différentes. Cette séquence est symbolisée par la lettre K (pour Kubic). La seconde 

configuration est illustrée sur la figure 4.8b : la troisième couche ajoutée est i~entique à la 

première. De cette façon, la seconde couche est insérée entre deux plans identiques. Cette 

séquence est symbolisée par la lettre H (pour Hexagonal). A titre d'exemple, on peut 

exprimer les défauts d'empilement précédents de la façon suivante: 

ABC ABC ABC 
KKKKKKK 

ABCABACBA 
KKKHKKK 

structure cubique pure 

insertion d'une séquence H dans un 

empilement cubique 

Dans le cas du diamant, on peut utiliser le même symbolisme en considérant sa structure 

comme un empilement non compact de tétraèdres, qui possédent quatre atomes aux 

sommets et un au centre (figure 4.9.). Une représentation plus classique de la structure 

diamant correspond à l'association de cycles hexacarbonés, conformément aux schémas de 

la figure 4.10. On peut noter que, parallèlement au plan d'empilement, les cycles sont 
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Figure 4.9. 
Extension des séquence d'empilement dans le cas du diamant. 

A 
c 

B 

B 

Figure 4.10. 
Mise en évidence des cycles hexacarbonés dans le diamant pur ou fauté : 
A : séquence KKK avec des cycles hexacarbonés en configuration chaise 
B : séquence KRK avec des cycles hexacarbonés en configuration bateau. 
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toujours en configuration chaise. Dans le cas d'une structure cubique pure type KKKK, les 

cycles définis perpendiculairement au plan d'empilement, sont également en configuration 

chaise (figure 4.1 Oa). Dans le cas de l'insertion d'une séquence hexagonale de type KKHKK, 

les cycles hexacarbonés sont en configuration bateau au niveau du défaut (figure 4.1 Ob). 

La fréquence d'apparition des séquences hexagonales définit différents types de défauts 

d'empilement. On peut ainsi distinguer, les défauts intrinsèques où la structure n'est pas 

perturbée lors du passage d'une partie à l'autre du cristal. C'est le cas de la macle de 

séquence KKHKK appelée macle spinelle, où le plan de macle correspond à un plan miroir. 

C'est aussi le cas de la séquence KKHHKK, appelée parfois faute de déformation ou plus 

classiquement faute d'empilement, qui peut être approximativement décrite comme 

l'empilement de deux macles spinelle successives. On distingue enfin des défauts 

extrinsèques, qui possèdent une certaine largeur, dont la structure diffère de celle des deux 

cristaux entourant le défaut. La séquence de type KKKHKHKKK constitue un défaut 

extrinsèque, et correspond à deux macles non consécutives séparées par une séquence 

cubique de type K. Cette faute est généralement appelée faute de condensation 

d'interstitiel, car elle peut être formée par insertion d'un plan de type C entre deux plans de 

type A et B. 

Selon la fréquence d'apparition de ces défauts d'empilement dans les particules de 

diamant, on distinguera les zones microfautées, des joints de macle ou macles principales. 

Les zones microfautées sont constituées d'une succession de micromacles et de fautes 

d'empilement, séparées entre elles de quelques plans atomiques. Dans le cas ~u joint de 

macle, le défaut plan est limité à une macle spinelle, qui sépare deux zones cristallines 

exemptes de défauts, sur une distance relativement importante pouvant atteindre quelques 

centaines de nanomètres. 

Les joints de macle peuvent être définis dans le cadre plus général des joints de grains. 

Ces défauts bidimensionnels correspondent à la jonction de deux cristaux qui, dans notre 

cas, sont de même nature et possèdent une désorientation précise l'un par rapport à l'autre. 

Il n'existe pas de modèle simple qui décrit leur structure, mais il est probable que la zone de 

désordre à proximité du joint à une extension très limitée de l'ordre de deux ou trois 

distances interatomiques. La description globale de ces défauts déborderait du cadre de ce 

rappel, et nous nous limiterons au cas du joint de macle souvent observé dans le cas du 

diamant CVD. 

Pour certaines désorientations singulières des deux cristaux qui limitent le joint de grains, 

il existe un superréseau commun aux deux cristaux, qui n'est pas affecté par le joint. Ce 

superréseau, . appelé réseau de coïncidence, est défini par un indice de macle 2:=n, qui 

correspond au nombre de noeuds n d'un des cristal, contenus dans la maille élémentaire du 
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~l] 

Figure 4.11. 
Représentation schématique d'un joint de macle 2:: = 3 dans le cas du diamant en axe de zone [011]. 
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réseau de coïncidence. Il est évident que plus cet indice est bas, plus le nombre de noeuds 

communs aux deux réseaux est grand, et plus l'accolement des cristaux est bon. Le lecteur 

intéressé par les notions géométriques des joints de grains, pourra se reporter au chapitre 

introductif développé par Levy<20>. Dans le cas du diamant CVD, le joint de macle 

correspond à un joint de grains singulier d'indice 2:=3. Ce joint est schématisé sur la figure 

4.11., où le trait pointillé définit la trace du plan miroir perpendiculaire au plan du schéma. 

ll.2.1.2. Interactions entre les défauts 

Dans le cadre de cette annexe, il n'est pas possible de décrire de façon exhaustive les 

différentes interactions possibles entre les défauts structuraux précités. Il est néanmoins 

important de rappeler qu'ils ne sont pas indépendants. A titre d'exemple, une dislocation 

parfaite de type i <101> correspond à un défaut d'empilement de séquence KKHHKK, et 

peut donc être considérée comme deux joints de macle de type 2:=3 accolés. La dissociation 

de cette dislocation en deux dislocations partielles, pennet d'atteindre l'énergie de ce défaut 

d'empilement Ys. Cette mesure doit donc pennettre l'évaluation de l'énergie de fonnation 
d'un joint de macle EL=3, qui pourra s'écrire en première approximation: 

E - Ys L=3 - 2 

Un autre exemple concerne les joints de grains de faible désorientation, encore appelés 

sous-joints, qui peuvent être décrits en tenne de famille de dislocations coin parallèles. Ce 

modèle de joint n'est valable que pour une désorientation assez faible. Plus celle-ci est 

importante, plus le joint est complexe. On s'éloigne alors du défaut plan, et l'interface entre 

les deux grains doit être décrite comme une succession de "facettes" constituées de plans 

denses du réseau de coïncidence(20). 

ll.2.2. La microscopie électronique conventionnelle 

La caractérisation précise des défauts structuraux présentés dans le paragraphe précédent 

fait souvent appel à la microscopie électronique à transmission conventionnelle. L'exploitation 

des différentes techniques d'observation des 'lames minces pennet de préciser la quantité, la 

nature et la position de ces défauts au sein des cristaux. Dans ce paragraphe, nous décrirons les 

principales méthodes utilisées pour caractériser les défauts d'empilement. 

L'observation des défauts plans en microscopie électronique à transmission, ne peut être 

traitée de façon aussi générale que dans le cas des dislocations. Le contraste observé dépendra 

en effet du type de défaut illuminé, mais aussi des conditions expérimentales d'illumination de 

l'échantillon. De ce fait, nous nous bornerons à décrire les principaux effets couramment 
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Figure 4.12. 
Construction d'un diagramme de diffraction d'un cristal maclé en axe de zone [110] 

a : taches principales, et les taches de double diffraction associées 

b : cliché a, plus les taches de macle produites par le plan de macle ( 1 1 1 ) 

c : cliché b, plus la double diffraction des taches de macle. 
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Figure 4.13. 
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Construction d'un diagramme de diffraction d'un cristal maclé deux fois en axe de zone [110] 

a : taches principales, plus les taches de macle produites par le plan de macle ( 1 1 1 ) 

b : cliché a, plus les taches de macle produites par le plan de macle (11 1 ) 

c : cliché b, plus la double diffraction des taches de macle. 
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observés dans le cas du diamant CVD, et en particulier la symétrie caractéristique des clichés 

de diffraction électronique en faisceau parallèle. 

D'un point de vue imagerie, la visualisation des défauts d'empilement dépendra de leur 

fréquence d'apparition, et surtout de l'axe de zone choisi. Pour des raisons propres aux 

conditions d'élaboration et de croissance des films de diamant, on obtient fréquemment un axe 

de fibre <110> normal au plan du film. Ainsi, dans le cas des lames en sens parallèle, 

l'observation des cristaux se réalise très souvent en axe de zone <110>, et les· défauts plans 

sont donc parallèles au faisceau d'électrons. Ds apparaissent sous forme de lignes continues 

plus ou moins rapprochées, qui traversent les cristaux parallèlement aux plans {Ill}. Les 

clichés de diffraction associés à ces images, nous renseignent plus précisément sur ces défauts. 

Le joint de macle 2:=3, observé très fréquemment dans le diamant CVD, produit un cliché 

constitué de deux réseaux décalés d'une rotation de 70,53°, angle correspondant à la 

désorientation entre les deux cristaux. La figure 4.12. schématise les différentes étapes de 

formation d'un tel cliché. A partir d'un cliché de point représentatif d'un monocristal en axe de 

zone [lI 0] (figure 4. 12a), on obtient les taches de macle par action d'un axe binaire C2 sur les 

taches initiales. Le plan de macle 2:=3 étant parallèle aux plans {Ill} dans le cristal, l'axe 

binaire associé à ce défaut est confondu avec l'une des directions <111>* du réseau réciproque. 

Dans le cas de la figure 4.12b, l'axe binaire est choisi colinéaire à la direction réciproque 

(1 Il]*. Un phénomène de double diffraction se produit fréquemment, et invalide la 

condition d'extinction h+k+l :f:. 4n (h,k,l pairs). Lorsque la structure est maclée, cette double 

diffraction provoque l'apparition de taches supplémentaires. La figure 4.12c symbolise ce 

phénomène, qui peut être géométriquement obtenu par translation du réseau constituant les 

taches de macle, selon la direction [111]*. Chaque distance parallèle à la direction [111]* 

est alors divisée en trois segments égaux. 

La figure 4.13. formalise la construction d'un cliché de diffraction, résultant de l'illumination 

simultanée de deux joints 2:=3 en axe de zone <110>, où chacun des défauts est localisé selon 

un des deux plans { Ill} parallèle au faisceau. A partir d'un diagramme comportant 

initialement une première série de taches de macle (figure 4.13a), une rotation C2 selon la 

direction [111]*. conduit au cliché 4.13b. Le phénomène de double diffraction, obtenu par 

translation des deux réseaux maclés selon les directions <111>*, conduit au cliché 4.13c, où 

chaque distance entre deux noeuds du réseau principal est scindée en trois segments égaux. 

Une extension de ce type de diagramme concerne la diffraction des particules multimaclées 

décaédriques, dont la construction à partir de cinq sous-domaines mono cristallins est détaillée 

dans l'annexe 7. L'assemblage de ces sous-domaines peut être également décrit comme 

l'accolement de tétraèdres limités par des plans {Ill}, et séparés par des joints de grains. 

L'angle entre deux faces {Ill} d'un tétraèdre étant de 70,53°, l'association de cinq sous-
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Figure 4.14. 
Cas d'une particule décaédrique élastiquement déformée en axe de zone [110] 

a : représentation schématique de la particule b : diagramme de diffraction électronique. 
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Figure 4.15. 
Cas d'une particule décaédrique avec un défaut de fermeture localisé sur un joint 

a : représentation schématique de la particule b : diagramme de diffraction électronique. 
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domaines provoque l'apparition d'un défaut de fenneture de 7,35°. La présence d'un vide entre 

deux sous-domaines étant exclue, on peut imaginer plusieurs structures comblant ce défaut de 

fenneture. Ainsi, la défonnation élastique de chaque tétraèdre augmente l'angle d'ouverture de 

ses faces. Si celui-ci est de 72° pour chacun des sous-domaines, leur association remplit 

l'espace (figure 4.14a). Le cliché de diffraction issu d'une telle structure, et schématisé figure 

4.14b, possède une symétrie quinaire parfaite où chacun des réseaux est décalé de 72° par 

rapport aux réseaux voisins. On peut également imaginer que l'accolement des quatre premiers 

tétraèdres se réalise naturellement, par la fonnation de quatre joints de macle L=3. Le 

cinquième joint correspond alors à un joint de grains qui intègre la totalité du défaut de 

fenneture par ajout de demi-plans {110} parallèles à l'axe de zone <110>, pour chacun des 

deux sous-domaines qui limitent le défaut de fenneture (figure 4.15a). Cet ajout de matière 

correspond à la fonnation de murs de dislocations coin, de vecteur de burgers lfil = ~ <110>. 

Shechtman et al.(21) ont modélisé ce type de joints par recouvrement des deux sous-domaines, 

et obtiennent dans ce cas, l'indice de macle L=81. Le diagramme de diffraction associé à une 

telle structure est reproduit figure 4.15b. On observe un dédoublement de taches selon une 

direction particulière, qui correspond à la direction du joint L=81 (repéré par une flèche sur la 

figure). 

Ces deux cas limites ne sont pas les seuls envisageables, puisque l'on peut imaginer une 

répartition plus ou moins homogène du défaut de fenneture sur les cinq joints de grains. Dans 

ce cas, ceux-ci ne sont plus strictement des joints de macle L=3, mais des joints dont chaque 

indice dépend du défaut présent. 

La diffraction de zones microfautées, comportant des fautes d'empilement et des 

micromacles, est caractéristique lorsque le cristal est positionné en axe de zone <110>. On 

observe des lignes de diffusion selon les directions <111>* du plan (110)*. On retrouve ici la 

relation où un objet bidimensionnel (plan des défauts), induit la fonnation d'un objet 

unidimensionnel (ligne de diffusion) nonnal au défaut réel. Ce phénomène, illustré sur la figure 

4.16., se superpose généralement à tous les clichés de cet axe de zone, et en particulier ceux 

relatifs aux particules de symétrie quinaire. 

La fonnation des clichés de diffraction sur des structures fautées, mais pour des axes de 

zone autres que l'axe classique <110>, n'est pas reportée à notre connaissance,. excepté par 

Bozzolo(22) et W ang(33), qui observent des dédoublements de taches pour les axes de zone 

<100>, <112> ou <111>. Dans ce type de clichés, la position des taches de macle ou des lignes 

de diffusion est plus délicate à prévoir, puisque les défauts ne sont plus parallèles au faisceau 

électronique. Le lecteur intéressé par ces problèmes d'orientation peut se reporter au chapitre 6 

de l'ouvrage de Hirsch et al. (23), qui décrit la fonnation des taches de macle pour des 

orientations quelconques de cristaux. 
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1- taches principales - - - - - - lignes de diffusion 

.. double diffraction des taches principales 

Figure 4.16. 
Diagramme de diffraction des électrons d'un mono cristal en axe de zone [110] où les 

lignes de diffusion sont présentes. 
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Figure 4.17.(24) 

Visualisation en microscopie HREM de la structure diamant en axe de zone <110> où la 
résolution ne permet pas de discerner les plans {400}. 
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D.2.3. La microscopie à haute résolution 

La microscopie électronique à haute résolution (HREM pour High Resolution Electron 

Microscopy), est une technique récemment utilisée pour observer à l'échelle atomique, les 

défauts structuraux présents dans les films de diamant CVD. Dans tous les cas, l'interprétation 

des images est réalisée par comparaison avec des images simulées, et les observations se 

limitent à des cristaux en axe de zone <110>. Sans entrer dans le détail de la technique haute 

résolution, on peut indiquer que les lames utilisées doivent être particulièrement minces ( de 1 ° 
à 50 nm). L'image est composée de franges d'interférence issues d'un processus de 

défocalisation, et est composée de points noirs sur fond clair (ou inversement). Selon la 

défocalisation choisie, les colonnes atomiques sont visualisées en noir ou en blanc. La 

résolution des microscopes HREM, rarement inférieure à 0,15 nm, limite le discernement de 

certaines colonnes atomiques. La figure 4.17. illustre cette limitation, où deux plans {400} 

consécutifs sont séparés de 0,089 nm et apparaissent confondus sur l'image HREM. Celle-ci 

est alors identique à celle qui serait obtenue lors de la visualisation d'une structure cubique à 

faces centrées. 

La structure atomique des défauts peut être imagée en HREM uniquement si ceux-ci ont 

une symétrie de translation parallèle à la direction d'observation. Ainsi, le coeur d'une 

dislocation sera révélé si sa ligne est parallèle à l'axe de zone. De la même façon, les défauts 

plans seront discernables uniquement en visualisant les colonnes atomiques parallèles au plan 

du défaut. Dans le cas du diamant, ces conditions seront remplies lors d'observations en axe de 

zone <110>. 

Plusieurs auteurs ont étudié les défauts d'empilement intrinsèques présents dans le diamant 

CVD(24-29), en particulier la micromacle L=3, ou la faute d'empilement (séquence KKHHKK). 

Dans ce dernier cas, Luyten et al. (27) indiquent que ce défaut peut se terminer au sein du cristal, 

avec formation d'une dislocation partielle de Shockley. L'imagerie HREM met parfaitement en 

évidence le champ de contrainte associé à ce défaut, mais la caractérisation de coeur est limitée 

par la résolution. Certaines micro macles comportent des marches par lesquelles le plan miroir 

est décalé d'un plan atomique. La microscopie HREM visualise ces marches, qui se forment 

avec apparition de dislocations type Shockley. Celles-ci. ne. semblent pas perturber le cristal de 

façon importante, ce qui explique la fréquence d'apparition de ces marches(27). 

D'autres travaux décrivent l'interaction entre ces différents défauts. On peut citer 

l'intersection de bandes de défauts(27-29), la dissociation de dislocations et l'évaluation de 

l'énergie de défaut d'empilement(27), ou l'intersection des joints de macle dans les structures 

quinaires(21 ,25,26,30,31). Dans ce dernier cas, il semble que la structure dépend fortement des 

conditions d'élaboration. Ainsi, Narayan et al.(3O,31) observent des particules où le défaut de 

fermeture est élastiquement accommodé, avec une structure de coeur constituée de cinq joints 

de macle L=3. Ohsawa et al. (25) observent un défaut de fermeture uniquement localisé sur un 
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joint dont la structure n'est pas développée. Shechtman et al.<21) décrivent également le coeur 

de ces particules comme une association de quatre joints L:=3, et d'un joint plus complexe 

possédant un indice théorique L:=81, c'est-à-dire un joint L:=3 associé à une succession de 

demi-plans {Il O} qui comblent le défaut de fermeture. L'observation HREM montre que ce 

joint est en fait incohérent, et est composé de plusieurs zones interpénétrées d'indices L:=9, 

L:=27 et L:=81, respectivement associées aux angles de désorientation 34,94°,31,59° et 77,88°. 

Narayan(31) a étudié de façon plus générale la nature des différents joints de grains susceptibles 

de se former lors de la croissance de films texturés <110>. A partir d'observations HREM, et 

en utilisant le potentiel de Tersoff, il a déterminé l'énergie associée à chaque désorientation 

singulière, et a montré que le joint L:=3 possédait une énergie très faible par rapport aux joints 

d'indice supérieur. Ces différences énergétiques permettraient d'expliquer la présence de 

certaines dissociations du type : L:=9 :::> 2L:=3. 

II.3. Préparation des lames minces 

La caractérisation structurale des films de diamant CVD par microscopie électronique à 

transmission nécessite, par définition, la transmission du faisceau d'électrons à travers le matériau. 

D'une façon générale, cette condition est réalisée par amincissement de films autoportés, obtenus 

par dissolution chimique du substrat de silicium. On peut néanmoins citer quelques techniques 

particulières qui évitent l'étape d'amincissement, comme la méthode de la vue latérale (Side-View) 

ou la méthode par dispersion de poudre. Dans le premier cas, la surface du substrat est utilisée 

comme support naturel de cristaux non coalescés, et est positionnée parallèlement au faisceau 

d'électrons. Ce dernier illumine directement les cristaux situés en bordure de l'échantillon(32,33). 

Dans le second cas, les films de diamant sont mécaniquement broyés sous forme d'une poudre, qui 

est ensuite dispersée sur une grille micrométrique positionnable dans le porte-objet du 

microscope(34) . 

L'amincissement ionique de dépôts autoportés constitue la technique standard pour la 

réalisation de lames en sens parallèle. Celle-ci a été retenue au laboratoire, car elle est 

relativement simple à mettre en oeuvre. La figure 4.18. illustre les différentes étapes d'obtention 

d'une lame mince. Un fragment d'échantillon brut d'élaboration, est soumis à un bain fluoro­

nitrique qui dissout le silicium. Le fragment de diamant autoporté est alors rincé à l'eau déionisée, 

puis inséré entre deux grilles de cuivre dont le faible maillage assure la présence de zones 

d'observation importantes. L'étape d'amincissement est réalisée sous faisceau d'ions Argon (Ar+ , 

V = 5 kV), avec un angle d'incidence compris entre 30 et 40°. Selon la zone à observer, on peut 

amincir préférentiellement l'une des deux faces du dépôt, en modifiant les intensités des canons à 

ions. Dans tous les cas, on maintient les deux canons en fonction, pour éviter les phénomènes de 

rétro-pulvérisation. Le décapage est mené jusqu'à perforation du film, et les zones les plus minces 

sont utilisées pour les observations microscopiques. Plusieurs inconvénients limitent les 

performances de ce type de préparation. On retiendra en particulier : 
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• Temps d'amincissement élevé 

Compte tenu du faible coefficient de pulvérisation du carbone, l'amincissement ionique d'un 

film de trois ou quatre micromètres, nécessite environ huit à dix heures sous double faisceau 

d'argon. L'amincissement de films épais (30 à 40 Ilm) doit donc se réaliser sur plusieurs 

jours, . et les grilles de cuivre qui s'amincissent préférentiellement, doivent être 

périodiquement changées. 

• Hétérogénéité d'amincissement 

Du fait des variations de la qualité des films et de l'intensité des faisceaux d'ions, il est 

difficile de prévoir la vitesse d'érosion du dépôt. n est par conséquent très délicat de réaliser 

une lame mince, en choisissant la position de la zone observable dans l'épaisseur totale du 

film. De plus, la vitesse d'érosion semble très sensible à la nature structurale de la zone 

érodée. Ainsi, les joints de grains s'amincissent plus rapidement que les grains eux-mêmes. 

Ces différences génèrent des variations locales d'épaisseur, qui gênent considérablement les 

observations microscopiques. 

• Modification de la structure du matériau 

Le décapage des revêtements diamant s'accompagne d'une amorphisation de la surface. 

Cette modification s'accompagne nécessairement d'une perte d'information structurale, et 

limite sérieusement les caractérisations potentielles par microscopie analytique (EELS). 

Une technique d'amincissement par diffusion à l'état solide, déjà mise en oeuvre dans un cadre 

différent par Jin et al. (35), devrait permettre de s'affranchir des problèmes préc~tés. Cette 

technique, basée sur la dissolution du carbone par diffusion dans un métal en contact avec le 

diamant, a été récemment testée au laboratoire(22), et doit être optimisée dans le cadre de la 

préparation de lames minces. 

En ce qui concerne la préparation de lames en sens travers, plusieurs essais ont été menés, 

selon la méthode décrite initialement par Anoun(36), mais n'ont pas abouti à ce jour. Les obstacles 

majeurs restent le manque d'adhérence des dépôts sur silicium, qui provoque une décohésion 

précoce du diamant lors de l'amincissement mécanique, et les différences de coefficients de 

pulvérisation entre le substrat et le diamant, qui perturbent la phase finale d'amincissement. 

III. ANALYSE DE TEXTURE PAR DIFFRACTION DES RAYONS X 

111.1. Principe 

Les analyses de texture réalisées dans le cadre de ce travail, reposent sur la méthode de 

diffraction des rayons X en réflexion, selon la configuration expérimentale décrite initialement par 
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Figure 4.19. 
Représentation schématique du goniomètre quatre cercles. 
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Schulz(37}. L'appareillage représenté sur la figure 4.19., dont les principales caractéristiques sont 

reportées dans le tableau 4.1., se compose d'un goniomètre quatre cercles, d'un détecteur linéaire, 

et d'un tube à rayons X (ces deux derniers éléments n'ayant pas été représentés sur la figure). 

L'échantillon analysé est fixé sur une table à translation réglable (x,y,z), facilitant son 

positionnement au centre du goniomètre. Cette table est reliée à un bloc mobile, qui autorise la 

rotation de l'échantillon selon l'angle d'azimut <p, et qui peut se déplacer à l'intérieur du berceau 

d'Euler pour modifier l'angle polaire X. Le détecteur est placé à l'angle 28hkl, et ne reçoit par 

conséquent des photons X, que lorsque des plans {hkl} de l'échantillon sont normaux au vecteur 

de diffusion ~. Ce vecteur correspond à la bissectrice de l'angle entre le faisceau incident et le 

faisceau diffracté. 

Anticathode : Cobalt (Ka 1 + Ka2) 
SourceRX Puissance : 1200 Watts 

Collimateur avant, de diamètre 1 mm 
Filtre: Fe 

quatre cercles : 8, 28, X, <p (Schulz) 
Goniomètre table porte-échantillon : x,y,z 

pas angulaire (pour X et <p) : 3 ° 
localisation linéaire 

Détecteur fenêtre d'entrée (2°10) 
pas angulaire: 0,02° 

Traitement informatique Diffract / AT -Texture measurement programm 
(Siemens) 

Tableau 4.1. 
Caractéristiques techniques du système d'analyse de texture 

A chaque instant, l'intensité diffractée reçue par le détecteur est proportionnelle à l'intensité 

incidente 1°, et au volume de matière dont les cristaux ont une famille de plans {hkl} normale au 

vecteur de diffusion t Ce volume, noté V {hkl} est directement fonction de l'orientation de 

l'échantillon choisie dans le goniomètre: 

Comme le suggère Schulz, si le volume total illuminé par ·le faisceau et le phénomène 

d'absorption restent constants quels que soient les angles X et <p, la mesure de l{hkl} pour chaque 

valeur du doublet (X,<p), permet de connaître la distribution de l'orientation de tous les cristaux 

d'un volume donné de l'échantillon. Le berceau d'Euler autorise une variation absolue de 180° de 

l'angle polaire, ce qui se traduit par une variation relative de plus ou moins 90°, si l'origine X = 0 

est prise lorsque le plan de l'échantillon est normal au vecteur de diffusion. La motorisation du 

bloc mobile permet une rotation complète de 360° selon l'angle azimutal <p. Le pas angulaire pour 

les deux axes de rotation étant de 3°, une figure de pôle sera construite à partir de la mesure de 

l'intensité diffractée selon 7200 doublets angulaires (X,<p). 
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Figure 4.20. 
Représentation schématique d'une figure de pôle Il vierge Il , où les angles polaire (X) et azimutal (q» 
sont localisés. L'élévation est l'angle de visualisation choisi pour représenter la figure sur un plan. 
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La figure 4.20. correspond au repère choisi pour représenter les variations de l'intensité 

diffractée en fonction des angles X et <p Les intensités diffractées sont reportées sur une surface 

circulaire, comportant un maillage issu de l'intersection de cercles concentriques et de rayons. 

Chacun de ces cercles correspond à une valeur particulière de l'angle polaire X, et chaque rayon 

définit une valeur de l'angle d'azimut <p. Le logiciel utilisé pour construire la figure de pôle, permet 

de la visualiser selon l'angle d'élévation qui peut varier entre 0 et 90°. Dans ce manuscrit, une 

élévation de 45° est choisie afin d'accéder à une vue tridimensionnelle qualitative de la texture des 

échantillons. Les valeurs angulaires de maximums d'intensité sont obtenues précisément à partir de 

figures de pôle où l'angle d'élévation est de 90°. 

L'obtention d'une figure de pôle se réalise en plusieurs étapes dont les principales sont 

reportées ci-dessous: 

• Réalisation d'un difTractogramme 9/29 

Ce diffractogramme est réalisé à X = <P = 0 afin de localiser précisément la position des 

réflexions dues au matériau étudié, et en particulier la réflexion {hk1} utilisée pour la 

réalisation de la figure de pôle. Par ce contrôle, on s'assure de l'absence de superpositions de 

réflexions, qui pourraient fausser la figure de pôle. 

• Interpolation du fond continu 

Le détecteur est positionné à l'angle 29hkh et une acquisition du fond continu est réalisée de 

chaque coté de la réflexion {hkl}. Le fond continu présent sous la réflexion est alors déduit 

par interpolation linéaire. Il est possible d'interpoler le fond continu pour plusieurs valeurs 

du doublet (X,<p), mais d'une façon générale, le fond continu est constant quelle que soit 

l'orientation de l'échantillon. 

• Réalisation de la figure de pôle 

Le goniomètre étant piloté par ordinateur, la réalisation d'une figure de pôle est 

automatisée. Certains paramètres sont néanmoins nécessaires pour une acquisition 

optimisée, en particulier le temps d'acquisition par point de mesure ou l'épaisseur du 

revêtement. La procédure d'acquisition impose un ordre précis des mesures : pour chaque 

valeur de l'angle polaire X, les intensités diffractées de toutes les valeurs de l'angle azimutal 

<p sont mesurées. On peut enfin noter que des problèmes de défocalisation du faisceau 

diffracté aux grands angles (en X), limitent l'exploitation des figures de pôle pour des 

désorientations polaires comprises entre 80 et 90°. 

111.2. Conditions d'analyse des échantillons 

Dans le cas particulier des films de diamant CVD élaborés sur silicium mono cristallin, la 

réalisation de figures de pôle ne nécessite pas de précautions particulières, puisque les deux seules 
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phases en présence de façon majoritaire sont le silicium mono cristallin et le diamant, et que leurs 

réflexions respectives n'interfèrent pas. En pratique, il s'est avéré nécessaire de tenir compte des 

effets suivants : 

• Faible coefficient de diffusion du carbone 

Compte tenu de la faible valeur du coefficient de diffusion du carbone, il semble délicat de 

réaliser des figures de pôle sur des épaisseurs inférieures à 10 Jlm. De plus, pour garder un 

rapport signallbruit favorable, toutes les figures de pôle ont été réalisées à partir de la 

réflexion {Ill} du diamant. L'obtention de ces figures pour les deux autres réflexions 

accessibles (réflexions {220} et {311}) n'ont pas été concluantes à ce jour . 

• Interférence Silicium/diamant 

Pour des raisons encore peu claires, des signaux parasites intenses se superposent aux 

figures de pôle {Ill} des couches diamant, lorsque le substrat de silicium n'est pas éliminé. 

li semblerait que la bande spectrale associée au faisceau X soit à l'origine de l'apparition de 

réflexions multiples dues au silicium mono cristallin, qui interféreraient sur le signal mesuré 

en 26hk1. Pour éviter ces artefacts, les figures de pôle ont été réalisées sur des échantillons 

"fenêtre", obtenus par dissolution partielle du silicium à l'endroit de l'impact du faisceau X. 
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Série IRCON 6-15C15 
Type Bande spectrale IR: 2,0 ~ À::;; 2,6 

(centré sur À ° = 2,3 J..l.m) 
Surface de visée 19mm2 

Distance focale > 50 cm 
Domaine de température admis 700 < T (K) < 1800 

Signal de sortie Potentiel: 0 < Vnvro (mV) < 100 

Tableau 5.1. 
Caractéristiques techniques du pyromètre. 
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Figure S.l. 
Courbes pyrométriques théorique (----) et expérimentale ( __ ) relatives au refroidissement du 

substrat par coupure instantanée du plasma micro-onde (tO), lorsque l'émission plasma interfère sur la 
mesure (trajet ABC), et lorsque qu'il n'y a pas d'interférence (trajet AC). 
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1. INTRODUCTION 

Une partie importante de ce travail concernant l'élaboration et la caractérisation des dépôts, 

repose sur la connaissance de la température des substrats de silicium employés. Les mesures de 

température ont été initialement envisagées soit par utilisation d'un thermocouple, soit par 

pyrométrie optique. L'utilisation d'un thermocouple apparaît simple, mais pose quelques problèmes 

liés aux synthèses MPCVD, telles qu'elles ont été réalisées au laboratoire. Ainsi, pour limiter les 

erreurs, le thermocouple doit être placé dans le substrat, ou à défaut à proximité de celui-ci dans le 

porte-substrat. Dans le premier cas, les substrats doivent être spécialement usinés et leur 

positionnement sur le porte-substrat reste délicat. Dans le second cas, c'est le porte-substrat qui doit 

être usiné de telle façon que le thermocouple soit très proche du substrat, et on ne peut exclure la 

présence d'un point chaud sur la tête du thermocouple dû à formation d'un plasma par effet de 

pointe. L'évaluation de la température par mesure pyrométrique a été retenue pour sa facilité de mise 

en oeuvre, et par le fait qu'on élimine les principales causes d'erreurs précitées. Le pyromètre utilisé, 

dont les caractéristiques sont reportées dans le tableau 5.1 ., fournit un potentiel Vpyro qui est 

fonction de l'intensité lumineuse reçue dans la gamme de longueur d'onde de travail du pyromètre. 

Dans la suite de l'étude, nous considèrerons que le pyromètre est monochromatique et travaille à la 

longueur d'onde À 0. 

Compte tenu de la configuration du réacteur (voir chapitre II.), la visée pyrométrique est 

accomplie selon un axe normal au plan de l'échantillon, et à travers les deux hublots du coupleur 

symétrique. Le pyromètre doit permettre d'évaluer la température du substrat avec une bonne 

précision, si l'intensité lumineuse émise par le plasma micro-onde à la longueur d'onde À 0 , ne modifie 

pas de façon significative l'intensité issue de l'échantillon, et reçue par le pyromètre. L'absence 

d'interférence a été démontrée expérimentalement en suivant le signal pyrométrique Vpyro d'un 

substrat de silicium porté à haute température par un plasma micro-onde, et subissant un 

refroidissement par coupure instantanée du plasma. Les courbes de la figure 5.1. schématisent 

révolution théorique du signal pyrométrique au cours du temps, lorsque le plasma micro-onde est 

coupé (t = tO). Si rémission du plasma avait participé de façon significative à l'intensité reçue par le 

pyromètre, l'extinction du plasma devait provoquer une diminution instantanée de Vpyro (segment 

AB), suivie d'une décroissance exponentielle relative à la diminution de température de l'échantillon 

par conduction (segment BC). L'expérience montre que la .décroissance exponentielle prend place 

immédiatement à l'extinction du plasma (segment AC), prouvant l'absence d'interaction majeure entre 

l'émission du substrat et celle du plasma. 

II. PRINCIPE DE LA MESURE DE TEMPERATURE PAR PYROMETRIE 

Le pyromètre utilisé permet de mesurer la luminance monochromatique LÀ.,T du corps 

émetteur, défini pour une longueur d'onde À et une température T. La luminance est donnée par la 

relation(1) : 
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[1] 

où dP est le flux d'énergie (en Watts) émis par unité d'angle solide d.a, et pour une surface émettrice 

S du substrat. A partir de la théorie des quanta et en utilisant les résultats de la statistique classique 

de Boltzmann, Plank a établi de façon rigoureuse la relation entre la température T, et la luminance 
o 

monochromatique LÀ, T d'un corps parfaitement absorbant (appelé corps noir) : , 

[2] 

avec: 

Cl = 2.h.c2 ~ 1,192.10-16 W.m2 h.c 2 
C2 =k~ 1,438.10- m.K 

h : constante de plank c : célérité lumineuse k : constante de Boltzmann 

Les substrats de silicium n'étant pas des corps noirs, la luminance LÀ,T associée à ce matériau est 
o 

liée à LÀ, T par l'émissivité êÀ,T : , 

[3] 

A l'heure actuelle, il n'existe pas de théorie directe permettant de prévoir l'émissivité du matériau à 

partir de ses propriétés physico-chimiques intrinsèques. Des valeurs d'émissivité ont été compilées 

dans la littérature, mais la dispersion des résultats est telle que ces valeurs sont généralement 

inutilisables. La cause la plus importante de cette dispersion est la méconnaissance ou la mauvaise 

caractérisation des paramètres physico-chimiques de la surface observée, dont on sait qu'ils 

interviennent de manière prépondérante sur les propriétés optiques des COrpS(2). La mesure de 

l'émissivité devient encore plus délicate lors de la croissance de films continus, puisque la nature du 

matériau émetteur ainsi que l'émissivité associée vont être modifiées. 

Les deux paragraphes suivants décrivent la façon dont la température peut être évaluée dans le 

cas de synthèses de cristaux isolés, et dans le cas de films continus. Dans ce dernier type de synthèse, 

un modèle basé sur la seconde loi de Kirchhoff, et sur la théorie classique de l'optique interférentielle, 

nous a permis d'expliquer les évolutions du signal pyrométrique observées expérimentalement, et d'y 

associer des variations d'émissivité du système à température constante. 
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Figure 5.2. 
Courbe d'étalonnage du pyromètre optique T = f(V pyro). 
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III. CAS DE L'ELABORATION DE CRISTAUX ISOLES 

Pour ce type de synthèse, on considère que la quantité de diamant formé à la surface du substrat 

est insuffisante pour modifier l'émissivité propre au silicium E~\ (densité de germes Pg de l'ordre de 

104 à 105 cm-2), et que de plus, celle-ci est constante dans le domaine de température étudié. Ces 

deux hypothèses peuvent s'écrire : 

[4] 

où E;:~ est l'émissivité du système constitué par le substrat de silicium partiellement recouvert de , 

cristaux de diamant. A partir de ces simplifications, et en considérant les relations [2] et [3], la 
luminance L;\.T est alors directement fonction de la température. Du fait de l'impossibilité de chiffrer 

l'émissivité E;:~, nous avons choisi de la déterminer expérimentalement, en étalonnant le pyromètre à , 

partir de substrats de silicium chauffés par un four intégré au réacteur, et dont la température est 

obtenue par un thermocouple. Le four est positionné autour du porte-substrat dans lequel nous 

avons inséré le thermocouple. Les visées pyrométriques ont été accomplies dans des conditions 

proches des conditions d'élaboration du diamant, c'est-à-dire à travers les deux hublots du coupleur 

symétrique et sous une pression d'argon de 45 hPa. 

La figure 5.2. montre que la température du substrat est une fonction linéaire du signal 

pyrométrique Vpyro délivrée par le pyromètre dans le domaine de température étudié : 

T (K) = 7,66 . Vpyro (mV) + 728 [5] 

Cette dépendance linéaire, qui n'est par représentative des relations [1], [2] et [3], est liée à 

l'électronique du pyromètre. L'imprécision sur la mesure de température est évaluée à plus ou moins 

5 K, compte tenu de la dispersion statistique de la droite d'étalonnage, qui inclue les erreurs 

engendrées par l'utilisation d'un thermocouple, et le gradient de température présent entre le substrat 

et le thermocouple. 

IV. CAS DE L'ELABORATION DE FILMS 

Ces élaborations sont réalisées grâce à l'obtention d'une densité de germes de diamant importante 

à la surface du substrat. De ce fait, la formation d'un film continu se produit rapidement, et on ne 

peut plus admettre que l'émissivité du système reste constante durant la synthèse. La relation [4] 

devient: 

E;:~ = f(temps de synthèse) , [6] 
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a 

temps de synthl:se 

Figure 5.3. 

5yS 

EÂ,T 

temps de synthl:se 

b 

a : variation théorique de rémissivité f:~~ d'un système constitué d'un dépôt qui croît sur un substrat 

b : variation du signal pyrométrique lors de la croissance d'un film de diamant sur silicium. 
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L'évaluation de la température du système par pyrométrie optique doit donc s'effectuer lorsque le 

substrat a atteint sa température d'équilibre, et juste avant l'introduction du méthane pour que la 

relation [S] soit toujours vérifiée. 

La figure S.3b. reproduit l'évolution du signal pyrométrique en fonction du temps de synthèse, 

obtenue systématiquement lors de l'élaboration de films épais. On observe une sinusoïde dont 

l'amplitude s'amortit de façon exponentielle. Si on admet que la température reste constante durant 

toute la synthèse, cette évolution est associée à une modification de l'émissivité f:i~. Ce , 

comportement a déjà été observé par Snail et Marks(3), dans le cas de synthèses de films de diamant 

réalisées par la méthode de la torche oxyacétylénique. Us supposent le caractère interférentiel du 

phénomène, mais ne développent pas de modèle spécifique permettant d'expliquer ces variations. 

Indépendamment de l'élaboration de films de diamant, plusieurs auteurs ont cherché à modéliser de 

façon directe les variations d'émissivité dues à la croissance de films, en partant des propriétés 

physiques intrinsèques du matériau(4,5). Ces modèles prédisent une variation monotone de l'émissivité 

entre celle du substrat et celle de la couche déposée (voir figure S.3a), ce qui est manifestement en 

désaccord avec nos résultats expérimentaux. De tels désaccords qui ont été mis en évidence 

expérimentalement par plusieurs auteurs(2,6-8), dont P. Pigeat(2) chercheur dans notre laboratoire, à 

l'aide duquel nous avons recherché un modèle corrélant les variations d'émissivité et la variation 

d'épaisseur de la couche de diamant déposée sur un substrat. Pour cela, nous avons choisi d'utiliser 

un modèle indirect d'évaluation de 8i~, qui s'appuie sur la seconde loi de Kirchhoff : , 

sys Of 
8Â.,T = ./1.Â.,T [7] 

où .52l.Â. T est le coefficient d'absorption du système à la température T et à la longueur d'onde , 

spécifiée À. Cette loi postule qu'un corps à la température T n'est capable d'émettre que ce qu'il 

est capable d'absorber à cette même température. Elle a été démontrée uniquement dans le cas 

d'un système en équilibre thermodynamique, mais nous la considérerons a priori valide dans le 

système réel qu'est la synthèse CVD. L'égalité [7] simplifie considérablement notre modèle, puisque 

l'émissivité 8i~ dont il n'existe pas de développement analytique, est remplacée par le coefficient , 

d'absorption .52l.Â.,T Ce dernier pourra être déduit du principe,de conservation de l'énergie, qui le lie 

aux coefficients de réflexion 2?v.. T et de transmission % T : , , 

[8] 

Ces trois coefficients peuvent être précisés dans le cadre de la théorie des films optiques minces. 

La figure 5.4. schématise les réflexions et transmissions multiples liées à la présence d'un film 

(diamant) déposé sur un substrat (silicium). Pour .la clarté du schéma, l'absorption n'a pas été 

représentée puisqu'elle a lieu en tout point du système (substrat + film). On simplifie la relation [8] en 
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Figure 5.4P> 
Réflexions et transmissions multiples d'un faisceau incident, faisant un angle d'incidence 8 avec la 

, surface du film. 
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considérant que l'épaisseur es du substrat est beaucoup plus importante que la profondeur de 

pénétration du rayonnement à ')..,0. Ainsi, le coefficient de transmission % T est négligeable par , 

rapport à 2?;.. T, et les variations d'émissivité s'expriment simplement en fonction du coefficient de , 

réflexion: 

[9] 

Le coefficient de réflexion normal ~;, défuù pour un angle d'incidence nul, a été développé par 

Heavens(9) en fonction de l'épaisseur du film h, et des indices de réfraction complexes ~ des différents 

matériaux en présence. Ces indices de réfraction ~d et ~Si' respectivement défuùs pour les deux 

dioptres que sont le diamant et le silicium, sont de la forme : 

/\ Ok 
nSi = nSi - 1. Si 

où ni correspond au rapport des vitesses de propagation de la lumière dans le vide et dans le 

matériau (i) considéré, et ki appelé coefficient d'extinction qui traduit l'atténuation de l'amplitude du 

rayonnement le long d'un trajet dans ce même matériau. Le coefficient de réflexion normal s'écrit 

alors : 

cp8=O(h) = 
-" \.f-.,T 

avec: 

(x~ + y~) e2O:d + (z2 + w2) e-2O:d + A cos(2y& + B sin(2y& 

e2O:d + (x~ + Y~) (z2 + w2) e-2O:d + C cos(2Yd) + D sin(2y& 

A = 2 (xd z + Yd w) B = 2 (xd w - Yd z) C = 2 (xd Z - Yd w) D = 2 (xd w + Yd z) 
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Figure 5.5. 

Evolution théorique de l'émissivité du système t:;~ie=o, en fonction de l'épaisseur du dépôt de 

diamant. Les épaisseurs 11 et 8 sont déterminées graphiquement. 
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Ces différentes relations et leur report dans l'équation [9], permettent finalement de calculer 

l'émissivité normale monochromatique recherchée pour une épaisseur de dépôt h, selon la 

fonction F : 

asys,8=O (h) = 1 - F(!l<f,~, nSi, kSi, Â., h) Â"T [11] 

En fixant les paramètres ni, ki et Â., et en choisissant une loi de vitesse de croissance du film de 

d· (dh) sys,8=O c: • dO' h·· d· . lamant vfilm = dt ,on peut tracer aÂ"T en lonctIon u temps. n montre qu un C OlX JU ICleux 

de ces paramètres permet d'obtenir une courbe théorique proche de celle représentée figure 5.3 . 

Différents tracés accomplis par ordinateur, montrent que la modification des indices nSi et kSi influe 

uniquement sur la position globale de la courbe selon l'axe des ordonnées. Les indices relatifs au 

diamant nd et kd ainsi que la loi de vitesse vfllm, modifient l'allure de la courbe, et en particulier la 

période de la sinusoïde et l'amplitude de l'amortissement (voir figure 5.5.) 

L'ajustement de la courbe théorique à la courbe expérimentale peut, dans un premier temps, se 

limiter à la recherche des indices du diamant nd et kd et au choix d'une loi de vitesse vfllm' Les indices 

relatifs au silicium sont alors choisis arbitrairement. Dans un second temps, on fait varier les indices 

du silicium pour ajuster la hauteur globale de la courbe, tout en conservant les paramètres relatifs au 

diamant constants. La connaissance des indices n et k de chaque matériau du système étudié, permet 

de remonter à leur valeur d'émissivité normale monochromatique. Ainsi, pour une épaisseur de 

diamant nulle (h = 0), la relation [11] se simplifie: 

asys,8=O (h = 0) 
Â"T 

Si,8=O 
EÂ"T 

= __ 4_n.;>.Si,---:-
2 

(nSi + 1)2 + kSi 
[12] 

où E~~~=O est l'émissivité normale monochromatique du silicium. Pour une épaisseur de diamant 

tendant vers l'infini (h~+oo), la relation [11] se simplifie également : 

cSYS,8=O(h ) _ d,8=O 
VÂ, T ~+oo - EÂ, T = , , [13] 

où E~~=O est l'émissivité normale monochromatique du diamant. Ce dernier cas pourra être atteint en , 

pratique lorsque le signal pyrométrique ne comporte plus d'oscillations, c'est-à-dire lorsque la couche 

de diamant est suffisamment épaisse pour que les réflexions multiples dues à la présence du substrat 
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nO échantillon 50 

Substrat carré de Si (100) : surface 1 cm2, épaisseur 500 !-lm 

Polissage pâte diamant 3!-lm 
Prétraitement rayage ultrasonique par une suspension de diamant 25 

!-lm dans l'éthanol pendant 1 h (voie humide) 
Pt (hPa) 40±5 

Débit total (Ncm3/mn) 1000 

T(K) 1111±5 

temps de synthèse (h) 24 

P~(W) 650 

[Ar] vol% 25 

[CH4] vol% 0,4 

[H2] vol% 74,6 

Tableau 5.2. 
Conditions d'élaboration de l'échantillon n050 

Figure 5.6. : échantillon n050 
Section (MEB) du film de diamant déposé sur silicium, avec une inclinaison importante. 
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niait plus lieu (épaisseur de dépôt largement supérieure à la profondeur de pénétration du 

rayonnement à À. 0). 

La validité du modèle étant vérifiée, les valeurs nd et kd pourront être obtenues plus rapidement à 

partir de la mesure des segments 11. et 0 qui, compte tenu de la vitesse de croissance vfi/m, 

correspondent à des épaisseurs de dépôt (voir figure 5.5 .). A partir de la théorie des films minces, on 

montre en effet que l'épaisseur 11. correspondant à la périodicité du phénomène, est telle que: 

[14] 

De la même façon, l'épaisseur 0 correspondant à une diminution de signal dans la proportion Ile, 

est telle que : 

[15] 

Nous présentons figure 5.7. un suivi pyrométrique obtenu lors de l'élaboration d'un film de 

diamant dont les conditions sont reportées dans le tableau 5.2. La photo 5.6. correspond à la 

section du film élaboré, où la croissance colonnaire apparaît clairement, et où l'épaisseur finale a 

été évaluée à environ 7 ~m. Nous avons choisi d'utiliser une loi de vitesse simple, où l'épaisseur 

est une fonction linéaire du temps. Connaissant le temps dl élaboration et l'épaisseur finale du 

dépôt, la vitesse de croissance du film vfi/m est approximativement de 0,29 ~m1h. 

La figure 5.7. reporte les courbes respectivement représentatives des variations du signal 

pyrométrique expérimental et de l'émissivité théorique du système. Afin dl adapter les échelles en 

ordonnée, les variations ont été normées par rapport aux valeurs initiales des paramètres (E~iT et , 

V~yrO pour t = 0). L'ajustement de la courbe théorique a permis d'atteindre les paramètres 

optiques des deux matériaux en présence, à la température T = 1111 K et pour la longueur d'onde 

moyenne du pyromètre À. = 2,3 ~m : 

diamant: nd = 1,45 kd = 0,08 
d 

EÂ, T = 0,96 , 

silicium : kS· = 005 
Si 

nS· = 265 EÂ, T = 0,78 1 , 1 , , 
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1,3 / courbe expérimentale 
courbe théorique 
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t (hrs) 

5 10 15 

Figure 5.7. : échantillon n050 

Ajustement de la courbe théorique des variations d'émissivité E~~ et du signal pyrométrique. 

Les courbes ont été normées par rapport aux valeurs d'origine des paramètres (E~\ et V;yrO à t = 0). 
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Les valeurs d'émissivité ont été calculées à partir des relations [12] et [13], qui les relient aux indices 

de réfraction complexe. L'ajustement des deux courbes semble correct pour les premières heures de 

synthèse, mais devient moins bon pour des temps de synthèse supérieurs à dix heures. Cet écart est 

probablement lié à l'utilisation d'une vitesse de croissance vfilm constante dans le temps. L'écart 

observé sur la figure 5.7. correspond à une augmentation de la période du signal pyrométrique. Or 

d'après le modèle, la période du signal sinusoïdal correspond à l'épaississement du film d'une valeur 

constante L1h. Ainsi, l'augmentation de la période du signal expérimental correspond à une 

augmentation du temps nécessaire pour épaissir le dépôt de L1h. Autrement dit, la vitesse de 

croissance du film diminue lorsque l'épaisseur augmente, mais il est difficile à l'heure actuelle de 

préciser l'allure de cette décroissance, car elle est très faible, et doit être confirmée sur un nombre 

plus important de synthèses. 

A partir d'une simple visée pyrométrique destinée à déterminer la température de synthèse, et en 

modélisant les variations d'émissivité d'un système constitué du substrat de silicium et du film de 

diamant, nous avons montré que le suivi pyrométrique réalisé lors de la croissance de ce film peut 

être un puissant moyen d'investigation. Ce suivi nous renseigne immédiatement sur le bon 

déroulement de la synthèse, puisque la présence d'un signal sinusoïdal amorti est représentatif de la 

croissance d'un film. La comparaison de cette courbe expérimentale avec les courbes théoriques 

issues du modèle présenté, nous permet de connaître le temps de synthèse nécessaire à la formation 

d'une couche continue, et de suivre la cinétique de croissance du film de diamant. Ainsi, une 

augmentation de la période associée à la courbe pyrométrique, semble indiquer que l'épaisseur n'est 

pas une fonction linéaire du temps, et que la vitesse de croissance du film diminue lorsque son 

épaisseur augmente. Enfin, l'ajustement des courbes expérimentale et théorique nous permet 

d'évaluer les indices optiques pour chacun des matériaux constituant le système, et cela pour chaque 

type de synthèse CVD réalisée. L'obtention de ces indices, outre l'intérêt de l'évaluation des 

émissivités qui constitue une partie originale du travail, peut devenir un outil de comparaison des 

dépôts entre eux. L'exploitation plus précise de ce modèle, ainsi que des études plus systématiques 

des courbes pyrométriques expérimentales en fonction des conditions d'élaboration, devraient 

permettre de considérer le suivi pyrométrique comme une véritable technique de caractérisation in 

situ de la croissance des films de diamant. 
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faces {Ill} faces {100} 

a b c d 

e 
Figure 6.1. 

Evolution de la morphologie d'un monocristal de diamant selon le rapport (:!~~. 



Relations cinétique-morphologie 

1. DETERMINATION DES DOMAINES DE CROISSANCE 

1.1. Introduction 

La forme d'un mono cristal dépend essentiellement du rapport des vitesses de croissance des 

différentes faces susceptibles d'apparaître. Ainsi, dans le cas du diamant CVD, la valeur du 

rapport des vitesses de croissance des faces {1 OO} et {111}, défini par le rapport (~! ~~), fera 

évoluer la forme du cristal entre le cube et l'octaèdre. Si (~î » l, les faces {100} vont 
VUI) 

rapidement disparaître au profit de faces {111}. On obtient l'octaèdre (figure 6.1g). A l'inverse, si 

(~ î < < l, les faces {111} vont rapidement disparaître au profit de faces {100}. On obtient 
VUl) 

alors le cube (figure 6.1a). 

Pour des valeurs du rapport proche de l, on observe des cuboctaèdres possédant les deux 

types de faces (figures 6.1 b à 6.1 f) correspondant à une croissance homothétique du cristal. Une 

croissance homothétique correspond à un grossissement du cristal, avec conservation du rapport 

[ SOOQ} J' des surfaces de chaque type de face Ro/D+lI = S S ou S{hkl} est la surface totale pour 
{100}+ {Ill} 

toutes les faces {hkl} du cristal. 

La valeur de ce rapport dépend du nombre respectif de faces {1 OO} et {Ill} pour le cristal, et 

du gain de surface d'un type de face par rapport à l'autre. Ainsi, on pourra distinguer la croissance 

avec augmentation de surface identique pour deux faces (100) et (111) adjacentes (croissance 

homothétique sans face privilégiée), d'une croissance avec une augmentation de surface 

supérieure pour un type de face par rapport à l'autre (croissance homothétique avec faces 

privilégiées). A partir de considérations géométriques simples, il est possible de définir les valeurs 

remarquables du rapport des vitesses de croissance qui séparent les domaines de croissance 

précités. 

Dans un souci de clarté, les domaines d'existence des différentes formes seront définis par 

rapport au paramètre de croissance, initialement défini par Wild et al.(1), et qui s'exprime selon la 

relation: 

où v 100 et v 111 sont les vitesses de croissance des faces {1 OO} et {111}, définies selon la 

normale à celles-ci. 
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Figure 6.2. 
Cuboctaèdre à faces {Ill} hexagonales. 
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Figure 6.6. 
Conditions limites de la croissance octaédrique 

rapide. 

Figure 6.3. 
Coupe {Il O} du cuboctaèdre de la figure 6.2. 

., 

a 
~_ .. -

0:'" 

Figure 6.5. 
Croissance rapide vers la morphologie cubique. 
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Figure 6.7. 
Conditions limites de la croissance cubique 

rapide. 
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1.2. Croissance homothétique sans face privilégiée 

La morphologie observée correspond à un cristal qui développe de la même façon les 6 faces 

{ 100} et les 8 faces {Ill}, on obtient alors un cuboctaèdre à faces {Ill} hexagonales, où le 

rapport RoICl+t:. = 0,4 (représenté figure 6.2.). On peut représenter schématiquement l'avancement 

des faces de ce cristal, en réalisant une coupe du cuboctaèdre représenté selon le plan (110) (voir 

figure 6.3.). 

Une croissance homothétique sans face privilégiée se réalise lorsque que les vitesses de 

croissance v100 et vUl sont égales. Sur la figure 6.3., le point a correspond au centre du cristal. 

Les déplacements des faces pour un temps Lit sont Lih100 et &U1 respectivement pour les faces 

{ 100} et {Ill}. Dans le cas de vitesses de croissance égales on a: &100 = Lih 111 = Ah. 

D'autre part, on peut écrire: 

_ Lih 11 ] Lih 100 
cos(8) - Lih100 + x = Lih111+ Y et comme &100 = Lihll1 = Lih 

alors x = y 

On exprime x et y en fonction de l'angle 8 : 

x = &c. tg(8) et y = &t.tg(8) donc &c=&t 

Dans ce cas précis, on montre que si v100 = vUl (ou si a. = ..J3), deux faces {100} et {Ill} 

adjacentes gagnent la même surface. On assiste donc à une croissance homothétique du cristal 

sans face privilégiée. 

1.3. Croissance rapide vers une morphologie limite 

On définit une croissance rapide vers une morphologie limite lorsqu'un type de face voit sa 

surface augmenter aux dépens de l'autre type. Si l'on prend le cas particulier d'une croissance 

rapide vers la morphologie octaédrique, la figure 6.4. met en évidence l'augmentation de surface 

de la face (111) qui gagne &t alors que la face (100) est rognée (&c négatif). De la même 

façon, la figure 6.5. met en évidence la diminution des faces {Ill} au profit des faces {1 OO}. On 

tend alors rapidement vers la morphologie cubique. 

TI est aisé de calculer les valeurs de a. à partir desquelles on tend rapidement vers les deux 

morphologies limites. Les figures 6.6. et 6.7. définissent les vitesses limites à partir desquelles les 

faces {l00} ou les faces {111} disparaissent (figures 6.6. et 6.7. respectivement). Pour la figure 
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Figure 6.8. 
Croissance homothétique favorisant le cube. 
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Figure 6.9. 
Croissance homothétique favorisant l'octaèdre. 
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6.6., LlLc est nul. Si l'on augmente légèrement ,1h100, la surface de la face (100) diminue. La 

condition géométrique limite s'écrit : 

,1h 11 1 • & 1(\/\ 1 1 _ M (v t /\/\~ 
cos(9) ==..J...I.. SOlt =.LI.l.LL= = =v3 = ~ 

&100 &lli cos(9) cos(54,73) vUI 

d'où, Ci. = ~.(YJ.D.o.l = 13.~ = 3 
VIU) 

Ainsi, si Ci. > 3, on tend rapidement vers la morphologie octaédrique. 

Pour la figure 6.7., le même type de raisonnement peut être mené. Si l'on augmente légèrement 

,1hUI, la surface de la face (111) diminue. La condition géométrique limite s'écrit: 

cos(9) =~ soit ~= cos(54,73) =_1 = (YJ.D.o.l 
&lli &lli ~ VllI) 

d'où, Ci. = ~.(YJ.D.o.l = 1 
VIU) 

Ainsi, si Ci. < 1, on tend rapidement vers la morphologie cubique. 

1.4. Croissance homothétique avec faces privilégiée 

On parle de croissance homothétique avec faces privilégiées lorsque la surface des deux types 

de faces augmente, et que le gain surfacique d'un des deux types est plus important que l'autre 

type. Dans ce cas précis, on tend vers une forme bien définie caractérisant cet écart. 

La figure 6.8. symbolise une croissance favorisant les faces {1 DO} : l'augmentation de la 

surface des faces {100} est supérieure à celle des faces {Ill} par unité de temps. La figure 6.9. 

symbolise une croissance favorisant les faces {Ill}. 

1.5. Conclusions 

Les domaines respectifs de Ci. se déduisent des conditions limites énoncées précédemment : 

a < 1 

l<a<~ 

a=~ 

croissance non homothétique. On tend rapidement vers la 

morphologie cubique. 

croissance homothétique où les faces {1 DO} sont privilégiées. 

croissance homothétique sans face privilégiée. 
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Figure 6.10. 
cuboctaèdre à faces {Ill} hexagonales. Figure 6.11. 

cuboctaèdre à faces {Ill} triangulaires. 

Figure 6.12. 
Coupe {Il O} d'un cuboctaèdre quelconque. 
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~<a<3 croissance homothétique où les faces {Ill} sont privilégiées. 

a>3 croissance non homothétique. On tend rapidement vers la 

morphologie octaédrique. 

II. DETERMINATION EXPERIMENTALE DU RAPPORT a 

II.1. Introduction 

La mesure expérimentale du paramètre a se réalise par microscopie électronique à balayage, 

lorsqu'il est possible d'observer les mono cristaux de façon suffisamment précise pour mesurer au 

moins deux des trois paramètres géométriques, définis sur les figures 6.10. et 6.11. Dans le cas 

d'un cuboctaèdre à faces {111} hexagonales (figure 6.10.), on aura généralement accès aux 

paramètres dc et ht, qui correspondent respectivement à la largeur d'une face {1 OO} et d'une face 

{ Ill} hexagonale. Dans le cas d'un cuboctaèdre à faces {Ill} triangulaires (figure 6.11.), on 

pourra accéder, comme dans le cas précédent, à la largeur d'une face {1 OO} dc. La face {Ill} 

pourra alors être définie, soit par le paramètre dt qui correspond à la longueur d'arête de la face, 

soit ht qui correspond à la hauteur de cette même face. 

II.2. Expression de a pour un cuboctaèdre quelconque 

Le calcul de a peut être réalisé en considérant le cristal figure 6.12. où hlOO et hUI 

représentent l'avancement des faces {1 OO} et {Ill} pour un temps de croissance ,1.t . 

Les segments X, y, z et k s'expriment facilement: 

_ de ~ 
y - 2.cos(e) 2 

_ dc~.sin(9) _ §:. 
x- 2 -..fi 

1 
"J-ht h 

z- _..!!L 
- cos(e) - ~ k 

- hf·sin(e) - ~ 
- ~ - 3 

On exprime alors chaque épaisseur de face: 

~!t. + 
2 ~ _~2 sin(9) = 1.. ~ h -

h 
~ 3 

III + 3 
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soit en réarrangeant : 

[1] 

De la même façon pour h100 : 

~~ 
3+ 2 - fi:.

3 sin(S) = d -\j"3 
h100+~ 

soit, en isolant h 100 : 

[2] 

On déduit l'expression de a. en écrivant: 

!!J.no. 
a. = J3.(~) = J3.~ = J3.(!!J.no.) 

vUI !!.tu hUI 
ilt 

soit, en remplaçant les épaisseurs : 

[3] 

A partir de cette expression, la détermination du rapport a. revient à mesurer au moins deux 

distances relatives aux faces {1 OO} et {Ill}. On peut facilement en déduire la relation tenant 

compte de la longueur d'arête d'une face {Ill} dt, lorsque le cuboctaèdre présente des faces 

{ Ill} triangulaires : 

d'où: 

[4] 

-194 -



Annexe 6 

de 

Figure 6.13. 
Configuration géométrique d'un cuboctaèdre orienté <001>. 
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II.3. Expression de a pour un cuboctaèdre orienté <001> 

Les différentes observations microscopiques montrent que les cristaux possèdent assez 

fréquemment une orientation <001>, où le calcul de a peut se réaliser à partir de la mesure de la 

projection dlune faces {Ill} selon un plan {1 DO}. Cette configuration, illustrée sur la figure 6.13., 

nécessite de définir a en fonction de cette projection, notée hl
t : 

dloù: 

hl !k 
t+ 2 

cos(e) = ht + x et 

h - h't - hl - (;3 
t - cos(e) - t·'J.J 

!k 
2 

cos(e) =­x 

Si on substitue ht de la relation [3] par l'expression [5], on obtient finalement: 

a - 6.h't + 3.de 
- 3.de + 2.hl

t 

III. DETERMINATION DE LA DIRECTION ilv max 

III.1. Introduction 

[5] 

[6] 

L'évolution de la texture des films épais étant fortement liée à la direction de la plus grande 

vitesse de croissance associée aux particules, il était opportun de quantifier cette direction par un 

vecteur du type : 

~ -7 ~ -7 
av max = u. a + V.D + w. c 

'1 -7~D -7 d . ., dl ' h ' ou es vecteurs a, et c correspon ent aux tr01S vecteurs urutarres un repere ort onorme 

définissant un cristal cubique de diamant. A partir du fait expérimental que cette direction est 

parallèle au plus grand diamètre de la particule considérée(1), on peut schématiquement 

représenter dv max en fonction de l'évolution du paramètre de croissance a (figure 6.14.). 

On note que pour a > 3 (morphologie purement octaédrique figure 6. 14a), dv max est parallèle 

à l'axe 6 donc dv max = w.6 avec W = 1 ( dy max est de type [001]). 

Lorsque a est compris entre 3 et 1,5, on passe par différentes formes cuboctaédriques à faces 

(111) hexagonales, où les faces {1 DO} sont séparées entre elles par des arêtes de type [110]. Dans 

tout ce domaine, dv max est dans le plan (5,6), et est de la forme: 

~ ~-7 
av max = V.D + w. c 
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Figure 6.14. 

Orientation du vecteur d v max en fonction de la morphologie d'un monocristal de diamant. 
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Figure 6.15. 
Coupe {Il O} d'un cuboctaèdre où 1,5 < a. < 3. 
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Le cas limite où cr = 1,5 correspond à un cuboctaèdre dit parfait (représenté figure 6.14c), où il 
n'existe pas d'arêtes entre deux faces adjacentes de même type. Le rapport Ro!O+6. est égal à 

V"1 ~ ..J3 + l' et d v max est alors de type [011]. 

Enfin, pour cr < 1,5, on passe par différentes formes cuboctaédriques à faces {111} 

triangulaires (fig 6. 14d), puis on obtient le cube (fig 6. 14e). Dans ce dernier domaine, dv max 

"suit" la pointe de la face (Ill) et passe finalement par la diagonale· du cube. Autrement dit, le 

vecteur dv max quitte le plan (5, t) et effectue une rotation selon l'axe t pour atteindre le plan 
-7 ~ -7 « a +5), c). Le vecteur est donc de la forme: 

~ -7 ~ -7 
d v max = u. a + v.5 + w. c avec w constant. 

Cette décomposition nous permet de suivre l'évolution de dv max en deux étapes distinctes, et 

simplifie considérablement la recherche des indices [u,v,w] dans les deux cas. 

111.2. Cas où 1,5 < a. < 3 : cuboctaèdre à faces {Ill} hexagonales 

Le déplacement du vecteur dv max dans le plan (5, t) peut donc se représenter en deux 

dimensions selon le schéma figure 6.15. On considère un cristal unitaire où, par convention, on 

pose h = hO = 1, ce qui nous permet d'exprimer facilement les indices v et w associés au vecteur 

dv max: 

v = sin(y) w = cos(y) [7] 

r correspond à la longueur d'arête entre deux faces de type (100). Dans le cas de l'octaèdre 

unitaire, r a la valeur maximale r = rO max = hO.-.J2 = -.J2. On exprime y selon la figure 6.15. : 

par conséquent : 

~ 

tg(y) =:1i 
1 - y 

de 
tg(y) = -.J2 - x 

et cos(45) = _ k = y. 
,,2 x 

Dans le cas du cristal unitaire (paramètres associés au symbole 0), on peut facilement exprimer 

X
O par rapport à rO max : 

soit 

d'où 

° 2.dc 
tg(y) = -.J2 + rO [8] 
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Figure 6.16. 
Cuboctaèdre à faces {Ill} hexagonales orienté <Ill>. 



d'autre part : 

o 

o 

de 

1~ 
cos(45) = _ r,; = 0 

"\12 x 
donc 

on substitue de dans l'expression [8] pour obtenir: 

Relations cinétique-morphologie 

[9] 

[10] 

Il est à présent nécessaire d'exprimer r en fonction des mesures de et ht réalisées sur le cristal 

réel. La figure 6.16. symbolise un cuboctaèdre orienté <Ul>, sur lequel on définit les différents 

paramètres utilisés. On a les relations : 

y = r.cos(30) = ~.r 
soit en réarrangeant : 

[U] 

Cette expression est valable pour le cristal unitaire ou le cristal réel. Dans le cas du cristal 
o 

unitaire, si on divise par de' on obtient: 

avec 

donc: 

et la relation [9] donne 
o fi -rO 

d =-1-__ _ 

e 2 

o 

soit en remplaçant de : 

on extrait rO 
: 

[12] 
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L'expression de (~ en fonction de a est obtenue à partir de la relation [3] : 

(1!tî = 3.V}.(1-a) 
dJ 2.a - 6 

soit en remplaçant dans la relation [12] : 

rO = -jï.(2a - 3) 
a 

L'expression de rO peut être intégrée dans la relation [10] soit: 

3 - a 
tg(y) = 3.(a- 1) 

[13] 

[14] 

A partir des relations [7] et [14], et sachant que cos2(y)+sin2(y) = 1. Le vecteur dv max, pour 

1,5 ~ a < 3 est de la forme [O,v,w] avec: 

[15] 

III.3. Cas où 1 < a < 1,5 : cuboctaèdre à faces {Ill} triangulaires 

Le même type de raisonnement peut être conduit pour ce second domaine. On peut alors 

représenter le déplacement du vecteur dv max selon l'orientation <001> du cristal symbolisé 

figure 6.17. On considère le cristal unitaire où, par convention, on pose X
O + yO = 1, ce qui nous 

permet d'exprimer facilement les indices u et v associés au vecteur dv max : 

u = sin(eS) v = cos(eS) [16] 

l'angle y s'exprime directement par : 

tg(eS) = XO [17] 

D'autre part, on peut exprimer XO par : 

avec 
1 ° 

cos(45) = -jï = ~ 
dt 
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soit: 
° 

dt 
XO = 1 - -vï 

On exprime ensuite XO par rapport aux paramètres géométriques de la particule unitaire : 

où ZO est donnée par la relation: 

On remplace ZO dans la relation [19] : 

1 1 
-vï= ° ° 

de dt 
-+-
2 2 

d'où 

soit 

On modifie la relation [20] en faisant apparaître le rapport (:~ : 

(
d;î ~ 2.:[2 _ 1 ~ (~;) où de et d, sont relatifs au cristal réel 
dt) dt 

D'après la relation [18], on peut écrire: 

soit en remplaçant dans l'expression précédente: 

soit en isolant XO 

On exprime XO en remplaçant (~~) par la relation [13] : 
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O 
3 - 2.ex. 

x = d'où 
ex. 
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tg(ù) = 3 - 2.ex. 
ex. 

[22] 

A partir des relations [16] et [22], et sachant que sin2(ù) + cos2(ù) = 1. Le vecteur dy max' 

pour 1 :$; ex. < 1,5 est de la forme [u,y,l] avec: 

[23] 
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Vue axonométrique d'un tétraèdre illustrant certaines de ses directions cristallographiques 
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Figure 7.2. 
Séquence de formation d'un polyèdre décaèdre de Wulff 

a : tétraèdre initial b : décaèdre c·: décaèdre de Wulff 



Construction et origine des particules multimaclées 

1. INTRODUCTION 

La synthèse CVD de diamant conduit à la formation systématique de particules polycristallines 

appelées particules multimaclées (MTP pour Multiply-Twinned Particles), dont la morphologie 

particulière, nous a amené à décrire précisément leur structure, et à tenter d'expliquer leur formation. 

Tout au long de ce présent travail, nous avons regroupé sous le terme multimaclé, les particules 

correspondant à l'un des trois édifices suivants : le bicristal, le polyèdre décaèdre ,de Wulff, et 

l'icosaèdre. En réalité, le bicristal ne possède, par définition, qu'un plan de macle, et ne constitue 

donc pas une particule multimaclée au sens strict du terme. De plus, sa structure étant simplement 

définie par l'accolement de deux cuboctaèdres, nous n'avons pas jugé utile de la décrire dans cette 

annexe. 

L'obtention de particules multimaclées lors des synthèses CVD de diamant n'est pas un fait 

unique. Un nombre important d'articles relatifs à leur formation, ont été publiés ces dernières 

années{1-7}. lis concernent plus particulièrement la formation de petites particules de métaux tels que 

l'or, l'argent ou le platine, qui germent et croissent en formant des structures possédant la symétrie 

quinaire. La similitude est telle entre ces particules et les cristaux de diamant, que nous avons jugé 

opportun d'utiliser le modèle structural défini par Ino et al.<1-4), pour décrire les MTP de diamant. 

Le modèle structural fait appel à un empilement régulier de tétraèdres de structure cubique à faces 

centrées, qui constituent des sous-domaines monocristallins. Ces tétraèdres sont limités par des plans 

{lll}, et séparés entre eux par des plans de macle. La figure 7.1. symbolise un tétraèdre dans le 

premier octant d'un réseau cubique. On retiendra que les arêtes sont des axes <110>, et les directions 

<100> sont les normales à deux arêtes opposées. 

II. CONSTRUCTION DU POLYEDRE DECAEDRE DE WULFF 

La séquence de formation de ce polyèdre est schématisée figure 7.2. L'empilement de cinq 

tétraèdres possédant une arête commune, aboutit au décaèdre (figure 7.2b). Le polyèdre décaèdre de 

Wulff est obtenu par troncature selon la direction <001> de chaque tétraèdre (figure 7.2c). D'une 

façon plus rigoureuse, l'association de cinq tétraèdres constitue un édifice polytétraédrique proche 

d'une bipyramide pentagonale, mais s'en distingue par l'existence d'un défaut de fermeture. Ce 

défaut est schématisé figure 7.3. par l'angle présent entre les faces (OAE) et (OAD) de deux des 

tétraèdres constituant le décaèdre. 

On peut imaginer ce défaut uniformément réparti sur les cinq plans de macle, ou présent, comme 

sur la figure 7.3., au niveau d'un seul joint, auquel cas il sépare deux tétraèdres d'un angle de 7,35°. 

Le polyèdre décaèdre de Wulff est donc constitué de cinq sous-domaines monocristallins possédant 

une arête commune de type <110>. Du fait de l'existence du défaut de fermeture, cette arête 

correspond à un pseudo axe de symétrie quinaire. 
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Figure 7.3.(1) 

Visualisation du défaut de fermeture issu de l'empilement de cinq tétraèdres non déformés. 

p 

1 1 

Figure 7.4.(1) 

Séquence de formation d'un icosaèdre. 
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III. CONSTRUCTION DE L 'ICOSAEDRE 

L'icosaèdre est constitué d'un empilement de vingt tétraèdres partageant un sommet. La figure 

7.4. illustre la séquence d'empilement décrite par Ino. A partir des trois faces du tétraèdre (OABC), 

on empile trois tétraèdres nommés (LOAC), (FOAB) et (lOBC). Cette première association définit 

trois joints primaires. Six tétraèdres supplémentaires, respectivement (EOAF), (GOFB), (HOBI), 

(JOCI), (KOCL) et (DOAL) s'associent aux trois tétraèdres précédents, et forment ainsi neuf joints 

secondaires. On obtient alors le modèle A d'Ino (à gauche sur la figure). Le modèle C (au centre) est 

obtenu à partir du modèle A en ajoutant six tétraèdres, respectivement (SOEF), (TOFG), (DORI), 

(VOU), (WOLK) et (XODL). Cette association forme neuf joints tertiaires. L'icosaèdre est 

finalement obtenu par l'ajout de quatre tétraèdres qui donnent naissance à neuf joints quaternaires (à 

droite sur la figure). Des considérations géométriques montrent qu'il existe également un défaut de 

fermeture, qui vaut 2,86° s'il est uniformément réparti sur les trente joints. La particule possède par 

conséquent six pseudo axes de symétrie quinaire. 

N. ORIGINE DES PARTICULES MULTIMACLEES 

L'origine de ces particules dans le cas du diamant CVD n'est pas établie à l'heure actuelle. 

Cependant, le processus de croissance par maclage successif, à partir d'un germe tétraédrique, est 

pratiquement écarté. Le fait que, sur un même échantillon, on trouve des structures multimaclées 

pour tout un éventail de tailles, donc pour divers stades de croissance, prouve que le maclage 

successif est peu probable. Une autre hypothèse a été formulée par Matsumoto et Matsui(8), qui 

envisagent la formation de composés hydrocarbonés possédant initialement la symétrie quinaire, et 

jouant le rôle de précurseurs des MTP. Cette théorie a été fortement controversée par la suite, 

puisque l'existence de tels composés est peu problable dans les conditions d'élaboration du 

diamant(9,10). A partir d'observations réalisées par microscopie électronique à haute résolution, 

Narayan et al.(11) ont avancé que la formation des MTP sur silicium monocristallin, pouvait être due 

à l'émergence de dislocations coins à la surface du substrat. Ce mécanisme, même s'il existe, ne peut 

expliquer la formation de MTP dans le cas des synthèses réalisées sur des substrats sans défaut 

linéaire(12) . 

La formation des particules multimaclées de diamant a été également discutée d'un point de vue 

thermodynamique, malgré l'utilisation de milieux hors équilibres lors des synthèses CVD. De la 

même façon que dans le cas des particules métalliques, on peut calculer l'énergie libre totale d'une 

cristallite de diamant, qu'elle soit multimaclée ou non, en fonction de son volume. 

L'énergie libre d'un monocristal cuboctaédrique est obtenue en faisant la somme de l'énergie de 

cohésion, de l'énergie de surface, et d'une éventuelle énergie d'adhésion à un support. Cette énergie 

est ensuite comparée à l'énergie libre d'une MTP de même volume que le cuboctaèdre, et en ajoutant 

aux trois contributions énergétiques précédentes, un terme d'énergie de macle, et un terme de 

déformation élastique homogène des tétraèdres. Dans le cas des particules icosaédriques métalliques, 
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InO(13) montre qu'en dessous d'une certaine taille, à laquelle il associe un rayon critique, l'énergie libre 

de l'icosaèdre est plus faible que celle du cuboctaèdre de même volume. Ce résultat est lié d'une part 

au fait que l'icosaèdre ne présente à l'extérieur que des plans {Ill} d'énergie superficielle plus 

favorable que les plans {1 OO}, et d'autre part à sa fonne extérieure plus proche d'une sphère que la 

fonne cuboctaédrique. En d'autres tennes, en dessous d'une taille critique, le gain en énergie de 

surface réalisé par l'icosaèdre, compense l'énergie de défonnation élastique et l'énergie de macle 

caractérisant cette structure. Dans le cas du polyèdre décaèdre de Wulff, une modification du modèle 

précédent par Howie et al.(14), pennet d'établir que celui-ci possède une stabilité intennédiaire entre 

l'icosaèdre et le cuboctaèdre. 

Sans extrapoler complètement ces résultats au diamant, on est tenté d'utiliser ces évolutions de 

stabilité pour expliquer la fonnation de ces édifices polytétraédriques. De plus, ces résultats ne 

peuvent qu'être confortés dans le cas du diamant, puisque l'énergie de macle correspondante est 

reportée pratiquement nulle(9.15), et que les faces {Ill} ont une énergie superficielle nettement 

inférieure aux faces {l 00 } (16). On peut imaginer que l'augmentation de température favorise les 

particules thennodynamiquement les plus stables au moment de la germination. La croissance 

ultérieure du genne ne serait ensuite guidée que par des considérations cinétiques telles que la vitesse 

de croissance des faces, qui empêcheraient la transfonnation du genne au-delà de sa taille critique. 
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RESUME 

La possibilité de synthétiser du diamant dans des. conditions métastables, qui ne nécessitent pas 

des valeurs extrêmes de température et de pression, et les pers.pectives d'applications dans les 

domaines de la mécanique, de l'optique et de l'éiectr::mique, nous ont conduits à concevoir Ul1 

reacteur MPCVD (dépôt chimique en phase vapeur assisté par plasma micro-onde), dans lequel nous 

avons é:aboré des cristaux et des. films de diamant. 
" . 
• 

Dans un premier temps, nous nous sommes attachés à caractériser la morphologie des cristaux 

de diamant par microscopie électronique il balayage, et leur qualirc chimique R..~i\spectrosco ~ie 

Raman, en function des conditions d'élaborat ion Nous avons ainsi mis en évidence une détérioration 

cri~. t al1ine, qui se produit lorsque la teneur en hydrocarbure s'élève, et lorsque la temrérature 

augmeme. Par la su ite, l'op1:Îmisation du réacteur , et en particulier une localisation plus précfse de la 

ùécharge, Cl conduit il l'élaboration de dépôts homogènes constitués de cristaux développant des 

faces t IOO} et {I ll} . Cette oplimi~atinn nous a donné les mO~/e;1S de realis~r une analyse 

morphométrique de ces cristall:>e, qui permet de suivre quantitativement l'évolution de la morphologie 

des monocristaux e[ des particules multimadées (Ivrf p), en fonction de la tem?érature du substrat et 

de la teneur en méthane. 

Un pn!~ra i temenr ada]Jlt des substrats de silicium, nous a nennis d'élever la f.ïensiré de germes . -
afin d'daborer des fi lms de d l aHli~ nt . Leur caractérisation microstmcturale . J:ar llllcroscopie 

~b::; troijique Ci tran smi ~s ion , Cl I11 l:, t:1\ l;: 'v'iden(:e une réparùion particuliè:-e des déùuts structuraux 

pré 3enl ~' umC]uen~ent selon les faces r Il ! ) . et.3 revélé la microstructure des. MTP Aiin d'a:neJ i:m:r la 

ql.lalite cies films de diamant, (lOUS a\. ons élaboré des films épais texturés, définis pôr unt: 

morphologie .5iobale décri\'am l'axe de fi l' ;-c et la nature des face s: cristaLines présentes en sUlface . 

En utilisant les resulrats de l'analyse morphométrigüe, et en complétant le mo(ièle de croissance 

généralement admis pour le diamant C\'D. il a été possible de prévoir la morphologie globa.le des 

dépôts en fonction des conditions ce Sy!11 hèse, et d'élaborer des films ou la quantité et la répartition 

des défauts structuraux sont en partie maÎ1r isees. 
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