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INTRODUCTION




La littérature présente une relative abondance
de travaux décrivant 1'électrocristallisation des métaux dans leur
régime stable de croissance,c'est & dire une fois que celle-ci ne
dépend plus du support sur lequel s'est initié le dépdt . Bien plus
rares sont les publications qui s'attachent aux tout premiers instants
du processus,1i ol s'excerce la compétition entre 1'influence &pitaxi-
que du substrat qui tend & imposer son ordre cristallin dans la nou-
velle phase et les phénoménes de nucl@ation indépendante qui tendent
3 instaurer un nouvel ordre cristallin caractéristique du seul dépst
métallique en cours d'édification . Ces rares travaux sont en outre
presque invariablement men&s avec un outil d'investigation qui est
soit d'ordre cindtique,soit d'ordre structural,mais qui tré&s rarement
combine ces deux voies d'approche . Le dommage qui en résulte semble
particuliérement grave lorsque les résultats d'une Etude cin&tique
trés correctement conduite aboutissent 3 1'&laboration d'un mod&le
de croissance et qu'd ce moment 1'absence totale de donnges structura-
les fait qu'on doive leur substituer les hypothéses les plus gratuites
quant 3 la maniére dont le dépdt s'est progressivement formé . Le
plus grave consistant bien slir alors & obtenir une simulation parfaite
du point de vue cindtique mais peut-&tre totalement errone du point
de vue structural puisqu'aucune vérification n'est faite de la vali-
dité des hypothéses avancées .

A rebours de cette tendance , illustrée ces
deux dernidres années par un important travail concernant 1'@lectro-
cristallisation du nickel , nous avons voulu reprendre ce type d'étude
en nous astreignant pour notre part 3 &tablir une correlation perma-
nente entre les données cinétiques ( acquises par 1'enregistrement de
transitoires courant-temps potentiostatiques ) et les données structu-
rales ( résultats de 1'examen en microscopie Electronique & balayage

ou 3 transmission des cristallites de la nouvelle phase ) de maniére




3 pouvoir attribuer avec certitude 1'allure des transitoires & tel
ou tel Evénement de la croissance réelle des dépits .

Ces études ne manqueront pas de nous conduire,
on s'en doute bien , & mettre en relief 1'importance du substrat et de
1'état de sa surface tel qu'il résulte de son histoire antérieure et
de son mode de préparation . Afin de mieux distinguer dans le processus
d'électrocristallisation du nickel les ph@noménes de nucléation et ceux
relatifs 3 la seule croissance , nous nous sommes attach&s 3 définir
deux types de substrats ol pouvoir &tudier séparément ces deux &véne-
ments: une surface de carbone vitreux peut a priori &tre considérée
comme inerte du point de vue de 1'influence épitaxique et donc Etre
obligatoirement d'abord le si&ge d'ume nucléation . Au contraire une
face monocristalline de nickel d'indices simples convenablement polie
doit pouvoir offrir un nombre suffisamment grand de sites de croissance
sans qu'il soit jamais nécessaire d'y envisager de nucléation .

Dans la mesure enfin ol 1'électrocristallisa-

du nickel est un processus &lectrochimique lent , souvent comnsi-

(=N
=l

tio

déré comme iphib& , il nous a paru nécessaire de mener une &tude com-
parative préliminaire avec les deux mémes types de substrat (mono—
cristallin et inerte ) mais dans le cas d'un systéme rapide tel que
celui de 1'argent ofi 1a r8action de transfert n'est plus 1'étape
limitant la vitesse globale du processus . L'é@lectrocristallisation

est dans ce cas gouvernée par la diffusion des ions Ag+ vers la ca-
thode , ce qui n'affecte guére 1'@tape de nucl@ation mais plutdt la
manidre dont les premiers germes croissent une fois qu'ils sont formés.
Nous en verrons les importantes comnséquences quant # la non -~ compacité

des dépbts d'argent obtenus 3 partir de solutions aqueuses d'um sel

simple.

Ce travail est expos& en quatre chapitres

principaux :

Nous rappelons dans le premier de quels
modéles th&oriques nous disposons pour décrire les ph@noménes de
nucléation et prévoir la forme générale des transitoires selon les
aléas de la nucléation ( bi ou tridimensionelle , instantanée ou

progressive ) et de la croissance ( gouvernde ou non par la diffusion ).




Le deuxiZme chapitre décrit le montage
expérimental et les principales techniques mises en oeuvre pour
la préparation des substrats , la conduite des dépdts et 1'acquisi-

tion des données cinétiques et structurales les concernant .

Le troisi@me chapitre expose mos princi-
paux résultats concernant le cas de 1'argent . L'emploi d'une techni-
que de double impulsion nous a permis de mettre en &vidence 1l'existence
de zones interdites autour des cristallites issus des premiers germes
et d'expliquer ainsi pourquoi les dépdts d'argent n'arrivent jamais i

coalescence ni a fortiori jusqu'd 1'&tat compact .

Le quatriéme et dernier chapitre est consacré
au cas du nickel . Nous y sommes amenés 3 invalider le modéle de crois-
sance récemment proposé par M.Y. ABYANEH (1980 , 1981 ) et & proposer
un autre moddle rendant a4 la fois compte de nos résultats cinétiques
eL structuraux . Nous y apportons &galement des &lements décisifs dans
la discussion toujours ouverte sur la maniére dont se forme la texture
des dépdts de nickel &pais 3 partir des premiers cristaliites formés

sur un substrat inerte .




CHAPITRE I

MODELES THEORIQUES




Notre principal outil cinétique consiste 3 &tudier
la réponsé en courant de 1'&lectrode soumise Z un créneau
de potentiel de hauteur et durée déterminges. Ce créneau
sert tout 3 la fois 2 créer des germes de la nouvelle
phase et entretenir leur croissance jusqu'3d des dimen-
sions observables par microscopie électronique. Nous pré-
sentons ici de mani&re succincte les approches théoriques
montrant quels paramé@tres gouvernent la nucléatioan et
quelles allures de transitoires on peut attendre suivant

les modalités de la croissance des germes formés.

1.1, NUCLEATION

D'une fagon générale la nucléation représente l'acte
initial de la formation d'umne phase nouvelle. Son é&tude
s'impose donc ici puisque nous aurons & traiter de 1°'élec-
trocristallisation d'un métal donné (argent, nickel) sur

un substrat de nature différente.

Les théories dont nous disposons aujourd’'hui pour
ce faire dérivent toutes des nombreux travaux consacrés &
la nucléation en phase homogé&ne : 1'adaptation au cas de
1'électrochimie s'y effectue essentiellement en remplagant
le concept de sursaturation par celui de surtension. Une
deuxi&me adaptation sera nécessaire d&s lors qu'on aura
reconnu le caract@re fondamentalement hétérogéEne de la

nucléation en &lectrocristallisation.

I.1.1. Nucléation homogéne

Les théories classiques décrivent 1l'énergie libre

totale d'un agrégat d'atomes en contact avec une phase-




mére sursaturde comme la somme d'une énergie superficielle
et d'une énergie en volume : la premi&re tend & dissocier
1'agrégat, la seconde 3 en assurer la cohésion. Il exis-
te donc une dimension critique, au-deld de laquelle un
agrégat tendra 3 poursuivre spontanément sa croissance et

en deca de laquelle il tendra 4 disparaitre. Volmer

(1939) exprime le rayon critique r, d'une gouttelette
liquide au sein d'une phase vapeur par :

r, = - 20 (1)
Cy
aveac
8 _ . KT 3
G = Q Log Pe (2)

oii 0 est 1'énergie interfaciale par unité de surface,G?
lténergie libre par unité de volume,  le volume atomique,
P la pression de la vapeur sursature et P la pression
d'équilibre. En électrochimie, le rapport de sursatura-
tion P/Pe est remplacé par celui des activités ioniques
a/ao ce qui, d'aprés la relation de Nerhst, se traduit

RT

. a
par une surtemnsion T = ¥ Log =
o

Le rayon critique s'exprime alors par

r, = (3)

si p désigne la masse volumique, M la masse moléculaire
du métal considéré, z sa valence et F la constante de

Faraday.

Becker et Doring (1935) ont défini la vitesse de

pucléation comme la fréquence de passage des germes de

1'état critique & 1'&tat supercritique par sulte de
collisions entre les germes critiques et les nouveaux

atomes incidents. Cette fréquence J dépend de la demsi-




té Nc de germes critiques, de la surface Ac de ces ger-
2 _— s

mes (Ac = 21 r. Ppour un germe hémisphérique p. ex.)

et enfin de la fréquence w de collisions, qui s'&value i

partir de la théorie cinétique dans le cas d'umn gaz.

J=A N w (4)

Dans cette expression N, s'évalue & partir de Ny
concentration de 1'espice monomére (i.e., les atomes in-
cidents, plutdt adatomes dans le cas qui nous intéresse)
en supposant une distribution de Van't Hoff 3 la tempéra-

ture T de l'expérience :

~ 0CGmax

Nc = Nl exp ( =T ) (5)
od &G désigne 1'énergie libre maximum correspon-

max
dant & 1'&tat critique. La transposition au cas 8lectro-

chimique (R. KAISCHEW, 1969) s'effectue avec

3 2

max 3_—
p2 22 72 .nz

et 1'@quation finale prend la forme

Jap = Ny @ exp =~ —— (7)

pour un germe tridimensionnel et

W exp - —— (8)

pour un germe bidimensionnel (ol seule intervient 1'&ner-
gie libre de lisié&re). Dans ces formules k3D et kZD sont

des constantes., L'@tude de la vitesse de nucléation en




fonction de la surtension offre donc en principe un bon
critére pour déterminer si la nucléation est bi ou tri-
dimensionnelle, selon que LogJ varie linéairement en
fonction de n_l ou n—z. Des expériences, maintenant
classiques, réalisées par des auteurs bulgares (E. BUDEVSKI,
1966 et R. KAISCHEW, 1965) ont illustré respectivement

ces deux comportements, confirmant ainsi la validité de

1'approche théorique gque nous venons de présenter.

I.1.2. Nucléation hétérogéne

La nucléation en électrocristallisation est bien
évidemment un processus hé&tE&rogéne ot 1l'influence du-
substrat ne peut étre négligée. On peut, l& encore, se
contenter de transposer les théories classiques concer-
nant la nucléation d'ume goutte sur un support, par exem-
ple sous forme d'une calotte sphé&rique avec un angle de
mouillage Y . Le calcul complet (GUNAWARDENA, 1976) mon-
tre que le rayon critique n'est pas modifié par le mouil-
lage et s'exprime donc toujours par 1'équation (3) dans
laquelle 0 désigne 1'énergie interfaciale (par unité de
gsurface) entre le germe et la phase-mé&re. Par contre
6Gm est affecté d'um facteur correctif £( ) et s'écrit

ax
maintenant :

3 2
le¢ &M (2-3 cos P + cos?® P) (9)
392 22 F2n2 A

e
max

expression d comparer 3 1'équation (6). On voit qu'au fac-
teur angulaire prés les considérations précédentes ne sont
pas fondamentalement modifiées, notamment pour ce qui con-
cerne 1'allure de la variation de la vitesse de nucléation
en fonction de la surtension, selon que la nucl@ation est

de type bi ou tridimensionnel.




I.1.3. Nucléation instantanée et Nuclé@ation progres-—

sive

L'une des faiblesses de 1'approche thermodynami-
que classique permettant de rendre compte du phénoméne
de nucléation est de faire appel & des grandeurs macros-
copiques pour décrire les propri&tés d'agrégats micros-
copiques, Une démarche plus correcte consisterait 3 ne
considérer que des forces intermoléculaires s'exercgant
entre espéces, semblables ou non. On imagine cependant
aisément les difficultés d'une telle démarche, dite ato-
mistique, dé&s lors que le nombre d'atomes de l'agrégat
considéré dépasse quelques unités. Ce pourquoi il n'exis-
te pas encore de thorie compléte fondée sur de telles

considérations.’

. I1 existe une autre source de difficultés, plus
spécifiques de la nucléation par voie €lectrochimique,
et qui rend tré&s problématique la prise en compte des
forces d'interaction de l'adatome au substrat : c'est le
fait que 1'adsorption d'un atome métallique s'y effectue
en compétition avec l1l'adsorption de nombreuses autres
espéces chimiques, soit provenant de 1'&lectrolyte (molé-
cules d'eau, anions, impuretés, etc...), soit de la réac-
tion cathodique elle-méme (intermédiaires de réaction),
soit encore d'une réaction cathodique concurrente qui
est souvent la réduction des protons. Chacune de ces
réactions d'adsorption dépend bien &videmment de "1'&tat
de surface" du substrat, tel que l'ont défini son histoire
antérieure et son mode de préparation, si bien qu'au
total la vitesse de nucl@ation dépend au moims autant de
cet &tat de surface que du créneau de potentiel imposé a
la cathode. Sur un plan strictement empirique, on consi-

dére une loi de nucléation du type




N(t) = N_ ( 1- exp [-at]) (10)

qui exprime le nombre total de germes formés & 1'instant
t en fonction du nombre de sites N, du substrat disponi-
bles pour la nucléation. Deux cas limites de cette loi

générale sont particuliérement intéressants :

Si A est grand on obtient N(e) = N (11)

et la nucléation est dite instantanée 3

Si A est petit, on a au contraire N(t) = Aﬂot (12)

et la nucléation est dite progressive.

Dans le cas général 1'équation (10) traduit la ma-
niére dont apparaissent au cours du temps les centres de
croissance cristalline que sont les germes de la nouvel-
le phase, Le terme A y représente une description sommai~

re de leur fréquence d'apparition.

1.2. PRINCIPAUX MODELES DE CROISSANCE PERMETTANT DE PRE-
VOIR LA FORME DES TRANSITOIRES COURANT-TEMPS POTEN=-
TIOSTATIQUES (TCTP)

Une fois la taille critique franchie, un germe
poursuit sa croissance avec une vitesse déterminée 3 la
fois par l'apport de cations métalliques depuis le sein
de 1'&lectrolyte jusqu'd la cathode et par la cinétique
réactionnelle ol ces cations se trouvent impliqués & la
surface cathodique. Le courant traversant la cathode
sera limité par la plus lente des &tapes que le cation
métallique subit avant d'€tre incorporé au réseau métal-
lique. Cette &tape peut se trouver &tre suivant les cas

soit le transport par diffusion des espéces réagissantes




soit la cinétique réactionnelle.

I.2.1, Cinétique de croissance contrdlée par la dif-

fusion.

On considére ici que le transfert de charge (rapi-
de) provoque un appauvrissement en cations au voisinage
de l'interface, d'oll un gradient de concentration. Le
flux de matiére s'obtient en résolvant les lois de FICK
{(1855)

- 3c
¢m = by ax )x,t (13)
et
. ¢ 28y . p g BB, (14)
Jt ;;,t 0x2’x%,t

oi 9 représente le flux de mati&re, C la conceatration
des cations et D leur coefficient de diffusion. On obtien-
dra 1'allure de la TCTP en résolvant les deux é&quations
différentielles selon les conditions aux limites qu'im~-

pose l'expérience.

I.2.1.1. Surface_plane_stationnaire

i i s O Gn e ek . e Do .

Pour une &lectrode plane infinie, les conditions

aux limites s'écrivent :

C (x, 0) = ¢ exprimant que la solution &lectrolytique
est initialement homogéne.

C (0, t) =0 exprimant que, pour une surtension suffi-
samment &levEe, la concentration 3 1l'inter-
face est nulle.

C (=, t) = ¢ exprimant que, loin de 1'électrode, la con-

centration reste inchanpgée.




La solution compléte du systéme est alors possible (P.
DELAHAY, 1954) et conduit i

C (x, t) = C erf ( —2— (15)
2 V Dt

On en tire la valeur de & o P3F dérivation :

w V p

m nE L = 0

a4 la surface de 1'&lectrode

puis la densité& de courant, qui n'est autre gque la char-

ge transférée par seconde et par unité de surface :

- = \/D -1
J=2zFC = t (16)

C'est le cas d'upe rfaction &lectrochimique sur
une surface sphérique de rayon fixme ( ro) lorsque 1la
vitesse de cette réactionm est contrdlée par diffusion
radiale, cas d'une réaction rédox sur une goutte de
mercure p. ex. lLa résolution des &quations de Fick en
coordonnées sphériques (P. DELAHAY, 1954) conduit 3 1'ex-

pression de la densité de courant

] |
J=arc® VD 1/2 , zFPC D (17)
o ro
-~ v -~ . . "1/2
ol 1'on retrouve la méme variation en t gque dans le

cas précédent mais avec ici un terme supplé&mentaire cons-

tant.

I.2.1.3. Surface Evolutive

C'est par exemple le cas de la croissance cristal-




line d'un germe sphérique puisque le courant provoque
une augmentation du rayon du germe. S5i l'on suppose un
régime de diffusion sphérique, on peut partir de 1'Equa-
tion (17) avec T fontion du temps (HILLS et al, 1974).
Si de plus ce Trayon est trés petit — cas des tout pre-
miers stades de la nucl&ation - le deuxiéme terme de
(17) devient prépondé&rant. D'ol 1l'expressiom du courant
relatif 3 un germe :

3 1/2 1/2
8D” ¢ M ) £ (18)

i=mmz¥F
( P

—— o — — i S S o S R hn e D v ————

Les considérations précédentes s'appliquent au
courant df 3 la croissance d'un seul germe. Mais le
courant I que nous enregistrons expérimentalement est di
4 la croissance de N germes, ée nombre pouvant en général
dépendre lui aussi du temps. Si le courant relatif & un

seul germe s'écrit ( F.A. HARRISON, 1971):
T = fl (u)

et la loi de nucléation
N = f.z (t),

alors le courant total s'exprime sous la forme d'une

convolution

t afz

I = / £.(0) (=) .o, du (19)

Si comme cela est souvent considéré la loi de nucléation
est de type poissonien (&quation 10), 1l'&quation générale
obtenue en substituant cette loi dams (19) n'admet pas

de solution analytique. Seuls les deux cas limites examinés

en (I, 1,3) peuvent donner lieu 3 des solutioms simples :




Si la nucléation est instantanée, 1l'Ecriture de

(19) au moyen des expressions (11) et (18) conduit & :

3 A3 1/2
1=nzF(§-E-D—C-Pi) Notllz (20)

8i, au contraire, la nucléation peut &tre considérée
comme progressive, il faut r@écrire (19) avec les expres-—

sions (12) et (18). Il vient :

3 3 1/2

D C M ) 3/2

AN t (21)

Ainsi, la forme de la dépendance en t des TCTP
permet, selon qu'il s'agit d'une allure en t:ll2 ou t3/2,
de savoir si la nucléation est instantanée ou progressi-
ve. Notons qu'on obtient des expressions du méme type
en consid&rant un régime de diffusion plane au lieu d'un

régime de diffusion sphérique, 3 un coefficient pPrés.

1.2.2, Croissance contrdlée par la cinétique réac-

tionnelle

Nous examinons ici le cas oii les processus limi-
tant la vitesse de dépGt sont essentiellement dus au
transfert d'€lectrons & 1'interface. La neutralisation
d'un cation s'écrit : |

+ -
MZ + z e —» Mads

I1 s'agit 13 bien sfir d'une &criture globale ne dé-
taillant pas les différentes étapes, probablement mono-
électroniques, du transfert de charge. Nous considérons
que l'une au moins de ces Etapes est lente et qu'elle

impose sa vitesse 4 la r&action d'ensemble.




La densité de courant correspondant & cette réac-
tion est donnée par la relation de Tafel qui s'&crit au

voiginage de 1'&quilibre !

J = J [ exp ( B R T Y - exp ( B ; g Y] (22)

ou o et B sont des coefficients de transfert satisfaisant

la condition o + B =1

Dés que l'on s'éloigne de 1'équilibre vers des
potentiels plus cathodiques, le premier terme de (22) de-

vient négligeable si bien que

3=-3, exp (7 EDZE, (23)
ce qui revient 3 dire que la densité de courant est
constante dans des conditions .potentiostatiques. L'évolu-
tion du courant traduira donc simplement les variations
de la surface du dépdt qui est déterminée par le nombre,
la dimension et la forme des germes, ainsi que par les

phénoménes de coalescence,

1.2.2.1. Problémes de_coalescence. Théoréme

R i ——— ——— o —— i ———r - e - S S e -
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Introduit voici plus de quarante ans pour décrire
les transformations de phase en métallurgie, le théoréme
d'Avrami a été adapté vingt ans plus tard par 1'école an-
glaise (M.D. FLEISCHMANN et coll.) au cas du dépdt élec-
trolytique des métaux. A l'origine le théor&me se propose
d'évaluer 4 1'instant t le volume total des grainmns d'une
nouvelle phase en cours de croissance au sein d'une autre.
Ce volume V(t) est, au tout début du processus, simplement
la somme des volumes des différents germes en train de

croitre :




(24)

Bien siir cette formule ne tient gque pour autant
qu'il n'y a aucun chevauchement (overlapping) entre les
différents grains. Dé&s lors qu'interviennent des chevau-
chements de 2, 3 ... k graing, on introduit la notion de

volume expansé& pour pouvoir poursuivre le calcul : c'est

le volume réel s'il n'y avait pas eu de chevauchements.
En posant V' = volume des grains sans chevauchement,

1 5% < <
Vé = volume des régilons ol 2 grains se chevauchent ...

et V; le volume des r&gions ol m grains se chevauchent,

on montre qu'il est possible d'évaluer V (volume ex-

k,ex.
pansé ol au moins k grains se sont chevauché&s) par

l1'8quation générale

(=]
Vi e = B C e (25)

dans lagquelle le terme Ci a la signification classique

de 1'analyse combinatoire

k m!
Ch = %I (m-k)! (26)

On peut donc exprimer le volume V{(t) cherché

ee]
V(t) = I V'm
en écrivant les termes Vé en fonction des volumes expan-
sés. On montre qu'alors ce volume cherché s'écrit :

L k+1
v(t) = E (-1) v (t) (27)




Cette formule n'est pas utilisable sous cette for-
me. C'est pourquoi on cherche & exprimer vk,ex en fonc-
tion de Vl,ex qui se calcule facilement pour une géomé-
trie donnée (c'est le volume qu'aurait la nouvelle pha-
se en l'absence de coalescence). Le calcul montre (M.D.
FLEISCHMANN, 1963) que V(t) s'&crit sous la forme d'une
série qui converge vers V(t) = 1 - exp ( - Vl,ex (E) e [2B)

I1 reste & Evaluer en fonction du temps. AvVrami

1
]1,ex
(1940) montre que d'une facgon générale

b
v = t 2
1,ex = (29)
avec a et b comnstants. On montre en outre que le problé-
me bidimensionnel se traite d'une facon identique, si
bien que la surface occupde par une nouvelle phase est

de la forme

S(t) = 1 - exp (- a tb) (30)

Cette expression va maintenant nous permettre de
prévoir la forme des TCTP en fonction, d'une part de la
loi de nucléation (imstantanée ou progressive), d'autre

part de la morphologie des germes formés sur le substrat.

[.2.2.2, Nuclgation_instantanmée, croissance 2D.

L e et . S — . — = 1 . St ot o i e B T

Envisageons des germes cylindriques de rayon T et de
hauteur h, h pouvant &tre par exemple 1'&paisseur d'une
couche monoatomique. La variation de volume durant le

temps At est pour un germe
2 2
AV = 7( T+ AT)" h - T =2 T IThHAT

La quantité de matiére déposée, en nombre de moles, durant

le méme intervalle de temps est

p =
ﬁzTr rh AT KZCZH rh At




)
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en posant ch = vitesse de croissance cristalline d'un

.o . -2 -1
germe bidimensionnel en moles. em ~ . sec et P = masse

volumique du métal déposé. Il vient

M
r = —_
A K 2 At

d'oll par intégration

o=
=
rt

2c

en supposant que la croissance démarre 3 t = 0.
On peut donc calculer la surface expansée (par unité de
surface du substrat) occupée par les N0 germes formés

simultanément :
2

2 M 2 2
‘ = g 2. K
Sex Nn LR No " p2 2c % (32)

puis, compte tenu de (30), la surface S occupée par ces

No germes s'derit

S =1 - exp ( - TN, —5 ch t7) (33)

Le courant I total s'évalue 3 partir de la variation du

‘volume

gbg gy (34)

avec ici

d'oli, par dérivation de (33), l1'expression finale de

la variation du courant au cours du temps :




a]

M 2 M 2 2
= n i K — s O K
I 2 zFh N t exp (-7 W % 2 £) (35)

Cette formule prévoit que le courant va suivre tout
d'abord une variation linéaire en t aux temps courts,
avant de red&croitre puis s'annuler par suite de l'inter-~

vention du facteur exponentiel aux temps plus longs.

Bt ke g ki o e pousgpussiouibuustar<g ol e s i e

On sait que dans ce cas le nombre de germes vaut
AN t. Un calcul analogue au précédent (M.D. FLEISCHMANN,

1964) donne pour des germes cylindriques

M2 K2 TA N t3
S = 2¢c Q
ex 2
3 o

-

d'oih 1'expression générale du courant

2 2 3
I=z Fr % K2 ANOI:2 a1 B AL (36)

2c
3 o

2

oit 1'on voit que, pour des temps trés courts, le courant
. . 3 2 .
varie suivant une loi en t° et qu'il s'annule aux temps

trés longs comme dans le cas précédent.

I1.2.2.4. Nucléation_instantanée_j;_croissance_3D

de_permes_conigques

——— - —— e ] o b —

Ce modéle de croissance (R.D. ARMSTRONG, 1966) pré-
voit que les germes tridimensionnels de forme supposée
conique croissent & la fois verticalement, avec une vitesse
Vz, et en extension latérale, avec une constante de vitesse
Kl. On tient compte de la coalescence en appliquant la
relation d'Avrami 2 chaque couche dx située 3 la distance x

du substrat (voir fig. 1)




- 19 =

VIITHIII, _ - Tdx

Fig 1 : Sehdma de la coalescence de germes coniques.

Compte tenu de ce que la nuclé&ation est supposée
instantanée, on peut donc calculer la contribution di

au courant de la strate dx au moyen de la relatiom (35)

2 2

e ~220F M2 (e X - % B e X
di=f(x)dx=2zn1F No DKI (t V2) exp [ HNOI 2(t v2) 1 dx
d'oli, par intégration, le courant total

i vV, t
2 2.2 2
1:/ i / £(x)dx= zi';p V,(1-exp “THE M E (373
s} [s} D2

qui peut aussi s'exprimer en remplagant la vitesse de

, ; -1
croissance verticale V2 (cm . sec ~) par la constante de
i -2 -
vitesse correspondante K2 (moles . cm ~ . sec l)

2
2 M 2
I =z TF K2 (1 - exp [~ ﬂﬂolil —5 t° 1) (38)

p




‘2.0'“

Cette formule montre que, pour des temps Etrés
courts, le courant suit une loi en t2 et qu'il tend asympto-
tiquement vers une limite zFK2 pour des temps tré&s longs
(M.Y. ABYANEH, 1980). D'oii la forme de la transitoire

correspondante, représentée sur la Fig. 2.

AT

Fig 2 : Forme de la transitoire pour une nucléation instantanée
et une croissance 3 D de germes coniques correspondant
a l'équation (38) (d'aprés M.Y. Abyaneh, 1980).

1.2.2.5. Nucléation progressive_ el _croissance 3D

i i Tt o b ot o e e o o o e e e A S e g -t S G . - b S S

On peut conduire le méme calcul dans le cas d'une
nucléation progressive, sauf que cette fois la contribu-
tion au courant de la strate dx sera exprimée par la

formule (36). Il vient par intégration

2
I =z F K, (l-exp [- 7 AN K2 M t3] )
2 Q 1 3p2

(39)




¥

On voit que, cette fois, le courant suit une loi
3 " .
en t- aux temps trés courts et tend asymptotiquement

vers la méme limite zFK,_, aux temps tr&s longs.

2

1.2.2.6. Modele d'Abyaneh

Aucune des lois de variation du courant en fonction
du temps que nous venons d'examiner ne fait mention d'un
maximum de courant avant que le courant ne s'@tablisse 3
sa valeur stationnaire. Pourtant, au cours d'une Eétude
expérimentale de la nucléation du nickel sur un substrat
de carbone wvitreux, M.Y. ABYANEH (1980, 1981) a cbtenu
de facon reproductible des transitoires présentant un
maximum. Pour tenter d'expliquer un tel comportement sans
renoncer & l'hypoth&se d'une croissance sous forme de
cOnes, il est conduit 3 supposer l'existence d'umn proces-
sus d'arrét de la croissance pour une certaine &paisseur
(death), suivi d'une étape de renucl&ation (rebirth),
puis d'une nouvelle croissance. Disposant alors d'une
équation avec six paramétres a3 ajuster, il rend effecti-
vement compte des courbes expérimentales, mais ce traite-
ment nous semble bien formel dans 1a mesure oill aucune
preuve expérimentale n'est présentée de ce procegsus
d'arrét de la croissance, pas plus d'ailleurs que de la
forme conique des cristallites avant coalescence. Un des
objectifs de ce travail consistera précisément & vérifier,
griace a la conjugaison de méthodes cinétiques et de mé-
thodes d'investigation structurale, la validité de sembla-

bles hypothéses.

I.2.3. Croissance laté&rale sans nuclé&ation

Tous les exemples de croissance examingés jusqu'ici
impliquaient une &tape initiale de nucléation (bi ou tri-

dimensiomnelle, instantanée ou progressive) se poursuivant




par la croissance des germes formés grice & l'apport de
nouveaux adatomes. Il nous reste i examiner le cas parti-
culier de 1'é&pitaxie oit le plus souvent la croissance

peut s'effectuer sur un certain nombre de sites privilé-
giés du substrat sans qu'il y ait & proprement parler

de nucléation. Les sites entretenant la croissance peuvent
€tre des gradins monoatomiques ou encore des émergences

de dislocation-vis : de tels défauts structuraux existent
en nombre suffisant, méme si le substrat est une face mo-
nocristalline de bas indices ayant subi une préparation

trés soignée (polissage &lectrolytique).

Le seul modéle théorique décrivant la forme des
TCTP dans un tel cas a &té& &tabli par J.A. HARRISON en

1968. Il prévoeit un courant de la forme

2
Kt
.. azFn _ (a=1)zFn 1 \/_E
1710(exp =T exp RT Yexp( D erf (K] D) (40)

dans le cas old la diffusion superficielle des adatomes
est rapide et ol la vitesse globale est contrdlée 3 1la
fois par 1'€tape de réaction électrochimique (constante
de vitesse Kl) et la diffusion des espéces ioniques vers
la cathode (coefficient D). L'allure des tramnsitoires

correspondantes cst représenté&e sur la Fig. 3.

’I/mAcm"z = 5,13 mV

K,= 3,16 _10"2cm g-1
D=10""cm? ¢~
%=0,5 "
152,76 10" Acm-2

0.4

g 3 : Allure de la transitoire correspondant d une eroissance
couche pur couche sans nucléation (d'aprés J.A. Harrison,
1968).




CHAPITRE II

MONTAGE ET CONDITIONS EXPERIMENTALES




IT.1. PRINCIPE ET MONTAGE EXPERIMENTAL

-

Notre &tude consistant 3 &tablir une corrélation
entre l'aspect cinétique et l'aspect structural des pre«
migres étapes de l'@lectrocristallisation, nous avons di
sur le plan expérimental mettre en oeuvra conjointement
des méthodes d'investigation de la cinétique Eélectrochi-
mique et des méthodes d'observation structurale. Pour
suivre la cinétique de nuclé&ation et de croigsance des
dépdts, nous avons utilisé le montage expérimental donné
sur la fig. 4. Nous avons souligné dans le chapitre
précédent le role fondamental joué& par la surtensiom, 3
1? fois dans les phénom&nes de nuclé&ation et dans les
problémes de croissance. 11 importe donc de dé&finir et
de contrdler de facon trés précise le potentiel de l'elec-
trode de travail. Nous disposons dans ce but d'une cellu-
le d'électrolyse & 3 Electrodes. On introduit 1'Electro-
de de travail dams la cellule d'électrolyse sous le po-
tentiel de base Eo' Grice au déclencheur-retardateur, on
déclenche le gé&nérateur d'impulsion qui envoie un cré-
neau de potentiel de hauteur n (surtension) et de lar-
geur t (temps). La tension de consigne imposée entre
l1'électrode de travail et 1'électrode de référence est
donc E = Eo + M. Les performances du générateur d'impul-
sion (HI-TEK) et du potentiostat (comstruit au Laboratoi-
re) sont telles qu'a la sortie du potentiostat, les va-
riations du potentiel ne s'&cartent pas de la temnsion
de consigne de plus d'un millivolt sur des périodes
supérieures 3 plusieurs minutes et, d'autre part,le temps

de montée d'un signal rectangulaire est de l'ordre de
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FIG.4 _ :Schema du dispositif experimental.




quelques microsecondes, ce qui est négligeable en regard
de la durée des phé&noménes observés. Pour enregistrer le
courant traversant la cellule, on préléve aux bornes d'une
résistance étalon insérée dans le circuit une tension
proportionnelle au courant. Celle-ci est mémorisée sous
forme digitale par l'enregistreur (DATALAB) puis ulté-
rieurement restituée analogiquement sur 1'@cran de 1l'os-
cilloscope ou sur table tragante. L'8lectrode retirée
rapidement de la cellule dé&s la fin de 1'impulsion est
abondamment rincée 3 1'eau bidistillée, pré&te alors pour
1'observation au microscope 3 balayage ou pour une Té-

plique extractive.

IT.2. CHOIX DES SUBSTRATS

. Pour chaque type d'é@lectrocristallisation, que ce
soit celui contrdlé par la diffusion (cas de l'argent) ou ce-
lui régi par les phé&noménes d'Echange €lectronique (cas
du nickel), nous avons choisi deux sortes de substrats
trés différents afin de nous placer dans des cas extrémes

du point de vue de la nucléation et de la croissance.

Le carbone vitreux (TOKAI) est d'une parfaite homo-
généité. Ses caract@res amorphe et non métallique fant
gu'on peut le considérer comme le meilleur exemple de subs-
trat "neutre” c'est-d-dire incapable d'induire un phéno-
méne d'épitaxie. Il se présente sous forme de barreau cy-
lindrique de 3 millimétres de diamétre que nous avons iso-
18 latéralement par une gaine thermorétractable. La partie
utile est constituBe par la section droite de 1'E&lectrode
en contact avec 1'Electrolyte. L'autre extrémité nomn iso-
lée est solidaire d'une piéce métallique pour assurer un

bon contact électrique.




Lorsque l1'on veut, au contraire, favoriser au ma-
ximum une croissance par @pitaxie sans gqu'intervienne né-
cessairement une nucléation, on utilise des supports mono-
cristalliins. Nous avons choisi comme substrat pour les
dépdts d'argent un monocristal d'argent d'orientation
(100) de 1 mm2 de section droite et pour les dépdts de
nickel, des barreaux monocristallins de nickel de 0,7 cm2 de
section droite et d'orientations (100), (110) ou (111). Tous

ces monocristaux proviennent de chez CRISTALTEK.

Nous avons également effectué guelques expériences
d'8lectrocristallisation de nickel sur des monocristaux
de cuivre "Johnson" monocristallins. En effet, le cuivre
a une structure C.F,C. comme le nickel et le paramétre de
sa mallle &2lémentaire (acu =°3,62 2) est trés proche de
celui du nickel (aNi = 3,55 A). On se retrouve ainsi dans
des conditions favorisant 1'&pitaxie et qui offrent en

outre l'avantage de permettre de séparer le dépdt de

son substrat.

IT.3. PREPARATION DES SURFACES

Le paramétre de loin le plus influent sur la re-
productibilité de nos expériences s'est avéré &tre
1'é8tat de surface de nos &chantillons. C'est pourquoi,
pour chaque substrat, nous avons di &laborer un protoco-
le précis de préparation comprenant un ou plusieurs types

de polissage.

D'une fagon générale, nos échantillons subissent
une premiére série de polissages mécanigues sur une polis-
seuse tournante soit pour éliminer rapidement un dépdt

€lectrolytique préexistant, soit pour maintenir la surfa-




ce du substrat proche du plan d'indices simples choisi
lorsqu'il s'agit d'un monocristal. On utilise pour ce
faire des papiers abrasifs au carbure de silicium de
différentes granulométries (400, 600, 800). L'abrasion
ne dure que quelques secondes pour chaque granulométrie
et se fait sous une importante circulatiom d'eau. Nous
terminons le polissage mécamique par un passage durant
plusieurs heures de nos Echantillons sur une polisseuse
automatique recouverte d'un drap “microcloth" avec pour
o
abrasif de 1'alumine A1203 (3000 A) en suspension dans
1'eau. Entre chaque étape de ce polissage, les &lectro-
des sont rincées plusieurs fois & l'eau permuté&e dans un
bac & ultra-sons. Nous avons été amené & é€liminer le
polissage au diamant qui peut contaminer la surface par
les produits chimiques employés dans la p3te de polissa-
ge. Notre polissage mécanique permet cependant d'obtenir
un poli de qualité optique. L'écrouissage superficiel
inhérent 4 ce traitement ne présente aucun inconvénient
avec le carbome vitreux ; par contre il est préjudiciable
3 la qualité des substrats monocristallins. Il faut dans
ce cas procéder & un polissage final chimique ou &lectro-

chimique.

Pour décaper la surface de l'argent, nous utilisons
une solution d'attaque composée d'un mélange d'acide
chromique (400 g/l1) et d'acide chlorhydrique & 10 Z (100 cmB).
On frotte la surface du métal avec un tampon d'ouate imbi-
bé de ce mélange. Les résidus de polissage sont enlevés
en effectuant périodiquement cette opération sous eau
courante, puis par un ringage final & 1'eau permutée dans
un bac a4 ultra-sons. Ce traitement enl&ve une épaisseur

d'environ 5 um.

Le cuivre est d8capé dans une solution sulfochro-




mique constitude de 100 g de bichromate(KZCrf%J et de 100 ml
d'acide sulfurique concentré (52804, d = 1,84)., Un trai-
tement de quelques secondes de nos moncceristaux de cui-

vre dans cette solution, suivi d'un bon ringage permet
d'obtenir ensuite des courbes transitoires reproducti-

bles ; mais les dépdts semblent fort peu adhérents comme

en témoignent certains cas de décollements spontan&s. Le
décapage chimique doit probablement contaminer la surface
de cuivre (résidus chromiques, oxydation), ce qui nuit i

une bonne épitaxie.

Dans le cas du guivre et du nickel, le polissage
E€lectrolytique est le moyen le plus satisfaisant pour
@liminer les derniéres couches superficielles perturbées
par le polissage mécanique et ainsi retrouver la stricture

propre du substrat massif.

Pour le cuivre, la solution d'électrolyse, composée
d'un mélange & 50 %Z d'acide phosphorique dans 1'eau per-
mutée, est utilis@e & une température de 1'ordre de 10°C.
La contre-électrode en laiton est placée au fond du cris-
tallisoir, le substrat monoccristallin est légérement in-
cliné pour faciliter 1'&vacuation des bulles d'oxygéne
et 1'@coulement de la couche visqueuse. 15 minutes d'élec-
trolyse sous une tension de 2 Volts donnent un bon é&tat
de surface de fagon reproductible ; une durée supérieure

nuirait 32 la planéité de la surface.

Pour le nickel, on utilise une solution d'acide
perchlorique dans de l'éthylé&ne-glycol mono-butylé&ther,
refroidie 3 0°C sous une tension de 10,4Vdurant 15 minu-
tes. L'Epaisseur ainsi Otée est de 1'ordre de 5 um, 1'état
de surface est excellent. L'&lectrode est tr&s soigneuse-
ment rincée & l'eau permutée pour Eliminer toute trace de

produit de polissage.




IT1.4. CONDITIONS EXPERIMENTALES :

II1.4.1. Electrocristallisation de 1'argent :

Les expériences sont effectuées avec une cellule
de 50 cm3 thermostatée & 25°C par une circulation d'eau.
La cathode est constituée par la section droite d'un
cylindre de carbone vitreux ou d'argent monocristallin.
L'anode est une plaque d'argent de grande surface (gquel-
ques centimétres carrés) par rapport 3 celle de 1'8lec-—
trode de travail. Um fil d'argent plongé dans la solu-
tion sert d'électrode de référence et permet de contrd-
ler avec précision la surtension. La dispositiom relati-
ve des Electrodes est maintenue identique par la fixation
de tous ces Eléments sur un couvercle en té&flon. Nous
avons choisi comme Electrolyte une solution de perchlo-
rate d'argent 0,5 N (provenant de la SMITH Chemical Com-
pany, OHIO, USA) acidifide par de 1'acide perchlorique
1,4 N (d'origine MERCK ProAnalysis). La solution est désaé-
rée par un barbotage d'argon. Les travaux de C. CACHET
(1976) ont en effet montré que le milieu perchlorate est
plus favorable & une bonne Epitaxie qu'une solution de
nitrate, car l'anion N03H est susceptible d’inhiber la
surface d'argent. Les @lectrodes (d'argent ou de carbone)
sont immergées dans l1'E@lectrolyte sous une tension de
base Eo = 0 par rapport & l'électrode de référence. La
gamme des surtensions f utilisées s'&tend de - 20 &
- 140 mV. La largeur du créneau est de 1'ordre de 25 mil-
lisecondes, temps qui permet 1'observation cinétique de
la nucléation et de la croissance des germes. La taille
des germes obtenug pour cette gamme de temps est de 1l'or-
dre de 500 & 1000A ; ils sont donec visibles au microscope
i transmission. Pour obtenir des germes de tailles plus
importantes observables au microscope i balayage, on lais-
se aprés 1'impulsion, 1'électrode durant ﬁne minute sous

~

une tension E = ~ 15 mV, trop faible pour engendrer une




nouvelle nucléation, mals suffisante pour permettre aux
germes ayant atteint la taille critique de croitre jus-

qu'd des tailles de l'ordre de quelques microns.

I1.4.2., Electrocristallisation du nickel :

La cellule d'une contenance de 300 cm3 est consti-
tuée par un récipient de verre & double paroi qui permet
la régulation de la température & 50 z 0,5°C grdce & un
thermostat & circulaticon d'eau. L'anode soluble est une
plaque de nickel de 1 dm2 de dimension. La référence est
une électrode au calomel saturée en chlorure de potassium
(E.C.S.). Dans le cas de 1'2tude des dépdts de pickel sur
un substrat de nickel, nous avons utilisé umne cellule amé-
liorée comprenant deux compartiments séparés par un verre
fritté destiné a emp@cher l'arrivée 3 la cathode d'impure-
tés colloidales dues & la dissolution de 1'anode., Nous
avons choisi comme &lectrolyte 1la solution dite de Watts
(1916) qui est 1'Electrolyte de base de nombreux travaux
effectués sur les dépots de nickel, notamment au labora-
toire, et qui est universellement employé&e au niveau in-
dustriel. En nous plagant dans des conditions de dépbts
identiques 3 celles étudifes antérieurement, nous devons
pouvoir relier plus facilement cette &tude sur les pre-
miers instants du dépdt aux travaux portant sur 1'&tablis-
sement des textures (MAURIN, 1970), (THEVENIN, 1974),
(AMBLARD, 1978) et sur la cinétique réactionnelle (WIART,

1968) concermant le mode stationnaire de croissance.

La composition de cette solution est la suivante :

300 g/1 (1,07 M) de sulfate de nickel [Nisoa, 7H,0 1
35 g/1 (0,15 M) de chlorure de nickel [Niclz, 6H20 1
£0 g/1 (0,65 M) d'acide borique [H3 BO, ]

{(Produits purs pour analyse d'origine PROBALO).




Cette seolution, souvent critiquée pour sa comple-
xité, présente pourtant de neowmbreux avantages. Sa concen-
tration élevée en sels de nickel diminue sa résistivité
et autorise l'emploi de densités de courant &levées. La
présence d'ions chlorure permet d'obtenir un rendement
de dissolution de 1'anode de nickel pratiquement Eégal
i 1'unité&. L'acide borique y joue un rdle comparable &
celui d'un tampon, En effet, dans le cas du dépdt de
nickel, il se produit une réaction simultanée de dé&charge
de 1'hydrogéne entrainant une alcalinisation du catholyte
(solution au contact immédiat de la cathode) suffisante
pour provoquer la précipitation d'hydroxyde et emp&cher
la formaticn d'un dépdt coh&rent. WESTON (1878) et WATTS
(1916) ont montrd que l'acide borigque ralentissait la
précipitation d'hydroxyde.

Le pH de la solution est ajusté 3 la valeur dési-
rée par addition de faibles quantités d'ammoniaque ou
d'acide sulfurigue. Le domaine d'&tude utilis& s'é&tend

de 0,5 3 5 unités pH.

Nous avons pris comme tensicn de départ
Eo = - 500 mV/ECS pour un substrat de nickel et
Eo = - 250 mV/ECS pour un substrat de cuivre apré&s nous
8tre assurés que le Nickel ne se dépose pas A ces potentiels.
On étudie la nucl&ation pour des sur tensions cathodiques #
allant de - 300 mV & - 600 mV. Les durées d'impulsions
sont choisies en rapport avec les surtensioms p pour obrte-
nir un dépdt observable par microscopie Electronique. La
gamme de ces durées s'étend de 0,4 seconde & 1 minute,

temps considérablement plus long que pour l'argent.




1T.5. OBRSERVATIONS STRUCTURALES

I1.5.1. Microscopie électrenique & balayage (S.E.M.)

L'utilisation de la microscopie 3 balayage est par-
ticuli&rement bien adapté&e 3 nos expériences car elle
permet 1l'observation directe et non destructive de nos dé-
pdts sans recours @ des techniques de préparation, la seu-
le précaution 3@ prendre étant de masquer le gainage
isolznt des 8lectrodes par un capuchon métallique adapté
afin d'éviter des problémes de charges électrostatiques.

De plus, on peut visualiser les faciés des dépdts sous

tous les angles gréce 4 une platine orientable. Les premiéres
observations ont &€té effectuées a4 l'aide d'un microscope

-~ CAMBRIDGE INSTRUMENTS S 600 ~ sous une tension de 25 kV,
avec une gamme de grossissement s'&tendant de 20 & 5.104 et
une résclution de 160 R. Ultérieurement (dé&pdts de nickel
sur nickel) nous avons pu utiliser un appareil plus per-
formant -CQMBRIDGE INSTRUMENTS § 250 -, ayant une résolu-
tion de 50 A et une &chelle de grossissement de 20 & 3.105,

travaillant sous une tension de 20 3 40 kV,.

I1.5.2. Microscopie &lectronique 3 transmission (T.E.M.)

Cette méthode d'investigation structurale permet
d'acquérir plus d'informations mais exige souvent
des techniques de préparation délicates. Nous disposons
d'un microscope @ transmission — JEOL 100 B~ dont la ten-
sion d‘accélgration est de 100 kV , et le pouveoir de réso-
lution de 5 A. Le grandissement maximum est de 5.105. La
possibilité d'associer 1'image avec la microdiffraction
localisée est tré&s riche en informatiom pour tout ce qui

concerne les problémes structuraux (défauts cristallins,

orientations des germes ...). En outre, cet appareil est




gquipé d'un porte-objet permettant de faire diffracter
1'échantillon en position tangentielle. On peut ainsi
identifier tré&s facilement les textures de fibre des
dépdts polycristallins. Cependant la qualité& des T@&sultats
est largement tributaire des méthodes de préparation des
gchantillons ; c'est pourquoi nous présentons en détail
les techniques employées : pour les dépdts trés minces
sur carbone, on applique fortement une feuille d'acétyl-
cellulose ramollie par quelques gouttes d'acé&tone sur la
surface 3 examiner. Aprés séchage, on arrache le plasti-
que qui a moulé l'empreinte de la surface et parfois ar-
raché Egalement des germes formés. Ce moulage est recou-

vert ensuite d'un film de carbone amorphe d'enviromn 400 A

Storr). Pour

par &vaporation de graphite sous vide (10~
permettre de visualiser le relief par ombrage, la répli-
que est inclinée & 45° par rapport au flux incident du
carbone. Puis on découpe des petits carrés dans la répli-
que plastique que 1'on place sur des grilles métalliques.
Ces grilles sont introduites dans une colonne od l'on
fait distiller du dioxane. Les vapeurs de dioxane dissol-
vent en une demi journée le plastique sans d&truire la
réplique de carbone dans laquelle restent insé&rés les
germes arrachés, Cette méthode extractive introduit trés
peu de contraintes dans la réplique mais ne permet pas

de décompter les germes de fagon certaine car leur arra-
chage dépend de leur adhérence. La technique de prépara-
tion de réplique de surface avec intermédiaire en plas-
tique est identique. On 1'applique en particulier lors-
que le dépdt ne peut &tre gépard du substrat. On obtient
ainsi une image du microrelief. Les dépdts hét@roépitaxi-
ques de nickel sur cuivre sont séparés par dissolution
chimique sélective du cuivre dans un mélange sulfochro-

mique.
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ITITI.1, INTRODUCTION

L'aspect expérimental de notre travail a &té abor-
dé par le choix d'un systéme & transfert de charge rapide
ne nécessitant pas de surtensions cathodiques élevées
pour le dépdt métallique : c'est précisément le cas de
1'argent lorsque 1'électrolyte est un sel non complexe en
solution aqueuse. Nous avons choisi d'opérer emn milieu
perchlorique, puisque des études antérieures conduites au
laboratoire ont montré qu'un tel milieu permettait une
excellente croissance épitaxique lorsque le substrat &tait
un monocristal d'argent convenablement poli, proche d'une
face (100) ou (111) (C. CACHET, 1976).

L'objet de ce chapitre consiste & tenter de sépa-
rer ce qui concerne la nucléation de ce qui concerne la
seule croissance dans les tout premiers instants. C'est pour-
gquoi nous avons choisi d'opérer d'une part sur un substrat
de carbomne vitreux, qui est réputé@ totalement neutre au
niveau de 1'épitaxie et fournit donc un matériau idéal
pour 1'étude de la nucléation. Une deuxi&me partie traite
au contraire de croissance sans a priori de nucléation,
lorsque le dépbt me fait que poursuivre le réseau cris-
tallin du substrat, soit i partir de marches monocatomiques,
soit 3 partir de défauts structuraux tels que des dislocations

vis, par exemple.

ITI.2. NUCLEATION ET CROISSANCE DE GERMES D'ARGENT SUR CAR-
BONE VITREUX

I11.2.1. Etude cinétigue

Cette &tude consiste 3 enregistrer la répomse tran-
gsitoire du courant traversant 1'&lectrode de travail lors-

qu'on lui applique un créneau de potentiel cathodique.
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Nous avons limité l'enregistrement des courbes I = £(t)
5 un temps de 25 ms, suffisant pour couvrir les phénomé-

nes de nucléation dans le domaine de surtension exploré.

I1TI.2.,1.1. Interprétation_des transitolres

e e e i ot o o P ——— i e e R i e St

L'ensemble des transitoires obtenues aux différen-
tes surtensions comprises entre 50 et 154 mV présente

1'allure typique de la Fig. 5.

ilmA

n= 130mV

t/ms

ot 1. 1 £ E 4. 1. 2 .l..l
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 2z 24 26

Fig & : Allure typique des TCTP pour une nucléation et une
eroissance de germes d'argent sur carbone vitreun
en milieu perchlorique.

Chaque courbe débute par un pic de courant trés
intense, de durée inférieure a8 la milliseconde, dd i
la charge de la capacité de double couche & 1l'interface
carbone~&lectrolyte. Aprés passage par un minimum, le cou-
rant croit sous le double effet de 1'augmentation du nom-

bre de germes et de l'accroissement de superficie de cha-




cun d'eux, puis tend vers une valeur stationnaire.

i1 est commode de transcrire les courbes enregis-—
trées pour différentes surtensions en coordonnées loga-
rithmiques. La figure © présente un ensemble de
transitoires correspondant a des impulsions potentiostati-
quesde différentes amplitudes. On constate que Cces courbes
ont un comportement linéaire pendant des intervalles de
temps d'autant plus longs que la surtension est faible.
Ult8rieurement, les courbes tendent a g¥infléchir vers une
droite horizontale correspondant au courant stationnaire.
Nous avons calculé graphiquement les pentes des parties
rectilignes : elles varient de 1,33 a 1,2 lorsque N passe
de 50 3 154 mV. Donc on montre, én premiére approximation,
que dans leur premiégre partie les courbes suivent bien une
loi du type I nvt? comme le prévoit le modéle (J.A. HARRI -
SON, 1971) basé& sur l'hypothése d'une croissance contrd-
Tée par diffusion radiale et aboutissant aux équations
(20) pour une nucléation instantanée et (21) pour ume nu-
cléation progressive ; bien que les valeurs expérimentales
de 1'exposant n ne scient ni % ni % comme le prévoient
ces modéles, les valeurs trouvées (1,2 a4 1,33) scnt assez

proches de : autrement dit, les conditions expérimen-—

paf

tales sont voisines d'un cas de nucl&ation progressive.

Pour mieux rendre compte de la forme des courbes,
il est cependant préférable de ne pas s'en tenir aux cas
limites de la nucléation seit instantanée, soit progres-
gsive. C'est pourgquoi, unous avons repris 1'Equation (19)
exprimant le courant total relatif 3 la nacléation et
l1a croissance d'un ensemble de N germes, en y introduisant

cette fois 1la loi générale de la nucléation (10) :




Fig 6 : Ensemble de TCTP d différentes surtensions, reportées
en coordonnées logarithmiques.
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Cette @quation (41) peut s’ gcerire sous la forme
simplifiée
P
)
I =k AN, O/’ ul/“ expl & (u-t)I au (L2}

Nous avons tentéd d'ajuster cette équation a nos
résultats expérimentaux dans un nombre limité de cas au
moyen d'un programme de calcul élaboré & cet effet. Le
programme est congu de sorte qu'a partir de 2 points
expérimentaux choisis sur une courbe, oD recherche le meil-
leur ajustement des param@tres A et kANo pour gue la
valeur du courant calculde en un troisiéme point corves-
ponde exactement & la valeur expérimentale. Bien entendu,
nous avons essayé d'ajuster ces courbes sur un intervalle
de temps le plus large possible.

Sur la figure 7 b, on constate qu'd basse
surtension ( n = 65 mV), 1'accord entre calcul et expé-
rience est excellent sur tout l'intervalle de temps ex-—
ploré. Par contre, quand N augmente, la courbe expérimen-
tale s'écarte de la courbe théorique pour tendre vers une
limite horizontale ( figure7 a.) . Aimsi, pour n = 154 mV,

1'écart est notable d&s que t est supérieur & 5 ms.

Les valeurs du paramd@tre A obtenues par ajustement
sont de 110 s—l pour n = 65 mV et de 686 sﬂl pour N = 154 mV.
De méme, le nombre de sites disponibles No est Bvalué par
le méme ajustement 3 des valeurs respectives de 1,73 et 15,7
104 germes par mmz. Or ia densité de germes réellement ob~
servée est notablement plus faible, de 1'ordre de 2000 ger-

2 « . . s
mes/mm~ pour n = 100 mV (SANCHEZ, 1979), ce qul signifie




- mA (a) e
A 10""mA (b) "

20 ®
191 o

113 @
171
161
15
14|
13}

121
M-

expeérimental

~
0ooco0 [calcule

N

g

E/m
i | S | i | ] i I i ik
0 419 2 3 4 5 6 7 8 9 410 11 12 13 14 15 16 17 1

(8- ]

Fig 7 : Comparaison des TCTP expérimentales d celles calculées d
partir de Ll'équation (41).
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que la nucléation s'effectue sur une trés faible frac-
tion des sites disponibles. L'ensemble des sites ne sera
jamais entidrement saturé&. Ceci met en gvidence les limi-
tes de la validité du modéle, ainsi que l'existence d'un
autre phénoméne qui s'oppose 3 1'occupation compléte

des sites disponibles.

Jusqu'a présent nous avons considéré& que la surface
comportait un nombre N, de sites de nucl&ation progressive-
ment occupés par des germes, mais nous avons implicitement
admis qu'il n'y avait pas d'interaction entre les germes.
Or, il est évident que 1l'augmentation du nombre de germes
ainsi que leur grossissement va 3 la longue rendre caduque
;ette hypoth&se & cause du processus de coalescence. Cepen-
dant, les observations que nous avons effectuées au mi-
croscope électronique (balayage ou transmission) momtrent
de facon significative que, dans la gamme de temps
utilisée pour former des germes visibles au microscope
allant de quelques millisecondes 4 plusieurs minutes, les
cristallites d'argent viennent rarement au contact direct
et par conséquent l'aire qu'ils occupent au niveau de
1'interface reste faible (planche I, photo a). Si coales-
cence il y a, c'est domc plutdt celle des zones de dif-
fusion entourant les cristallites que celle des cristal-
lites eux-mémes qu'il faut envisager. Effectivement les
micrographies montrent que chaque cristallite est entour?
d'une zone ol la nucl@ation a manifestement &t& empechée.
Nous verrons plus loin les conséquences importantes de

ce phénoméne sur la structure des dépdts a 1'Echelle macros-

copique.

MARKOV et al. (1973) ont attribué 1'origine de ces




“,ones interdites” 3 une distribution radiale du potentiel
autour de chaque germe 3 cause de la chute ohmique dans
1'électrolyte. Ces auteurs ont proposé un modéle permet-
tant d'évaluer le rayon des zones interdites en fonction
du rayon des cristallites et du potentiel cathodique
appliqué. Ils trouvent un bon accord avec leurs résultats
expérimentaux acquis sur la nucléation du mercure en mi=
lieu nitrate, ol la chute ohmique représente en effet

une fraction impertante du potentiel appliqué.

Dans nos conditions, nmous venons de montrer que
au moins dans les premiers instants, la crolissance des
germes est gouvernée par la diffusion des cations. Cha-
que germe est donc entouré d'une zone hémisphérique ol
s'établit un gradient de concentration entre la concentra-
tion C, au sein de 1'électrolyte et la concentration
C; & la surface de l'argent. Cette concentration Cg peut
“tre trés faible, voire nulle. Aimsi 2 1'interface substrat/
électrolyte, chaque germe est entoure d'une zone 3 concen-
tration tr&s inférieure a C_ oud la probabilité de nucléa-
tion est donc pratiquement annulée. Le rayon de cette
zone est fonction du courant relatif au germe considéré
et par conséquent de la surtension n et du rayon r du
germe. [l pourrait €tre calculé & partir de la résolution
des équations de Fick en coordonnées radiales. L'applica-
tion du théoréme d"AVRAMI, non pas aux germes eux-mémes
mais aux zones hémisphériques diffuses, devrait permettre
de rendre compte de l'infléchissement de la courbe I = E(t)
et du nombre réel des cristallites qui reste considérable-

ment inférieur au nombre No des sites disponibles.

Pour illustrer ce phénoméne, nous avons procédé a
quelques expériences similaires & celles effectuédes par les
auteurs précédents. Nous avons appliqué une surtension con-~

tinue trés faible (13 mV) de fagom 3 engendrer un nombre
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limité de germes d'argent que nous avons laissé grossir
durant plusieurs minutes. Puis nous avons superposé une
impulsion rectangulaire bréve mals trés intense (200 mV ;
62 ms). La photo b {(planche 1) met clairement en éviden-—
ce 1l'existence d'une zone circulaire autour de chague
gros cristallite o@ la nucléation est pratiquement impos-—
sible. Une observation & plus fort grossissement permet
néanmoins de détecter quelques germes dans cette zone,
mais qui manifestement n'ont pu se développer i la

méme vitesse que ceux nés hors de la zone interdite (pho-
to ¢, planche 1). Bien siir, il n'est pas impossible que
se superpose a cet effet di a la diffusion un effet de
distribution de potentiel causé par la chute oh migque
dans 1'électrolyte, toutefois la conductivité de 1'8lec—

trolyte employé fait que cet effet reste ici secondailre.

ITI.2.2. Etude structurale

L'observation au microscope &lectronique & balaya-
ge (SEM) permet de visualiser une proportion importante
de germes présentant des symétries apparentes d'ordre 5.
Ces cristallites semblent distribués sur la surface de
fagon @ conserver autour de chacun d'eux une zone inter-
dite. M8me lorsque deux germes sont accolé&s, il n'y a
pas de coalescence directe, c'est-i-dire un accolement avec
formation d'un joint de grain. Les examens détaillés de
leur morphelogie complétés par des observations au micros-
cope électronique a transmission (TEM) permettent d'affir-
mer qu'il s'agit toujours d'édifices multimaclés parfai-
tement définis. Des travaux antérieurs, effectu&s au labo-
ratoire par MAURIN et DIGARD (1976) sur des substrats de
platine en solution de nitrate et pour des surtensions de
1'ordre de 50 & 80 mV font état d'une structure monopenta-
ponale qui est un édifice conmstitué par l'accolement de 5

secteurs tétraédriques ayant un axe <110> en commun, chaque




secteur Etant en position de macle (111) par rapport &

ses deux voisins (Planche I, photo d). SANCHEZ (1979) a mis
en évidence la méme structure monopentagonale des germes
d'argent sur substrat de carbone et, pour notre part,

nous avons constaté& qu'en milieu perchlorate, les germes

ont méme structure qu'en bain nitrate. D'autres travaux

du laboratoire (THEVENIN, 1976) ont montr& que des struc-—
tures identiques sont obtenues dans les dépdts de nickel.

Il apparalt ainsi qu'on est en présence d'un phé&noméne de
caractére général et non pas specifique de 1'argent déposé

dans des conditions particuliéres.

Aux surtensions plus cathodiques (Inl > 80 mV)
cette structure monopentagonale subsiste, mais cette fois
accompagnée d'une structure polypentagonale qui devient
prépondérante. Cette structure est beaucoup plus complexe
puisque formée de 20 tétraddres ayant un sommel commun au
centre de 1'édifice, chacun d'eux &tant en position de macle
par rapport 4 ses trois voisins. Em milieu nitrate, le faciés
de ces polyédres est constitué de plans (111) et les
cristallites prennent 1l'aspect d'icosa®dres. En milieu
perchlorate ces cristallites polypentagonaux sont parfois
limités par des faces (110) et prennent 1'aspect de dod8caeg-
dres, les axes d'ordre 5 @mergeant au milieu des faces

(Planche I, micrographies e, f).

Rappelons que pour un cristal de taille suffisante
en équilibre avec sa phase-mére, la théorie de WULFF pré-
voit comme faciés d'équilibre pour un réseau c.f.c. le cuboc-
tagdre, c'est-3-dire un polyédre formé de 6 faces carrées

(100) et de 8 faces trianmgulaires (111).

Comme il n'y a pas encore d'ordre & longue distance
pour un germe trés petit les lois de la cristallographie ne

peuvent pas s'appliquer directement : on se trouve alors en




-~ PLANCHE 1 -

RUCLEATION/CROISSANCE DE GERMES 3 D D'ARGENT
SUR CARBONE VITREUX EN MILIEU PERCHLORIQUE

a = Distribution des germes d'argent pour une impulsion de 140 mV durant
25 ms (SEM).

b - Mise en évidence des "zones interdites” entourant chaque germe par la
méthode de double Zmpulsion :

La premiére impulsion (nJ = 13 mV, t, = 150 8) a engendré les deux
gros eristallites.

Les petits eristallites engendrés en grand nombre lors de la seconde
inpulaion (n2 = 200 mV, t, = 62 ms) se sont développés d 1l'extérieur d'une
zone interdite dont le rayon dépend du rayon des premiers cristallites
(SEM).

¢ = Détail de la "aone interdite" autowr du gros cristallite (SEM).

d = Cristallite d'argent monopentagonal provenant d'une bréve impulsion
N = 200 mV et observé en transmission suivant l'axe de zone <110> autour

duquel s'organise la pseudo symétrie 5 (TEM).

e - Cristallite d'argent polypentagonal.
Il a l'aspect d'un icosaédre régulier, les faces étant des
plans (111). Ce eristallite a subi wne légére dissolution qui se traduit
par 1'apparition de piqires sur les traces des plans de macle. Ce germe
a éié engendré par une double impulsion (n_.Z = 200 mV, t, =6 ms)
fn2 = 50 mV, !';2 = 3,6 8) (SEM).

f = Emergence de l'axe de pseudo symétrie quinaire au centre d'une face (110)
d'un dodécaédre pentagonal (SEM,).
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présence d'un agrégat atomique. Actuellement de nombreux
travaux sont entrepris pour simuler & l'aide de l1'ordina-
teur la structure de ces agrégats atomiques. Différents
modéles sont envisagés suivant les hypothé&ses posées :
HOARE et PAL (1972) considérent un potentiel de forces
centrales du type Lennard-Jones et laissent relaxer l'apgré-
gat jusqu'id ce qu'il trouve sa position d'émergie mini-
mum. JULG et BOURG (1972) assimilent 1'agrégat & une molé-
cule et font um calcul d'orbitales moléculaires. Ces cal-
culs montrent que l'arrangement structural de l'agrégat ne
colncide pas mécessairement avec celui du cristal massif ;
en particulier, des structures icoaddriques ou décaédriques
peuvent &@tre plus stables. Ces structures sont caracté-
risées par une ou plusieurs symétries d'ordre 5, ce qui

est fondamentalement incompatible avec um réseau cristal-
lin. FARGE (1975) a mis en évidence par diffraction
électronique de telles symétries dans de petits agrégats
d'argon., E. et M. GILLET (1972) et KOMODA (1968) o=nt
observé au microscope &lectronique des particules métalli-

ques de quelques dizaines d'Angstroems.

Théoriquement, lorsqu'une structure icosaédrique ou
décaddrique grossit, elle devient instable et tend spon-
tanément par relaxation & adopter la structure cristalline
c.f.c..Dans 1la pratique, et pour une raison qui n'est pas
clairement E&tablie, on constate que ces particules se
transforment parfoils en systémes multimaclés 3 symétrie
pseudo-pentagonale. On n'a plus alors qu'une symétrie 5

approximative car l'angle de deux plans (111) est de 70°32",
2m

"5"_ .
tallisation, MAURIN a montré que les structures multima-

soit un peu inférieur i Dans le cas de 1'électrocris-
clées 3 pseudosymétrie 5 sont trés frégquentes dans les
métaux CFC (nickel, plomb, argent) et que la fréquemnce
d'apparition de ces symétries pseudopentagonales dépend de

la surtension appliquée (MAURIN, 1976 a,b}. Le caractére




défectueux de ces structures peut leur conférer une crois-
sance plus rapide que celle des germes non défectueux. Il
s'ensuit qu'au cours du dépdt Eélectrolytique, une sélection
s'opére au terme de laquelle seuls subsistent les germes
défectueux, observables parce qu'ayant grossi de facon

significative.

ITI.3. CROISSANCE EPITAXIQUE SUR MONOCRISTAL (100) D'ARGENT

I1 s'agit 13 d'une situation complétement diffé-
rente, puisque la cristallisation peut s'effectuer sans nu-
cléation & partir de défauts structuraux superficiels en
nombre toujours suffisant, sauf cas trés particuliers
(E. BUDEVSKI, 1966). Ces défauts de structures comprennent,
au sens large, tout ce qui fait que la surface réelle du
mbnocristal s'écarte de 1'idéal d'une surface lisse &
l1*&chelle monoatomique : on sait qu'il est inconcevable
de pouvoir réaliser un plan de coupe parfait strictement
paralléle & un plan réticulaire dense , ici (100). L'angle de
coupe sera rattrapé par une succession de marches de hau-
teur h (mono ou polyatomiques), séparées par des paliers
de longueur 1. Aux faibles surtensions, le dé&pdt va
donc consister en une progression de ces marches pré-
existantes ; il peut de méme s'initier 3 partir de 1'@mer-
gence de dislocations-vis, toujours nombreuses dans un

monocristal de qualité courante.

Toutes ces considérations s'appliquent, bien enten-
du, 3 un substrat monocristallin ayant subi un polissage
trés soigné et présentant donc en surface la structure
monocristalline m@me qu'il posséde en épaisseur. Le choix
du mode de préparation sera guidé par la conservation du
caractére monocristallin, 3 la fois au point de vue struc-
tural (éviter 1l'&crouissage) et au point de vue chimique

(éviter toute contamination).
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[11.3.1. Contrdle de 1'épitaxie & partir des transi

rtoires

Lallure des TCTP semble un moyven commode de cont
ler si la croissance s'effectue bien couche par couche,
augucel cas on doit retrouver la forme régulidrement dé-
croissante de la Figure 3. Au contraire, toute perlur-
bation de ce processus va se traduire par une nucléation
locale, scoit a la faveur d'une anomalie de structure,
soit par suite d'une contamination (traces dfoxydes, de
produits gras, d'impuretés ...), et entrainer i la fols
perte locale d'épitaxie et un comportement se rapprochan

du cas de la croissance de l'argent sur substrat neutre.

La Figure 8 montre l'allure des deux types de
transitoires que L'on obtient expérimentalement, selon 1
traitement préalable que 1l'on failt subir au substrat : s
ce traitement est un décapage chimique en solution chlor
chromique » comme décrit au chapitre précédent, la transi
teire a bien la forme théorigue prévue par le modéle de
J.A. HARRISON (1968) pour une croissance couche par cou-
che (Fisure 8 a). Ceci prouve que Jle décapage chimiqu
est un procédé permettant bien de retrouver en surface
le caractére monocristallin du substrat.

Ce caractére semble par contre notablement altéré
lorsqu'on {a3ic subir au monocristal un polissage mécanigqg
& 1'alumine suivi d'un vingage 2 1'eau distillée aux ult
sons. Dans le cas ol l'électrode est introduite encore b
mide en solution, on enregistre une transitolre ayant

i'allure de la Figure & b . Une telle allure semble

ro-

umna

L

e
i
=

e

ue

2 o D

un-

intermédiaire entre la forme a, pulsque le courant commence

par décroitre rapidement, et 1'allure des transitoires

abtenves dans le cas de la nucléation tridimensionnelle
l'argent sur carbone vitreux (Figures 5 et 6). On peut
done supposer gue J'électrode est le sieége de deux modes

concurrents de cristaliisation, suivant le degré plus ou

de




0,2 0,4 0,6

: Diverses allures des TCTP selon le type de préparation de

la face (100) d'un monocristal d'argent pour une surten—
siton n = — 20 mV. _

a - déeapage chlorochromique

b - polissage mécanique, &lectrode non séchie.




moing inhibé& (par contamination) de la surface : on aurait
alors épitaxie locale dans les zones propres du substrat
et nucléation + croissance tridimensionnelles dans les zones

contaminées,

TII.3.2. Contrdle de 1'@pitaxie par microscopie 8lec—

tronique

L'invegtigation structurale confirme que dans ce der-
nier cas le dépot consiste, outre umne fraction épitaxique,
en cristallites tridimensionnels de contour sphérique. On
remarquera en particulier au centre de la photo a de la
planche II un cristallite de forme nettement icosaé&drique
présentant sur le dessus une face (111) paralléle au plan
du dép8t. Ce fait met clairement en évidence la perte de

1" épitaxie puisque le plan du substrat est (100).

Les photos b et ¢ de la planche II, relatives & un
dépdt obtenu sur monocristal décapé chimiquement, confir-
ment Eégalement les prévisions du paragraphe précédent :
on a bien dans ce cas un régime de croissance couche par
couche, qui s'effectue soit par avancée de gradins poly-
atomiques (planche II, photo b), scit & partir d'une dislo-
cation -vis (planche II, photo e)}. La forme carr&e du con-
tour h&licoidal sur cette derniére micrographie est encore
une preuve de l'excellente &pitaxie du dé&pdt sur la face

(100) du monocristal support.

I1 faut signaler enfin un cas od les prévisions

cinétiques et les investigations structurales sont en dés-

accord : c'est celui ol le substrat est poli mécaniquement

d 1'alumine, puis rincé& aux ultrasons, mais cette fois

-~

séché 3 1'air comprimé avant d'@tre introduit dans la cel-
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lule. On n'a plus alors de transitoire type b (Figure 8).
comme lorsque 1'Electrode &tait introduite humide

en solution, mais une allure de transitoire du type a
semblant indiquer une croissance couche par couche. Or

la microscopie &lectronique rév&le dans ce cas 1'appari-
tion systématique de germes plats 3 contour hexagonal dressés
verticalement sur la surface cathodique (planche II, pho-
tos d, e). Ces germes sont parall&les & unm plan (111)

et croissent suivant une directionmn [110] ou [211]. Leur
extré@me minceur les fait paraiftre transparents au micros-
cope 3 balayage avec une tension d'accélération de 25 kV.
A 1'inverse des germes plats de Pb trouvés par D. MERCIER
(1976), ceux-ci ne contiennent ni plan de macle, ni joint
de torsion. Ils dégéné@rent pourtant assez rapidement en
dendrites (planche II, photo f). L'allure des transitoires
r?levées dans cet exemple ne suffit donc pas & diagnosti-
q&er a4 coup sfir une parfaite épitaxie ; encore faut-il que
ce comportement soit confirmé par les observations de struc-
ture. On peut supposer en effet que la fractionm de courant
relative & ces germes plats trés minces est au départ

trés faible en regard du courant global, si bien que cet
écart & 1'épitaxie reste inapercu dans le comportement

d'ensemble de 1'électrode.
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—- PLANCHE 2 -

NUCLEATION/CROISSANCE D'ARGENT SUR UNE FACE ( 100)
D'UN MONOCRISTAL D'ARGENT

llueléation/eroissance de cristallites tridimensionnels d'argent engendrés
par une impulsion de 20 mV durant 6 8 sur un monocristal d'argent poli d
L'alumine. Le eristallite au centre de la photo a la forme d'un icosaédre

dont un axe ternaire est perpendiculaire au substrat (SEM).

Croissance couche par couche d'argent sur monocristal d'argent décapé

chimiquement (SEM).

Croissance hélicofdale & partir de dislocations-vis du monocristal

d'argent (100) (SEM).

Germes qucn’:s d'argent d contour hemagonal apparaissant sur des électrodes

polies méecaniquement et séchées (SEM).
Germes plats observés en microscopie électronique par transmission (TEM).

Démarrage d'une structure dendritique des germes plats (SEM).
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CHAPITRE 1V

ELECTROCRISTALLISATION DU NICKEL : ETUDE EXPERIMEN-

TALE DES PREMIERS INSTANTS
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IV.1. INTRODUCTION

Le cas du nickel se présente a priori comme trés
différent de celui de 1'argent. Du point de vue cinéti-
que, il ne s'agit plus d'un systéme & transfert de char-
ge rapide, si bien que la réaction de transfert peut de-
venir 1'étape limitant la vitesse de 1'ensemble du procesg-
sus électrochimique. Par ailleurs les surtensions cathodi-
ques nécessaires pour obtenir un d&pdt sont couramment de
quelques centaines de millivolts (M. JOUSSELIN, 1981) au
lieu des quelques dizaines qui suffisaient pour l'argent,
C'est probablement la raison pour laquelle il existe trés
peu d'études de la littérature consacrées aux tout premiers
instants de l'électrocristallisation du nickel, alors que
ces études ne sont pas rares s'agissant de systémes plus
rapides tels que Ag (C. DIGARD, 1976), Hg (S. TOSCHEV,
1969), Pbh (F. PALMISANO, 1979), etc...

Du point de vue structural, les d&pdts de nickel
sont d'abord caractérisés par leur granulométrie trés
fine, leur compacité et,dans la plupart des cas, les tras
fortes orientations préférentielles de leurs cristallites.
Du fait de 1'importance industrielle considérable du nickel,
on dispose d'une connaissance relativement solide du régi-
me de croissance stationnaire qui montre gue ce régime, une
fois &tabli, conduit i des dépdts possédant des proprié-
tés physico-chimiques qui dépendent curieusement assez
peu de substrat et, par contre, d'une mani&re cruciale des
conditions d'é&lectrolyse (pH et composition de 1'8lectro-
lyte, potentiel cathodique, etc...) C'est ainsi que, dans
des conditions de forte influence épitaxique (ol le dépdt
commence par répéter la structure de son support, monocrisg-—

tallin par exemple), 1'expérience montre toujours un af-
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faiblissement progressif de 1'épitaxie, jusqu'3d ce que le
dépdt finisse par adopter la structure polycristalline
texturée qu'il aurait eue - dans les mémes conditions
d'électrolyse - en l'absence de toute influence épitaxi-
que (J. THEVENIN, 1974). On constate seulement que cette
dégradation iné&luctable est trés rapide si 1'on part

d'un plan (111) et beaucoup plus lente sur un substrat
monocristallin de nickel proche d'un plan (100). Il est
donc de toute premiére importance d'essayer de comprendre
en quoi et comment les conditions d'électrolyse imposent
cette dégradation et ceci probablement dés les premiers
instants de l'électrocristallisation du nickel sur support

orientsa.

IV.2. CROISSANCE EPITAXIQUE SUR SUBSTRATS MONOCRISTALLINS

Nos résultats, tant cinétiques que structuraux, con-
cernent icli des dépdts de nickel effectués soit sur des mo-
nocristaux de cuivre soit sur des monocristaux de nickel.
Un support de cuivre présente en effet 1'avantage d'8tre ai-
sément séparable par dissolution chimique sé&lective une
fois le dépdt effectué et donc de permettre 1'observationm
en TEM des premiéres couches épitaxiques. Par ailleurs
le faible écart des deux ré&seaux cristallins ( < 2 %) au-
torise une &pitaxie a priori excellente (L. PERALDO BICELLI,
1981).

IV.2.1. Observations cin@tiques

Comme dans 1'exemple de 1'argent, nous avons d'abord
cherché quel type de polissage des monocristaux de cuivre
permettait d'accéder 3 une croissance latérale (couche par

couche), signe d'une parfaite Epitaxie entre le dépdt et
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son support., Au niveau cinétique, la premidre exigence est
d'obtenir des TCTP reproductibles d'une expérience &
1'autre, ce pourquoi nous avons d'emblée &éliminé un polis~-
sage de type mécanique (alumine) : aussi soigné soit-il,

un tel polissage ne permet pas d'obtenir un recouvrement
homogéne du dépdt sur la cathode et conduit donc & des tran-

sitoires trés peu reproductibles.

Un décapage chimique du cuivre en solution sulfo-
chromique semble satisfaisant dans la mesure ot il conduit
4 des transitoires bien reproductibles et & des dépdts
trés homogénes, de méme qu'un polissage &lectrolytique sui-
vi ou non d'un décapage sulfochromique. Nous avons reporté
sur la Fig. 9 1'allure des TCTP obtenues sur un méme subs-
trat [Cu (111)] suivant les trois modes possibles de pré-
pﬁration. Deux de ces courbes accusent une remontée sensi-
ble aux temps tr&s longs, qui peut &tre 1'indice d'une
nucléation/ croissqnce de germes 3D et donc d'umne perte
d'épitaxie. Les observations structurales présentées plus
loin confirmeront ce point. Il reste donc un seul mode de
préparation véritablement satisfaisant, le polissage &lec-
trolytique, conduisant 3 des transitoires régulidres
(Fig. 9b), reproductibles, et 3 des dépdts épitaxiques.
Ces conclusions sont également valables pour des substrats

moenocristallins de nickel.

L'é8tude des TCTP de la Fig. 10 confirme 1'inadéqua-
tion d'un décapage au sulfochromique comme mode de prépa-
ration des supports monocristallins : bien que les trois
transitoires différent lég&rement suivant 1'orientation
du monocristal de cuilvre, la forme reste globalement la
méme avec, en particulier, une remont&e sensible du courant
pour des temps trés longs. On remarquera €galement un pic

de courant au début de chaque courbe qui provient probable-
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ment de la réduction cathodique d'espdces oxyvdées for-
mées en surface au cours du traitement au sulfochromique.
La contamination du monocristal par ces espéces oxydées

pourrait @tre a l'origine de la perte de 1'épitaxie.

Partant d'un monocristal de cuivre poli &lectroly-
tiquement, il est maintenant possible d'obtenir des résul-
tats reproductibles pour les TCTP (Fig. 11), mettant en re-
lief une anisotropie de comportement selon l'orientation
monocristalline du substrat. Bien gqu'il s'agisse dans les
trois cas &tudiés de croissance épitaxique, ainsi que nous
le verrons plus loin gri3ce 4 l'investigation structurale,
la forme des TCTP varie notablement d'une orientation A
l'autre. On remarquera qu'apr&s une période de fluctuation
(v5 s), c'est la face (100) qui donne d la fois la crois-
sance la plus réguliére et le plus fort courant. Cettre
conclusion reste valable si, au lieu d'opérer avec des

monocristaux de cuivre , on choisit des substrats
monocristallins de nickel (Fig. 12). La forme de la

transitoire relative 4 la face (100) reste la méme, sauf
que cette fois le domaine de fluctuation s'étend sur
seulement deux secondes (voir 1'encart Fig. 12 détaillant
les premiers instants de la courbe, 3 comparer 34 la cour-
be correspondante Fig. 11). On peut penser que ces flue-
tuarions correspondent 3 1'adsorption lente sur la

surface cathodique d'intermédiaires, probablement hydro-
xylés, participant 3 la réaction de décharge des ions

NitT et que cette adsorption est plus rapide sur le nickel

que sur le cuivre.

Cette hypothése est renforcée par les expériences
résumées sur les courbes a et b de la Fig. 13 : on y com-
pare l1'allure des transitoires obtenues pour deux surten-
sions différentes sur des substrats (100) de nickel pré-

parés suivant le protocole habituel (polissage @lectroly-
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tique, ringage 3 l'eau permutée aux ultra-sons, séchage

4 1'air comprimé) & celle des transitoires obtenves avec

la méme impulsion potentiostatique sur des substrats
"activés". L'activation comsiste 4 effectuer un premier
dépGt au potentiel cathodique choisi (resp. - 960 et - 800
mV/ECS) puis & revenir au potentiel de repos (LEo = - 500mV/
ECS5) pendant les deux minutes nécessaires 3 l'enregistre-
ment de la TCTP correspoundante, avant de répéter une fois
l1'opération., 5i le premier dépdt conduit bien alors 3 la
forme de transitoire caractéristique de la face (100)

déja repérée sur les Fig. 11l et 12, en revanche le second
conduit & un courant beaucoup plus élevé et une allure de
transitoire atteignant beaucoup plus vite le régime de
croissance stable. Nous avons vérifié en outre que la TCTP
"activée" est la mBme pour les trois orientations mono-
cristallines, de sorte que l'anisotropie observée sur la
Fig. 12 pour les trois types de momocristaux de nickel

non activés est peut €tre A mettre au compte de leur diver-
sité de comportement vis-a-vis de la formation d'intermé-
diaire de réacrtion hydroxylés plutdt qu'a des différences

de nature structurale.

En résumé il semble difficile, & partir de la seule
forme des transitoires, de tirer des conclusions nettes con- |
cernant la croissance fpitaxique du nickel durant les pre- i
mieres sccondes de dépdr, dans la mesure oi une &tape lente
dans la chaine des réactions conduisant au métal peut mas-
quer des évolutions de surface plus nettement relides 3
des caractéristiques slructurales (croissance de germes 3 D
non épitaxiques ou croissance épitaxique). Seules dans ce
cas les méthodes d'investigation structurale sont suscep-
tibles d'apporter des informations décisives autorisant

des conclusions silires.
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LEPOTS EPITAXTQUES DE NICKEL SUR MONOCRISTAUX (100)
POLLS ELECTROLYTTQUEMENT

L obseroation au SEM ne permet pas de distinguer une différence morpholo-
gique entre le dépdt (4 gauche) et le substrat de nickel (a droite) qui a

GhC masgué par un vernis.

L'exanen par TEM de répliques de surface permet: cependant de metire en

Gvidence un irés faible microvelief.

népat dpitaxzique effectud sur une face (100) de cuivre, puts détaché par
Jtasolution sélective du suppurt. Observation en transmiasion d'une mone Jde

bonne qualitd.

Oheerpation cn transmission dune zons Jpt tamique défeciueuse raractérisée

el -
par de nombreusas micromace Las.

Diagrame Je diffmetion Eleetronique enrpaspondant 4 (d). Owtrce les
taches typiques d'une coupe (100), on remarquerd dos taches suppldmentalres

prepaiant & sonss epistal Lince on position de double macle.

Coes mones apparatsscnt aur eetle miorographie en champ notr, ohtenue d

paviir de La tachc suppldmentaive marquén d"une fllche sur () (TEM).
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IV.2.2. Observations structurales

Nous avons rassemblé sur la planche 3 les résultats
relatifs aux dépbdts de nickel obtenus dans les meilleures
conditions d'épitaxie, soit sur substrat monocristallin
(100) de nickel, soit sur monocristal de cuivre de méme
orientation. Le polissage &lectrolytique préalable de ces
substrats permet une excellente épitaxie, de sorte qu'au
microscope 3 balayage il est impossible de distinguer le dé-
pot (partie gauche de la photo a planche 3) de son subs-
trat (& droite). Cette micrographie a été obtenue sur
un monocristal de mickel partiellement recouvert d'um
vernis durant le temps de 1'impulsion (40 s. a3 E = - 960 mV).
L'épaisseur théorique du dépdt est de 0,3 um. Une double
réplique observée en TEM (photo b) permet de devimer un
trés faible microrelief constitué d'ondulations de quel-
ques centaines 4d' ; en plus du contraste provenant du

film de carbomne.

i1 n'est donc pas simple d'accéder 3 plus d'infor-
mations structurales si 1l'on se cantonne 3 1'homo-épitaxie
ﬁickel/nickel. L'utilisation d'un suhstrat monocristallin
de cuivre dissous une foilis le dépdt effectué permet
une observation plus compléte, méme au prix de l'introduc-
tion de contraintes supplémentaires assurant le rattrapage
de dimension des deux réseaux (J.P.G. FARR, 1978). Les
micrographies ¢ et d de la planche 3 résultent dg l1'obser-
vation en T.E.M. d'un dépdt Epitaxique de " 1500A effec-
tué sur la face (l100) d'un monocristal de cuivre avec une
impulsion de 20 s 4 - 960 mV/ECS dans une solution & pH 3,3.
La photo ¢ correspond 3 une zone de bonne qualité parfai-
tement épitaxique, tandis gqu'une zone de moins bonne
qualité (photo d) contient déjid de nombreuses micromacles,

ainsi que le prouve le cliché de microdiffraction corres-—
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pondant (photo e). La tache supplémentaire marquéc d'une
flache esl caractéristique de zones cristallines en posi-
tion de double macle et permet de former em champ noir
(photo f) 1'image de ces zones maclées. Ainsi dans les
meilleures conditions possibles d'épitaxie il apparafit
déji des zones défectueuses qui bien qu'en relation d'or-
dre avec le substrat, représentent un &écart a la structu-
re monocristalline et sont donc probabhlement 4 l'origine
de la dégénérescence de cette structure que 1'on observe .

toujours aux plus prandes épaisseurs.

La planche 4 regroupe un certain nombre d'observa-
tions structurales correspondant & de¢ moins bonnes condi-
tions d'épitaxie, soit parce que les dépdts sont effectués
sur des substrats de cuivre ayant subi un décapage sulfo-
chromique, soit parce que l'orientation du substrat poli
éieutrolytiquement est différente de (100) : c'est le cas
de la micrugraphgw e correspondant & un dépbt d'épaisseur
théorique ~ 440 A, résultant d'unme impulsion de 5 secondes

i - 960 mV/ECS sur une face (111) de cuivre. On distingue

en transmission des tétraddres de fautes d'empilement

.cnractéristiqucs de cette orientation (M. FROMENT 1970

et 1973/74), & partir desquels semble s'initier une crois-
sance plus rapide qui dégénére triés vite en croissance
polycristalline (J. THEVENIN, 1974). On notera gque pour

la méme épaisseur de dépdt aucune figure de croissance

n'est encore perceptible avec les deux autres orientations.

Toutes les autres photos correspondent & une perte
totale d'épitaxie : quelle que soit l'orientation initiale
du monocristal de cuivre, ou méme que le substrat sait
polycristallin, on obtient sensiblement les mEémes résul-
tats. A savuoir gue les dépbts de nickel sur support de

. - - - - i " ..l ~ b= —_—
cuivre décapé au sulfochromique sont constitués de sphiroi
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— PLANCHE 4 -

DEPOT DE NICKEL SUR DIVERS MONOURISTAUX DE CUIVEE

Substrat (110) cieapd en solution sul feclromique. Le dépdt trés peu adhsé-

rent est constitud de plusiewrs couches de sphévoides (SEM).

Hise vn &vidence de la coalescence imparfaite d'une couche de sphérvides

(SEM) .

Les résultats sont identiques sur wun substrat d'ovrientation di fférente
(iet (111)) ayant subi lo mdme traitoment. l'observation (étaillée de la
morphologic foit appavatire le caractére polycristallin dee qros

sphivoldes (SEM).

Cos sphiroiden se développent @ partir de eristallites d structure vadiale
multimaelde tels que celui-ct, dvoquant wn germe polypentagonal vu suivant
N oawe ternaive (TEM).

Un polissage dlectrolytique du substrat de cuivre (iei (111)) permet de
retrouver la crotssance épitawique. La croissance s'effuectue plus vapide—
ment d partir de ceriains défauts tels que des micromacles et des tétraddres

e foutes d'empilement (TEM). |

Diffraetion élecironique localisde mentrant le earactére polyeristallin

d'un sphérotde en condition de non—épitasxie.
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des nettement polycristallins (wmicrographie ¢ et diffrac-
tion correspondante en f) qui résultent de la dégénéres-
cence de germes tridimensionnels d structure radiale multi-
maclée (photo d). La micrographiec b montre que cette nu-
cléation tridimensionnelle est pratiquement instantanée

et l'observation au balayage de dépdts plus épais montre
qu'ils sont constitu&s de plusieurs couches compactes de
sphéroides présentant entre elles une trés mauvaise adhé-
rence (planche 4 photo a). L'ensemble de ces résultats
montre que le décapage du cuivre en solution sulfochromique
est catastrophique du point de vue de l'épitaxie, sans doute
par suite des esp&ces chimiques formées en surface au

cours d'un tel traitement.

IV.2.3, Comparaison au cas de 1'argent

On ne peut manquer d'@tre frappé par 1'étonnante
lenteur de 1;é1ect£0cristallisation du nickel, au moias
dans sa phase de démarrage, par rapport a celle de
}'argent ! cette phase dure couramment plusieurs secondes
dans le premier cas au lieu des quelques 10—2 secondes suffi-
santes pour l'argent. Si l'on ajoute que cette &lectro-
cristallisation trés lente suppose de surcroit des surten-
sions cathodiques dix fois plus élevées, on congoit
que le dépdt électrochimique de nickel soit présenté par-
fols vomme un processus essentiellement inhibé (J. AMBLARD,
1979). Sans pouvoir encore préciser plus avant la nature
exacte de cette inhibition, on doit sans aucun doute pou-
voir la relier au caractére d'élément de transition du
nickel, d'ol sa faculté de donner des complexes trés sta-
bles et, & 1'"état métallique, de chimisorber nombre d'es-—
péces a priori étrang@res au processus de réduction cathodi-

: .
que des ions Ni .
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Ce dernier point explique sans doute 1'extr@me
sensibilité des résultats au protocole de préparation
des substrats ot s'effectue la croissance épiltaxique :
seul un polissage électrolytique préalable est & méme
d'initier cette croilssance, encore ne procéde—t-elle
pas par un dépdt couche par couche mais plus probable-
ment par croissance et coalescence de cristallites épita-
xiques tridimensioanels (TEC), comme 1'indique R. WEIL

(1980).

On notera encore la grande diversité de forme des
T.C.T.P, dés lors méme qu'on op@re sur un Support mono-
cristallin (cuivre ou nickel) ayant subi un polissage élec-
trolytique, selon 1'orientation de ce support. Cette diver-
sité me peut gudre Btre attribude & des particularités
sFructurales, puisque pour les trois types de surface &tu-
diées [(100}, (110) et (111)] on finit toujours par attein-
dre le méme courant stationnaire tout en restant dans le
domaine épitaxique. Il ne reste donc qu'une hypothé&se per-
mettant de rendre compte de l'anisotropie de comportement
des substrats, c'est d'envisager que le dépdt de métal
s'effectue par 1'intermédiaire d'espé&ces complexes se for-
mant lentement sur la cathode et que cette formation dépend
de la géométrie 3 1'échelle atomique du substrat. Dans la
mesure ol une telle hypothése est vraie, ce qui sera i
vérifier a8 1'avenir ,on congoit qufil ne soit guére possi-
ble de tirer de conclusions sur la structure des dépdts
dans leur phase transitoire 3 partir des seules données ci-
nétiques. Seule une corrélation cinétique/structure mnous
permet d'attribuer les aléas des TCTP des Fig. 11, 12 et
13 non pas & des variations de la surface géométrique du
dépdt (comme dans le cas de l'argent) mais 3 des E&tapes
lentes, sensibles @ la structure, dans la chaine des réac-

A b i s i R - = A
tions conduisant les ions Ni 4 1'@tat métallique.




Cette méme lenteur de réactions rend compte de la
derniére grande différence entre le nickel et l'argent,
1'influence, nulle dans le cas du nickel et prépondérante
dans celui de 1'argent, des phénoménes de diffusion.

Avec pour princlipale conséquence que la coalescence est
passible pour les cristallites de nickel alors que pour
ceux d'argent cette coalescence n'intervient qu'entre les
zones de diffusion interdisant de ce fait 1'obtention de

dépdts compacts.,

On notera enfin la forme pratiquement sphérique des
cristallites 3D non épitaxiques formés sur un support de
cuivre décapé en solution sulfochromique. Une telle forme
se retrouve, comme nous lc¢ verrons ci-aprés, lorsque 1'on
part d'un substrat inerte n'induisant aucune épitaxie
(carbone vitreux). C'est dire que ce mode de préparation
du cuivre le laisse dans un &tat comparable 3 celul d'un
substrat inerte, sans doute par suite d'une contamination
massive de la surface (oxvdation ?) rendant beaucoup
plus difficile l'ancrage des esp@ces intermédiaires ini-

tiant le dépdt de nickel.

Iv.3., NUCLEATION ET CROISSANCE DE GERMES DE NICKEL S5UR

CARBONE VITREUX

Ce dernier point de notre &tude expérimentale a
été abordé avec deux objectifs principaux. D'une part
vérifier les résultats obtenus dans les mé@mes conditions
par M.Y. ABYANEH (1980, 1981) : i partir de seules consi-
dérations cinétiques cet auteur a proposé un modéle de
croissance rendant bien compte de la forme des TCTP expé-
rimentalement obtenues, mais il a &té pour cela conduit 2

faire des hypothéses tout a8 fait discutables ainsi que




nous l1'avons d&ja souligné au premier chapitre (ecf. § I,

2:248)»

D'autre part tenter d'apporter quelques lumiéres
sur la fagon dont s'organise la texture des dépdts épalis
i partir des premiers germes déposés : selon un important
travail maintenant classique (N.A. PANGAROV, 1965) la tex-
ture doit résulter en effet de l'orientation initiale pré-
férentielle des premiers germes bidimensionnels formés
sur un substrat inerte et cette orientation ne doit dépen-
dre que de la surtension cathodique. Nous vérifierons
done si, en fonction de la surtension, le type de germes

de nickel formés évolue conformément 3 de telles prévisions.

IV.3.1. Etude des transitoires

Bien que les param8tres de notre étude, le poten-
.tiel cathodique E et le pH de la solution de Watts,
soient définis avec précision, nous avons d'abord constate
une grande dispersion des transitoires obtenues selon
1'état de surface de 1'@lectrode de travail en carbone
vitreux. C'est pourquoi nous avons élaboré le protocole
de préparation trés précis décrit au chapitre II ( § II.3).
En dépit de ces précautions on observe toujours une dis-
persion, ainsi qu'en témoignent les TCTP de la Fig. lébis
obtenues en appliquant le méme potentiel (E = - 960 mV/
ECS) durant le méme temps (4 secondes) & une série d'élec-
trodes identiques, polies de la méme fagon, puis immergées
dans la m@me solution de Watts (pH 3,5) sous le méme poten-
tiel de départ (Eo = 500 mV/ECS), quelques dixiémes de

seconde avant d'envoyer 1'impulsion. On notera que toutes
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ces courbes tendent, plus ou moins rapidement, vers le
méme courant stationnaire qui ne dépend gue du potentiel

E et, & un moindre degré, du pH de 1'Electrolyte.

On notera également que ces courbes conservent la

méme allure générale, reproduite sur la Fig. 14.

T

Fig 14 : Allure typique des TCTP pour une nucléation/croissance
de germes de nickel sur carbone vitreur en solution de
Watts.

La premiére partie montre une augmentation rapide du cou-
rant l1iée a la nucléation de germes 3D et 3 leur crois-
sance consécutive., Puls le courant passe par un maximum

i | au bout d'un temps Lhay® 2Vant de se stabiliser a

max

sa valeur stationnaire, légérement plus faible que Jmax'
Nous montrerons que cette forme générale se conserve
lorsque 1'on fait varier soit le potentiel cathodique E

soit le pH de la solution de Watts.




IV.3.1.2. Influence_du_potentiel cathodique_et _du_pH_sur les

T s S . ot it St B B e St g s St o S e e n Bl e s o e e ) e e o ) i b - ——————

TCTP

La fig. 15 montre comment se modifie l'allure des
transitoires lorsque pour un méme pH (ici 3,7) le poten-
tiel de 1'impulsion devient moins cathodique. On constate
qu'alors la valeur de t ax 2ugmente cependant que celle de
Jmax diminue, Ces variations sont suffisamment nettes
pour n'@tre plus masquées par la dispersion soulignée au

paragraphe pré&cédent.

Il n'en va pas de méme pour 1'influence du pH qui
semble beaucoup moins décisive, c'est pourquoi nous avons
di nous placer & deux pH trés différents de maniére 3
pouvoir tout de méme la mettre en relief. La Fig. 1l6a
montre l'allure de la TCTP obtenue 3 pH 5 et pour um po-
tentiel cathodique de E = - 960 mV/ECS. Dans de telles
conditions le rendement faradique est proche de 1'unité
(M. JOUSSELIN, 1981) et nous donnoms donc la courbe ex-
périmentale telle quelle. Pour la Fig. 16 b par contre,
relative a3 la TCTP obtenue & un pH de 0,5 au méme poten-
tiel, nous savons que la réaction prépondérante n'est
plus le dépdt métallique mais la décharge de 1'hydrogéne
(J. AMBLARD, 1977), aussi avons-nous dii corriger la cour-
be expérimentale du rendement faradique, estimé& 3 30 Z. On
constate alors en comparant ces deux courbes que, d'une

part la densité de courant est d'autant moins Elevée que

1'électrolyte est acide et que, d'autre part, le temps

t devient plus important.
max

IV.3.2. Corrélation cinétique/s tructure

Instruits par l'expérience de la croissance é&pita-

xique du nickel, nous savons que pour interpréter correc-
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tement la forme des TCTP il nous faut acquérir des infor-
mations d'ordre struectural. C'esl pourquoi nous avons sui-
vi 1'évolution de la nucléation et de la croissance des
cristallites de nickel par microscopie électronique 3

transmission (TEM). Ces observations nous ont permis d'as-

socier a4 chaque partie de la transitoire (points A, B, C, D de

la Fig. 14) la micrographie correspondante, mebttant ainsi
en ¢vidence les différentes étapes de nucléationf/croissance.
Ainsi les 4 premiéres micrographies (a, b, ¢, d) de la
planche 5 sont relatives 4 des dépdts obtenus, pour des
durc¢es différentes, au méme poLtentiel cathodique
(£ = - 960 wmV/ECS) dans la méme solution de Watts i pH 0,5.
Ces photos prises au wéme grandissement sont directement
comparables. Pour unce durée d'électrolyse d'une seconde
(point A de la Fig. 14, photo a de la planche 5), le dépdt
esl constitué de cristallites 3 D répartis de fagon aléa-
toire sur la surface de carbone, avec une densité No.f 50
germes par micron carré et un diamétre moyen d'environ

°
500 A. La faible dispersion des diamétres &voque plutdt

une nucléation instantanée.

Aprés deux secondes (point B Fig. 14, photo b,
planche 5) le diam@tre moyen des cristallites a doublé,
amenant certains germes nés trés proches les uns des au-

tres 4 un début de coalescence. Ce phénoméne s'amplifie au

~

5)

oii il devient difficile de définir avec précision le con-

bout de 4 secondes (point ¢ fip. 14, photo ¢ planche

tour d'un germe. Le diam@tre moyen atteint alors C,L4 pum.
L'étape suivante correspond au maximum de la transitoire
(point D de la Fig. 14) et 1'on constate que la majorité
des germes o déja coalescé (photo d de la planche 5).

Au bout de six secondes le diamétre des germes est de l'or-
dre de 0,2 ym. L'étape finale (point ¥ de la Figure 14)

correspond i un dépGr toul # fait compact tel que celui




~ PLANCHE & -

ETAPES SUCCESSIVES DE LA CROISSANCE DE GERMES 3 D DE NICKEL
SR CARBONE VITREUX. OBSERVATIONS AU TEM.

Les photos a, b, ¢, d, prises d la méme dchelle permettent de suipre
L'évolution de la ecroissance de germes engendrdés par une impulsion de
- 960 mV/ECS en gsolution de Watts d pH 0,5.
a = Aprés wne seconde (réplique extractive).
b - Aprés 2 s (double réplique).
e - Aprés 4 g (réplique extractive).

d - Aprés 6 s (double réplique).

Les photos e et f, obtenues a partir de répliques extractives,

permettent d'acedder d des détatls structuraie.

e - Aprds une seconde, les eristallites sont déjd tous maclés el présentent

trds sowvent wne structure radiale de type icosaédrique.

f = Au mument de la coalescence (t v 4 s), la multiplication dec maclages

confére d chaque eristallite wn caractére quasiment polyeristallin.
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présenté sur la micrographie d de la planche 6 ; il n'est
plus possible alars de distinguer chacun des cristallites

i l'origine du dépdt.

Ainsi 1'observation simultanée des TCIP et des
micrographies Clectroniques nous a permis de noter la
coincidence eantre le passage du courant par un maximum
sur la transitoire avec le moment ol la majorité des
germes formés arrive & coalescence. Ce point sera décisif
pour 1'é¢laboration du modéle de croissance que nous don-

nons ci-apriés.

IV.3.3. Evelution structurale du dépdt. Origine des tex-

tures

L'observation détaillée de la morphologie des plus
petits cristallites imposc deux premi&res &vidences clai-
res, toutes deux en contradiction avec les hypothéses

de N.A. PANGAROV (1965) : les germes initiaux sont tridi-
mensionnels et ne prisentent pas d'orientation préféren-
tielle. On notera sur la micrographie a de la planche 6

le contour quasimént hémisphérique des cristallites, obser-
vable ici grdce a la courbure de la réplique extractive. On
notera également que la micrographice b de la méme planche
rassemhle trois germes hémisphériques suffisamment é&loli-
pnés les uns des autres pour permettre leur identification
par microdiffraction localisée : le germe en bas &

gauche est monocristallin avec une orientation [111] parfai-
te, celui du milieu est un [110] maclé et celui de droite

4 une orientation proche de [100]. De nombreux autres ger-
mes présentent des structures complexes multimaclées lais~
sant parfois apparaltre des pseudosymétries pentagonales

{photo e planche 5) et ces structures se compliquent davan-




tage encore par maclages successifs (photo £ planche 5),
jusqu'a conférer & chaque cristallite ume structure qua-
siment polycristalline désorientée. Au moment ol le dépdt

est parfaitement compact la diffraction tangentielle ne permet
pas de déceler une gquelconque orientation préférentielle
(diffraction e planche 6), alors qu'un dépﬁtrnettement

plus épais (15 pm) manifeste tr&s clairement une texture,

ici <211> (photo f planche 6). L'ensemble de ces obser-
vations montre que l'origine de la texture des dépdts

épais n'est en aucun cas le ré&sultat d'une compétition

au niveau de la nucléation, mais qu'elle doit résulter

plutdt d'une compétition de croissance s'exergant entre

les différents cristallites comstituant les dépdts com-
pacts. Ainsi peut-on déja recounaftre parmi les cristalli-
tes constituant le dépdt de la micrographie d, planche 6,
certaines structures caractéristiques déja observées dans les
dépdts texturés plus épais. De tels cristallites en position
de croissance favorable finissent par envahir le dépdt

tout entier. On a ainsi confirmation de 1'hypothé&se sur
1'origine des texture avancée par J. AMBLARD ces dermigres

années (1977, 1978, 1979).

Enfin, la comparaison des micrographies c des plan-
ches 5 et 6 illustre 1'effet du pH sur le taux de nucléa-
tion. Ces dépbts ont été obtenus avec la m&me impulsion
potentiostatique (E = - 960 mV/ECS, durée 4 s8.) & des
pH respectifs de 0,5 et 5. On constate que le dépdt prépa-
ré 4 pH 5 correspond & un &tat quasi compact alors que
celui obtenu en milieu plus acide n'est pas encore entire-
ment coalescé. L'effet global exercé par le pH s'apparente
donc & un effet de surtension : une acidification de 1'élec-—
trolyte &quivaut 3 imposer & l'électrode un potentiel moins

cathodique.
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a = Profil hémisphérique de germes de nickel engendrés sur carbone vitrewr.

b - Troie germes 3 D d'orientations différentes, suffisamment éloignés pour
>
permetire leur identification par microdiffraction. Il n'y a done pas, d
potentiel donné (E = — H60 mV), de nucléation préféventiclle.

e = Effet du pH sur le taux de nucléation. Ce dépdt, obtenu 4 pH 5 avee la
méme impuleion potentiostatique que celui de la micrographie e¢ de la

planche 5, montre un état de coalescence beaucoup plus avancé.

d - Dépbt tout & fait compact obtenu d pH 4,3 avee une impulsion (E = - 960 mV,
t = 6.8). Sans qu'il y ait encore de texture décelable par diffraction,
on notera que certains cristallites présentent déjd les structures carac—

téristiques observables dans les dépdts épais texturds.

e - La cféffraction tangentielle d'un dépét compact (pH 4,8 ; E= -1010mV/ECS ;
t = 2 8) ne permet pas de déeeler une quelconque orientation préférven-
a

tielle. L'épaissewr du dépdt est proche de 300 A.

f = Diffraction tangentielle d'un dépdt de nickel beaucoup plus épais
(v 16 wm) préesentant wme texture <211>.
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IV.3.4. Critique du moddle d'Abyaneh. Elaboration d'un autre

modéle.

Bien que nos résultats cinédtiques confirment plei-
nement les ré&sultats présentés par M.Y. ABYANEH (1980,
1981) en ce que nous obtenons les mémes allures de tran-
sitoires pour ia nuciéation/croissance de germes de nickel
sur carbone vitreux,les résultats de nos investigations
structurales prouvent que les deux hypoth&ses sur lesquel-
les cet auteur fonde son mod&le de croissance sont totale-
ment erronées : les cristallites de nickel en cours de
croissance n'ont pas une forme conique mais plutdt Hemis-
phérique. En outre nous n'avons trouvé nulle évidence de
l'existence d'un processus de mort (death) et remaissance
(rebirth) des eristallites, tel que celui gu'invoque
M.Y. ABYANEH pour rendre compte de l'existence d'um maxi-
mum de courant sur les transitoires. Il mous faut donc
examiner & mnoktre tour comment, compte tenu de nos observa-
tions structurales, il est possible de justifier 1l'existen-

ce de ce maximum.

Nous avoas élaboré dans ce but un nouveau modéle
dont 1'idée essentielle repose sur la coalescence de cris-—
tallites tridimensionnels de forme hémisphérique, confor-
mément au schéma de croissance présenté sur la Fig. 17.
Les cristallites proviennent de la croissance radiale
{vitesse Vr) de germes hémisphériques formés par nucléa-
tion instantanéde et répartis aléatoirement sur la surface
cathodique. Pour tenir compte de leur coalescence progres-
sive, il suffit d'appliquer le th&oréme d'Avrami & chaque
strate d'épaisseur dx situBe & la hauteur x. Dans ces
conditions le courant sera proportionmnel a4 la surface
effective du nickel qui tend effectivement & diminuer une
fois la coalescence achevée. Sa valeur est donnée par 1'é-

quation




Fig. 17 :

Modéle de eroissance et coalescence de germes hémisphériques
1esus d'une nucléation instantanée et distribués en surface
de fagon aldatoire.
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conformément au calcul donné par R.D. ARMSTRONG (1966)

en se fondant sur les memes hypothéses. Biem que non
calculable sous forme analytique, cette intégrale peut
étre intégrée numériquement en y injectant les valeurs de
Nn et Vr déterminées expérimentalement. Ainsi nous avons

pu simuler la transitoire a de la Fig. 18 avec les valeurs
3

numériques suivantes ¢ z = 2 ; M = 58,71 g ; p = 8,9 g.cm“ :
N, = 50.10 8 e er v_ = 25.107

-~

transitoire obtenue est tout # fait comparable & 1'allure

cm.s—l. La forme de la

générale des TCTP expérimentales pré&sentée sur la Fig.l4,
sauf que le maximum th&orique est plus marqué que celui

gue noug obtenons effectivement. On peut penser que ceci
provient de ce que 1'hypothd&se d'une nucl&ation instan-
tanée n'est vraie qu'en premi&re approximation et que le
caractére plus ou moins progressif de la nucléation réelle

a pour effet d'estomper le maximum de courant. On doit s'at-
tendre d'ailleurs 3 ce que cette disparition du maximum soit
encore plus nette aux potentiels faiblement cathodiques,

lorsque la nuclé&ation s'effectue de manigére de plus en

plus progressive.

Les courbes b et ¢ de la Fig. 18 montrent comment
Evoluent les transitoires en fonction des paramétres No
et V_, c'est 4 dire grosso modo en fonction de 1'état de
surface du substrat et de la surtension. Si la densité
superficielle des germes varie, mais que leur vitesse de
croissance reste la méme (courbe b), la coalescence
intervient plus tard mais la valeur de Jmax est inchangée.
Ceci explique la dispersion de nos transitoires expé&rimenta-
les illustrée par la Fig. 14 bis : suivant 1'&tat de sBur-

face du substrat, le nombre de sites activés par la nucléa-
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tion différe mais le potentiel cathodique impose une méme
vitesse de croissance. Par contre si le potentiel
cathodique varie, et avec 1lui Vr, on aura des valeurs
différentes de Jmax et du courant stationnaire, méme si la
densité de germes est initialement la m@me : c'est le cas
de la courbe ¢, oit la valeur de No est la méme gque pour
la courbe a, mais ol la vitesse de croissance est divisée
par deux. On constate alors 4 la fois un temps plus long
pour la coalescence et une valeur moitié plus faible pour
Jmax' C'est conforme & ce que l'on observe expérimentale-
ment, soit lors d'une acidification de 1'électrolyte,
soit lors de l'emploi d'une surtension plus faiblement

cathodique.




CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES
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Ce travail nous a permis d'apporter um
certain nombre d'éléments concernant la manidre dont procéde 1'
électrocristallisation des métaux dans deux cas aussi différents
gue celui du nickel et celui de 1'argent . Soulignons—en d'abord

les traits communs avant d'en détailler les nombreuses différences.

La premi&re Eétape du processus d'électro-
cristallisation consiste , sauf cas trés particulier , par une
nucléation tridimensionnelle d'agrégats métalliques présentant
soit d&ja la structure cristalline C.F.C. du matériau massif ,
soit une structure non—cristalline du type décaédrique ou ico-
saédrique caractérisée par la présence d'un ou plusieurs axes
de pseudo-symétrie d'ordre cingq . Dans ce dernier cas , les
ggrégats dégénérent au cours de la croissance ultérieure en
édifices cristallins C.F.C., mais multimaclés de telle sorte que
1'arranpement des plans de macle conserve le souvenir de leur
structure d'origine . Ces agrégats sont plus nombreux 3 surtension

cathodique &levée et domc prépondérants dans le cas du nickel .

A 1'8chelle des temps nécessaires pour
visualiser les premiers cristallites ( quelques 10 ms dans le
cas de 1'argent , quelques secondes dans le cas du nickel ) onm
peut considérer la nuclé@ation comme plutdt progressive dans le
cas de 1'argent et plutdt instantanée dans celui du nickel . On
notera que dans ce dernier cas la conclusion est d'autant plus
vraie que la surtension est plus &levée et qu'aux plus faibles

surtensions la nucl&@ation tend 3 devenir progressive .

Dans le cas particulier ol le substrat
est un monocristal convenablement poli la croissance démarre
directement sans nucl@ation préalable par simple réactivation
des défauts superficiels tels que gradins mono ou polyatomiques ,

émergences de dislocations-vis , etc... Ceci n'est vrai que dans
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la mesure ot le monoeristal support présente effectivement en
surface une structure monocristalline non altérée par les trai-
tements mécaniques (&crouissage ) ou chimiques (contamination )
qu'il a subi avant la cristallisation . Toute altération se
traduit par une nucl&ation tridimensionnelle locale et entraine
donc la perte de 1l'épitaxie . Mais 13 ne réside pas la seule
cause possible de la perte d'épitaxie : celle-ci peut également
résulter du processus électrochimique lui-méme , en particulier
dans le cas ol le dépot métallique s'accompagne d'unme réaction
secondaire d'électrode qui est bien souvent la réduction catho-
dique de 1'hydrogéne . Cette r@action secondaire implique 1'ad-
sorption d'esp@ces chimiques &trangéres au dép6t métallique,
conférant aux sites ol elle s'effectue un ecaractére localement
inerte et , par suite , peut favoriser une nucléation tridimen-
sionnelle en moindre relation d'ordre avec le substrat . On peut
voir 12 une des raisons essentielles de ce que 1'&pitaxie sur
nickel est comparativement plus difficile que la poursuite de

la croissance monocristalline de 1'argent .

C'est cependant au cours de 1'&tape
ultérieure de croissance des premiers germes 3D formés sur le
substrat que réside la différence de comportement la plus nette
entre le nickel et 1l'argent . La réaction de transfert rapide
des ions‘Ag+ fait que ceux—ci sont déchargés et incorporés dés
qu'ils parviennent 3 1'interface , d'od une cinétique de crois-
sance régie par la diffusion radiale autour des premiers germes
formés . C'est 1l'existence de cette zone de diffusion qui expli-
que celle des zones interdites pour la nucléation gue nous avons
pu mettre en évidence grace d& la technique de double impulsion:
il n'y a pas , ou pratiquement pas , de renucléation possible
au voisinage des cristallites d'argent en cours de croissance .
On rend compte de ce fait &galement de la structure non-compacte
des dépGts métalliques 3 cinétique de transfert rapide , la seule
coalescence possible étant celle des zones de diffusion . Notons

toutefois qu'il reste possible d'obtenir des dépbts compacts
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d'argent , précisément en ralentissant suffisamment la réaction

de transfert de telle sorte que la diffusion ne soit plus 1'&tape
limitant le processus . On obtient généralement ce ralentissement
en utilisant un sel complexe ( cyanure , tartrate...) dont la lente

dissociation contrdle alors le processus de dépdt métallique .

Le cas du nickel se présente d'emblée de
maniére différente du fait de sa trés lente r8action de transfert .
Cette lenteur s'explique sans doute par 1'exceptionnelle stabilité
des aquocomplexes [Ni(ﬂ20}6.]++ en solution et par le fait que
leur décharge doit s'effectuer par é&tapes impliquant entre autres
des intermédiaires adsorbés monovalents ( M. JOUSSELIN ., 1981 ) .
On remarquera que de tels intermédiaires , trés lents 3 former
sur la surface cathodique , se comportent ensuite comme catalyseurs
de 1'électrocristallisation du nickel et 1'on ne manquera pas de
rapprocher ce fait de la structure radiale des germes 3 structure
icosaddrique initiant le dépdt de nickel sur support inerte (ou
méme sur support monocristallin contaminé ) . On notera &galement
1'importance des ph&noménes de maclage lors de la dégénérescence
polycristalline de ces premiers cristallites avant m@me qu'ils
n'en viennent 3 coalescer:la complexit& croissante des &difices
cristallins de nickel , par comparaison & la relative simplicité
des cristallites d'argent méme aux trés grandes dimensions ( 10 pm )
doit sans doute E8tre reliBe a la r@action concurrente de décharge
des ions H' . On peut imaginer que cette réaction concurrente s’
effectue plus volontiers sur les plans de type (111) , d'oti une
€pitaxie beaucoup plus difficile sur ces mémes plans et d'oi , en

revanche , une probabilité de maclage bien plus importante .

Au total 1'Electrocristallisation du

nickel parait relever d'un processus bien plus complexe que celle
de 1'argent . Ceci se traduit » non seulement au niveau structural,
mais encore sur 1'allure des transitoires que 1'on peut enregistrer
dans 1'un et 1'autre cas . On a vu que cette allure refléte assez
fidélement les &vé&nements structuraux dans l'exemple de 1'argent ,
a tous égards plus aisément modélisable . Mais il n'en va plus du
tout de méme pour le nickel puisque , dans le cas le plus simple

a priori , celui de la croissance monocristalline sans nucléation ,
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la forme des transitoires dans les premiéres secondes dépend surtout
d'un phénoméne non directement 1i& 3 1'évolution de la structure et
que nous avons pour notre part attribué & 1'adsorption lente d'un
intermédiaire de réaction . Il restera 3 décrire en détail en quoi
cette adsorption est sensible 3 la structure du substrat et si 1'
intermédiaire formé est bien le méme sur les trois plans réticulaires

considérés .

L'exemple du nickel est donc celui qui
illustre le mieux 1'inter&t de la corrélationm cinétique/structure
que nous nous sommes donné comme principal outil de travail . Mais
c'est curieusement dans le cas beaucoup plus simple de la nucléation/
croissance du nickel sur carbone vitreux que cet outil a apporté le
plus de fruits: 1'examen paralléle de la forme des transitoires et de
la structure des cristallites nous a en effet permis d'invalider
définitivement le modéle de croissance établi récemment par M.Y.
ABYANEH ( 1980 , 1981 ) , & partir de résultats purement cinétiques .
A l'encontre de cet auteur qui attribue 1'existence d'um maximum sur
les transitoires 3 1'interruption de la eroissance ( death ) de
cristallites en forme de cBnes puis a une renucléation ( rebirth ),
nous avons pu &8tablir que ce méme maximum traduisait simplement la
coalescence de cristallites hémishériques répartis de fagon aléatoire
sur la surface cathodique . Un mod&le tré&s simple fondé sur 1'
hypothése d'une nucléation tridimensionnelle hémisphérique instantanée
nous a permis de simuler correctement la forme des transitoires .
Mais dans la mesure ou le maximum de courant sur certaines courbes
expérimentales est plus estomp& que sur les courbes simulées , nous
devons & 1l'avenir tenir compte du caractére progressif que peut alors

présenter la nucléation .

Enfin 1'examen structural attentif des
cristallites de nickel , 3 la fois en microscopie et diffraction
€lectroniques nous a permis de rejeter radicalement 1'hypothése
avancée par N.A. PANGAROV ( 1965 ) pour expliquer la formation des
textures dans les dépdts épais de nickel . Selon cet auteur 1°
orientation s'impose , d&s 1'&tape de nucléation , par la formation
préferentielle de germes bidimensionnels particuliers dont 1°'

orientation dépend seulement de la surtension cathodique . Or
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nous avons vu que la nucléation est toujours tridimensionnelle et
qu'elle ne conduit méme pas 3 des germes possé&dant la méme orientation.
De plus , de trés nombreux germes 3D possédent ume structure de type
icosagdrique ou dod&caédrique qui n'est en aucune fagon prise en
compte dans la théorie cité@e . Il reste donc & expliquer comment
selon nous , se forment les textures . Aucun indice d'orientation
préférentielle n'apparait avant la coalescence des premiers cristal-
lites , au contraire tout indique une tendance croissante & la poly-
cristallinité . C'est donc que la texture des dépdts &pais résulte
d'une compétition de croissance favorisant certains types de cristal-
lites au détriment des autres: il suffit en effet d'un trd&s faible
&cart dans la cinétique de croissance des différents cristallites
pour voir s'imposer aux plué grandes épaisseurs ( quelques microns )
ceux dont la croissance est la moins inhib&e . Quant au facteur qui
régle quel type de cristallites se trouve ainsi favorisé suivant les
conditions d'électrolyse ( pH de 1'électrolyte , surtemsion ) , il
est & rechercher du cdté de 1'interaction des différents espéces
chimiques présentes 3 1'interface avec les différents types de faciés
que présentent les nombreux cristallites de nickel en cours de

croissance .
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