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Préface

Le travail de thèse présenté dans ce mémoire s’inscrit dans le cadre d’un Projet de Recherche
Fédérateur "Nanotechnia" (PRF) de l’ONERA constitué d’une quinzaine de représentants (cher-
cheurs, ingénieurs, techniciens et doctorants).

Initialement l’idée était de poursuivre et de développer le modèle phénoménologique de crois-
sance des nanotubes monofeuillets de carbone proposé par Julie Gavillet, doctorante au LEM
jusqu’à décembre 2001. L’approche ambitieuse de cette nouvelle étude était à la fois expérimen-
tale et théorique. La partie expérimentale, encadrée par Annick Loiseau en collaboration avec
Jany Thibault (CEA Grenoble), fut rapidement abandonnée en raison des nombreuses difficultés
rencontrées dans le développement d’un modèle théorique. Néanmoins, dans le chapitre 1 de ce
mémoire est présentée une série de résultats (études par microscopique électronique en transmis-
sion et spectroscopie de pertes d’énergie) obtenus pour de nouveaux couples de catalyseurs.

Très rapidement, l’objectif unique de la thèse fut précisément d’étudier, à l’échelle atomique,
le mécanisme de croissance des nanotubes monofeuillets et en particulier de rendre compte du
processus de ségrégation du carbone dans la particule catalytique puis de son auto-organisation
à la surface. Malgré le projet PRF de l’ONERA, il n’existait pas de groupe théorique travaillant
exclusivement dans ce domaine au sein du laboratoire. Une équipe a alors été mise en place
articulée autour du LEM (François Ducastelle) et comportant principalement le CRMCN de
Marseille (Christophe Bichara) et l’Université de Liège (Jean-Pierre Gaspard). L’idée a été de
développer un modèle de liaisons fortes, basé sur la méthode des moments, et inséré dans un
programme de relaxation de structure de type Monte Carlo. Cette approche innovante est dif-
ficile à mettre en place : toutes les étapes d’ajustement de paramètres doivent être validées par
de nombreux tests numériques afin de vérifier si le potentiel est entièrement transférable. En
particulier, la mise au point du modèle énergétique du carbone résulte, en grande partie, d’un
travail effectué par Christophe Bichara et Jean-Marc Roussel (TECSEN, Marseille) alors que
la partie métal-métal fut mise en place avec Florent Métairie dans le cadre de son stage de fin
d’études à l’Ecole Centrale de Lyon. De plus, la mise en place d’un modèle traitant de systèmes
métalliques et carbures s’est avérée être délicate et constitue une grande partie de ce travail
qui sera longuement exposée dans le chapitre 4. Toutes les phases d’ajustement des paramètres
reposent en partie sur des données ab initio ce qui nous a conduit à travailler avec Gilles Hug,
membre du LEM, et également à développer des collaborations avec d’autres équipes : Thibaud
Cours (Université de Liège, PMC), Jean-Christophe Charlier et Matthieu Verstraete (Université
Catholique de Louvain , PCPM) et Andres Saúl (CRMCN, CNRS).

Nous sommes parvenus à mettre en place un modèle simple permettant de traiter la relaxation
d’alliages intégrant à la fois les orbitales s et p du carbone ainsi que les orbitales d d’un métal. Au
cours du temps, ce travail a en définitive beaucoup porté sur les systèmes carbone-métal de tran-
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sition que nous appellerons par la suite carbures sans que cela suppose nécessairement l’existence
de composés définis stables. Cette étude sur les nanotubes a donc été l’occasion de s’intéresser à
ces carbures, et plus particulièrement de traiter des problèmes de reconstruction de surfaces de
nickel (100) et (111) en présence de carbone. Au cours des derniers mois, nous avons obtenu les
premiers résultats liés à la croissance des nanotubes. Ces études très encourageantes et souvent
préliminaires sont présentées dans le dernier chapitre. Bien que nous ne soyons pas parvenus à
rendre compte du processus d’auto-organisation du carbone à la surface de la particule, nous
avons cherché à rendre compte des premiers stades de la croissance.
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Introduction

Les premiers nanotubes de carbone ont été observés par S. Iijima [1], en 1991, en étudiant
les sous-produits de synthèse des fullerènes. Il s’agit de structures tubulaires constituées d’un
feuillet de carbone sp2 enroulé sur lui-même. Ces objets présentent des diamètres de taille nano-
métrique pour des longueurs pouvant atteindre plusieurs dizaines de micromètres. Les premiers
nanotubes observés étaient issus de la sublimation d’un barreau de graphite pur qui a donné
naissance à des tubes imbriqués les uns dans les autres tels des poupées russes. En 1993, des
nanotubes constitués d’une seule couche ont été obtenus en vaporisant des électrodes de graphite
contenant un faible pourcentage de catalyseur de type métallique (Co, Fe) [2, 3]. Ces objets de
dimension nanométrique ont très rapidement intéressé la communauté scientifique internatio-
nale. En effet, ils présentent des propriétés physiques assez remarquables pouvant à long terme
aboutir à de nombreuses applications, dans différents domaines tels que les nanotechnologies, le
stockage d’énergie, les matériaux composites ou bien encore le secteur biomédical. Cependant la
production massive de ces objets ainsi que leur exploitation sont très limitées car leur mécanisme
de croissance restent assez méconnus à l’heure actuelle.

Des études ont montré que la production de nanotubes monofeuillets requiert la présence d’un
catalyseur métallique (Fe, Co, Ni, ...) quel que soit le mode de synthèse utilisé (arc électrique,
laser continu ou pulsé, ...). Cette similitude suggère donc un mécanisme de croissance commun.
Un scénario possible, basé sur des observations expérimentales, est le suivant : dans un premier
temps il y a formation d’une nanoparticule liquide de métal sursaturée en carbone. Ces atomes
ségrègent rapidement à la surface de la particule engendrant ainsi la germination de nanotubes.
Puis la croissance a lieu par incorporation d’atomes à la base du tube pour former des fagots
émergeant du catalyseur. Notre étude s’est précisément inscrite dans le cadre d’une recherche
visant à mieux comprendre les mécanismes de formation de nanotubes de carbone.

Notre stratégie a été de développer un modèle de liaisons fortes basé sur la méthode des mo-
ments. Cette méthode semi-phénoménologique décrit correctement la structure électronique d’un
système une fois données les intégrales de "saut" ou de "transfert". Ces paramètres sont ajustés
de façon à reproduire correctement un certain nombre de propriétés physiques importantes pour
le problème traité. Puis nous avons procédé à des relaxations de structure Monte Carlo qui laisse
tous les atomes du système libres d’évoluer sans contraintes dans les trois directions de l’espace.

Plan de thèse

Le premier chapitre présente une revue des différents mécanismes de croissance des nano-
tubes de carbone proposés dans la littérature. Nous détaillons le modèle relevé par Y. Saito et
développé par J. Gavillet sur la base d’observations expérimentales post mortem de catalyseurs
du type Ni-C et Ni-Terre Rare-C (TR = Y, Ce et La). Pour compléter cette approche, nous



2 TABLE DES MATIÈRES

présentons de nouveaux résultats sur d’autres couples de catalyseurs analysés par microscopie
électronique en transmission et par spectroscopie de perte d’énergie en mode imagerie filtrée :
Ni-TR (TR = Lu, Sm et Yb), Ni-Au et Ni-Co.

Le chapitre 2 fait l’objet d’une description des différents outils numériques développés et
utilisés au cours de cette étude. Nous décrivons brièvement la méthode des liaisons fortes et la
méthode des moments (ou de récursion) qui permettent d’évaluer la densité d’états électroniques
locale de structures non nécessairement périodiques. L’ensemble est ensuite inséré dans un outil
de relaxation Monte Carlo pour des ensembles canoniques mais également grands canoniques.

Au cours du chapitre 3, nous décrivons la mise au point du modèle énergétique du carbone
utilisé dont on demande en particulier qu’il fournisse une représentation correcte des liaisons hy-
brides du carbone sp, sp2 et sp3 ainsi que de leur compétition. En nous appuyant sur différentes
études ab initio, nous validons l’ensemble des paramètres de notre modèle. Enfin, nous présen-
tons une série d’études, aussi bien qualitatives que quantitatives, sur différents systèmes carbonés.

Le chapitre 4 est entièrement consacré à la compréhension de la structure électronique des mé-
taux de transition et surtout des carbures. Dans le cas des métaux, nous discutons les problèmes
qui se posent (instabilité de la phase CFC) en fin de série de transition quand on développe un
modèle au-delà du second moment. Le cas du potentiel interatomique métal-carbone est évidem-
ment assez complexe. Beaucoup de carbures de métaux de début de série MC (M = Sc, Ti, V,...)
cristallisent dans des structures de type NaCl dont la structure électronique est bien connue.
L’idée est alors de les utiliser pour caler nos paramètres sur des calculs existants. Une difficulté
est l’importance des transferts de charge du métal vers le carbone. Elle est spectaculaire quand
on raisonne sur des charges locales (Mulliken) définies dans le cas de la méthode des liaisons
fortes, ce qui pose des problèmes qu’on discutera dans ce chapitre.

Dans le chapitre 5, nous analysons l’influence du carbone sur les surfaces de nickel (100)
et (111). Nous verrons l’importance du taux de couverture en carbone, sous forme atomique et
graphénoïde, sur la reconstruction de ces surfaces métalliques. La première partie de ce chapitre
est consacrée à la validation de notre modèle en étudiant sa transférabilité sur des données ab
initio ou expérimentales. Toutes les études présentées ici mettent en évidence l’importance d’une
relaxation complète d’un système qui permet d’aller au-delà des calculs d’énergie totale.

Enfin dans le dernier chapitre, nous appliquons notre modèle à l’étude préliminaire du mé-
canisme de germination-croissance des nanotubes de carbone. A travers des simulations Grand
Canonique Monte Carlo, nous cherchons à modéliser le processus de ségrégation des atomes de
carbone au sein d’un structure métallique de nickel se présentant sous la forme de tranche de
cristal ou bien encore de gouttelette.



Chapitre 1

Les nanotubes de carbone

Il existe maintenant de nombreux textes de référence et d’articles de revue concernant les
nanotubes de carbone [4, 5, 6] si bien que nous nous contentons ici de quelques rappels.

1.1 Généralités

1.1.1 Introduction

Le carbone joue un rôle considérable et unique sur les plans industriels et économiques.
Cette unicité repose essentiellement sur sa capacité à former des liaisons chimiques avec lui-
même ou avec d’autres éléments. Durant de nombreuses années, des recherches ont montré que
le carbone pouvait se présenter sous des formes variées à l’état condensé. Outre la confirmation
que les graphites et diamants sont des variétés cristallines de cet élément, d’autres formes ont
été découvertes telles que les carbynes, les fullerènes ou bien encore les nanotubes [4].

1.1.2 Structure des nanotubes

Un nanotube de carbone monofeuillet (figure 1.1) peut être considéré comme un feuillet de
graphène1, de largeur atomique, enroulé sur lui-même. Le diamètre de ces objets est de un à
quelques nanomètres. Leur longueur peut aller de 10 à 100 µm.

Trois grandeurs principales définissent leur géométrie : le rayon r et la longueur l du cylindre
ainsi que l’angle chiral, θ, qui détermine l’orientation du feuillet de graphène par rapport à
l’axe du nanotube (figure 1.1). Ces structures cylindriques, basées sur le réseau hexagonal du
graphène, peuvent ainsi former trois familles de nanotubes selon la manière dont les feuilles de
carbone bidimensionnelles s’enroulent de façon à faire coïncider les points A et B correspondant
à deux sites cristallographiques équivalents. Pour un angle chiral nul, on parle de nanotube chaise
(ou armchair en anglais) et pour une valeur de θ égale à 30˚le nanotube est appelé nanotube
zigzag. Enfin tous les nanotubes ayant un angle θ différent de 0˚ou de 30˚sont appelés nanotubes
chiraux. Un exemple de cette classification est représenté schématiquement sur la figure 1.2. Une
manière de différencier les nanotubes est d’introduire un couple d’entier (n,m) appelés indices
d’Hamada [7] (ou indices chiraux). Ils sont définis de la façon suivante : le vecteur AB, noté Ch,
de la figure 1.1 est appelé vecteur chiral. Dans la base (a1,a2) du réseau hexagonal, ce vecteur
s’écrit donc :

Ch = na1 +ma2. (1.1)
1ou encore appelé plan graphitique, polyaromatique, ...
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Fig. 1.1 – (a) Feuille de graphène présentant le réseau hexagonal. (b) Enroulement de la feuille
de graphène pour former un nanotube monofeuillet.

Fig. 1.2 – Représentation schématisée des différents types de nanotubes monoparois : (a) chaise,
(b) zig-zag et (c) chiral.
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Dans cette notation, les vecteurs (n, 0) et (0,m) donnent lieu à un nanotube zigzag, les vecteurs
(n, n) à une structure chaise et les autres vecteurs (n,m) à une structure chirale. Le rayon du
nanotube, r, est donné par :

r = aC

√
3(m2 +mn+ n2)1/2/2π, (1.2)

ac étant la distance C-C dans le réseau hexagonal. On définit également l’angle chiral par :

θ = arctan(
√

3n/(2m+ n)). (1.3)

Les nanotubes constitués d’un seul feuillet, présentés auparavant, sont appelés monofeuillets ou
SWNTs (Single Walled NanoTubes). Il se rassemblent généralement en fagots et s’organisent
selon un arrangement triangulaire dont la structure cristalline à deux dimensions est hexagonale
(figure 1.3). La distance entre deux nanotubes, estimée expérimentalement et théoriquement, est
de l’ordre de 3.15 Å, correspondant à des interactions de van der Waals [8, 9]. Un autre type
d’arrangement est susceptible d’exister en considérant un empilement concentrique de nanotubes
de carbone monofeuillets (figure 1.4), on parle alors de nanotubes multifeuillets ou MWNTs (Multi
Walled NanoTubes). Le nanotube central et le nanotube extérieur déterminent respectivement
le diamètre externe et interne d’un nanotube multifeuillet. Le diamètre externe varie entre 2.5
et 30 nm et la longueur peut atteindre plusieurs microns. Les interactions entre deux nanotubes
adjacents sont là aussi de type van der Waals et la distance déterminée expérimentalement par
diffraction est égale à 3.4 Å [1].

La plupart des nanotubes sont fermés à leurs extrémités par des calottes qui présentent des
morphologies très variées. Elles sont souvent constituées uniquement d’hexagones et de penta-
gones mais d’autres cycles (carrés, heptagones, ...) sont susceptibles d’apparaître en particulier
pour des tubes présentant des rayons importants. De manière générale, il existe certaines règles
de base, liées au théorème d’Euler, qui permettent de créer, par un jeu purement géométrique,
des structures tridimensionnelles. L’importance de ce théorème est apparue très rapidement pour
caractériser la structure des molécules C60, C70, ... qui sont toutes fermées grâce à la présence de
douze cycles pentagonaux. A partir du théorème d’Euler, on peut exprimer, dans le cas d’atomes
tricoordonnées, la règle de somme suivante [11] :

3F3 + 2F4 + 1F5 + 0F6 − 1F7 − 2F8... = S, (1.4)

où Fi est le nombre total de cycles i (où i est le nombre de côtés du cycle). La somme S vaut 12
dans le cas d’une sphère et 0 pour une structure plane. Les courbures associées aux cycles penta-
gonaux, hexagonaux et heptagonaux sont respectivement positives, nulles et négatives. Pour une
sphère, douze pentagones peuvent ainsi être placés n’importe où dans le réseau hexagonal de
carbone. Il existe donc une infinité de variations possibles dans la géométrie de la structure fer-
mée résultante. Dans le cas d’une structure totalement plane, la somme (1.4) est nulle. C’est le
cas d’une feuille de graphène constituée exclusivement d’hexagones. Il est possible d’introduire
d’autres cycles dans le réseau hexagonal, tout en conservant une courbure nulle à la structure
et en respectant parfaitement le théorème d’Euler. L’heptagone, par exemple, crée une désincli-
naison inverse de celle du pentagone, annulant ainsi l’effet géométrique de ce dernier. Ce genre
d’argument est parfaitement illustré dans le cas des défauts Stone-Wales [12]. Cet arrangement
structural resulte simplement de la rotation d’un dimère de carbone, au sein d’une feuille de
graphène, entraînant la formation de deux cycles pentagonaux et heptagonaux en parfait accord
avec la règle de somme définie auparavant (figure 1.5).
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Fig. 1.3 – (a) Représentation schématique d’un fagot de nanotubes monofeuillets organisés se-
lon une maille élémentaire orthorhombique centrée. Image de microscopie électronique en trans-
mission [10] d’une section de fagots de nanotubes (b), de nanotubes individuels (c), (d) et de
nanotubes monofeuillets organisés en fagot (e), (f).

1.1.3 Propriétés des nanotubes

Les principales applications d’un nanotube résultent essentiellement de la combinaison de
caractéristiques structurales particulières leur conférant des propriétés électroniques, mécaniques
ou chimiques exceptionnelles.

D’un point de vue électronique, très tôt, Hamada et al. [7] ont envisagé qu’un nanotube
pouvait être soit métallique soit semi-conducteur en fonction de la valeur de son diamètre et
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Fig. 1.4 – Nanotubes multifeuillets. (a) et (b) Représentation schématique d’un nanotube bi-
feuillets dont les deux nanotubes sont de type zigzag : (7,0) et (12,0). (c) Images haute résolution
de nanotubes multifeuillets comportant respectivement 5, 2 et 7 feuillets [1].

Fig. 1.5 – Défaut Stone-Wales : au sein d’une feuille de graphène, rotation de 90˚d’un dimère de
carbone (a). L’état final est caractérisé par la présence de deux cycles pentagonaux et heptagonaux
(b).

de l’orientation relative des hexagones par rapport à l’axe du cylindre. Plusieurs idées d’utili-
sation potentielle des propriétés électroniques des nanotubes ont été avancées, particulièrement
en tant qu’éléments électroniques actifs [13] : jonctions de nanotubes, FET, portes logiques, ...
Par ailleurs, leurs rapports diamètre sur longueur en font d’excellents candidats pour le déve-
loppement de pointes à émission de champ2. De nombreux groupes cherchent à exploiter cette

2Le principe de l’émission de champ est l’extraction, par effet tunnel, d’électrons d’une pointe métallique
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caractéristique structurale pour les intégrer dans des dispositifs à écran plat ou bien encore en
tant que nanosonde pour la microscopie de champ proche (STM, AFM) [14]. Les propriétés mé-
caniques des nanotubes de carbone sont tout aussi étonnantes, en faisant l’un des matériaux les
plus résistants qui existent dans la nature. Un nanotube possède un module d’Young de l’ordre
de 0.5 à 1.5 TPa (nanotube individuel) et une résistance à la traction de 13 à 52 Gpa (nanotube
individuel), cent fois plus forte que celle de l’acier [15]. Enfin de nombreuses études envisagent
d’exploiter la grande capillarité de ces structures unidimensionnelles en les remplissant de diffé-
rents éléments ou composés pour le développement de nanofils possédant de nouvelles propriétés
mécaniques ou magnétiques.

La liste des propriétés des nanotubes ainsi que leurs applications éventuelles est loin d’être
exhaustives. Pour plus d’informations, l’ouvrage publié par Dresselhaus et al. [6] présente un
éventail très large de l’ensemble de leurs possibilités.

1.1.4 Méthodes de synthèse

Dans cette partie, nous avons cherché à présenter brièvement les différentes méthodes de
synthèse existantes, à l’heure actuelle, pour produire des nanotubes. Des techniques à haute
température sont basées sur la sublimation de carbone sous atmosphère inerte : arc électrique,
ablation laser ou encore l’énergie solaire. La synthèse de nanotubes à moyenne température est
également possible par l’intermédiaire de procédés chimiques, on parle alors de décomposition
catalytique d’hydrocarbures.

Arc électrique

Cette méthode relativement simple et peu coûteuse fut la technique employée lors de la décou-
verte des fullerènes. Son principe implique l’utilisation de deux électrodes de graphite installées
dans une chambre de réaction remplie d’un gaz inerte d’hélium ou d’argon [16]. La cathode est
composée d’un barreau de graphite fixe tandis que l’anode est constituée d’un barreau de graphite
mobile en translation de manière à maintenir une distance anode-cathode constante d’environ
1 cm. Entre ces électrodes, une tension de 20 à 35 V est appliquée pour un courant proche de
50 à 120 A. Il se forme alors un plasma dont la température peut atteindre 6000 K permet-
tant la sublimation du carbone. L’ensemble est ensuite refroidi sous un fort gradient thermique.
Après la synthèse, un dépôt est formé sur la cathode, peuplé principalement de nanotubes de
carbone multifeuillets et de nanoparticules. L’anode peut être préalablement enrichie par un cata-
lyseur métallique (métal de transition ou terre rare). Le produit de la décharge électrique obtenu
présente alors des structures microscopiques différentes. Le dépôt est essentiellement formé de
nanotubes monofeuillets qui sont le plus souvent assemblés en fagot et parfois isolés. Il contient
aussi des nanoparticules métalliques noyées dans du carbone amorphe et de nombreuses espèces
carbonées (oignons, fullerènes, graphite, ...). La qualité et la quantité des produits obtenus par
ce procédé sont directement liées aux différents paramètres de synthèse tels que la nature et la
pression du gaz, la tension et l’intensité du courant mis en jeu, la distance entre les électrodes
et enfin la nature et la proportion des catalyseurs employés. Cette méthode permet de produire
d’assez grandes quantités de nanotubes de carbone monofeuillets. Sa principale limite repose
sur une trop importante présence d’impuretés (carbone amorphe, coques carbonées, particules
métalliques,...) dans les échantillons.

soumise à un champ électrique sous vide. Le facteur d’amplification du champ augmente lorsque le rapport
diamètre/longueur de la pointe diminue.
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Vaporisation laser

Il est possible de synthétiser des nanotubes par vaporisation de carbone à l’aide d’un laser.
Pour ce faire, une cible en graphite est introduite dans un tube en quartz, préalablement mis
sous vide, et soumise à un flux de gaz neutre. Un faisceau laser pulsé est focalisé sur la cible et
balaie sa surface de façon homogène tandis que la température du tube est maintenue à 1200˚C
à l’aide d’un four [17, 8]. Une variante de cette technique existe, où seul le faisceau laser suffit
pour sublimer la cible et chauffer l’environnement, sans avoir recours à un four. On parle alors
d’ablation laser continue [18]. Cette technique peut également être couplée à des mesures in situ
permettant ainsi l’étude et la modélisation des conditions de synthèse. Nous disposons de ce type
de montage à l’ONERA (figure 1.6) où la forte puissance du laser continu CO2 permet de fournir
une énergie de 1500 W suffisante pour vaporiser une quantité importante de matière par unité
de temps. La cible, dont la température peut atteindre 3000 à 3500 K, suit un mouvement de
rotation continu afin d’assurer une vaporisation homogène. La matière ablatée, qui subit un gra-
dient thermique important, est entraînée par un flux de gaz jusqu’à un filtre. Les gaz utilisés sont
l’argon, l’hélium ou l’azote à une pression optimale qui dépend du gaz, se situant entre 200 et 500
Torr. La suie déposée sur le filtre, la cible en graphite et les parois du tube en quartz contiennent
des multifeuillets ainsi que de nombreuses impuretés carbonées. Lorsqu’une faible quantité de

Fig. 1.6 – Réacteur de synthèse laser continu de l’ONERA [10].

métaux de transition est ajoutée à la cible de carbone, des nanotubes monofeuillets sont produits.
Les catalyseurs ajoutés à la cible sont le plus souvent le nickel et le cobalt ou un mélange des
deux. L’avantage de cette méthode est de produire une grande quantité de nanotubes avec des
rendements très élevés (70 à 90 % de la masse initiale de graphite est convertie en nanotubes à
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l’Université de Rice). Les nanotubes obtenus sont très propres (non recouverts d’une couche de
carbone amorphe) et présentent une distribution en diamètre remarquablement uniforme. Les
principaux inconvénients sont essentiellement le coût et là aussi la présence d’espèces carbonées
autres que des nanotubes. La nature, la pression et le débit du gaz, la puissance du faisceau laser
ainsi que la nature et la proportion des catalyseurs sont les paramètres caractéristiques de ce
procédé.

Décomposition catalytique

Dans ce type de procédé, des sources de carbone, autre que le graphite, sont utilisées comme
matière première pour la synthèse des nanotubes de carbone. L’idée est simplement de décompo-
ser un gaz carboné (hydrocarbure ou monoxyde de carbone) sur des nanoparticules de catalyseurs
(Fe, Co, Ni) dans un four dont la température est comprise entre 750 et 1200˚C et maintenue
généralement à pression atmosphérique. Dai et al. [19] ont été les premiers à synthétiser des
nanotubes monofeuillets par cette technique qui est depuis longtemps employée dans la produc-
tion de fibres de carbone. On parle alors de décomposition catalytique en phase vapeur ou CVD
(Chemical Vapor Deposition). Le produit obtenu est une suie contenant à la fois des nanotubes
monofeuillets et multifeuillets, des nanoparticules de catalyseur et très peu de sous-produits car-
bonés. Dans le cas de nanotubes monofeuillets, une nanoparticule de diamètre comparable à celui
du nanotube est souvent enfermée à l’une de ses extrémités. Plusieurs paramètres sont ajustés
de façon à optimiser la formation des nanotubes tels que : la température du four, la nature, la
pression et le débit des gaz, la nature et la proportion des catalyseurs. Cette technique possède de
nombreux avantages. Tout d’abord elle permet un processus de croissance continu car la source
de carbone est continuellement renouvelée. De plus, on peut contrôler précisément l’endroit où
vont croître les nanotubes. Enfin, elle nécessite des températures assez basses et est donc plus
adaptée à une production en masse. Les principaux inconvénients sont liés au fait que les nano-
tubes présentent souvent sur les parois extérieures de nombreux défauts de graphitisation tels
que des heptagones, pentagones, des lacunes ou bien encore des impuretés.

Cette revue des différentes méthodes de synthèse a permis de bien distinguer les méthodes
par voies haute température (HT) de celle par décomposition catalytique à moyenne température
(MT). Quel que soit le procédé, la formation de nanotubes monofeuillets nécessite la présence
d’un catalyseur métallique (Fe, Co, Ni, ...). La principale question soulevée est de définir le rôle
exact du catalyseur dans le processus de croissance des nanotubes monofeuillets.

1.2 Mécanismes de croissance des nanotubes monofeuillets : mo-
dèles phénoménologiques

Les différents modèles phénoménologiques proposés dans la littérature distinguent toujours la
croissance des nanotubes par voies HT de celle par décomposition catalytique (MT). Les condi-
tions de synthèse dans les méthodes MT semblent stationnaires en température alors que les
voies HT sont caractérisées par la présence d’un fort gradient thermique. Les techniques CVD
sont complexes en raison de la présence de gaz réactifs mais présentent l’avantage d’être moins
"violentes" (T∼800 ˚C) permettant depuis peu de réaliser des études microscopiques in situ de
la croissance [20].

Dans le cas des méthodes haute température, les conditions extrêmes de synthèse des na-
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notubes (haute température, forte vitesse de trempe, taille nanométrique,... ) rendent l’étude
des mécanismes de croissance très complexe. Malgré des progrès significatifs récents, les études
expérimentales in situ sont en effet difficiles. Les espèces formées avant la croissance des nano-
tubes, telles que des radicaux C2 et C3, peuvent être identifiées en temps réel par des techniques
telles que la LIF (Fluorescence Induite par Laser) [21]. Par contre, les moyens d’observer in situ
la croissance d’objets dont la taille est comprise entre 1 et 10 nm sont limités et sont pourtant
nécessaires pour décrypter les phénomènes locaux de germination et de croissance des nanotubes.
De ce fait, il existe peu de renseignements concernant les vitesses de croissance des nanotubes
dans la littérature. L’une des difficultés est de pouvoir situer le début et la fin de la croissance
des nanotubes au cours de la synthèse, ainsi que leur longueur finale. La vitesse de croissance es-
timée pour le réacteur ONERA est de l’ordre de 20 µm/s, en bon accord avec les valeurs d’autres
groupes qui situent cette valeur entre 0.6 µm/s et 5000 µm/s [22]. Dans de telles conditions,
les modèles de croissance proposés sont issus d’analyses d’échantillons après synthèse par diffé-
rentes techniques de caractérisation telles que la microscopie électronique en transmission (MET
et METHR), à balayage (MEB), la diffraction des rayons X (RX), la spectroscopie Raman ou
encore l’absorption optique.

Dans un premier temps, nous décrivons rapidement les différents modèles et hypothèses pro-
posés dans la littérature pour les voies MT et HT. Puis nous détaillons le modèle phénoméno-
logique développé par J. Gavillet [23], essentiellement basé sur le modèle Vapeur Liquide Solide
proposé par Saito [24, 25], pour expliquer la croissance des nanotubes monofeuillets dans les
méthodes HT. Nous présentons ses résultats sur des couples de catalyseurs Ni-terre rare3 ainsi
que nos nouvelles études sur d’autres couples Ni-TR, Ni-Co et Ni-Au.

1.2.1 Voies moyenne température

Dans les procédés MT, un seul mécanisme de croissance a été proposé qui découle direc-
tement des modèles de croissance proposés pour expliquer la formation des filaments de car-
bone [26, 27, 28].

Lors de la décomposition d’un gaz carboné sur des particules métalliques, le carbone ato-
mique libéré diffuse à la surface et au sein du métal. Les particules de catalyseur sont de petite
taille (ø ∼ 3 nm) et possèdent donc une énergie de surface importante. Dans un premier temps,
le carbone forme une nappe de graphène dont les bords sont fortement liés à la surface, absor-
bant ainsi une partie de cette énergie. Puis la particule continue à s’approvisionner en carbone
pour, soit contribuer à l’extension du feuillet de graphène jusqu’à entourer entièrement la surface
(on parle de structures oignons), soit se développer sous la première couche forçant celle-ci à se
soulever (figure 1.7 ) ou encore s’accumuler le long du point d’ancrage de la nappe pour former
ainsi un embryon de nanotube monofeuillet. Par ailleurs, dans ce dernier cas on peut noter que
généralement le tube et la particule sont de même diamètre. La présence de la particule à l’inté-
rieur de l’une des extrémités du tube, illustrée sur la figure 1.7, semble confirmer ce mécanisme
ainsi que des récentes études in situ de microscopie [20]. Contrairement aux méthodes HT, la
croissance dans les procédés MT semble relativement facile à comprendre. La germination des
nanotubes est guidée par cette énergie de surface emmagasinée à l’interface carbone-particule qui
induit nécessairement une croissance tangentielle continue par empilement successif de carbone
atomique. Dans les voies HT, l’apparition de fagots de nanotubes perpendiculaires à la surface
de la particule est plus complexe à analyser.

3La terre rare sera notée TR par la suite.
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Fig. 1.7 – Image METHR d’un nanotube multifeuillet obtenu par CVD à partir d’un mélange
Co-C [10].

1.2.2 Voies haute température

Très rapidement de nombreux modèles phénoménologiques ont été proposés pour expliquer
la formation des nanotubes de carbone.

Dès 1995, Smalley et al. [17, 8] ont presenté un modèle de croissance où le germe est consti-
tué d’un tube dont l’une des extrémités est fermée par un demi-fullerène et l’autre extrémité
présente des liaisons pendantes. La présence d’un atome métallique au bord du tube ouvert em-
pêche sa fermeture grâce à sa très grande mobilité à la manière d’un Scooter. Jusqu’à présent,
cette approche n’a pas reçu de confirmation expérimentale probante. En particulier aucune pré-
sence significative de catalyseur n’a été trouvée dans les tubes. Ce modèle implique également
une croissance par l’extrémité du tube. Or même si cette hypothèse n’est pas toujours exclue, les
preuves de la croissance par le pied sont elles fort convaincantes (voir partie 1.3.2 de ce mémoire).

La possibilité d’une croissance à partir d’agrégats de catalyseur (ø∼1-2 nm) a également été
envisagée par Yudasaka et al. [29, 30]. Dans ce modèle, l’ablation de la cible provoque l’échauf-
fement du mélange carbone-métal à une température comprise entre 3000 K-4000 K, jusqu’à
former un état liquide en surface. Des gouttes carbone-métal, de même composition que la cible,
sont arrachées de la surface et entraînées par le gaz vecteur. Quand la température diminue de
4000 K à 1470 K (température du four) le métal ségrège dans les gouttes sous forme d’agrégats de
quelques nanomètres (ø∼1-2 nm) et catalyse la formation de nanotubes de diamètres équivalents,
à partir du carbone environnant. Le diamètre des nanotubes étant fixé par les dimensions des
particules, une dispersion en taille conduit à la formation de nanotubes de différents diamètres.

Un mécanisme de croissance basé sur la modèle Vapeur-Liquide-Solide ou VLS (figure 1.8)
a été proposé par Saito et al. [24, 25]. A haute température le système métal-carbone est totale-
ment vaporisé, puis au cours du refroidissement le carbone se condense sous forme d’agrégats qui
se dissolvent en partie au sein de la particule métallique de taille nanométrique (ø∼10 à 30 nm).
Lorsque la température baisse, les nanoparticules atteignent et dépassent leur limite de solubilité
du carbone provoquant, si la ségrégation vers la surface est assez rapide, la formation d’embryons
de nanotubes ou bien, en cas de ségrégation lente, la formation de feuillets graphitiques. Le pro-
cessus prend fin lorsqu’il y a solidification complète du métal. Saito propose un modèle où le
catalyseur métallique est sous forme de particules nanométriques. Il montre l’importance de la
co-condensation du métal et du carbone ainsi que de la ségrégation du carbone au sein de la
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Fig. 1.8 – Modèle Vapeur-Liquide-Solide (VLS) de croissance proposé par Saito et al. [24, 25]

particule liquide et peut également expliquer la formation de fagots en suggérant une croissance
corrélée des nanotubes à partir d’une même particule de taille nanométrique. Un modèle proche
basé sur un mécanisme Solide-Liquide-Solide a été proposé par Gorbunov et al. [31] où la source
d’approvisionnement en carbone pour la croissance est du carbone sous forme amorphe ou bien
encore du carbone à l’état solide mais non graphitisé. La formation de nanotubes est donc pos-
sible dans un régime de température plus faible (800˚C < T<1300˚C) et se fait également par
un processus de dissolution-ségrégation de cette phase solide de carbone au sein d’une particule
catalytique nanométrique qui est ensuite rejeté à la surface pour former des structures sp2 de
carbone.

A l’heure actuelle, le modèle V LS est largement accepté pour expliquer la formation des nano-
tubes en soleil (ou oursin) mais l’interaction nanoparticule-nanotube au coeur de la synthèse est
encore mal comprise. L’étude et la compréhension du mécanisme germination-croissance des na-
notubes sont complexes du fait de la difficulté à suivre ce processus en temps réel. C’est pourquoi
des recherches menées par J. Gavillet [23] ont eu pour objectif de mieux comprendre ce processus
d’interaction entre les nanoparticules et les nanotubes, à partir d’observations microscopiques.
L’idée était d’étendre le modèle proposé par Saito pour la formation de nanotubes en soleil à
la croissance des nanotubes monofeuillets en fagots à partir d’études comparées d’échantillons
de plusieurs provenances (arc électrique, ablation laser pulsé et continu ainsi que décomposition
catalytique) afin de confronter les morphologies obtenues, en fonction du processus de synthèse.
Ces analyses ont permis d’identifier la nature de la relation qui existe entre le catalyseur et les
nanotubes. Les nanotubes se développent à partir de particules de catalyseur de taille nanomé-
trique (2 nm < ø< 40 nm). Plusieurs nanotubes peuvent se former de façon collective à partir
d’une même particule pour former des fagots primaires parfaitement cristallisés émergeant per-
pendiculairement de la particule catalytique (figure 1.9). Leur germination se produit à la surface
de la particule et la croissance a lieu par incorporation de carbone à l’interface nanotube-métal.
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Fig. 1.9 – Images METHR de fagots de nanotubes issus de nanoparticules de catalyseur mé-
tallique extraites de la thèse de J. Gavillet [23]. (a) Ni/Co - Ablation laser continu - ONERA
Châtillon (b) Ni/Co - Ablation laser pulsé - Université de Rice Texas (c) Fe - décomposition
catalytique - Université de Rice Texas. (d) Ni/Y - Arc électrique - GDPC Montpellier

Suite à ces études, un modèle phénoménologique général de germination et de croissance à
partir des particules de catalyseur a donc été proposé. Quel que soit le mode de synthèse utilisé,
la croissance des nanotubes monofeuillets requiert l’aide d’un catalyseur métallique. Un scénario
possible, basé sur ces observations expérimentales, est le suivant (figure 1.10) : dans un premier
temps il y a formation d’une nanoparticule liquide de métal sursaturée en carbone (figure 1.10
(a)). A très haute température (T> 3000˚C), le carbone, présent en très grande quantité dans
l’enceinte, se condense sous forme d’agrégats tels que des chaînes linéaires, fullerènes, dimères,...
Le métal, quant à lui, se condense dans des zones de températures plus basses (T<2500˚C) en
gouttes liquides. Sachant que la limite de solubilité du carbone dans du nickel à l’état liquide est
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importante, ces gouttelettes liquides s’enrichissent en carbone tout en solubilisant les agrégats,
jusqu’à saturation (voir le diagramme de phase, figure 1.11). Cette dernière provient essentiel-

Fig. 1.10 – Représentation schématique du modèle phénoménologique de croissance proposé par J.
Gavillet et al. [23]. (a) Production de nanoparticules de catalyseur. (b) Formation d’oignons après
une ségrégation lente des atomes de carbone vers la surface de la particule et sans approvision-
nement en carbone de l’extérieur. (c) Formation de germes de nanotubes après une ségrégation
importante en atomes de carbone entre le coeur et la surface de la particule. (d) Croissance des
nanotubes par incorporation d’atomes de carbone à l’interface nanotube-métal.

lement de la diminution de la température qui entraîne une réduction de la limite de solubilité
du carbone dans le métal. Quand les particules sont saturées, les atomes de carbone ségrégent
rapidement à la surface de la particule engendrant ainsi soit la germination de nanotubes sous
forme de dômes (figure 1.10 (c)) ou bien encore la formation d’une feuille de graphène enroulant
totalement la particule (figure 1.10 (b)). Dans toutes les techniques de synthèse HT, la tempé-
rature atteint une valeur palier supérieure à 1000˚C de telle sorte que le métal demeure sous
forme liquide à l’instant de la formation des nanotubes (voir le diagramme de phase, figure 1.11).
La solubilité maximale de 25% à l’état liquide peut sensiblement augmenter pour des particules
de taille nanométrique dans des conditions hors-équilibre. Le carbone tend à ségréger vers la
surface de la particule du fait de sa très faible énergie de surface par rapport à celle des métaux
de transition (γC,graphite = 150 mJ.m−2 et γNi,liquide = 1820 mJ.m−2 à 1500˚C [33]). Il se crée
alors différentes formes carbonées pilotées par la compétition entre le flux de carbone et sa dif-
fusion en surface. Si la ségrégation du carbone est lente, les atomes de carbone s’organisent dans
la configuration la plus stable en créant le maximum de liaisons sp2 tendant ainsi à recouvrir
totalement la surface de la particule dont l’énergie de surface est élevée. L’encapsulation de la
particule (figure 1.12 a) résulte de conditions de cristallisation proches de l’équilibre c’est-à-dire
d’une diffusion lente du carbone dans le métal et sans approvisionnement en carbone de l’ex-
térieur. Si le flux de ségrégation de carbone est important entre le coeur et la surface de la
particule avec un approvisionnement en carbone de l’extérieur, on observe la formation de germe
de nanotubes sous forme de dômes (figure 1.12 b). La diffusion des atomes en surface n’est pas
suffisante pour transformer le flux de carbone en feuillets graphitiques. Enfin la croissance a lieu
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Fig. 1.11 – Diagramme de phase Ni-C. Le diagramme de gauche a été construit en extrapolant
la courbe de la partie riche en carbone [32]).
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par l’incorporation continue d’atomes à la base du tube pour former des fagots émergeant du
catalyseur (figure 1.10 (d)). Ce processus a lieu par diffusion en surface et/ou en volume de la
particule d’atomes de carbone provenant d’espèces carbonées à la surface ainsi que du carbone
resté en solution. La température doit être maintenue supérieure à la température de solidifica-
tion du métal afin de conserver une mobilité du carbone suffisante permettant ainsi d’établir un
régime stationnaire.

Fig. 1.12 – (a) Structure oignon : encapsulation graphitique de la particule catalytique [34]. (b)
Germes de nanotubes monofeuillets à la surface de la particule sous forme de dômes de diamètre
moyen d’environ 1.4 nm [23].

Il ressort de ce modèle que la synthèse et la croissance des nanotubes ne peut s’opérer en
deçà d’un palier de température d’au moins 1000˚C. Le temps de résidence des différentes
espèces dans la zone de température proche de la température palier doit être suffisamment long
pour permettre la croissance des tubes : un temps de séjour trop court limite la croissance des
fagots. Quant à la vitesse de refroidissement idéale subie par les espèces lors de la formation
des nanotubes monofeuillets, elle doit être rapide de 3000˚C à 1800˚C puis décroître lentement
jusqu’à 1200˚C. Les particules de catalyseur actives sont ainsi produites, à haute température,
dans la zone de trempe, alors que la germination et la croissance des tubes se déroulent dans la
zone palier. Des études effectuées à l’ONERA par A. Foutel [22] confirment que les conditions de
synthèse optimum correspondent à une vitesse de refroidissement selon ce type de profil (figure
1.13). Le meilleur rendement en nanotubes est obtenu lorsque le taux de refroidissement à haute
température est important et pour une température palier élevée.

Pour aller plus loin, les recherches de J. Gavillet se sont focalisées sur un type de catalyseur
particulier Ni-TR (TR =Y, Ce et La)4 afin d’approfondir la phase de germination en relation
avec la nature du catalyseur et d’identifier la nature des instabilités de surface qui conduisent à
la germination des tubes. Le système Ni-Y est connu pour ses propriétés catalytique importantes
et pour son rendement exceptionnel dans la production de nanotubes. Il a pu ainsi être établi
que les particules reliées aux longs fagots sont, en volume, du nickel pur mais que leur surface
est tapissée sur 2-3 couches atomiques de cristallites dont la structure est celle du carbure TRC2

(figure 1.14). Ces cristallites sont responsables de la formation des tubes car il a été observé de
façon très caractéristique que les faisceaux en émergent directement. Pour confirmer cet effet,
des études de spectroscopie de pertes d’énergie en mode imagerie filtrée ont été effectuées sur ces

4L’yttrium est ici assimilé à une terre rare en raison de ses propriétés chimiques voisines.
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Fig. 1.13 – Schéma de la vitesse de refroidissement des espèces ablatées relevées dans le réacteur
ONERA [22].

Fig. 1.14 – Images METHR, extraites de la thèse de J. Gavillet [23], d’une nanoparticule dont
la surface est tapissée de plusieurs plaquettes de carbure YC2. Les simulations correspondent à
l’orientation <001>, à une épaisseur projetée de 2.5 nm et une défocalisation de -40 nm.

échantillons afin d’analyser, à l’échelle nanométrique, la répartition locale des différents éléments
(Ni, TR, C) contenus dans les nanoparticules catalytiques. Les images, représentées sur la figure
1.15, pour le couple Ni-Ce, montrent clairement que la particule est principalement constituée
en volume de nickel avec à la surface la présence de carbone et de cérium. De façon générale,
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Fig. 1.15 – Images METHR élastiques et cartes chimiques, extraites de la thèse de J. Gavillet [23],
obtenues sur une nanoparticule d’un échantillon Ni :Ce (80/20 % atomique)

il y a donc co-ségrégation à la surface du carbone et de la terre rare qui forment un alliage de
surface fournissant des sites favorables de germination aux nanotubes (figure 1.14). Le nickel
est principalement en volume et permet donc la graphitisation du carbone à des températures
inférieures à celle de sublimation du carbone seul. Quant à la terre rare, elle définit la distribution
des atomes en surface pour créer des sites de germination de nanotubes. Ses caractéristiques
résultent essentiellement de sa faible énergie de surface (figure 1.16) et de sa capacité à former
un carbure stable.

Nous avons cherché à généraliser ces hypothèses en analysant d’autres couples Ni-TR (TR =
Sm, Lu et Yb) qui présentent les mêmes propriétés physico-chimiques que les éléments étudiés
précédemment. En effet, ces trois éléments possèdent des énergies de surface plus faibles que celle
du nickel, comme le montre la figure 1.16. Leurs diagrammes de phase indiquent qu’en présence
de nickel leur comportement métallurgique est semblable à celui de l’yttrium, du cérium ou
du lanthane et qu’ils sont également susceptibles de former des carbures du type TRC2 [32].
Les échantillons étudiés ont été synthétisés par arc électrique au GDPC de Montpellier avec
une concentration atomique Ni :TR (80/20 % at) correspondant à la proportion qui donne un
rendement important en nanotubes pour le système Ni-Y. Le gaz employé est l’hélium à une
pression statique de 660 mbar, la tension entre les électrodes est de 30 V et le courant est
d’environ 100 A. Nous les avons ensuite analysés avec un microscope électronique à transmission
Philips CM20 (200 kV, filament LaB6, Cs = 2 mm et une résolution ponctuelle de 2 mm) dont
nous disposons à l’ONERA. Les résultats pour l’ensemble de ces couples de catalyseur sont
représentés sur la figure 1.17. Le rendement obtenu en nanotubes est supérieur à celui du nickel
seul, et le mélange impliquant l’élément samarium semble le plus efficace. Les morphologies des
nanotubes monofeuillets synthétisés sont assez similaires : ils se présentent généralement sous
forme de longs fagots. Les tubes présentent peu de défauts et sont parfois recouverts de légères
couches de carbone amorphe. Ces couples présentent de réelles aptitudes à catalyser la formation
de nanotubes. Ces résultats confirment les hypothèses faites précédemment : la formation du
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Fig. 1.16 – Energies de surface des éléments utilisés dans la production de nanotubes, en fonction
de la température (état liquide) [32].Température minimum : solidification. Température maxi-
mum : vaporisation.

carbure TRC2 en surface semble être l’élément clé du mécanisme de germination.

Le couple de catalyseur Ni-Co est également connu pour être généralement très efficace dans
la production de nanotubes, et pourtant les mécanismes en jeu dans les catalyseurs Ni-TR ne
peuvent être opérants dans ce cas. En effet, les résultats concernant ces derniers suggèrent que
la germination des nanotubes est contrôlée par une réactivité de surface, liée à la présence de
carbures. Or les éléments, tels que le nickel et le cobalt, ne forment pas de carbures stables
mais seulement des carbures métastables de type NiC3 ou CoC3 susceptibles d’être formés dans
des conditions de refroidissement rapide. Il était donc intéressant de les examiner pour savoir
si la formation de carbures de surface est fondamentale pour la germination des nanotubes.
Les échantillons analysés ont été synthétisés par ablation laser continue à l’ONERA, avec une
concentration atomique Ni :Co (2/2 % at.) dans les conditions optimales de synthèse. Ce système
catalytique produit de longs fagots de nanotubes émergeant de nanoparticules métalliques, avec
un rendement élevé (figure 1.18). Nous avons également eu recours à la spectroscopie de pertes
d’énergie (EELS) en mode imagerie filtrée pour l’examen local des éléments contenus dans les
nanoparticules de catalyseurs. Ce travail a été fait en collaboration avec Jany Thibault du labo-
ratoire DRFMC au CEA de Grenoble qui dispose d’un microscope JEOL 3010 (300 kV, filament
LaB6, Cs=0.6 mm et une résolution ponctuelle de 0.17 nm), équipé du filtre Gatan (GIF, Gatan
Imaging Filter). Les images obtenues (figure 1.19) mettent clairement en évidence la répartition
homogène des deux éléments au sein de la particule catalytique. Les éléments nickel et cobalt
possèdent des propriétés très proches et semblent tous les deux jouer un rôle catalytique iden-
tique [35, 36].
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Fig. 1.17 – Images MET d’échantillons produits par arc électrique pour différents couples de
catalyseurs Ni/TR. (a) et (b) Ni/Sm. (c) Ni/Yb. (d) Ni/Lu.
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Fig. 1.18 – Images MET de nanotubes monofeuillets pour un catalyseur Ni/Co. (a) Vue d’en-
semble d’un échantillon. (b) et (c) Images de fagots de nanotubes monofeuillets et de nanotubes
monofeuillets individuels
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Fig. 1.19 – Images MET et cartes chimiques obtenues sur une nanoparticule d’un échantillon
Ni :Co (2/2 % atomique).

Enfin un dernier couple de catalyseur, Ni-Au, a été étudié pour ses propriétés métallurgiques
différentes des terres rares utilisées précédemment. L’or possède une énergie de surface assez
faible mais ne semble pas actif pour la croissance de nanotubes, car il ne forme pas de car-
bure [32]. Il a été synthétisé et étudié dans les mêmes conditions que les terres rares, les résultats
étant rassemblés sur la figure 1.20. Contre toute attente, le couple Ni/Au donne naissance à des
fagots de nanotubes monofeuillets courts (longueur < 100 nm), organisés en soleils (figure 1.20).
Nous avons cherché à caractériser la répartition des éléments par EELS en mode imagerie filtrée
pour mettre en évidence l’éventuelle présence de l’or au sein de la particule catalytique. Cette
approche fut seulement concluante pour analyser la répartition locale du carbone et du nickel
(figure 1.21). Quant à l’or, aucun signal n’a été recueilli. Nous attribuons cet effet à la principale
limite de cet outil qui réside dans la nécessité d’ajuster correctement la position de la fenêtre de
sélection en énergie sur le seuil d’ionisation de l’élément considéré, afin d’optimiser l’intensité du
signal recueilli. Pour l’or, le seuil d’ionisation se situe à des énergies inaccessibles avec l’appareil,
rendant impossible toute extraction d’informations dans le cas présent.

Retenons de cette partie que la tendance est d’envisager le modèle VLS pour expliquer le
mécanisme de croissance des nanotubes monofeuillets dans les méthodes HT. Dans les systèmes
Ni-TR, les études MET couplées aux analyses chimiques des particules ont identifié le rôle en
surface joué par la terre rare. Sa faible énergie de surface ainsi que la formation d’un carbure stable
semblent avoir une importance considérable dans la germination des nanotubes. Ces hypoyhèses
ont été confirmées par des études sur d’autres couples de catalyseurs Ni-TR.
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Fig. 1.20 – Images MET de fagots courts émergeant de nanoparticules produites par le catalyseur
Ni/Au. (a) Structure en soleil (ou oursin) (b) Agrandissement.

1.3 Mécanisme de germination-croissance des SWNTs : modèles
théoriques

Au cours de la trempe le carbone tend à ségréger vers la surface du métal du fait de sa
très faible énergie de surface par rapport à celle des métaux de transition ainsi que de la taille
réduite des particules. Dans des conditions de quasi-équilibre, il semble clair que la configuration
la plus favorable d’un point de vue énergétique pour le carbone à la surface est d’adopter une
structure en feuillets de graphène entourant la particule. Ce type de structure est fréquemment
observé dans les échantillons produits dans les voies haute température. Toute la question est de
comprendre et d’identifier quelles sont les natures des instabilités responsables de la formation
de faisceaux perpendiculaires de nanotubes aux dépens d’un feuillet de graphène [34] .

1.3.1 Approche thermodynamique

Certains modèles thermodynamiques ont été proposés afin d’estimer la taille du germe d’un
nanotube. L’hypothèse de départ consiste à considérer qu’après ségrégation en surface, le car-
bone s’assemble en petits feuillets graphitiques. Kanzow et Ding [37, 38] proposent que sous
l’effet de la température les feuillets se mettent à vibrer et se courbent de façon à saturer leur
sliaisons pendantes (figure 1.22 (a)). L’énergie thermique doit être suffisamment importante pour
compenser l’énergie d’adhésion carbone-métal et l’énergie élastique due à la courbure du feuillet.
Ce modèle rend également compte de la distribution observée des diamètres des nanotubes pour
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Fig. 1.21 – Images MET et cartes chimiques obtenues sur une nanoparticule d’un échantillon
Ni :Au (80/20 % atomique).

Fig. 1.22 – (a) Courbure d’une feuille de graphène à la surface d’une particule. (D’après Kanzow
et al. [37, 38]) Germe critique pour la croissance à la surface de la particule. (D’après Kuznetsov
et al [39].)
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différents métaux. Un modèle reposant sur la théorie classique de germination (figure 1.22 (b)) a
été proposé par Kuznetsov et al. [39]. Les termes capillaires et l’énergie libre (liée à la sursatura-
tion de la solution solide métal-carbone) favorisent la formation de feuillets graphitiques de taille
finie. Ces termes sont directement en compétition avec l’énergie élastique due à la courbure des
feuillets ainsi qu’un terme chimique décrivant la formation de liaisons métal-carbone aux dépens
des liaisons carbone-carbone.

Ces différents modèles demeurent cependant assez préliminaires. Le modèle de détachement
de feuillet de Kanzow et Ding n’a pas pour l’instant de confirmation expérimentale et n’est
pas basé sur une analyse détaillée des énergies libres en jeu alors que les effets de température
jouent un rôle majeur dans leur modèle. Quant au modèle de Kuznetsov, il émet l’hypothèse
que le germe ne peut croître latéralement à partir d’une taille critique sans expliquer pourquoi
les différents germes ne coalescent pas pour former une feuille de graphène. Cependant ces deux
approches permettent d’identifier l’énergie d’adhésion métal-carbone comme étant un paramètre
de contrôle pertinent. Cette quantité semble jouer un rôle crucial au cours de la germination
mais sa valeur ainsi que son influence ne sont pas identifiées. Il est clair qu’une étude à l’échelle
atomique est nécessaire pour pouvoir déterminer les instabilités de surface responsables de la
formation de nanotubes.

Les modèles évoqués ci-dessus supposent le système à l’équilibre ou en quasi-équilibre thermo-
dynamique. On ne peut exclure l’apparition d’instabilités dendritiques des fronts de solidification
[34]. Des auteurs ont également évoqué récemment des instabilités hydrodynamiques [40].

1.3.2 Modèles à l’échelle atomique

Dans de telles conditions de synthèse, une des façons d’appréhender les mécanismes de crois-
sance des nanotubes monofeuillets est de traiter le problème à l’échelle atomique à l’aide de
modélisations empiriques, semi-empiriques ou bien encore ab initio.

Les méthodes empiriques ont l’avantage considérable de pouvoir traiter des systèmes conte-
nant un grand nombre d’atomes (plusieurs milliers) pendant des temps de simulation suffisam-
ment importants pour modéliser des processus de l’ordre de la nanoseconde. L’énergie d’un atome
résultant de l’interaction avec d’autres atomes est simplement décrite par un potentiel classique
dépendant de paramètres ajustés sur des grandeurs expérimentales ou théoriques. L’équipe de
Maiti a été parmi les premières à présenter des calculs avec ce genre d’approche en considérant
des systèmes ne contenant que du carbone [41, 42, 43, 44]. Le catalyseur métallique est ici mo-
délisé par un potentiel répulsif dur. Les calculs montrent qu’un embryon de tube ouvert ne peut
se développer de cette façon seulement si son diamètre est supérieur à 3 nm. Pour les nanotubes
plus petits, la présence d’un catalyseur est nécessaire pour empêcher la fermeture du tube. Cette
équipe est également parvenue à modéliser la croissance d’un germe de nanotube sur un sub-
strat métallique, en incorporant des atomes de carbone au niveau des défauts heptagonaux de
la structure. Récemment d’autres équipes ont cherché à développer des modèles empiriques en
y intégrant un élément métallique pour traiter le problème dans toute sa complexité. Shibuta et
Maruyama [45] ont ainsi développé des modèles incluant des systèmes métal-carbone pour étu-
dier le processus de germination-croissance. Grâce à des calculs de dynamique moléculaire, ils ont
mis en évidence la croissance de germes de nanotubes à partir de petites particules catalytiques
de nickel de diamètre inférieur à 2 nm (figure 1.23). Ce type d’études a été également entrepris
récemment par l’équipe de Bolton [46] avec des résultats similaires.
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Fig. 1.23 – Séquence de la croissance d’un nanotube monofeuillet à partir d’une particule de
nickel de 2 nm [45].

L’utilisation des méthodes ab initio ne permet pas la modélisation de l’ensemble du pro-
cessus germination-croissance car le système considéré ne peut excéder une centaine d’atomes
et le temps de simulation est beaucoup trop court (quelques picosecondes). L’intérêt de telles
méthodes est, bien évidemment, de traiter correctement les interactions entre les atomes en y
incluant la résolution des équations de la mécanique quantique. Malgré la lourdeur de leur mise
en oeuvre numérique (temps de calcul), de nombreux scénarii peuvent être étudiés pour tenter
de comprendre la croissance de nanotubes. Très rapidement, de nombreux articles [47, 48, 49]
ont confirmé la nécessité de la présence du catalyseur dans la croissance de nanotubes de car-
bone monofeuillets. Les calculs montrent qu’un nanotube présentant des extrémités ouvertes, en
l’absence de catalyseur, se ferme spontanément lorsqu’il est placé dans les conditions de synthèse
(2000K - 3000K). On peut également noter que ces mêmes articles rendent bien compte de la
croissance des nanotubes multifeuillets à haute température, sans l’intermédiaire de catalyseur.
La stabilisation des extrémités s’opèrant par une interaction lèvre-lèvre qui empêche la fermeture
du tube et favorise sa croissance par l’incorporation d’atomes de carbone. Le processus de ségré-
gation métal-carbone ainsi que le mécanisme de croissance par le pied ont été mis en évidence par
des simulations réalisées par J.-Ch. Charlier [50] (figure 1.24). Au niveau de la germination, des
calculs ab initio d’énergie totale ont montré que les premiers stades de la croissance sont favorisés
par l’incorporation de pentagones dans la structure carbonée [35]. Ce type de défaut présente
l’avantage de réduire le nombre de liaisons pendantes et de faciliter la courbure de la structure
permettant une meilleure adhérence au substrat métallique par le biais de liaisons métal-carbone
aux dépens de ces mêmes liaisons pendantes.

L’approximation des liaisons fortes (semi-empirique) est un bon compromis entre les poten-
tiels empiriques et les calculs ab initio, et semble donc la plus adaptée pour traiter ce type de
problème. Ses principales limites résident dans la détermination de paramètres introduits dans
le modèle et sa difficulté à traiter correctement un alliage. Ces raisons expliquent sans doute
le nombre très faible d’équipes lancées dans ce genre d’étude. Andriotis et al. [51] ont déve-
loppé un modèle de liaisons fortes essentiellement pour caractériser les propriétés énergétiques
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(a)

(b)

Fig. 1.24 – (a) Ségrégation du carbone à la surface d’une particule de cobalt (b) Mécanisme de
croissance par le pied [50].

des amas NixCy. Ils ont, tout de même, cherché à mettre en évidence l’action catalytique du
nickel sur la croissance des nanotubes. Leurs calculs de dynamique moléculaire montrent qu’un
atome de nickel crée et stabilise des défauts dans le tube pendant le processus de croissance. Le
défaut est annihilé par l’incorporation d’atomes de carbone présents dans l’atmosphère rendant
le nickel libre de circuler au sein du tube pour recommencer à jouer son rôle de stabilisateur de
défaut. Le métal peut également être situé à l’extrémité du tube en substitution d’un atome de
carbone pour empêcher la fermeture du tube. Les liaisons carbone-métal sont continuellement
reconstruites permettant l’introduction de carbone. Le rôle du métal est de conserver une activité
chimique importante à l’extrémité autorisant ainsi la croissance du nanotube.

Les différents modèles théoriques développés aujourd’hui sont encore loin d’expliquer réelle-
ment le rôle exact du catalyseur. Le processus de croissance, illustré par les calculs empiriques
de Maiti et al. [44] et ab initio de J.-Ch. Charlier [50], ne pose pas trop de problème. Quant à la
germination, la nature des instabilités responsables de la formation de dômes de carbone restent
méconnue. Toutefois, l’énergie d’adhésion métal-carbone, introduite dans les modèles thermody-
namiques et l’approche ab initio de Fan et al. [35], semble être un paramètre important.

1.4 Conclusion et démarche de recherche

La compréhension et l’étude du mécanisme germination-croissance sont rendues très déli-
cates par les conditions extrêmes de synthèse. La revue bibliographique des différents modèles
phénoménologiques a permis de dégager le modèle VLS comme étant un des scénarii les plus
crédibles. Le mécanisme de formation des nanotubes monofeuillets est unique, quelle que soit
la technique de synthèse utilisée. L’étude spécifique du processus de croissance des nanotubes
en présence de catalyseur Ni-TR (TR= Y, La, Ce) a permis de proposer un modèle microsco-
pique de germination expliquant le rôle joué par la terre rare dans la synthèse de nanotubes.
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Ces conclusions sont confirmées par nos travaux obtenus pour d’autres couples Ni-TR (TR =
Sm, Yb, Lu). Les études microscopiques couplées à la spectroscopie de pertes d’énergie en mode
imagerie filtrée, réalisées sur le système Ni-Co, montrent que ces deux éléments possèdent des
propriétés catalytiques très similaires. De fines couches de carbures métastables pourraient se
former en surface des particules et catalyser la germination des nanotubes, avant de totalement
se dissocier lors de la solidification complète du métal. Quant au système Ni-Au, il favorise la
formation de structures dites en soleil. L’analyse de la répartition spatiale des éléments au sein
de la particule est plus complexe à effectuer et nécessite de nouvelles études plus précises. Une
alternative à ce problème serait d’effectuer des analyses de dispersion d’énergie X (EDX) sur les
échantillons. Le dosage de l’or semble accessible par cette technique puisque l’émission X est plus
importante pour les éléments lourds et se détecte donc mieux qu’avec les éléments légers tels que
le carbone.

Temps CPU Avantages / Domaines de validité Inconvénients / Limitations

Potentiel 10−3 s • structures • paramètres à ajuster
empirique • études phénoménologiques • alliages très difficiles
Liaisons 1 s • contient toute la physique des atomes • paramètres à ajuster
fortes • énergies bonnes près des • alliages difficiles

configurations ajustées
Ondes planes 105 s • limitations de LDA (ou GGA)

Ab initio (1 jour) • très robuste • pseudopotentiels

Tab. 1.1 – Compromis vitesse et précision dans le cas du carbone. Les temps CPU concernent le
calcul de l’énergie totale d’un système de 100 atomes de carbone. Données extraites du cours de
F. Willaime à l’École " Nanotubes : Sciences et Applications ", Aussois (2003).

Les modèles théoriques à l’échelle atomique, sont aujourd’hui insuffisants pour décrypter com-
plètement l’activité catalytique du métal dans ce processus. En particulier, si la compréhension
de la formation d’un nanotube monofeuillet tangent à la particule dans les procédés MT semble
claire, les instabilités responsables de la formation de fagots de nanotubes émergeant perpen-
diculairement de la surface catalytique restent méconnues. Pour aller plus loin dans l’approche
phénoménologique proposée par J. Gavillet, nous avons donc entrepris une étude théorique visant
à fonder ce modèle de croissance, et plus précisément à comprendre la germination des nanotubes
à partir de particules de catalyseur. Le but est donc de modéliser le rôle des catalyseurs dans
la croissance en s’appuyant sur ces observations expérimentales. La croissance des nanotubes à
partir des germes semble, quant à elle, poser moins de problèmes. Les calculs ab initio menés à
bien par J.-Ch. Charlier [50] ne peuvent malheureusement décrire que des petits systèmes (de
l’ordre de la centaine d’atomes) pendant des temps très petits (de l’ordre de la dizaine de pico-
secondes). Il faut donc construire un modèle assez réaliste pour ce qui est de la description des
liaisons chimiques mais suffisamment simplifié pour permettre le traitement de grands systèmes.
Nous avons donc cherché à développer un modèle semi-phénoménologique de liaisons fortes re-
posant sur la méthode des moments qui nous permet d’avoir une représentation raisonnable des
liaisons métal-métal, métal-carbone et des liaisons hybrides du carbone : sp, sp2 et sp3 ainsi que
de leur compétition. On sait en effet que celle-ci joue un rôle crucial dans la chimie du carbone.
La méthode des liaisons fortes, qui est parfaitement adaptée à ce cahier des charges (tableau
1.1), est ensuite insérée dans un programme d’optimisation de structure du type Monte Carlo.
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Dans notre étude, nous avons choisi de modéliser un métal de fin de série de transition
présentant des propriétés physiques proches de celles du cobalt et du nickel. Ce choix est justifié
par nos conclusions expérimentales qui montrent le rôle catalytique identique joué par ces deux
éléments. Ils sont également plus simples à considérer dans un premier temps que les catalyseurs
Ni-TR. A l’échelle atomique, il faut donc une bonne description des liaisons chimiques carbone-
carbone, métal-métal et métal-carbone. Par exemple on sait que le carbone dissous dans un métal
occupe des positions interstitielles dans un réseau métallique compact (ce qui doit rester valable
à l’état liquide) alors que le carbone seul s’auto-organise en un ensemble peu dense de liaisons
sp2, sp3 voire sp. D’où la nécessité d’une description correcte de la structure électronique et ceci
pour des systèmes comportant plusieurs milliers d’atomes. Cette modélisation d’un alliage repose
sur la méthode des liaisons fortes dont la description fera l’objet du prochain chapitre.



Chapitre 2

Les outils

Dans cette partie, nous décrivons la méthode des liaisons fortes utilisée pour calculer la
structure électronique d’un système. Nous utilisons notamment la méthode des moments et la
technique de récursion qui permettent d’évaluer correctement la densité d’états électroniques
locale dans l’espace direct. L’ensemble est ensuite inséré dans un programme de relaxation de
structure du type Monte Carlo basé sur l’algorithme de Métropolis (ensemble canonique et grand
canonique) qui sera développé brièvement en fin de chapitre.

2.1 Liaisons fortes

Cette approche est parfaitement adaptée à notre problème de germination de nanotubes. Elle
permet le calcul de l’énergie totale pour des structures aussi bien périodiques que désordonnées
et pour des systèmes de grande taille.

Le calcul de l’énergie totale d’un système quantique implique la résolution de l’équation de
Schrödinger. A cause des interactions électron-électron, ce problème à N corps n’est pas soluble
exactement. Des approximations ont été introduites qui visent en général à ramener le problème
à celui d’électron se mouvant dans un potentiel effectif dû aux ions et aux autres électrons : ap-
proximations de Thomas-Fermi, Hartree, Hartree-Fock. Cette dernière méthode, la plus précise
des trois, est difficile à appliquer dans le cas des solides et traite mal les corrélations électroniques.
Pour décrire l’état fondamental, on lui préfère maintenant la méthode de la fonctionnelle de la
densité qui, dans sa version locale (LDA), permet de définir un hamiltonien (de Kohn-Sham)
avec un potentiel effectif local. Il est alors possible de résoudre numériquement l’équation de
Schrödinger correspondante sans trop de difficultés. On parle de méthodes ab initio dans la me-
sure où il n’y a pratiquement pas de paramètres ajustables. Les calculs numériques demeurent
très lourds, ce qui fait que les méthodes semi-empiriques, comme la méthode des liaisons fortes,
gardent toutes leurs valeurs.
Historiquement le modèle des liaisons fortes permit en 1928 à Bloch [52] de calculer les états
électroniques d’un système ordonné. Il fut ensuite introduit pour traiter des problèmes de chimie
organique sous le nom de l’approximation de Hückel [53]. Plus tard, Mott et Jones [54] appli-
quèrent cette approche pour calculer la structure électronique des métaux puis par la suite, sous
l’impulsion de Friedel, celle des métaux de transition [55] ainsi que des semiconducteurs [56].
Depuis les années 70, cette méthode a suscité beaucoup d’intérêt grâce à ses nombreux succès
dans la description de systèmes contenant des impuretés, d’alliages, ou bien encore de systèmes
amorphes. La principale limite de cette méthode repose sur la difficulté d’ajuster des paramètres
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d’interaction entre les différents éléments du système ; il s’agit d’un travail délicat comme nous
pourrons le constater dans les chapitres suivants de ce mémoire.

2.1.1 Approximations des liaisons fortes

Cette section s’appuie principalement sur les références [57, 58, 59]
L’hamiltonien des liaisons fortes décrit de façon approchée la structure électronique d’un sys-

tème. Il repose sur un certain nombre d’hypothèses que nous allons développer. Comme expliqué
précédemment, il s’agit d’un modèle à un électron où chaque électron se déplace dans le champ
moyen des autres électrons et des noyaux. Le potentiel effectif électronique V (r) subi par chaque
électron s’écrit comme une somme de potentiels atomiques centrés sur chacun des sites i :

V (r) =
N∑

i=1

v(r −Ri), (2.1)

où N est le nombre d’atomes du système, r la position de l’électron et Ri celle de l’atome i. Pour
décrire précisement les fonctions d’onde des électrons, il faudrait les développer sur une base
complète. De manière plus approchée, on peut chercher une solution variationnelle en limitant le
développement à un nombre fini de termes par atome. L’hypothèse principale consiste à considérer
la base tronquée la plus petite en recherchant les fonctions d’onde propres du système, Ψn(r),
comme des combinaisons linéaires d’orbitales atomiques1, ψl(r − Ri), situées sur chacune des
orbitales λ des sites i :

Ψn(r) =
∑
i,λ

cniλψλ(r −Ri). (2.2)

Par souci de clarté, on notera :

v(r −Ri) = vi, (2.3)
ψλ(r −Ri) = 〈r|iλ〉, (2.4)

Ψn(r) = 〈r|n〉. (2.5)

2.1.2 Hamiltonien de liaisons fortes

Si on considère un système à N atomes et moyennant l’ensemble des approximations décrites
ci-dessus, l’hamiltonien à un électron est de la forme :

H = T +
N∑

i=1

vi , (2.6)

où T est l’opérateur énergie cinétique. Pour que |n〉 soit un état propre du système, il doit être
solution de l’équation de Schrödinger :

H|n〉 = En|n〉 , (2.7)

où En est l’énergie propre associée à l’état propre |n〉. En tenant compte de l’expression des
fonctions d’onde (2.2), l’équation (2.7) devient :

1C.L.O.A. ou L.C.A.O en anglais
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H(
∑
i,λ

cniλ|iλ〉) = En(
∑
i,λ

cniλ|iλ〉). (2.8)

En projetant (2.8) selon 〈jµ|, on obtient :∑
i,λ

cniλHjµ,iλ = En

∑
i,λ

cniλSjµ,iλ . (2.9)

La détermination des coefficients cniλ, qui apparaissent dans l’équation précédente, se ramène
donc à la résolution du déterminant suivant :

det|Hjµ,iλ − ESjµ,iλ| = 0. (2.10)

où on définit :

Hjµ,iλ = 〈jµ|H|iλ〉 , (2.11)
Sjµ,iλ = 〈jµ|iλ〉. (2.12)

Dans ce système apparaissent les éléments de matrice de l’hamiltonien dans la base des orbitales
atomiques ainsi que les intégrales de recouvrement Sjµ,iλ des fonctions d’onde atomiques. Dans
l’approximation des liaisons fortes, on supposera que la base des fonctions d’onde atomiques
considérée est complète ainsi qu’orthonormale afin de simplifier les calculs et donc,

Sjµ,iλ = δji,µλ. (2.13)

Enfin les éléments de matrice de l’hamiltonien, Hiλ,jµ, sont données par :

Hjµ,iλ = 〈jµ|T +
N∑

k=1

vk|iλ〉 ,

= 〈jµ|T + vi|iλ〉+ 〈jµ|
∑
k 6=i

vk|iλ〉 , (2.14)

= ε0jµδijδλµ + 〈jµ|
∑
k 6=i

vk|iλ〉. (2.15)

où ε0jµ représente l’énergie atomique associée à l’atome j et à l’orbitale µ. Les éléments intrasites
de l’hamiltonien font intervenir des termes αj

λµ :

αj
λµ = 〈jµ|

∑
k 6=j

vk|jλ〉, (2.16)

appelés paramètres de champ cristallin qui décalent les niveaux atomiques. Ils seront négligés
par la suite car ils n’affectent pas la description fondamentale des liaisons covalentes mises en
jeu dans notre modèle. Les termes intersite de l’Hamiltonien sont appelés intégrales de saut (ou
bien encore de résonance ou de transfert) et s’écrivent de la façon suivante :

Hjµ,iλ = 〈jµ|vj |iλ〉 = βjµ,iλ . (2.17)

Cette quantité, négative ou positive, est liée à la probabilité qu’a un électron de sauter d’une or-
bitale atomique à une autre sous l’effet de l’attraction exercée par le noyau voisin. Ces intégrales
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dépendent fortement de la distance entre deux atomes et deviennent rapidement négligeables
pour des distances interatomiques trop importantes. En supposant des potentiels atomiques à
symétrie sphérique, l’idée principale de l’approche de Slater et Koster est de remplacer ces coef-
ficients βjµ,iλ par des paramètres qui ne dépendent que de la nature de la liaison, de la distance
interatomique ainsi que de la symétrie des orbitales mises en jeu. Un exemple des différents re-
couvrements susceptibles d’exister dans le cas des orbitales atomiques s et p, est représenté sur
la figure 2.1.

Fig. 2.1 – Intégrales de saut entre les orbitales s et p.

Lorsque le vecteur R qui joint les deux atomes fait un angle quelconque par rapport aux axes
de coordonnées, la table de Slater-Koster (tableau 2.1) permet d’exprimer les intégrales de saut
en fonction des recouvrements élémentaires σ, π et δ et des cosinus directeurs l,m, n, de R.

Orbitale Orbitale Intégrale
atomique atomique de saut

s s ssσ

s px l.spσ

px px l2.ppσ + (1− l2).ppπ
px py lm.ppσ − lm.ppπ

px pz ln.ppσ − ln.ppπ

Tab. 2.1 – Intégrales de saut entre les orbitales atomiques s et p en fonction des cosinus directeurs
(l,m, n) du vecteur joignant deux sites.
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2.2 La densité d’états locale

Beaucoup de grandeurs physiques mesurables sont reliées à la densité d’états n(E) ou à
une intégrale de celle-ci. C’est le cas des contributions électroniques aux propriétes thermody-
namiques et de transport (chaleur spécifique, conductivité dans un métal,...), ou des intensités
de pics de photoémission, absorption,...Il est donc utile de déterminer la quantité n(E) qui sera
fréquemment utilisée au cours de cette étude.

Le spectre des énergies propres étant continu, il est nécessaire de définir une quantité qui
caractérise la densité des états dans une gamme d’énergie donnée. La densité d’états par unité
d’énergie est égale à :

n(E) =
∑

n

δ(E − En) . (2.18)

n(E)dE est donc le nombre total d’états contenus entre les énergies E et E + dE. C’est une
grandeur extensive. Dans les structures périodiques, on peut la normaliser au nombre d’atomes
de la cellule primitive du réseau de Bravais.
Pour avoir une approche plus locale, on définit la densité d’états au site i projetée sur l’orbitale
λ :

niλ(E) =
∑

n

ciλ(En)c∗iλ(En)δ(E − En). (2.19)

On obtient ainsi la densité d’états locale (ou LDOS en anglais pour Local Density Of States) en
moyennant niλ(E) sur toutes les orbitales λ :

ni(E) =
1
l

l∑
λ=1

niλ(E). (2.20)

Ainsi la densité totale par atome est égale à 2 :

n(E) =
1
N

N∑
i=1

ni(E). (2.21)

Le calcul cette grandeur demeure assez complexe et peut être simplifié pour un système infini
périodique. En effet, dans le cas d’un solide cristallin, les symétries du système se reflètent dans
la dépendance spatiale des fonctions propres, et le théorème de Bloch permet de ramener à un
nombre fini le nombre de coefficients inconnus de la fonction d’onde.

Dans l’étude de la germination des nanotubes, les structures modélisées seront rarement
périodiques rendant le théorème de Bloch inapplicable à la résolution de notre problème. Par la
suite, nous introduisons deux techniques de calcul plus adaptées, qui permettent la résolution
locale de l’équation de Schrödinger : la méthode des moments et la technique de récursion.

2Comme les bases |n〉 et |iλ〉 sont normalisées on a donc :X
iλ

ciλ(En)c∗iλ(En) =
X

n

ciλ(En)c∗iλ(En) = 1

et Z +∞

−∞
niλ(E)dE =

Z +∞

−∞
ni(E)dE = 1.
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2.3 Approche liaisons fortes dans l’espace direct

Les techniques de moments et de récursion reposent sur la détermination de la densité d’états
locale introduite auparavant (2.20) dont la définition fait intervenir les fonctions de Dirac, δ,
difficiles d’emploi. Pour éviter l’utilisation de telles fonctions δ ainsi que le calcul des énergies
propres du système, nous avons recours à la fonction de Green ou Résolvante.

Cette section s’appuie sur les références [60, 61]

2.3.1 Introduction de la fonction de Green ou Résolvante

Comme nous l’avions vu (équation 2.18), la densité d’états électroniques d’un système s’écrit :

n(E) =
∑

n

δ(E − En) , (2.22)

ou encore3 :

n(E) = − 1
π

lim
ε→0+

Im
∑

n

1
z − En

, (2.23)

avec z = E + iε. En introduisant la fonction dite de Green ou Résolvante définie de la façon
suivante :

G(z) =
1

z −H
=

∑
n

|n〉〈n|
z − En

, (2.24)

n(E) s’écrit :

n(E) = − 1
π

lim
ε→0+

Im Tr G(z) . (2.25)

Sachant que

Gii,λλ(z) = 〈iλ|G(z)|iλ〉 =
∑

n

〈iλ|n〉〈n|iλ〉
z − En

=
∑

n

ciλ(En)c∗iλ(En)
z − En

, (2.26)

niλ(E) s’écrit :

niλ(E) = − 1
π

lim
ε→0+

Im Gii,λλ , (2.27)

et réciproquement :

Gii,λλ(z) =
∫ +∞

−∞

niλ(E)
z − E

dE . (2.28)

La détermination de la fonction de Green, Gii,λλ(z), permet le calcul de la densité d’états locale
d’un atome i pour une orbitale λ. Les parties suivantes détaillent deux techniques de calcul de
la fonction de Green, la technique de moments et celle de récursion.

3Sachant que :

δ(x) = lim
ε→0+

1

π

ε

x2 + ε2
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2.3.2 Moments de la densité d’états locale

La technique des moments est reliée directement aux caractères généraux de la densité d’états
(forme, largeur, centre de gravité, ...) ainsi qu’aux propriétés topologiques locales du système.
De manière générale, le moment d’ordre k de la fonction n(E) est défini par :

µk =
∫ +∞

−∞
Ekn(E)dE . (2.29)

La connaissance de n(E) entraîne la détermination de tous les moments jusqu’à un ordre k infini.
Inversement la connaissance de tous les moments est nécessaire pour reconstituer "exactement"
la fonction n(E). Néanmoins, les moments d’ordre k les plus bas fournissent une description
approchée de n(E) qui s’avère être suffisante dans un grand nombre de cas. Ils sont en effet reliés
directement a la forme globale de n(E) :

• µ0 est la norme de n(E).

• µ1 définit le centre de gravité de la bande.

• µ2 nous renseigne sur la largeur moyenne de la bande.

• µ3, comparé à (µ2)2, nous informe sur la symétrie ou la dissymétrie de la bande.

• µ4 est lié au caractère bimodal ou non de la densité d’états (apparition d’un gap).

Quant aux moments d’ordre supérieur, ils détaillent l’allure de la densité d’états et fournissent
également des informations sur la compétition entre les différentes structures. Il est facile de voir
que les moments µiλ

k , µi
k et µk associés aux fonctions niλ(E), ni(E) et n(E) s’écrivent :

µiλ
k = 〈iλ|Hk|iλ〉 , (2.30)

µi
k =

∑
λ

〈iλ|Hk|iλ〉 , (2.31)

µk =
∑
i,λ

〈iλ|Hk|iλ〉 . (2.32)

Dans l’approche des liaisons fortes, le calcul des premiers moments de la densité d’états locale ne
présente pas de difficultés majeures : considérons un solide constitué d’atomes tous identiques et
supposons pour simplifier qu’une seule orbitale non dégénérée participe à la liaison chimique.
En se plaçant sur un atome i donné, le premier moment de ni(E) s’écrit :

µi
1 =

∫ +∞

−∞
Eni(E)dE =

∑
n

∫ +∞

−∞
E|〈i|n〉|2δ(E − En)dE (2.33)

=
∑

n

En|〈i|n〉|2 = 〈i|H|i〉 = εi . (2.34)

εi est le centre de gravité de la bande qu’on peut prendre comme zéro d’énergie. Le second
moment de ni(E) est relié aux intégrales de saut le long des liaisons entre i et ses Zi premiers
voisins :
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µi
2 =

∫ +∞

−∞
E2ni(E)dE (2.35)

=
∑

j

HijHji . (2.36)

L’élément de matrice (H)ij n’est important que si i et j (i 6= j) sont proches voisins. Si les Zi

voisins de i sont à la même distance, le second moment de la densité d’états locale sur l’atome i
est donc de la forme :

µi
2 = Ziβ

2
i,j (2.37)

La largeur de la densité d’états est d’autant plus grande que la coordinence, Zi, de l’atome
considéré est importante. Elle sera donc d’autant plus importante que le système est compact.
Cette relation met en évidence l’influence de la géométrie de la structure sur l’allure de la densité
d’états locale. De la même manière, l’expression des autres moments peut être généralisée :

µi
k = (H)k

ii =
∑

j1,j2,···,jk−1

Hij1Hj1j2 ...Hjk−1i . (2.38)

Ainsi la méthode des moments prévoit que le kème moment de la densité d’états locale de l’atome
i est égal à la contribution de tous les chemins fermés que l’électron peut parcourir en sautant
d’un site à son site voisin à partir du site i considéré. Les moments peuvent donc être détermi-
nés simplement en regardant dans l’espace réel l’environnement de l’atome i. Le méthode des
moments relie ainsi la forme de la densité d’états locale aux propriétés topologiques locales du
système. L’intérêt d’utiliser les moments réside dans le fait qu’il existe un lien direct entre ces
quantités et la fonction de Green introduite auparavant. En utilisant le développement de Taylor
suivant :

1
z − E

=
1
z

+
E

z2
+
E2

z3
+ ... , (2.39)

l’équation (2.28) peut être développée :

Gii,λλ(z) =
∫
niλ(E)
z

(1 +
E

z
+
E2

z2
+ . . .)dE , (2.40)

Gii,λλ(z) =
∞∑

n=0

µiλ
n

zn+1
. (2.41)

La connaissance des moments permet de reconstruire la fonction Gii,λλ(z) et donc de déterminer
niλ(E). Cette formulation est particulièrement adaptée à la méthode des liaisons fortes puisqu’on
peut déduire directement les différents moments apparaissant dans l’expression 2.41 à partir du
calcul des puissances successives de l’hamiltonien (équation (2.38)). Malheureusement le calcul
de la série 2.41 est difficile puisqu’elle ne converge que pour |z| assez grand. On pourrait se
limiter au calcul des N premiers termes et supposer le reste négligeable pour z tendant vers
l’infini. Cette astuce ne convient pas puisque cette série diverge lorsque z approche une énergie
permise. Un développement plus astucieux de cette fonction de Green, appelé fraction continue
de Jacobi permet d’obtenir une bien meilleure convergence du calcul :

Gii,λλ(z) =
1

z − aiλ
1 − (biλ1 )2

z − aiλ
2 − (biλ2 )2

z − aiλ
3 − · · ·

, (2.42)
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où les coefficients aiλ
n et biλn sont donnés en fonction des moments par :

aiλ
p =

1
∆′

p−2

[
∆p−1∆′

p−3

∆p−2
+

∆′
p−1∆p−2

∆p−1
] , (2.43)

biλp =
∆p∆p−2

(∆p−1)2
, (2.44)

avec

∆p =

∣∣∣∣∣∣∣∣∣
µiλ

0 µiλ
1 · · · µiλ

p

µiλ
1 µiλ

2 · · · µiλ
p+1

...
...

...
µiλ

p µiλ
p+1 · · · µiλ

2p

∣∣∣∣∣∣∣∣∣ et ∆′
p =

∣∣∣∣∣∣∣∣∣
µiλ

1 µiλ
2 · · · µiλ

p+1

µiλ
2 µiλ

3 · · · µiλ
p+2

...
...

...
µiλ

p+1 µiλ
p+2 · · · µiλ

2p+1

∣∣∣∣∣∣∣∣∣
enfin ∆−1 = 1, ∆′

−1 = 1 et ∆′
−2 = 0. A titre d’exemple, en supposant µiλ

0 nul, les premiers
coefficients de la fraction continue s’écrivent en fonction des moments :

aiλ
1 = µiλ

1 (2.45)
biλ1 = µiλ

2 − (µiλ
1 )2 (2.46)

aiλ
2 =

µiλ
3 − 2µiλ

1 µ
iλ
2 + (µiλ

1 )3

µiλ
2 − (µiλ

1 )2
(2.47)

D’après (2.43), il est clair que la connaissance des 2N premiers moments est équivalente à celle
des (aiλ

p , b
iλ
p ) avec 1 6 p 6 N . Cependant le calcul de N coefficients implique un amas de volume

fini autour de l’atome considéré dont la taille augmente bien évidemment avec N . En pratique les
calculs sont limités par la capacité de stockage de l’ordinateur. Le calcul univoque de la densité
d’états passe par la détermination de l’ensemble des coefficients aiλ

p et biλp , ou bien encore de
l’ensemble des moments.

2.3.3 Technique de récursion

La méthode des moments n’est pas complètement adaptée à notre problème car il devient
très difficile de procéder à l’évaluation numérique de quelques dizaines de coefficients à partir
des moments. Haydock et al. [62] ont développé une méthode permettant le calcul direct des
coefficients, sans passer par les moments, à partir de l’hamiltonien (H) du système. Elle est
basée sur l’algorithme récursif de Lanczos dont nous allons rappeler rapidement les principales
caractéristiques. Cette technique, dite de récursion, s’avère être plus stable numériquement que
la méthode des moments. Supposons qu’il existe une base orthonormée |n} où l’hamiltonien de
liaisons fortes puisse s’écrire sous la forme d’une matrice réelle symétrique tridiagonale :

(H) =



α1 β1 0 · · · · · · · · · 0

β1 α2 β2 0
...

... β2 α3 β3 0
...

...
. . .

...
...

. . .
...

... βn−1 αn βn

0 · · · · · · · · · 0 βn αn+1


,
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ou encore :

H|n} = αn|n}+ βn|n+ 1}+ βn−1|n− 1} (2.48)

Sous cette forme, on constate que l’hamiltonien est équivalent à celui d’une chaîne linéaire pério-
dique semi-infinie où les αi sont les niveaux atomiques de chaque atome i et les βi représentent
les intégrales de saut entre les atomes limités aux premiers voisins (voir figure 2.2) : on ramène
donc notre problème à trois dimensions à un problème à une seule dimension.
Pour construire une telle base, on utilise une méthode récursive basée sur l’algorithme de Lanc-

α1 α2 α3 αn

1} 2} 3} n}

β1 β2 β3

Fig. 2.2 – Représentation schématique d’une chaîne linéaire comprenant les états |n} et les
coefficients de récursion (αn, βn).

zos : la première étape consiste à identifier |1} avec l’orbitale notée |0〉 correspondant à l’orbitale
λ localisée sur le site atomique i sur lequel on désire calculer la densité d’états. Les autres vecteurs
se définissent de la façon suivante :

|1} = |0〉 ,
β1|2} = H|1} − α1|1} ,
β2|3} = H|2} − α2|2} − β1|1} ,

... = ... ,
βn|n+ 1} = H|n} − αn|n} − βn−1|n− 1} .

(2.49)

où αn est le coefficient qui assure l’orthogonalisation de H|n} aux vecteurs |n} tandis que βn

permet la normalisation de |n+ 1} à l’unité :

αn = {n|H|n}
βn = {n+ 1|H|n}

(2.50)

On peut démontrer que les coefficients α et β2 sont équivalents aux coefficients a et b de la
fonction de Green Gii,λλ(z) relative à l’orbitale |0〉. Pour cela, il suffit de constater que :

Gii,λλ(z) =
1

∆1/∆2
, (2.51)

où ∆n est le mineur de l’élément diagonal n de la matrice z−H. Sachant que les mineurs vérifient
la formule de récurence suivante :

∆n = (z − αn)∆n+1 − β2
n∆n+2 , (2.52)
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ce qui conduit à :

Gii,λλ(z) =
1

z − αiλ
1 − (βiλ

1 )2

z − αiλ
2 − (βiλ

2 )2

z − αiλ
3 − · · ·

. (2.53)

Le caractère unique de la fraction continue permet l’identification directe des coefficients (aiλ, biλ)
aux éléments de base de la matrice tridiagonale (αiλ, βiλ). Pour simuler un solide, il faudrait
calculer la série infinie des coefficients de récursion. En pratique, ce calcul est impossible. Pour
s’affranchir de ce problème, nous utilisons le fait que les coefficients de récursion convergent assez
rapidement avec le nombre d’étages L de la fraction continue.

2.3.4 Prolongement constant de la fraction continue

Comme l’ont montré plusieurs auteurs [63], l’allure générale de la densité d’états est liée
au comportement asymptotique des coefficients. Dans le cas d’une densité d’états non connexe
(présentant un gap) les coefficients oscillent périodiquement. En revanche, les coefficients associés
à une densité d’états définie sur un support connexe, convergent assez rapidement vers des valeurs
asymptotiques (aiλ

∞, b
iλ
∞) (voir exemple sur la figure 2.3) qui sont en fait directement reliées au

support de bande :

aiλ
∞ =

Esupérieur + Einférieur

2
(2.54)

biλ∞ =
Esupérieur − Einférieur

2
(2.55)

La connaissance de 2n + 1 moments implique un développement en fraction continue exact

56

54

52

50

48

46

44

151050
 L

b L
2

Fig. 2.3 – Coefficient de récursion, (bL)2, de la structure cubique simple en fonction du nombre
d’étages L (une seule orbitale atomique par atome).

jusqu’au nème étage. Si l’on tronque à ce niveau (en posant bn = 0), on obtient la densité d’états
sous la forme de n pics δ. Comme dans la plupart des cas, n n’est pas très grand, on cherche à
augmenter ce nombre en estimant par interpolation la valeur des coefficients inconnus. Plusieurs
techniques sont à notre disposition, telle que l’introduction de la terminaison en racine carrée que
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nous allons décrire. Supposons donc qu’à partir d’un certain étage n de la fraction continue tous
les coefficients sont équivalents et valent ces valeurs limites. Ainsi, pour tout L tel que L > n,
on aura :

aiλ
L = aiλ

n ,
biλL = biλn , (2.56)

et la fraction continue sera de la forme :

Gii,λλ(z) =
1

z − aiλ
1 − (biλ1 )2

. . . − (biλn )2Σ(z)

, (2.57)

où Σ(z) est appelée terminaison en racine carrée et vaut :

Σ(z) =
1

z − aiλ
n − (biλn )2Σ(z)

=
z − aiλ

n ±
√

(z − aiλ
n )2 − 4biλn

2biλn
. (2.58)

Cette approximation permet donc d’avoir une expression analytique pour le prolongement de la
fraction continue. Dans ce travail, nous n’avons pas opté pour un prolongement analytique par
une racine carrée. Notre choix s’est porté sur un calcul exact des coefficients jusqu’au nème étage
(15 au maximum) de la fraction continue avec un prolongement constant jusqu’au N ème étage
(150 au maximum) de manière à décrire une densité d’états discrétisée par un grand nombre,
N , de pics δ (figures 2.4 a, c et e). Cette méthode rapide et efficace nécessite seulement le calcul
exact de n coefficients puis la diagonalisation d’une matrice N × N , qui ne présente pas de
difficultés majeures avec les moyens informatiques dont nous disposons aujourd’hui. Un exemple
des densités d’états calculées est représenté sur la figure 2.4. Les densités d’états présentées
sur les figures 2.4 b, d et f sont issues du traitement des données brutes (figures 2.4 a, c et e)
en remplaçant chaque pic par une gaussienne, d’une largeur arbitraire, afin d’avoir une allure
définitive de la densité d’états. Toutes les densités d’états présentées dans ce mémoire sont
obtenues de cette façon.

2.3.5 Modèle énergétique : énergie totale

L’énergie de cohésion totale d’un atome i, Ei
tot s’écrit :

Ei
tot = Ei

bande + Ei
rep , (2.59)

où Ei
bande, est un terme attractif dit de bande et Ei

rep est un terme répulsif. L’énergie totale d’un
système de N atomes est donc de la forme :

Etotale =
N∑

i=1

Ei
tot. (2.60)

Le terme de bande est obtenu directement à partir de la densité d’états locale ni(E). Dans
notre modèle, basé sur la technique de récursion, ni(E) est décrite par un nombre Np de pôles
(Ej

i , j = 1, Np) avec des poids (W j
i , j = 1, Np) provenant de la diagonalisation de la matrice

tridiagonale (équation (2.48)). L’énergie de bande associée s’écrit donc :

Ei
tot =

jmax∑
j=1

W j
i E

j
i −Neεi , (2.61)
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Fig. 2.4 – Densités d’états de la chaîne linéaire infinie (b), d’un réseau carré (d) et d’un cu-
bique simple (f) après traitement des données brutes issues du calcul de récursion (à gauche) en
extrapolant chaque pic par une gaussienne. Calcul exact de 23 coefficients et un prolongement
constant jusqu’au 150 ème étage de la fraction continue. Modèle avec une seule orbitale atomique
par atome.

où Ne est le nombre d’électrons de l’atome i, εi est le niveau atomique de l’atome isolé et jmax

est le dernier niveau atomique occupé correspondant à un niveau de Fermi local. La description
définitive du modèle énergétique est complétée par l’introduction d’un terme répulsif, Erep, qui
tient compte des interactions qui ne sont pas décrites par le terme de bande et plus particuliè-
rement du phénomène de répulsion des atomes à courte portée. Ceci est nécessaire pour assurer
la stabilité du cristal. Le choix le plus simple consiste à prendre cette énergie d’interaction sous
forme d’interactions de paires complètement phénoménologiques. L’expression choisie est une
dépendance exponentielle du type Born-Mayer :

Ei
rep =

∑
j voisins

A exp(−prij) , (2.62)

où rij est la distance interatomique entre les atomes i et j. A et p sont des paramètres à ajuster
sur un ensemble de données expérimpentales ou théoriques.

2.3.6 Conclusion

Nous avons cherché à mettre en place un modèle semi-phénoménologique reposant sur la
méthode des liaisons fortes traitée par la méthode de récursion. Nous avons choisi de calculer
seulement les premiers coefficients de la fraction continue et de la poursuivre par un prolongement
constant. En se limitant de la sorte aux premiers étages de la fraction continue, le calcul est rapide
et permet de réaliser la simulation de grands systèmes (quelques milliers d’atomes) ou bien
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encore de multiplier les tests sur des systèmes de taille moyenne (quelques centaines d’atomes).
L’ensemble du modèle énergétique est ensuite intégré dans un code Monte Carlo (ensemble
canonique et grand canonique) pour étudier la relaxation des structures.

2.4 Relaxation structurale : méthode Monte Carlo

Cette section s’appuie principalement sur les références [64, 65].

La méthode de Monte Carlo, qui repose sur des méthodes de mécanique statistique, permet
d’évaluer certaines grandeurs physiques en effectuant une série de tirages aléatoires.

2.4.1 Introduction et définitions

En physique statistique, les propriétés stables à l’échelle macroscopique d’un système peuvent
être reliées aux propriétés dynamiques qui apparaissent à l’échelle microscopique. Un état mi-
croscopique d’un système macroscopique de N particules est défini, à l’instant t donné, par 6N
degrés de liberté (3N positions et 3N impulsions). Pour définir l’état microscopique d’un sys-
tème, on introduit le concept d’espace des phases à 6N dimensions où chaque point de cet espace
représente, pour un système à N particules, un état défini par 6N degrés de liberté. Pour un
système isolé à l’équilibre macroscopique, tous les états microscopiques accessibles ont même
probabilité (Postulat d’équiprobabilité en phase). Si on considère une grandeur A quelconque du
système, sa valeur instantanée A(t) fluctue au cours du temps. Sa valeur macroscopique à l’équi-
libre thermodynamique est une moyenne de tous les microétats occupés par le système qui ne
cesse de transiter d’un état microscopique à un autre. La moyenne temporelle d’une telle variable
est définie de la façon suivante :

< A >= lim
T→∞

∫ T

0
A(t)dt . (2.63)

Une autre façon de caractériser cette grandeur A repose non plus sur une moyenne tempo-
relle mais sur une moyenne définie sur un nombre N de systèmes identiques qui constituent un
ensemble. Ces N systèmes présentent des valeurs instantanées différentes de la grandeur A mais
ont la même valeur moyenne dans le temps. La moyenne d’ensemble d’une variable A est donnée
par la valeur A moyennée sur tous les systèmes de l’ensemble :

Ā =
1
N

N∑
k=1

Ak . (2.64)

La mécanique statistique est fondée sur le principe ergodique qui postule l’équivalence entre
moyenne temporelle et moyenne d’ensemble.

2.4.2 Ensembles Canonique et Grand Canonique

Soit i un état microscopique d’énergie Ei d’un système S étudié. Dans un ensemble canonique,
(à N , V , T constants), la probabilité pi que le système S se trouve dans l’état microscopique i
ne dépend que de l’énergie Ei de cet état et est donnée par :
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pi(N,V, T ) =
e−βEi

Z(N,V, T )
, (2.65)

où β = 1/kT avec T la température, k la constante de Boltzmann et Z(N,V, T ) la fonction de
partition canonique du système donnée par :

Z(N,V, T ) =
N∑

j=1

e−βEj . (2.66)

Si le système S est libre d’échanger des particules avec un milieu extérieur, l’ensemble adapté
est l’ensemble Grand Canonique où le volume V , la température T et le potentiel chimique µ sont
constants. La probabilité pi que le système S se trouve dans l’état microscopique i est donnée
par :

pi(µ, V, T ) =
e−β(Ei−µi)

Ξ(µi, V, T )
, (2.67)

où β = 1/kT avec T la température, k la constante de Boltzmann et Ξ(µi, V, T ) la fonction de
partition grand canonique a pour expression :

Ξ(µi, V, T ) =
N∑

j=1

e−β(Ej−µj) . (2.68)

2.4.3 Algorithme de Metropolis

La valeur moyenne d’une grandeur A se calcule sur l’ensemble des configurations possibles.
Mais le nombre important d’états microscopiques occupés par le système rend impossible le
calcul direct de cette moyenne. Il est donc nécessaire de réduire considérablement le nombre de
configurations qui seront choisies parmi l’espace des phases total, suivant la méthode de Monte
Carlo. Dans cette approche, une solution donnée consiste à évaluer les moyennes seulement sur les
microétats qui contribuent le plus à la valeur de cette moyenne. Les configurations ne sont donc
pas choisies de manière uniforme. Par définition, l’énergie moyenne dans l’ensemble canonique
d’un système classique s’écrit :

< E >=
∑

i

piEi =
∑

i

e−βEi

Z(N,V, T )
Ei . (2.69)

La méthode Monte Carlo a donc pour objectif de calculer ce type de moyenne. Toutefois il est
nécessaire d’imposer une technique d’échantillonnage biaisé de l’espace des phases pour éviter
une convergence vers le résultat exact trop lente. En effet, le facteur de Boltzmann rend le poids,
d’un grand nombre de ces configurations, négligeable. Dans la pratique, l’idée consiste à générer
une distribution dont les différentes configurations apparaissent avec la probabilité, Pi :

Pi =
e−βEi

Z
,

la valeur moyenne de la quantité < E > devient donc :

< E >=
1
NC

∑
i

Ei.
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Le problème est que la connaissance de cette grandeur dépend du calcul de la fonction de parti-
tion que l’on ne sait pas calculer. La solution consiste donc à établir une chaîne dite de Markov de
configurations à partir d’une configuration initiale arbitraire. Pour engendrer une telle suite, nous
utilisons dans notre étude l’algorithme de Metropolis. En pratique l’algorithme de Metropolis se
présente de la manière suivante : soit Ei l’énergie d’une configuration initiale et Ej l’énergie de la
configuration testée. Si Ej est inférieure à Ei, la nouvelle configuration est toujours acceptée. Si
Ej est supérieure à Ei, la nouvelle configuration est acceptée avec une probabilité e−(Ej−Ei). Plus
le nombre de configurations générées est important, plus la valeur moyenne de A sera proche
de la valeur réelle. Le passage de la configuration i à j est obtenu en effectuant au hasard le
déplacement d’une particule. Le choix du déplacement caractérise la qualité de l’échantillonnage
de l’espace des phases.

Dans l’ensemble grand canonique, l’algorithme de Metropolis peut être étendu en le modifiant
de manière à engendrer des états qui conduisent à des fluctuations de l’énergie et du nombre
de particules. Des nouvelles étapes supplémentaires apparaissent : à chaque pas de simulation
Monte Carlo un déplacement d’atome est tenté, tout comme précédemment, ainsi que la création
d’un atome ou la destruction d’un atome déjà existant. On montre que la probabilité de créer
un atome est égale à la probabilité de détruire un atome. Dans le cas d’un état i qui voit passer
son nombre d’atomes de N à N + 1 (état j), la probabilité d’accepter la nouvelle configuration
est :

Pi,j = min(1,
zV

N + 1
e−β∆Ei,j ),

avec

z =
eβµ

Λ
et Λ =

h√
2πkT

,

où Λ est la longueur d’onde thermique de Broglie et ∆Ei,j la variation de l’énergie. De même, la
probabilité de détruire une particule existante est de la forme :

Pi,j = min(1,
N

zV
e−β∆Ei,j ).

2.5 Conclusion

En pratique, nous utilisons un code Monte Carlo basé sur l’algorithme de Metropolis pour
relaxer nos structures. Le système est alors soumis à une température de l’ordre de 1000 K ou
500 K, suivant le système étudié, puis est refroidi jusqu’à 0 K (méthode de recuit simulé). De
telles températures permettent de franchir des cols de basse énergie. En moyenne, une relaxation
complète d’une structure implique 106 essais de déplacements par atomes d’amplitude égale à
0.1 Å. Dans le cas d’insertion d’atomes de carbone, il est nécessaire de délimiter la zone d’in-
sertion et d’extraction d’atomes. On introduit également, en plus de la température, le potentiel
chimique du carbone. Les résultats présentés dans ce mémoire impliquent en moyenne 5000 pas
Monte Carlo. Chaque pas Monte Carlo correspondant à 250 essais de déplacements par atomes
de 0.1 Å pour 10 essais d’extraction et d’insertion d’atomes de carbone. Dans le cas d’alliages
nickel-carbone, seuls des atomes de carbone sont susceptibles d’être insérés. La simulation est
stoppée quand un régime d’équilibre thermodynamique est observé.

Notre modèle est basé sur un calcul local de l’énergie, de telle sorte que si un atome est
déplacé (ou inséré ou extrait), les seuls atomes perturbés par ce changement sont ceux contenus
dans un environnement proche de ce dernier. Ainsi, à chaque essai Monte Carlo, le calcul de
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l’énergie de l’ensemble des atomes constituant le système n’est donc pas nécessaire. De façon
arbitraire, on choisit un rayon de coupure afin de délimiter la zone perturbée par ce changement.
Cette astuce de calcul n’affecte en rien la détermination de l’état d’équilibre d’un système donné
et améliore de façon considérable les temps de calcul en particulier sur des systèmes de grande
taille.
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Chapitre 3

Etude de la germination des nanotubes
sans catalyseur métallique

Au cours de ce chapitre, nous présentons le modèle énergétique mis en place pour traiter
des systèmes carbonés. Dans cette approche, les liaisons carbone-carbone sont décrites au moyen
de paramètres d’interaction qui seront validés en nous appuyant sur différents résultats ab initio
relevés dans la littérature. Une série de scénarii possibles de mécanismes de germination de nano-
tubes monofeuillets, basés sur des modèles sans catalyseur métallique, est ensuite proposée. Bien
que la présence d’un catalyseur soit indispensable à la germination de nanotubes monofeuillets,
il nous ait paru intéressant d’étudier le rôle du métal à travers des effets indirects qui n’implique
pas sa modélisation précise dans un premier temps.

3.1 Introduction

A l’heure actuelle, le carbone est à la base d’un nombre important d’applications industrielles.
Cette utilisation est liée principalement à sa forte aptitude à l’allotropie qui est à l’origine de
la grande disparité de ses propriétés. En raison de cette importance technologique, plusieurs po-
tentiels interatomiques traitant l’interaction carbone-carbone ont été proposés dans la littérature.

Les premiers potentiels, développés par Stillinger et Weber [66] puis par Tersoff [67], reposent
sur une description de l’énergie totale donnée par des termes additifs de paires complètement
phénoménologiques. Une dépendance angulaire est également introduite pour tenir compte du
caractère directionnel des liaisons spn du carbone. Pettifor et al. [68, 69] ont développé des poten-
tiels qui tiennent compte d’une dépendance environnementale plus précise [70, 71] et permettent
de reproduire plusieurs phases du carbone [72, 73]. La principale raison du succès de ces poten-
tiels est le faible temps de calcul qu’ils nécessitent. Ces modèles permettent alors de considérer
des systèmes constitués de milliers d’atomes. Bien que souvent efficaces, ces potentiels peuvent
être sujets à de nombreuses critiques. Tout d’abord, ils dépendent de la validité des données utili-
sées pour ajuster les paramètres. De plus, leur constante amélioration implique l’introduction de
nouveaux termes qui augmente ainsi le nombre de paramètres à déterminer. Ces développements
peuvent alors soulever bien des questions sur la transparence physique du modèle ainsi que sur
son éventuelle transférabilité.

Une seconde classe de potentiels, à caractère semi-empirique, a également vu le jour. Dans
ces modèles, la description de la structure électronique repose sur la méthode des liaisons fortes.
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Suite à une paramétrisation de l’hamiltonien de liaisons fortes par Goodwin et al. [74] pour le
silicium, Xu et al. [75] ont étendu cette approche au cas du carbone. Ce modèle est largement
utilisé à l’heure actuelle. Là encore, ce modèle dépend de paramètres ajustés sur des données
ab initio ou expérimentales pour construire la matrice hamiltonienne d’interactions et pour dé-
crire le terme répulsif empirique toujours présent. L’avantage de ce modèle énergétique, basé sur
l’approximation des liaisons fortes, est qu’il est plus facilement transférable que les potentiels
empiriques.

3.2 Modèle énergétique du carbone

3.2.1 Introduction

Nous allons dans un premier temps présenter brièvement le modéle énergétique du carbone
que nous avons mis en place. Il est basé sur le modèle de Xu et al. dont le terme de bande dérive
directement de la diagonalisation de l’Hamiltonien de liaisons fortes. Nous l’avons alors adapté à
notre méthode où la densité d’états est évaluée par la technique de récursion. Ce travail a pour
l’essentiel été réalisé par Christophe Bichara du laboratoire CRMCN et Jean-Marc Roussel du
laboratoire TECSEN, tous deux situés à Marseille.

3.2.2 Modèle de liaisons fortes

Dans un modèle de liaisons fortes, l’énergie d’un atome i résulte de la somme de deux termes,
Ei

band et Ei
rep (voir équation 2.59). Dans le potentiel interatomique développé par Xu et al.

[75], le terme de bande dérive directement de la diagonalisation de la matrice hamiltonienne. Ce
modèle reproduit correctement les courbes des énergies de cohésion en fonction du volume pour
un grand nombre de formes carbonées. Il donne également une bonne description des phonons
et des constantes élastiques pour les structures graphène et diamant. Ce modèle fait aujourd’hui
référence et est couramment utilisé dans l’étude de systèmes complexes composés de carbone. Il
doit son succès notamment à sa bonne transférabilité permettant son application à des problèmes
nécessitant des calculs de relaxations de structure. Plusieurs paramètres entrent en jeu dans
la description de ce potentiel interatomique. Ils ont été déterminés de manière à reproduire
certaines propriétés, en particulier la compétition entre plusieurs formes allotropiques du carbone.
Toutefois, le jeu de paramètres proposé n’est pas adapté à notre modèle énergétique où le terme
de bande est traité de façon approchée par la méthode des moments. Il nous a donc fallu ajuster
de nouveau les paramètres décrivant l’interaction carbone-carbone. Nous avons alors choisi de
conserver le terme de bande développé par Xu et al. et par conséquent d’ajuster le terme répulsif
de manière à avoir une représentation raisonnable des liaisons hybrides sp, sp2 et sp3 et donc de
leur compétition. La technique des moments permet un calcul direct de la densité d’états locale
de l’atome i sur l’orbitale λ, niλ, comme décrit dans le chapitre 2. La base choisie est constituée
des orbitales atomiques s, px, py et pz du carbone. Les paramètres proposés par Xu et al. pour
le calcul de la structure de bande et utilisés dans notre modèle sont regroupés dans le tableau
3.1. Les intégrales de saut Θλ sont au nombre de quatre avec λ = ssσ, spσ, ppσ, ppπ. Nous avons
adopté, pour chacune d’entre elles, la même loi en distance proposée par Xu et al. [75] :

Θλ(r) = Θ0
λ(r0/r)n exp{n[−(r/rc)nc + (r0/rc)nc ]} . (3.1)

Les valeurs de Θ0
λ sont celles indiquées dans le tableau 3.1. Le terme de bande est complété par

quatre autres paramètres :
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εs εp ssσ spσ ppσ ppπ

-2.99 3.71 -5.00 4.70 5.50 -1.55

Tab. 3.1 – Jeu de paramètres proposé par Xu et al. [75] pour la partie bande et utilisé dans notre
modèle. Les valeurs sont en eV.

• r0 = 1.536 Å • n = 200 • nc = 6.50 • rc = 2.18 Å .

La figure 3.1 représente les densités d’états pour le graphène et le diamant obtenues à l’aide
de ces paramètres. On constate que l’allure des courbes est reproduite correctement et possède
les principales caractéristiques de la structure de bande du graphène et du diamant (figures 3.2).
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Fig. 3.1 – Densités d’états pour le graphène (a) et le diamant (b) avec les paramètres de Xu et al.
[75] (voir tableau 3.1). Calcul exact jusqu’au 23 ème étage et un prolongement constant jusqu’au
150 ème étage de la fraction continue.

Dans notre modèle, seuls les quatre premiers coefficients de la fraction continue (a1, b1, a2, b2),
correspondant aux quatre premiers moments de la densité d’états locale niλ(E) sont calculés exac-
tement. Il est alors nécessaire d’imposer un rayon de coupure pour limiter la portée du potentiel
de manière à annuler toute interaction avec des atomes situés à des distances trop importantes.
La valeur de ce dernier est ici choisie égale à 2.70 Å1. La fraction continue est ensuite prolongée

1Dans le graphène les premiers voisins sont situés à une distance de 1.42 Å alors que les seconds voisins se
situent à une distance de 2.45 Å



52 Etude de la germination des nanotubes sans catalyseur métallique

Fig. 3.2 – Densités d’états pour le graphène (a) et le diamant (b) obtenues par un calcul exact
de liaisons fortes [76].

de façon constante jusqu’au 40ème étage de manière à décrire une densité d’états discretisée par
un grand nombre de pics δ, permettant ainsi d’approcher le résultat obtenu par la méthode de
diagonalisation. Un problème d’invariance par rotation pour des systèmes présentant des liaisons
p, lié à la méthode de récursion nous oblige à faire une moyenne des coefficients de la fraction
continue [77]. Pour les trois orbitales (px, py et pz) un seul coefficient de fraction continue par
étage est calculé. En pratique, pour un atome de carbone donné, les coefficients de la fraction
continue de chaque orbitale px, py et pz sont calculés. Puis on effectue le passage des coefficients
de la fraction continue aux moments qui sont moyennés. Un passage inverse nous fournit un
coefficient de la fraction continue correspondante2.

Le modèle énergétique est complété par un terme répulsif, Erep :

Erep =
∑

sites i

F (
∑
j 6=i

φ(rij)) , (3.2)

où F (x) est une fonction polynomiale :

F (x) = C1x+ C2x
2 + C3x

3 + C4x
4 + C5x

5 , (3.3)

et φ(rij) est un potentiel répulsif additif de paires :

φ(r) = φ0(d0/r)m exp{m[−(r/dc)mc + (d0/dc)mc ]} . (3.4)

Les paramètres du terme répulsif ont été ajustés sur des courbes d’énergie totale ainsi que les
constantes élastiques expérimentales d’une feuille de graphène et du diamant, par une méthode
de gradient conjugué. Les courbes de référence dérivent de calculs ab initio effectués par A. Saúl,
du laboratoire CRMCN, avec le code WIEN97. Les structures choisies pour l’ajustement sont la
molécule linéaire C3, la chaîne linéaire infinie, la feuille de graphène et les structures diamant,

2Le passage des coefficients de la fraction continue aux moments et inversement est détaillé dans la thèse de
Turchi [60].
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cubique simple et cubique faces centrées. Le jeu de paramètres proposé pour le terme répulsif est
présenté dans les tableaux 3.2 et 3.3.

C1 C2 C3 C4 C5

6.2148 -0.48797 0.50716.10−1 -0.28906.10−2 0.69083.10−4

Tab. 3.2 – Coefficients du polynôme de l’équation (3.3).

φ0 d0 m dc mc

1.3572 1.5096 -3.4528 2.0798 7.0584

Tab. 3.3 – Jeu de paramètres pour la partie répulsive de l’équation (3.4).

Sur la figure 3.3 sont présentées les courbes d’énergie totale en fonction de la distance entre
premiers voisins, pour les structures utilisées dans l’ajustement des paramètres. Les calculs LDA
et GGA ont été calés sur les données expérimentales du diamant, à savoir Etot = −7.34 eV/atome
à une distance d’équilibre de 1.53 Å. Les paramètres de notre modèle ont été ajustés sur les va-
leurs GGA, en accordant plus d’importance à la chaîne linéaire, au graphène et au diamant ainsi
qu’à leurs constantes élastiques pour ces deux derniers, l’idée étant de caractériser au mieux la
compétition sp, sp2 et sp3. On constate que nous reproduisons correctement les courbes d’éner-
gie totale calculées ab initio, en particulier la compétition graphène-diamant qui est sûrement
cruciale dans notre cas. La molécule ainsi que les structures cubique et CFC sont trop stables en
comparaison des données GGA. Cette différence ne pose pas de réels problèmes, car ces confi-
gurations présentent des valeurs en énergie trop importantes pour être atteintes pendant nos
simulations. Les constantes élastiques du graphène et du diamant, calculées avec notre modèle,
sont présentées dans les tableaux 3.4 et 3.5 avec des écarts jugés satisfaisants. En particulier ces
fortes valeurs positives nous assurent la stabilité mécanique du cristal, à l’inverse de valeurs né-
gatives voire faiblement positives. Il est possible de corriger certaines différences en développant
un calcul au sixième moment. Un tel changement impliquerait alors des temps de calcul plus
importants.

C11+C12 C11-C12

Calculé 1293 2825
Expérimental 1232 880

Tab. 3.4 – Constantes élastiques du graphène. Les valeurs sont en GPa.

3.2.3 Conclusion

La partie bande de notre modèle repose sur la technique de récursion avec un calcul exact
des coefficients de la fraction continue (a1, b1, a2, b2) et un prolongement constant de la fraction
continue jusqu’au 40ème étage. En se limitant de la sorte aux premiers étages de la récursion, le
calcul de la densité d’états est rapide et permet de réaliser des simulations Monte Carlo de grands
systèmes en des temps relativement courts. Cette approximation de la densité d’états ne nous
permet pas d’intégrer directement le jeu de paramètres proposé par Xu et al. dans notre modèle
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Fig. 3.3 – Energie totale en fonction de la distance interatomique pour le C3, la chaîne linéaire,
le graphène, le diamant, le cubique simple et le CFC. Trait pointillé fin : approximation LDA ;
trait continu : approximation GGA ; trait pointillé épais : approximation au 4ème moment.

énergétique. Nous avons dû procédér à un ajustement du terme répulsif de manière à reproduire
correctement les courbes d’énergie totale de plusieurs formes carbonées. Les premiers tests sur les
constantes élastiques du graphène et du diamant permettent de juger, dans un premier temps,
du bon comportement de notre paramétrage. A titre de comparaison, nous disposons également
d’un code de dynamique moléculaire où la structure de bande est traitée de façon exacte en
diagonalisant directement l’hamiltonien liaisons fortes3. Il nous permettra de valider notre modèle
énergétique dans certains cas. Nous allons maintenant procéder à une série de tests afin de vérifier
la transférabilité de notre modèle semi-empirique.

3.3 Validation du modèle énergétique

Nous avons cherché à valider notre modèle énergétique en reproduisant un ensemble de don-
nées expérimentales et théoriques (ab initio, liaisons fortes) de la littérature.

3Code fourni par Chu Chun Fu (SRMP, CEA Saclay) et Christophe Bichara (CRMCN, CNRS Marseille)
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B C11+C12 C44

Calculé 512 1176 1920
Expérimental 442 1201 576

Tab. 3.5 – Constantes élastiques du diamant. Les valeurs sont en GPa.

3.3.1 Compétition graphène-diamant

Pour traiter correctement la représentation des liaisons hybrides du carbone sp2 et sp3, il
peut être également intéressant de s’assurer que la barrière en énergie entre ces deux états est
correctement reproduite dans notre modèle. Kertesz et al. [78] ainsi que Fahy et al. [79] ont
calculé la barrière énergétique qui existe lors de la transition du graphène rhomboédrique vers le
diamant (figure 3.4). Nous avons décidé de suivre le chemin proposé par ces deux équipes où une
transformation continue existe en réduisant la distance carbone-carbone inter-plans, R, tout en
augmentant θ et B qui sont respectivement l’angle entre les plans et la distance carbone-carbone
dans le plan. La valeur de ∆E de 0.33 eV/at que nous obtenons (figure 3.5) est quasi-identique
à celle trouvée par Fahy et al. [79].

R = 3.35 Å 

 B = 1.42 Å

θ = 90°

R = 1.54 Å 

θ = 109.47°

 B = 1.54 Å

(a) (b)

Fig. 3.4 – (a) Configuration locale d’un graphite rhomboédrique. (b) Configuration locale d’un
diamant. R est la distance carbone-carbone inter-plan, θ l’angle entre les liaisons et B la distance
carbone-carbone dans le plan

3.3.2 Carbone amorphe

Nous avons testé notre modèle énergétique sur du carbone poreux en comparant nos simula-
tions avec des données expérimentales obtenues après pyrolyse d’un échantillon de densité égale
à 1g/cm3. Dans notre calcul, le système est constitué de 827 atomes de carbone dans une boîte
cubique de 25 Å de coté. L’ensemble est maintenu à une température de 3000 K pendant 5000
pas Monte Carlo par atome puis refroidi jusqu’à 300 K dans les mêmes conditions. On note clai-
rement la présence de deux pics sur la fonction de distribution de paires g(r) (figure 3.6) à des
positions correctes en comparaison de la courbe expérimentale. Malgré une description moins
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Fig. 3.5 – Différence en énergie ∆E pour la transition graphène rhomboédrique vers diamant le
long du chemin défini par Fahy et al. Cercle : approximation au 4ème moment. Losange : Calcul
de Fahy et al. [79].

précise de la structure au delà du second voisin, on peut estimer que notre modèle reproduit
correctement les principales caractéristiques d’un carbone amorphe.

3.3.3 La transformation de Stone-Wales

De nombreux mécanismes de croissance proposés dans la littérature, reposent en grande par-
tie sur le défaut de Stone-Wales [12], présenté dans le chapitre 1 (figure 1.5). En réalité, cette
transformation n’est pas thermiquement activable puisqu’elle implique une barrière en énergie
estimée supérieure à 6 eV [80, 81, 82]. Il n’est donc pas possible d’obtenir cette transition mal-
gré des conditions extrêmes, telles que celles observées dans l’arc électrique, ou bien encore en
maintenant une feuille de graphène sous irradiation électronique. Avec notre modèle énergétique,
la barrière associée à cette transition est de l’ordre de 7.20 eV (figure 3.7). De même, l’écart en
énergie entre l’état final (rotation à 90̊ du dimère) et l’état initial (feuille de graphène) de 6.01
eV est en bon accord avec des calculs ab initio présents dans la littérature mais également avec
des calculs effectués par Thibaud Cours au laboratoire de Physique de la Matière Condensée de
l’Université de Liège (tableau 3.6).
Ewels et al. [81] ont montré par des calculs ab initio que la présence d’un atome supplémen-

taire de carbone catalyse la transformation Stone-Wales réduisant ainsi la barrière d’énergie.
Jensen et al. [82] sont parvenus aux mêmes conclusions avec le code SIESTA. Avec notre modèle
semi-empirique, nous sommes parvenus à reproduire cet effet en observant une diminution de la
barrière d’énergie (7.20 eV à 3.47 eV), en présence d’un atome de carbone. Sur la figure 3.8, nous
présentons le chemin suivi au cours de la transformation Stone-Wales catalysée par un adatome
de carbone4.

4Le calcul a été effectué sur une feuille de graphène de 100 atomes avec des conditions aux limites périodiques
en x et en y. Afin de mieux observer le mécanisme, seule une nappe de graphène est représentée sur cette figure.
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Fig. 3.6 – Fonction de distribution de paire d’un carbone amorphe à 1g/cm3. En trait continu :
calcul Monte Carlo couplé à l’approximation au 4ème moment. En trait pointillé : courbe expéri-
mentale.

∆E (eV)
Diagonalisation 6.23
ab initio (code ABINIT) 4.99
ab initio (code SIESTA) 5.17
Approximation au 4ème moment 6.01

Tab. 3.6 – Comparaison des valeurs de ∆E pour une transformation Stone-Wales (entre l’état
final où le dimère est à 90 ˚et l’état initial constitué d’une feuille de graphène). Valeurs obtenues
par la méthode des moments avec des calculs ab initio (codes ABINIT [83] et SIESTA) et un
calcul de diagonalisation en liaisons fortes.
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Fig. 3.7 – Barrière en énergie au cours de la transformation Stone-Wales.

3.3.4 Conclusion

Cette série d’études a permis de valider notre modèle énergétique en vérifiant son bon com-
portement sur des systèmes différents de ceux sur lesquels les ajustement des paramètres ont été
effectués. Les énergies, dans chacun des cas, sont en bon accord avec des données ab initio ou
expérimentales.

3.4 Transfert de charge

3.4.1 Introduction

Les analyses expérimentales de J. Gavillet ont mis en évidence que dans des systèmes Ni-TR-
C, des carbures de surface TRC2 apparaissent catalysant la formation de germes de nanotubes
(figure 3.9). Avant de considérer le problème de la germination de nanotubes posé dans toute
sa complexité (c’est-à-dire carbone et métal), nous avons cherché à voir dans quelle mesure un
transfert d’électrons de la terre rare vers un plan de graphène peut déstabiliser celui-ci. On sait
en effet que dans les carbures de terres rares ou d’éléments de transition de début de série, un
transfert de charge vers le carbone apparaît. Cet effet, qui sera présenté et largement discuté
dans le chapitre 4 de ce mémoire, a été mis en évidence par des calculs ab initio utilisant le
code WIEN2K. Dans ce travail, effectué avec Gilles Hug du LEM, la structure métallique est de
type CFC avec un atome de carbone occupant un site octaédrique. L’analyse des charges (figure
3.10) montre clairement qu’un transfert de charge existe, avec une valeur proche de 1 électron
pour le scandium dont les propriétés chimiques sont proches de celles de l’yttrium ou d’une terre
rare. Il est ainsi raisonnable de penser que la terre rare approvisionne en électrons les atomes
de carbone. Nous avons alors cherché à étudier la stabilité de la feuille de graphène en présence
d’un transfert de charge.
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(a) (b)

(c) (d)
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Fig. 3.8 – Transformation Stone-Wales catalysée par un adatome de carbone à 1000 K. (a) Etat
initial : l’atome de carbone supplémentaire est en A, alors que l’atome B est intégré à la feuille
de graphène. (b) et (c) Séquence de relaxation. (d) Etat final : défaut Stone-Wales en présence
d’un adatome de carbone. Les rôles des atomes A et B sont inversés.

3.4.2 Déstabilisation de la feuille de graphène

Dans un premier temps, nous avons voulu savoir comment de tels transferts en électrons
déstabilisent les hexagones dans des molécules aromatiques. Un simple calcul, basé sur un modèle
de Hückel sans terme répulsif où seuls les électrons π sont considérés, montre la stabilisation d’une
structure 5-7 aux dépens d’hexagones (figure 3.11). Pour aller plus loin dans cette approche, nous
avons effectué des calculs d’énergie totale, tenant compte du terme répulsif et basés sur le modèle
énergétique décrit auparavant. L’idée étant d’étudier la compétition entre une feuille de graphène
et une structure ne contenant que des pentagones et des heptagones en présence d’un transfert
de charge. Les résultats de nos calculs, représentés sur la figure 3.12, confirment notre hypothèse
de départ et montrent qu’à partir d’un transfert d’électrons de l’ordre de 1.3, la structure 5-7
devient plus stable. Ainsi le transfert de charge déstabilise la formation d’hexagones au profit de
pentagones et d’heptagones. L’apparition de tels cycles est nécessaire à la courbure d’un plan de
graphène pouvant éventuellement aboutir à la formation d’un germe de nanotube. Le point de
transition situé à 1.3 électron peut sembler important puisque les calculs ab initio estiment un
transfert de charge maximal proche de 1 électron pour le scandium. Mais notre modèle contient
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Fig. 3.9 – Répartition des atomes de carbone et de terre rare dans le plan (110) de la structure
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Fig. 3.10 – Transfert de charge de l’élément de transition vers le carbone le long de la série 3d.
Les valeurs négatives correspondent aux charges supplémentaires sur le carbone. Calculs ab intio
avec le code WIEN2K.
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Fig. 3.11 – Energie des molécules de naphtalène et de benzène en fonction du nombre d’électrons.

de nombreuses simplifications qui peuvent surestimer la véritable valeur de cette transition.

Nous avons également analysé le comportement d’une feuille de graphène chargée à une tem-
pérature de 300 K. On observe l’apparition spontanée d’une courbure de la structure caractérisée
par des variations importantes des angles des liaisons C-C-C (figure 3.13). Cet effet augmente
avec le nombre d’électrons.

Enfin, dans la section précédente nous avions pu voir que la transformation Stone-Wales
impliquait une barrière en énergie importante de l’ordre de 6 eV. Nous avons alors cherché à
savoir dans quelle mesure cette transition pouvait être catalysée par un transfert de charge. Le
système est constitué d’une feuille de graphène de 100 atomes soumis à une température de 500
K puis à un gradient thermique jusqu’à 0 K. Le dimère est fixé à différentes positions angulaires
(θ = 22.5̊ , 45̊ , 67.5̊ et 90̊ ) alors que tous les autres atomes sont libres de relaxer, l’idée n’étant
pas de calculer précisemment cette barrière mais d’approcher sa valeur et surtout de constater
sa diminution voire son inversion en présence d’un transfert de charge. Sur la figure 3.14, on
constate la diminution de la barrière en énergie avec l’augmentation du transfert de charge.
Pour une valeur de 1 électron par atome de carbone, on constate une très forte diminution
de la barrière et une instabilité du défaut Stone-Wales, observation confirmée par un calcul de
relaxation complète Monte Carlo, où pour une telle valeur en électron la paire 5-7 est annihilée
au profit de cycles hexagonaux.

3.4.3 Conclusion

La méthode de récursion est parfaitement adaptée à cette étude puisqu’elle est basée sur une
détermination locale de la densité d’états qui permet de traiter localement la charge associée
à un atome. Le transfert de charge de l’élément métallique vers le carbone peut expliquer la
germination de nanotubes par un triple mécanisme : l’apparition de structures impaires aux
dépens d’hexagones, la diminution des angles des liaisons C-C-C (passage du sp2 vers sp3) et
enfin la réduction de la barrière associée à la transformation de Stone-Wales.
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Fig. 3.12 – Energie d’une feuille de graphène et d’un plan 5-7 en fonction du nombre d’électrons.

3.5 Etude de l’interaction de nanotubes lors de la germination

3.5.1 Introduction

Des études de diffraction électronique ont cherché à caractériser les hélicités d’un fagot de
DWNTs (nanotubes multifeuillets à deux parois) [84]. Un grand nombre de fagots analysés sont
constitués exclusivement d’un mélange de deux types de DWNTs : (11,0)@(20,0) et (8,3)@(16,6)5.
Dans un cas particulier, où le fagot compte peu de nanotubes, la présence d’un seul type de
DWNT : (11,0)@(16,6) est identifiée. Ces fagots à mêmes hélicités sont probablement issus de
la même particule confirmant le modèle de croissance VLS ainsi que les conclusions faites par
J. Gavillet présentant l’interaction entre les nanoparticules et les nanotubes comme étant un
élément clé de la germination de nanotubes. Il est donc susceptible d’exister une instabilité
collective, à la surface de la particule, responsable de fagots de nanotubes à hélicités identiques.
Pour confirmer cette hypothèse, nous présentons l’études de deux dômes de nanotubes à hélicités
différentes : zigzag et chaise, l’idée étant de savoir si, dès les premiers stades de la croissance, la
présence de deux hélicités identiques est favorisée.

3.5.2 Germes de nanotubes : zigzag et chaise

Dans un premier temps, nous présentons la mise en oeuvre des deux structures à hélicités
différentes, considérées dans cette étude. Cet exercice repose sur des propriétés topologiques
directement reliées au théorème d’Euler. Le germe de nanotube zigzag est formé en substituant,

5Cette écriture est utilisée pour décrire la chiralité du tube interne et externe constituant le nanotube bifeuillets.
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(a)

(b)

(c)

Fig. 3.13 – Simulations Monte Carlo à 300 K d’une feuille de graphène chargée. (a) 4 électrons
par atome de carbone. (b) 4.5 électrons par atome de carbone. (c) 5 électrons par atome de
carbone.
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Fig. 3.14 – Evolution de la barrière en énergie de la transformation Stone-Wales en fonction du
nombre en électrons.

dans une feuille de graphène, les six atomes d’un hexagone par des cycles pentagonaux. Puis
les 18 atomes ajoutés sont alors translatés, de façon arbitraire, selon l’axe des z pour éviter
des distances carbone-carbone trop petites (figure 3.15). Pour le germe de nanotube chaise, on
remplace trois atomes situés à la périphérie d’une forme "Y" par des cycles pentagonaux. Les
16 atomes ainsi ajoutés sont ensuite translatés selon l’axe des z (figure 3.16). Les structures

les six atomes
de l'hexagone 

sont remplacés 
par des cycles 
pentagonaux

y

x

Z

Fig. 3.15 – Schéma décrivant la préparation d’un germe zigzag à partir d’une feuille de graphène.

ainsi formées sont ensuite relaxées pour satisfaire les distances ainsi que les angles des liaisons
carbone-carbone. Les configurations relaxées par Monte Carlo sont présentées sur la figure 3.17.
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Fig. 3.16 – Schéma décrivant la préparation d’un germe chaise à partir d’une feuille de graphène.

Les mêmes géométries sont obtenues avec le code de dynamique moléculaire où la partie bande
est traitée de façon exacte. Les différences d’énergies, ∆Etot, calculées par les deux méthodes,
récursion et diagonalisation, présentent des écarts jugés satisfaisants (tableau 3.7).

(a) (b)

Fig. 3.17 – Germes de nanotubes après relaxation Monte Carlo.

zigzag chaise
Diagonalisation 18.72 20.8
Approximation 4ème moment 12.48 14.56

Tab. 3.7 – Comparaison des méthodes de diagonalisation et de récursion pour le calcul de ∆Etot

de deux germes de nanotube zigzag et chaise, avec ∆Etot = NCEgerme − NCEgraph. NC est le
nombre total d’atomes de carbone, Egerme et Egraph l’énergie totale par atome respectivement du
germe de nanotube entouré de graphène relaxé et d’une feuille de graphène relaxée. Les valeurs
sont en eV.
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3.5.3 Interaction de deux germes

Nous avons calculé l’interaction de deux dômes de nanotube de 280 atomes dans le but de
déterminer la configuration la plus favorable d’un point de vue énergétique parmi les cas suivants :

• deux germes de nanotube zigzag,
• deux germes de nanotube chaise,
• un germe de naotube zigzag et un germe de nanotube chaise.

L’état d’équilibre des systèmes considérés est recherché par dynamique moléculaire et relaxa-
tion Monte Carlo. Pour ce dernier, la structure est chauffée à une température de 1000 K puis
est refroidie jusqu’à 0 K. L’ensemble des structures relaxées par Monte Carlo est présenté sur
la figure 3.18. Les mêmes géométries sont obtenues avec le code de dynamique moléculaire. La
stabilité relative des différents systèmes étudiés se présente sous la forme suivante (tableau 3.8) :

2 germes zigzag > 2 germes chaise > un germe zigzag et un germe chaise .

Les structures à hélicités identiques sont donc les plus favorables d’un point de vue énergétique.

Structures Energie totale (eV)
deux germes zigzag 0
deux germes chaise 0.69
un zigzag et un chaise 2.38

Tab. 3.8 – Comparaison des énergies totales des structures à 280 atomes : deux germes zigzag -
deux germes chaise - un germe zigzag et un germe chaise. La structure à deux germes de nanotube
zigzag est choisie comme état de référence.

Cependant les systèmes considérés pour cette étude sont de petites tailles ; à savoir des structures
de longueur 32.60 Å et de largeur 18.40 Å. On peut alors penser que des effets à longue portée,
qui ne sont pas pris en compte dans cette approche, peuvent jouer un rôle énergétique important.
Nous avons décidé d’étendre cette étude en traitant des systèmes de plus grandes tailles : 1624
atomes de carbone dans une boite de longueur 83.60 Å et de largeur 46.60 Å(figure 3.19). La
stabililté relative des différentes structures est identique à celle décrite précédemment (tableau
3.9) : les configurations à mêmes hélicités sont donc favorisées.

Structures Energie totale (eV)
deux germes zigzag 0
deux germes chaise 0.91
un zigzag et un chaise 2.02

Tab. 3.9 – Comparaison des énergies totales des structures à 1624 atomes : deux germes zigzag -
deux germes chaise - un germe zigzag et un germe chaise. La structure à deux germes de nanotube
zigzag est choisie comme état de référence.
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(a)

(b)

(c)

Fig. 3.18 – Interaction de deux germes de nanotube (280 atomes) après relaxation Monte Carlo.
(a) Deux nanotubes zigzag. (b) Deux nanotubes chaise. (c) Un nanotube zigzag et un nanotube
chaise.

3.5.4 Conclusion

Cette étude montre que, dès les premiers stades de la germination, les configurations à mêmes
hélicités sont favorisées. Ces conclusions sont en bon accord avec les observations expérimentales
montrant la présence de DWNTs à hélicités identiques au sein d’un même fagot. Il semble alors
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Fig. 3.19 – Interaction de deux germes zigzags de nanotube (1624 atomes) après relaxation Monte
Carlo.

que l’interaction nanoparticule-nanotube induise une instabilité collective pouvant favoriser de
tels systèmes. Enfin, il est intéressant de noter que notre modèle énergétique, basé sur la mé-
thode de récursion, est parfaitement adapté à ce genre d’étude traitant des systèmes de grandes
tailles (>1000 atomes).

3.6 Du graphène au nanotube

Dans cette partie, nous présentons un mécanisme de croissance permettant la formation d’un
germe de nanotube à partir d’une feuille de graphène.

3.6.1 Séquence topologique de germination d’un nanotube

Dans le modèle de croissance V LS, développé par J. Gavillet, les atomes de carbone sé-
grègent à la surface de la particule engendrant ainsi soit la germination de nanotubes sous forme
de dômes, soit la formation d’une feuille de graphène entourant totalement la particule. Nous
avons cherché à savoir si, après l’apparition d’une feuille de graphène, la germination d’un na-
notube était possible. Pour cela, nous proposons un mécanisme de croissance d’un germe de
nanotube basé sur une série de transformation Stone-Wales et sur l’addition de dimères de car-
bone à partir d’une feuille de graphène. Cette séquence repose simplement sur les propriétés
topologiques du système reliées au théorème d’Euler (figures 3.20 et 3.21). Dans cette séquence,
une succession de défauts Stone-Wales et d’insertion de C2 aboutissent à la formation d’une
protubérance locale. A chaque étape, des cycles pentagonaux ou heptagonaux apparaissent qui
favorisent la courbure : positive avec un pentagone et négative avec un heptagone. La structure
finale est alors constituée de six heptagones à la base qui sont compensés par la présence de
six pentagones à la pointe, formant ainsi une courbure globale nulle. Ce chapeau peut être vu
comme un germe de nanotube, la croissance pouvant alors se faire par l’insertion d’une ceinture
d’hexagones autour de ce germe. Dans un premier temps, toutes les étapes intermédiaires ont
été relaxées par dynamique moléculaire afin de tester leur stabilité. Des bilans d’énergie sont en-
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Stone Wales

+ C2

... 

+ C2

+ C2

Fig. 3.20 – Séquence de la germination d’un nanotube à partir d’une feuille de graphène.

suite nécessaires pour vérifier la possibilité d’insérer des atomes de carbone au sein d’une feuille
de graphène. Cette séquence repose donc sur des transformations Stone-Wales et sur l’addition
de dimères. Nous avions vu que la transformation Stone-Wales implique des barrières d’énergie
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+ C2

Stone Wales

Fig. 3.21 – Séquence de la germination d’un nanotube à partir d’une feuille de graphène (suite
et fin).

importantes qui peuvent être réduites en présence d’un adatome ou bien encore par un transfert
de charge du catalyseur métallique vers le carbone. Quant à l’insertion d’atomes de carbone
dans une feuille de graphène, nous avons effectué des bilans en énergie qui vont être présentés et
discutés dans la section suivante.

3.6.2 Interaction du carbone avec une feuille de graphène

Nous avons cherché à caractériser l’interaction d’atomes de carbone, sous forme de monomère
et de dimère, avec une feuille de graphène. Dans cette étude, le système considéré est constitué
d’une feuille de graphène de 100 atomes, avec des conditions aux limites périodiques en x et en
y. Pour le monomère de carbone, trois situations ont été testées :

• top : au dessus d’un atome de carbone,
• trou : milieu d’un hexagone de carbone,
• pont : au dessus d’une liaison carbone-carbone.
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Dans un premier temps, nous avons effectué des calculs d’énergie totale qui consistent à
fixer les coordonnées en x et en y pour chacune des positions testées afin de déterminer l’état
d’équilibre correspondant au minimum d’énergie. Avec notre modèle énergétique, nous estimons
la position trou comme étant la plus favorable pour une distance carbone-carbone de 2.04 Å et
une énergie de liaison, Eb :

Eb = (Ngrap
C + 1)EC/graph −Ngrap

C Egraph − Eisolé
C , (3.5)

égale à -0.82 eV. Ngrap
C est le nombre d’atomes de carbone constituant la feuille de graphène.

EC/grap, Egrap et Eisolé
C l’énergie totale par atome respectivement d’une structure relaxée consti-

tuée d’un atome de carbone inséré dans une feuille de graphène, de la feuille de graphène relaxée et
d’un atome de carbone isolé. Ce dernier est, dans tout le mémoire, choisi comme état de référence.

Pour aller au-delà de ces calculs d’énergie totale, nous avons procédé à des calculs de re-
laxation Monte Carlo qui laissent les atomes libres d’évoluer dans tout l’espace. Le système est
soumis à une température de 1000 K pour franchir les cols de basse énergie, puis est refroidi
jusqu’à 0 K. L’état d’équilibre correspond à un adatome en position pont, avec l’apparition d’une
courbure liée à la formation de deux heptagones (figure 3.22) pour des distances carbone-carbone
de 1.42 Å. Cette configuration est différente de celle déterminée par des calculs d’énergie totale et
s’accompagne d’un gain en énergie égal à -1.86 eV. Cette valeur d’énergie de liaison calculée est
en bon accord avec des données de dynamique moléculaire ab initio, relevées dans la littérature,
comme le montre le tableau 3.10. La position trou est donc instable comme le montre la courbe

7

7

y

x

z

Fig. 3.22 – Insertion d’un atome de carbone dans une feuille de graphène. Formation de deux
heptagones.

d’évolution de l’énergie totale en fonction du pas Monte Carlo où aucune barrière énergétique
entre ces deux positions existe (figure 3.23). Cet effet s’accompagne également d’une relaxation
de la feuille de graphène qui adopte un réarrangement structural en courbant ses liaisons. Ce type
de comportement est assez particulier. Dans un grand nombre de cas l’adsoprtion d’atome s’opère
sans aucune reconstruction de la surface. De plus les valeurs mises en jeu sont ici importantes,
de l’ordre de l’électron volt, on parle alors de phénomène de chimisorption6.

6A l’inverse si les énergies d’adsorption sont faibles (inférieure à 1 eV), on parle alors de phénomène de
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Système Eb (eV)
Lehtinen et al. [85] fini -1.40
Heggie et al. [86] fini -1.20
Lee et al. [87] fini -1.78
Nordlund et al. [88] infini -2.66

Tab. 3.10 – Revue bibliographique de calculs ab initio d’un atome de carbone inséré dans une
feuille de graphène.
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Fig. 3.23 – Evolution de l’énergie totale en fonction du pas Monte Carlo pour un adatome
de carbone au dessus d’une feuille de graphène à une température de 1000 K. A l’état initial
l’adatome de carbone est placé en position trou. Une fois le système soumis à une température de
1000 K l’atome de carbone supplémentaire adopte la position pont accompagnée d’une relaxation
de la feuille de graphène. Chaque pas Monte Carlo correspond à 1 000 essais de déplacement par
atome.

Pour le dimère, la position d’équilibre obtenue après une relaxation complète de la structure
est représentée sur la figure 3.24. On observe également une courbure de la feuille de graphène
due à la formation de deux paires de 5-7. Le dimère inséré a une longueur de 1.48 Å pour des
liaisons avec la feuille de graphène de 1.41 Å. Comme le montre le tableau 3.11, la valeur d’énergie
de liaison que nous avons calculée est en bon accord avec les données ab initio.

physisorption.
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Fig. 3.24 – Insertion d’un dimère de carbone C2 dans une feuille de graphène. Formation de
deux pentagones et de deux heptagones.

Méthode Eb (eV)
ab initio (code ABINIT) [89] -2.02
ab initio (code SIESTA) [89] -2.10
Diagonalisation -0.84
Approximation au 4ème moment -1.32

Tab. 3.11 – Energie de liaison d’un dimère de carbone au sein d’une feuille de graphène.

3.6.3 Conclusion

Nous avons proposé une séquence de croissance, à partir d’une feuille de graphène, basée
uniquement sur des arguments topologiques. Chaque étape repose sur l’adsorption d’atomes de
carbone ou bien de transformation de Stone-Wales. D’un point de vue énergétique, le défaut
5-7 n’est pas thermiquement activable mais peut être catalysé par la présence d’un adatome ou
encore d’un transfert de charge de la particule métallique vers une feuille de graphène. Quant
à la chimisorption de formes carbonées par une feuille de graphène, elle s’avère être également
possible. Il est intéressant de noter que la détermination des positions d’équilibre nécessite une
relaxation complète du système. Des calculs d’énergie totale peuvent conduire à des configurations
complètement instables. Ce type d’approche peut induire certaines erreurs comme nous le verrons
par la suite dans le chapitre 5 de ce mémoire traitant des alliages métal-carbone.
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Chapitre 4

Modèles énergétiques : métaux et
carbures

Dans ce chapitre, nous introduisons, dans un premier temps, le modèle énergétique adopté
pour représenter la cohésion des métaux de transition. La seconde partie, plus importante, est
entièrement consacrée à la présentation du modèle énergétique choisi pour décrire l’interaction
métal-carbone à partir de l’étude des carbures de métaux de transition.

4.1 Modèle énergétique des métaux de transition

Cette partie est présentée de façon succincte car de nombreux ouvrages [59, 90], articles de
revues [91] ou thèses [92, 60, 93] traitent de ce sujet en détail.

4.1.1 Introduction

La structure atomique et électronique des métaux de transition et de leurs alliages a depuis
longtemps suscité l’intérêt de la métallurgie physique. En effet, la connaissance de ces carac-
téristiques permet d’expliquer et de comprendre les principales propriétés de ces éléments. Les
métaux de transition forment trois séries correspondant au remplissage progressif des couches 3d
(Ti à Ni), 4d (Zr à Pd) et 5d (Hf à Pt). Ils présentent également des couches sp partiellement
remplies. Du point de vue de la structure électronique, nous sommes donc en présence de deux
types de populations électroniques pour ce qui concerne les électrons de valence. Leur densité
d’états (figure 4.1) est caractérisée par une bande d étroite à fort remplissage électronique che-
vauchant une bande sp large à faible densité d’états1. Le recouvrement des orbitales atomiques
d est assez faible, et donne naissance à une bande étroite (5 à 10 eV) à très forte densité d’états.
La bande sp est beaucoup plus large, principalement à cause du recouvrement important des
orbitales atomiques correspondantes. Elle est donc à faible densité d’états puisque ne pouvant
accepter que deux états par atome.

Les électrons qui occupent la bande d incomplète des métaux de transition jouent un rôle
important dans l’interprétation de nombreuses caractéristiques physiques de ces matériaux. En
effet, le long d’une série de métaux de transition, de nombreuses propriétés telles que le volume

1La terminologie bande sp est assez abusive dans la mesure où les électrons s et p dans le solide sont plus
proches d’électrons presque libres.
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Fig. 4.1 – Représentation schématique de la densité d’états d’un métal de transition.

atomique, l’énergie de cohésion, ou bien encore le module de compressibilité suivent le remplis-
sage progressif de la couche d. Cette évolution est commune aux trois séries, 3d, 4d et 5d [94]. De
plus, les variations de l’énergie de cohésion [55] et du module de compressibilité [95] sont de type
parabolique en fonction du remplissage en électrons d, suggérant ainsi une étroite corrélation
entre le caractère d des électrons de valence et l’énergie de cohésion du solide.

L’étude de la structure électronique des métaux de transition par la méthode des liaisons
fortes est donc rendue possible par ce fort caractère d ainsi que par le faible recouvrement des
orbitales atomiques correspondantes. Par souci de simplicité nous négligerons la contribution des
électrons sp aux propriétés de cohésion ainsi que l’hybridation sp-d et caractériserons donc les
propriétés énergétiques des éléments métalliques à partir des seuls électrons d.

4.1.2 Dégénérescence des orbitales d

Pour les électrons d, la base est représentée, pour chaque atome, par cinq fonctions d’onde
atomiques correspondant à des combinaisons d’harmoniques sphériques Y m

l où l = 2 et m =
0,±1,±2. Les orbitales d dégénérées cinq fois possèdent des parties angulaires, |i, λ〉 où λ = 1, 5,
ayant pour symétrie respective : xy, yz, zx, (x2 − y2)/2 et (3z2 − r2)/2

√
3. Dans le cas d’un

réseau à symétrie cubique, il est possible, par un choix d’axes judicieux, de classer les niveaux d
en deux groupes : t2g (xy, yz, zx) et eg (x2−y2

2 , 3z2−r2

2
√

3
). En supposant des potentiels atomiques

de symétrie sphérique les intégrales de saut sont des combinaisons linéaires de trois intégrales de
saut indépendantes notées ddσ, ddπ et ddδ, dans la représentation de Slater-Koster [96]. Quand
l’axe Oz passe par les atomes i et j (figure 4.2), les propriétés de symétrie des fonctions d’onde
atomiques conduisent à une matrice βjµ,iλ diagonale :

βjµ,iλ =


ddδ 0 0 0 0
0 ddπ 0 0 0
0 0 ddπ 0 0
0 0 0 ddδ 0
0 0 0 0 ddσ

 . (4.1)

Pour exprimer cette matrice dans une base quelconque, il suffit d’appliquer la transformation
unitaire qui amène le support de (ri − rj) le long de l’axe 0z. Les intégrales de saut ddλ(r)
(λ = σ, π, δ) sont des fonctions décroissantes de la distance r et diminuent rapidement avec cette
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Fig. 4.2 – Représentation schématique des paramètres de Slater-Koster.

dernière. Il est donc nécessaire de définir une loi en distance pour chacune d’entres elles. Nous
avons, pour cela, adopté la même loi phénoménologique de décroissance exponentielle pour toutes
les intégrales [95] :

ddσ = ddσ0 exp(−qrij) (4.2)
ddπ = ddπ0 exp(−qrij) (4.3)
ddδ = ddδ0 exp(−qrij), (4.4)

où les paramètres ddσ0, ddπ0, ddδ0 et q, sont à évaluer. Leur détermination peut être simplifiée
moyennant certaines approximations. Tout d’abord, la forme des orbitales d et leur possibilité
de recouvrement (figure 4.2) impliquent naturellement la propriété suivante :

|ddσ0| > |ddπ0| � |ddδ0|. (4.5)

Enfin, il est possible de réduire le nombre de paramètres en fixant les rapports des intégrales de
saut à des valeurs canoniques [95] :

ddσ0 = −2ddπ0 (4.6)
ddδ0 ' 0 (4.7)

D’autres choix voisins tels que celui proposé par Pettifor [59] sont possibles :

ddσ : ddπ : ddδ = −6 : 4 : −1. (4.8)

La détermination de q et ddσ0 est un problème délicat. Dans le cas des métaux de transition,
nous chercherons à les caler sur un ensemble de données expérimentales telles que l’énergie de
cohésion, le paramètre de maille et certaines constantes élastiques dans le cas d’une structure
CFC. Les valeurs de ces grandeurs, pour le nickel et le cobalt, sont données dans le tableau 4.1.
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Structure Paramètre Energie Module de C ′ C44

de maille de cohésion compressibilité ((C11-C12)/2)
Ni [97] CFC 2.489 Å -4.44 eV/at 187.6 55.2 131.7
Co [97] HC a =2.50 Å -4.39 eV/at 193

c =4.07 Å
Co [98] CFC 182 32.5 92

Tab. 4.1 – Valeurs expérimentales de certaines grandeurs physiques du nickel et du cobalt. Le
module de compressibilité ainsi que les constantes élastiques de cisaillement, C ′ et C44, sont
exprimées en GPa (C44 est fréquemment noté C).

4.1.3 Ajustement au second moment

Dans un premier temps, la forme analytique du potentiel interatomique que nous utilisons
pour décrire l’énergie de notre système dérive de l’approximation au second moment des liaisons
fortes (Second Moment Approximation ou S.M.A.). L’expression générale de l’énergie de cohésion
d’un atome i s’écrit de la façon suivante :

Ei
coh = Ei

bande + Ei
rep, (4.9)

où Ei
tot, l’énergie totale d’un atome i, est la somme d’un terme attractif, Ei

bande, dit de bande, et
d’un terme répulsif, Ei

rep. Pour l’expression de l’énergie de bande, nous faisons l’hypothèse que
l’ensemble des propriétés énergétiques le long de la série des métaux de transition découle du
remplissage de la bande d. Friedel a proposé, en première approximation, de décrire la densité
d’états locale d’un atome métallique, nd(E), par une fonction rectangle dont la largeur vaut 2W ,
le centre de gravité εd est choisi nul et la hauteur égale à 5/W de manière à avoir une densité
d’états normalisée à dix électrons (figure 4.3).
Cette approximation permet d’exprimer la quantité Ei

bande par :

E
+W-W 0

n (E)i

5/2W

 Ef

5/W

Fig. 4.3 – Représentation rectangulaire de la densité d’états locale pour la bande d d’un métal de
transition, proposée par Friedel.

Ei
bande =

∫ EF

−W
End(E)dE =

W

10
Nd(Nd − 10) , (4.10)

où Nd est le nombre d’électrons d par atome :
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Nd =
∫ Ef

−W
nd(E)dE =

5
W

(EF +W ) . (4.11)

Il est possible de relier la quantité Ei
bande au moment d’ordre deux de la fonction nd(E) par :

µ2 =
∫ +∞

−∞
E2nd(E)dE =

10W 2

3
, (4.12)

ainsi :

Ei
bande =

Nd(Nd − 10)
10

√
3µ2

10
. (4.13)

Connaissant l’expression de βjµ,iλ (équation 4.1), µ2 (équation 2.37) peut s’écrire :

µ2 = Z(ddσ2 + 2ddπ2 + 2ddδ2) , (4.14)

où Z est le nombre de premiers voisins (nous supposons ici qu’il n’existe qu’une seule distance
de proches voisins). Dans notre cas, le nickel adopte une structure cristalline CFC où chaque
atome possède douze premiers voisins tous situés à la distance r. On obtient, moyennant les
approximations faites auparavant (équations 4.5 et 4.6), l’expression suivante :

Ei
bande = Nd(Nd − 10)(

3
5
)

3
2

√
2ddπ0 exp(−qrij) . (4.15)

La partie répulsive de l’énergie, Ei
rep est obtenue à partir d’un potentiel de type Born-Mayer [95]

dont l’expression est :

En
rep =

∑
j voisins

A exp(−prij) . (4.16)

La détermination du potentiel SMA consiste donc à optimiser le jeu de paramètres (ddπ0, q, p, A)
de manière à rendre compte au mieux des grandeurs physiques caractéristiques des systèmes
métalliques étudiés. Nous avons choisi de reproduire exactement l’énergie de cohésion, Ecoh(r0),
le module de compressibilité, B, le paramètre cristallin, r0, ainsi qu’une constante élastique, C ′,
d’une structure CFC de nickel. Ainsi sachant que :

B = V0
∂2Ecoh

∂V 2
(4.17)

et

C ′ =
1

4V0

∂2Ecoh

∂ε2
, (4.18)

où V0 est le volume atomique et ε une déformation biaxiale appliquée à celui-ci, il devient possible
de déduire facilement un jeu de paramètres adéquat. A ce stade du problème, il est important de
rappeler que la simulation numérique, ainsi que les temps de calculs associés, imposent un rayon
de coupure pour la portée du potentiel. Au vu des expressions (4.15) et (4.16), la décroissance
exponentielle des interactions les rend négligeables au delà d’un rayon de coupure. L’énergie d’un
atome i fait intervenir les interactions de cet atome avec l’ensemble des atomes du système. Il
n’est pas question de traiter la totalité de ces interactions, c’est pourquoi nous avons choisi de
restreindre le champ d’action de ce potentiel à l’aide d’un rayon de coupure. Dans le cas d’un
métal de transition cristallisant dans la structure CFC, on peut se contenter d’interactions entre
premiers voisins pour reproduire correctement les principales caractéristiques de ces éléments.
Au delà d’un rayon de coupure, on considère que la contribution des atomes j à l’énergie de
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l’atome i est nulle. Afin d’éviter d’éventuelles discontinuités dans le calcul d’énergie, nous avons
choisi de tronquer les fonctions exponentielles des intégrales de saut par des fonctions dites de
Fermi du type :

f(r, rc, dc) =
1

1 + exp((r − rc)/dc)
, (4.19)

où rc représente le rayon de coupure et dc est relié à la largeur à mi-hauteur de la fonction. Dans
le cadre de notre modèle, nous avons choisi les valeurs suivantes :

rc = 2.8 Å et dc = 0.016 Å

4.1.4 Remplissage en électrons d des métaux de transition

Il est donc possible de déterminer aisément, pour chaque métal de transition, un jeu de
paramètres (ddπ0, q, p, A) dans un modèle au second moment. Chaque élément est caractérisé
par ses grandeurs expérimentales propres mais aussi par un remplissage en électrons Nd (équation
(4.15)). Pour un atome isolé, l’appartenance des électrons à une orbitale d ne pose pas d’ambiguité
facilitant ainsi la détermination de la valeurNd associée à chaque élément. Dans le cas d’un solide,
la situation est plus complexe, principalement à cause de la levée de dégénérescence des niveaux d.
Afin d’estimer le nombre d’électrons s, p, ou d dans un solide, Andersen [99] a proposé de projeter
la base extraite de la méthode LMTO sur une base d’orbitales atomiques de type liaisons fortes.
Les résultats pour la série 3d sont donnés dans le tableau 4.2 où les valeurs décimales affichées
proviennent de l’hybridation de certaines orbitales d avec des orbitales s ou p.

Sc Ti V Cr Mn Fe Co Ni Cu
Structure HC HC CC CC cubique CC HC CFC CFC
cristalline complexe
Nd 1.54 2.54 3.60 4.52 5.49 6.53 7.53 8.55 9.50

Tab. 4.2 – Structure cristalline et remplissage en électrons d des éléments métalliques de transi-
tion de la série 3d, d’après Andersen [99].

D’après ce calcul, la valeur associée au remplissage en électrons d du nickel est de 8.55. De
façon plus schématique on suppose fréquemment que dans le solide la population d prend des
valeurs entières comprises entre Nd = 2 pour la colonne du scandium à Nd = 9 pour celle du
nickel. Cependant, Nastar et al. [93, 100] ont montré que pour une structure CFC, un simple
modèle au second moment est insuffisant pour décrire correctement les constantes élastiques et
qu’au delà d’un ajustement au second moment, C ′ et C44 sont négatifs pour des éléments pré-
sentant une bande d pratiquement remplie2.

2Ces valeurs négatives posent problème puisque les constantes élastiques qui définissent la stabilité mécanique
d’un cristal découlent directement du calcul des dérivées secondes partielles de l’énergie par rapport aux défor-
mations homogènes. Dans le cas particulier des cristaux cubiques, les multiples éléments de symétrie réduisent
à trois le nombres de constantes élastiques indépendantes : le module de compressibilité B (dilatation uniforme
du cristal), les cisaillements purs C′ (contraction suivant un axe du cube et élongation suivant un autre axe) et
C44 (variation le long de la direction < 111 > du cube). Si le cristal est stable, l’écart au point d’équilibre est
toujours positif et donc les valeurs propres de la matrice des constantes élastiques associée au cristal doivent être
positives. Ces conditions impliquent nécessairement que les grandeurs B, C′ et C44 soient positives pour assurer
une stabilité mécanique au cristal.
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Fig. 4.4 – Influence de la présence de pics dans la densité d’états sur les constantes élastiques [93,
100]. (a) Variation de la constante élastique C ′ (terme de bande) dans une structure CFC en
fonction du niveau de Fermi. (b) Densités d’états obtenues par un modèle de liaisons fortes.
En trait continu : calcul exact dans l’espace réciproque. En pointillé : calcul par la technique de
récursion après un calcul exact jusqu’au 38me moment.

Pour comprendre ces effets, il est nécessaire d’analyser en détails la structure de la densité
d’états. Dans un modèle SMA, l’évolution des constantes élastiques en fonction du remplissage en
électrons d, est continue. Or des variations importantes des constantes élastiques de cisaillement
pur ont été mises en évidence expérimentalement [101] ainsi que par des calculs ab initio [102].
Cette différence avec l’approximation du second moment est particulièrement importante dans
le cas du CFC, pour les constantes de cisaillement pur C ′ (voir exemple sur la figure 4.4) et
C44. Ce comportement contraste avec celui observé pour l’énergie de cohésion et le module de
compressibilité dont la variation régulière de type parabolique le long de la série de transition
dépend peu de la structure cristallographique et surtout des détails de la densité d’états, ce qui
peut se comprendre. En effet dans un modèle où la structure électronique ne dépend que des
ddλ entre premiers voisins, une dilatation se traduit par un simple changement d’échelle des
énergies sans changement de forme de la densité d’états. Par contre un cisaillement implique un
changement de symétrie et des déformations de la densité d’états dont l’effet va être particuliè-
rement important quand le niveau de Fermi avant déformation est proche d’une singularité de
Van Hove [93, 100, 103].

Sur la figure 4.4, le calcul des constantes élastiques, effectué par Nastar et al., fait apparaître
leur structure complexe et leur forte sensibilité aux détails de la densité d’états : des singularités
ou des minima et maxima profonds apparaissent pour des remplissages en électrons, pour lesquels
le niveau de Fermi coïncide avec une des singularités de la densité d’états (pics P1, P2, P3, P4 et
P5). Cet effet explique la faiblesse d’un modèle SMA, où la densité d’états est par construction
une simple parabole, pour décrire correctement les constantes élastiques.
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Une approximation au cinquième moment (figure 4.5) constitue un progrès notable, les valeurs

Fig. 4.5 – Effet du nombre de coefficients de fraction continue calculé exactement sur la recons-
truction de C ′ dans une structure CFC en fonction du remplissage en électrons d. [93], [100]

négatives de C ′ en milieu de série ne sont pas gênantes car c’est une zone où la structure stable
est cubique centrée. Cependant ce même modèle, induit des valeurs de C ′ négatives pour les
éléments ayant une bande d pratiquement remplie qui sont pourtant stables dans la structure
CFC (tableau 4.2). Notons que les calculs de liaisons fortes sont déjà en difficulté pour ces rem-
plissages puisqu’ils prédisent en général que la structure CC est plus stable que la structure
CFC [104]. Les raisons exactes de ces insuffisances de la méthode des liaisons fortes ne sont pas
totalement évidentes, mais on sait de toute façon que négliger les effets d’hybridation sd interdit
d’obtenir des ordres de grandeur corrects en haut de bande. Il est donc pratiquement impossible
de construire un modèle énergétique cohérent au-delà du second moment pour un remplissage
Nd ' 9 correspondant au nickel. Ce résultat reste assez préoccupant, puisque les détails de la
densité d’états dépendent fortement des paramètres du modèle et peuvent modifier de façon
conséquente la valeur d’une constante élastique. Pour contourner ce problème, nous avons décidé
de modéliser un métal de transition ayant les propriétés suivantes :

• Structure CFC à 0 K.
• Caractéristiques physiques du nickel : énergie de cohésion, paramètre de maille, mo-

dule de compressibilité et constantes élastiques.
• Nombre d’électrons d égal à 8, pour lequel l’approximation du quatrième moment est

raisonnable (figure 4.5), et qui correspond plutôt au cobalt.
Cette approximation peut sembler grossière mais nous paraît suffisante pour modéliser et

comprendre le processus de germination des nanotubes. Plusieurs remarques semblent justifier
ce choix. Tout d’abord, comme le montre le tableau 4.1, il existe peu de différences entre le
cobalt et le nickel. D’un point de vue catalytique, la production des nanotubes de carbone
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est obtenue aussi bien à partir d’un mélange Co-C que Ni-C. Les conditions de synthèse ainsi
que les caractéristiques physiques (diamètre, longueur,...) des nanotubes ne sont que légèrement
différentes entre ces deux éléments. De plus, nos analyses expérimentales confirment la formation
de longs fagots de nanotubes de carbone à partir de systèmes Ni-Co-C. Les analyses chimique
locales, présentées dans le chapitre 1, ont mis en évidence la répartition homogène du nickel et
du cobalt au sein de la particule catalytique confirmant ainsi la grande similarité de leur rôle joué
dans la croissance des nanotubes. Il n’est donc pas question ici de modéliser un élément métallique
particulier mais plutôt un métal de transition de fin de série pour essayer de comprendre et de
voir son influence sur le processus de germination des nanotubes de carbone. Par la suite nous
nommerons cet élément métallique Mft pour métal de fin de série de transition.

4.1.5 Paramétrisation du modèle énergétique

Pour un ajustement au second moment et moyennant l’ensemble des hypothèses décrites au-
paravant, la détermination analytique d’un jeu de paramètres (ddπ0, q, p, A) consiste simplement
à s’appuyer sur les équations introduites dans la partie 4.1.3 de ce mémoire, avec un nombre
d’électrons d égal à huit et pour les valeurs expérimentales (Ecoh, r0, B, C

′) du nickel. L’ensemble
des résultats est donné dans le tableau 4.3.

A p q ddπ0

Second moment 0.0795 12.101 2.140 0.513
Quatrième moment 0.0795 12.101 2.140 0.541

Tab. 4.3 – Paramètres calculés analytiquement pour le modèle au second moment et ajustés pour
le modèle au quatrième moment. Les grandeurs A et ddπ0 sont exprimées en eV.

Le modèle énergétique du carbone ayant nécessité un calcul exact de deux étages de la
fraction continue puis un prolongement constant jusqu’au quarantième étage, il semble opportun
de procéder de façon équivalente dans le cas du métal afin d’harmoniser l’ensemble de l’écriture
de notre modèle. Un tel développement implique la détermination numérique d’un nouveau jeu de
paramètres, différent de celui utilisé dans le modèle SMA. En effet, l’allure de la densité d’états
dans un modèle de récursion au quatrième moment n’est pas du type rectangulaire, rendant
la détermination analytique des paramètres, décrite auparavant, inadaptée à cette approche.
L’ajustement des paramètres de notre modèle définitif a été effectué de la façon suivante : nous
avons choisi de conserver les valeurs calculées de q, p, et A du modèle SMA et d’ajuster ddπ0 de
manière à reproduire l’énergie de cohésion et le paramètre de maille (tableau 4.3). Le choix de
ces grandeurs d’entrée se justifie par le fait qu’il faut qu’elles soient correctement décrites pour
accéder aux propriétés énergétiques importantes de notre problème.

A l’aide de ce jeu de paramètres, nous présentons quelques densités d’états calculées, pour
la structure CFC, ce qui permet de juger la précision du modèle. La série des coefficients de
récursion (aL, bL) associée au calcul de la densité d’états est représentée sur la figure 4.6. Cette
série converge assez rapidement avec le nombre d’étages L. Il est donc possible dans de nombreux
cas de se limiter au calcul des premiers étages de la fraction continue pour étudier les propriétés
énergétiques des métaux. La figure 4.7 illustre les variations de l’allure de la densité d’états avec
le nombre de moments calculés exactement. On constate que les principaux détails apparaissent
rapidement avec le nombre de moments. L’allure générale obtenue avec trente moments exacts
(figure 4.7 e) est très proche de celle calculée par d’autres équipes [60, 92].
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4.1.6 Validation des paramètres

A posteriori, nous avons vérifié que les valeurs obtenues pour le module de compressibilité
ainsi que pour deux constantes élastiques (C44 et C ′) étaient satisfaisantes. Dans le tableau 4.4,
figurent les résultats pour des calculs au µ2 et au µ4 et pour différents prolongements de la fraction
continue (soit respectivement un et deux étages de la fraction continue calculés exactement et
un prolongement continu jusqu’au N ème étage). Il inclut également les valeurs de ddπ0 ajustées
dans chaque cas conformément à la remarque faite précédemment.

µ2(10) µ2(200) µ4(10) µ4(40) µ4(200) Valeurs expérimentales
pour le nickel

B(GPa) 184.7 185 184.5 182.1 184.5 187.6
C ′(GPa) 54.7 68.8 60.3 55.2
C44(GPa) 101.4 110.3 82.3 96.9 92.6 131.7
ddπ(eV ) 0.5122 0.5075 0.5436 0.5412 0.5413

Tab. 4.4 – Comparaison entre les valeurs expérimentales et calculées au µ2 et au µ4 pour différents
prolongements de fraction continue (indiqués entre paranthèses)

On constate que les valeurs de B sont, dans chaque cas, très proches de la valeur expéri-
mentale. Pour C ′, les calculs avec prolongement à deux cents coefficients donnent de très bons
résultats. Le calcul au µ4 avec un prolongement à quarante coefficients est évidemment moins
précis mais l’écart avec la valeur expérimentale est assez faible pour être jugé satisfaisant. Au-
cune valeur de C ′ n’est fournie pour les prolongements à dix coefficients car les calculs ont donné
des constantes élastiques négatives. En effet, un prolongement avec dix coefficients induit une
densité d’états peu détaillée. Cette imprécision est sans grande conséquence pour le calcul de
B comme on l’a mentionné auparavant. La densité d’états subit alors une simple dilatation et
son allure générale n’est donc pas modifiée. La situation est différente pour un cisaillement, tel
que C ′, qui entraîne un changement de position des pics de la densité d’états. Enfin C44 est la
constante élastique la moins bien reproduite, ce qui provient vraisemblablement de la remarque
faite précédemment ainsi que de notre procédure d’ajustement où les paramètres p et q ont été
déterminés à partir de B et C ′ . .

Pour valider nos paramètres, nous avons cherché à vérifier si notre modèle était susceptible
de reproduire correctement l’équation universelle de Rose et al. [105, 106, ?]. Cette équation,
qui n’est autre que l’équation d’état à température nulle des métaux, donne la variation de
l’énergie totale d’un solide en fonction de la distance interatomique. Elle est décrite par des
grandeurs d’équilibre à pression nulle telles que l’énergie de cohésion du cristal, Ecoh, le module de
compressibilité, B, le volume atomique, Ω, et la distance entre premiers voisins, r0. Ce qui paraît
remarquable, c’est qu’une forme universelle de cette équation, avec seulement deux paramètres
(Ecoh et α), s’applique très bien aux grandes déformations. Son expression analytique est :

E∗(r∗) = −(1 + r∗ + 0.05r∗
3
)e−r∗ , (4.20)

où E∗ et r∗ sont sans dimension et sont définis de la manière suivante :

E∗ =
E(r)
|Ecoh|

(4.21)
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r∗ = α(
r − r0
r0

). (4.22)

α est une longueur caractéristique du métal et est donné par :

α =

√
9BΩ
|Ecoh|

, (4.23)

où Ω est le volume atomique égal à (r0
√

2)3/4 dans le cas d’une structure CFC. Le respect de
cette loi par notre potentiel semi-empirique est indispensable pour reproduire des distortions de
liaison ainsi que les propriétés de volume. Comme on peut le voir sur la figure 4.8, la courbe issue
du calcul en récursion et celle obtenue par l’équation universelle sont extrêmement proches. On
peut donc conclure que notre ajustement est en bon accord avec l’équation d’état de Rose. Le
potentiel utilisé sera ainsi capable de traiter des fortes distorsions de liaison tout en conservant
une bonne description du cristal parfait.

-4.4

-4.2

-4.0

-3.8

-3.6

-3.4

-3.2

-3.0

-2.8

 E
ne

rg
ie

 (
eV

/a
t)

3.02.82.62.42.2

 Distance Métal-Métal (Å)

Fig. 4.8 – Courbe d’énergie de cohésion en fonction de la distance de premiers voisins de notre
modèle liaisons fortes (trait pointillé) comparée à l’équation universelle de Rose (trait continu).

Nous avons également cherché à nous s’assurer que nous pouvions reproduire correctement
les énergies de surface associées à une orientation principale du cristal : (100). De façon générale,
l’énergie de surface est définie par le travail, W , à fournir pour séparer un cristal infini en deux
blocs créant ainsi deux surfaces planes. On définit :

W = 2γA, (4.24)

oùW est le travail de séparation, γ l’énergie de surface et A l’aire des surfaces créees. En pratique,
l’énergie de surface sera calculée comme :

γ =
Ecouche − Evol

2A
. (4.25)
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Ecouche est l’énergie totale après relaxation d’une couche mince, c’est-à-dire un cristal infini dans
deux directions de l’espace (par exemple x et y) et possédant deux surfaces libres perpendiculaires
à la troisième direction (donc z). Evol est l’énergie totale d’un système volumique ayant la même
quantité d’atomes que la couche mince. Notre modèle estime une valeur de γ de l’ordre de
1750 mJ/m2 en bon accord avec la valeur expérimentale pour le nickel liquide de 1840 mJ/m2

(pour le cobalt liquide : 1884 mJ/m2) et un peu inférieure à la valeur estimée pour le nickel
solide de 2385 mJ/m2 [33].

4.1.7 Conclusion

Dans cette partie, nous avons présenté le modèle énergétique adopté dans notre étude pour
traiter un élément métallique de fin de série et de structure CFC. Pour ce faire, nous avons tout
d’abord développé un modèle au second moment et ensuite adapté le jeu de paramètres obtenu à
un calcul de la densité d’états au quatrième moment afin de reproduire l’énergie de cohésion, le
paramètre de maille et le module de compressibilité. Des variations importantes des constantes
de cisaillement nous ont conduit à modéliser un élément métallique de fin de série de transition,
Mft, qui possède des propriétés physiques proches de celles du cobalt et du nickel. Enfin, nous
avons validé notre modèle énergétique en procédant à une série de tests confirmant ainsi son bon
comportement.

4.2 Modèle énergétique des carbures

4.2.1 Généralités sur les carbures

Cette section s’appuie essentiellement sur le mémoire de thèse de J.-P. Landesman [107].

Les carbures possèdent des caractéristiques physico-chimiques assez particulières, qui ont de-
puis longtemps intéressé différents domaines allant de la recherche fondamentale à leur utilisation
à l’échelle industrielle. Toth et al. [108] ont publié un ouvrage recensant l’ensemble des propriétés
physiques des carbures et plus particulièrement celles des carbures de métaux de transition. Ces
derniers sont sans nul doute les matériaux réfractaires qui ont été le plus étudiés essentiellement
pour leur stabilité à haute température (tableau 4.5) ainsi que leur propriétés mécaniques remar-
quables (tableau 4.6) ; leurs modules d’Young importants rivalisant avec ceux d’autres composés
réfractaires, généralement utilisés (tableau 4.7). Ces matériaux présentent également la parti-

Elément Point de fusion Point de fusion
métallique du métal du carbure
Ti 1677 3067
Zr 1852 3420
Hf 2222 3928
V 1917 2648
Nb 2487 3600
Ta 2997 3983
W 3380 2776

Tab. 4.5 – Températures de fusion des carbures en˚C [108].

cularité d’avoir une faible réactivité chimique, les rendant altérables seulement par des éléments
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Phase Structure Paramètre Module d’Young Microdureté
de maille (Å) (kg/mm2) (kg/mm2)

TiC NaCl 4.328 27300-46900 2900
ZrC0.97 NaCl 4.698 39200 2600
HfC0.99 NaCl 4.640 32200-42700 2700
VC0.97 NaCl 4.166 44100 2900
NbC0.99 NaCl 4.470 34300-51800 2400
TaC0.99 NaCl 4.456 37100-54600 2500
WC0.99 hexagonale a :2.906 67900 2100

c :2.837

Tab. 4.6 – Propriétés physiques des carbures [108].

Matériau Point de fusion Microdureté
(˚C) (kg/mm2)

SiC 1677 3067
Diamant 1852 3420
Al2O3 2222 3928

Tab. 4.7 – Propriétés physiques d’autres matériaux réfractaires [109]. Les valeurs de microdureté
ont été évaluées à température ambiante.

acides concentrés en présence d’agents oxydants à température ambiante. De plus, ils possèdent
une bonne conductivité thermique, permettant la diffusion rapide de la chaleur au sein du maté-
riau. Enfin, certains carbures ont également été étudiés pour leurs propriétés catalytiques dans
de multiples réactions en complément des matériaux catalytiques traditionnels (Ni, Pt, Rh,...)
essentiellement pour leur stabilité à haute température.

De nombreuses études ont montré que l’ensemble de ces propriétés remarquables dépend
fortement de la concentration en lacunes présentes dans les carbures. Dans une structure non
stoechiométrique la présence de lacunes peut engendrer des effets importants sur les propriétés
thermodynamiques, mécaniques, électroniques ou bien encore magnétiques du matériau. Pour
illustrer cette influence, citons l’exemple du TiC où le coefficient d’autodiffusion du carbone
varie linéairement avec la densité de lacunes dans le matériau. Ainsi, dans le composé TiC1−x,
la présence de nombreuses lacunes de carbone implique un mécanisme de diffusion du carbone
du type lacunaire. Sarian [110], en mesurant le coefficient de diffusion, a estimé que l’énergie
de migration de la lacune est d’environ 4 eV. Cette valeur est environ cinq fois plus importante
que dans le cas des métaux purs. D’autres grandeurs, telles que la résistivité ou bien encore la
température critique [108] sont, elles aussi, fortement reliées à la concentration de lacunes dans
les carbures.

4.2.2 Structure cristallographique des carbures

La plupart des carbures de métaux de transition cristallisent sous forme NaCl (tableau 4.6)
dans lequel un sous-réseau CFC est complètement occupé par un métal de transition, l’autre sous-
réseau CFC n’étant que partiellement occupé par les atomes de carbone (figure 4.9). Localement
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chaque atome possède un voisinage octaédrique. C’est le cas de nombreux composés formés avec
les métaux de transition des colonnes III à VI. Il faut noter que rares sont les situations où la
stoechiométrie du carbure MC1.0, correspondant à une occupation de 100% des sites octaédriques
par les atomes de carbone, est atteinte. En dehors de ces structures NaCl, les carbures de métaux

Fig. 4.9 – (a) Structure cristallographique du type NaCl. Chaque atome possède 6 premiers voisins
de nature différente suivant la demi-arête (d1 = a/2), 12 seconds voisins de même nature le
long de la demi-diagonale d’un carré (d2 = a

√
2/2) et 6 voisins de nature différente (d3 = a).

La structure NaCl stoechiométrique ne présente aucune lacune et est obtenue en empilant des
octaèdres d’un seul type tel que celui représenté en (b).

de transition peuvent présenter plusieurs structures interstitielles, dites "Phases de Hägg". C’est
le cas de la structure hexagonale WC où les atomes métalliques forment un réseau hexagonal
simple et les atomes de carbone occupent les sites interstitiels prismatiques [108] ou bien encore
de la structure hexagonale L1

3 présentant une stoechiométrie M2X où les atomes de carbone oc-
cupent de façon aléatoire un site octaédrique sur deux du réseau hexagonal compact formé par les
atomes de métal [108]. D’autres structures plus complexes sont susceptibles d’exister mais ne sont
pas descriptibles de façon triviale à partir de réseaux compacts ou hexagonaux simples d’atomes
de métal. De façon générale, toutes ces structures correspondent en réalité à des empilements de
cellules qui présentent des environnement locaux pour le carbone de trois types : octaédrique,
trigonal prismatique ou carré antiprismatique figure 4.10 [111]. C’est en particulier le cas pour
la phase métastable Ni3C dont des particules de 10 nm ont été synthétisées par Yue et al. [112].
Cette phase présente une structure complexe (figure 4.11 (a)) pouvant être décrite simplement
par l’occupation d’un tiers des sites octaédriques métalliques par un atome de carbone. De même
la structure YC2, présentée dans les chapitres 1 et 3 de ce mémoire (figure 4.11 (b)), cristallise
sous forme NaCl dans lequel un sous-réseau CFC est complètement occupé par l’yttrium, l’autre
sous-réseau CFC étant complètement occupé par des dimères de carbone.
Nous avons donc pu constater que de nombreux carbures MC (M= Sc, Ti, V,...) cristallisent

dans des structures type NaCl. Cependant, comme nous l’avons déjà précisé auparavant, les
compositions stoechiométriques sont rarement stables à température ambiante. La solution so-
lide désordonnée, quant à elle, existe dans un domaine de composition assez large, c’est le cas,
par exemple, du TiC dont la composition peut varier de TiC0.5 à TiC0.97 à 300K [113]. Le tableau
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(a)                   (b)                       (c)

Fig. 4.10 – Cellules unités des carbures avec un atome de carbone au centre [111]. (a) Site
octaédrique. (b) Site trigonal prismatique. (c) Site carré antiprismatique.

(a) (b)

Fig. 4.11 – (a) Structure cristallographique du carbure Ni3C dont le groupe d’espace est R3̄c
(a = 4.553 Å et c = 12.92 Å). La cellule unité est représentée en pointillé. Occupation d’un
tiers des sites octaédriques (indiqués par des flèches) par un atome de carbone. (b) Structure
cristallographique du carbure YC2 dont le groupe d’espace est I4/mmm (a = 3.664 Å et c =
6.169 Å). La cellule unité est représentée en pointillé. Occupation de tous les sites octaédriques
par un dimère de carbone
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4.8, extrait de la thèse de J.-P. Landesman [107], donne un aperçu du domaine d’existence de
certains carbures de type NaCl présentant parfois des lacunes sur le sous-réseau CFC du carbone.

Dans notre étude, nous cherchons à développer un modèle énergétique, basé sur l’approxi-
mation des liaisons fortes, décrivant correctement les interactions métal-carbone d’un carbure
de fin de transition (CoC ou NiC). Or CoC et NiC, contrairement aux carbures d’éléments de
transition de début de série, ne présentent pas de structure NaCl stable. Mais il existe de nom-
breuses données ab initio fiables, en particulier en ce qui concerne la densité d’états comme nous
pourrons le constater dans la section suivante. L’idée est alors de caler nos paramètres décrivant
cette interaction sur cette cristallographie métastable.

Domaine Paramètre Phases TC

d’existence à l’ambiante ordonnées (˚C)
de la phase (Å)
désordonnée

ScC 0.3-0.5 ScC0.3 : 4.67 Sc2C
[114] ScC0.5 : 4.72
YC 0.3-1.0 YC0.4 : 5.10 Y2C < 980

[114],[115]
TiC 0.47-1.0 TiC0.5 : 4.299 Ti2C - Fd3m TiC0.58 : 759

[113], [114] TiC1.0 : 4.327 Ti8C5 - R3̄m TiC0.63 : 783
TiC0.67 : 730

NbC 0.5-0.99 NbC0.7 : 4.432 Nb6C5 - P31 1025
[108], [114] NbC0.99 : 4.471

WC 0.6-0.7 WC0.61 : 4.220
[108]

Tab. 4.8 – Domaines d’existence et surstructures dans les carbures de type NaCl [107].

4.2.3 Structure électronique des carbures du type NaCl

Les carbures de métaux de transition ont fait l’objet de nombreuses recherches démontrant
le lien direct entre leur structure électronique et certaines de leurs propriétés mécaniques ou bien
encore thermiques. Un ouvrage entier publié par Gubanov [116] est dédié à la description de
la structure électronique des carbures ainsi que des nitrures. De nombreuses études ont aussi
montré l’influence de certains paramètres (défauts, impuretés, lacunes, stoechiométrie,...) sur les
propriétés physiques des échantillons produits. Depuis environ quarante ans, de nombreux mo-
dèles théoriques (KKR, LMTO, LAPW, liaisons fortes, ...) ont décrit, avec succès, la structure
électronique des carbures stoechiométriques type NaCl, qui présentent l’avantage d’avoir une
cristallographie assez simple pour ce type de méthode numérique. Ces études, principalement
sur le TiC et le VC, ont donc permis de comprendre les caractéristiques remarquables de ces al-
liages mais ont aussi donné la possibilité d’être prédictif sur certaines potentialités de ces phases
pour d’éventuelles applications technologiques.

Neckel [117] et Calais [118] ont ainsi été les premiers à avoir regroupé un ensemble de résul-
tats expérimentaux qui confirment les calculs de bandes théoriques : il s’agit principalement de
mesures d’émission X, de spectroscopie Auger et de mesures optiques. Un exemple typique de la
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structure de bande d’un carbure type NaCl est représenté sur la figure 4.12 , dans le cas de TiC.
Cette structure de bandes résulte d’un calcul ab initio obtenu avec le code WIEN2K en collabo-
ration avec G. Hug du LEM. La figure 4.13 montre des courbes de dispersion typiques dans le
cas de TiC et TiN, d’après Gubanov et al. [116] (voir Ahuja et al. [119] pour des calculs DFT
plus récents). Cette structure de bandes est essentiellement constituée de trois grandes régions
que nous allons décrire. La bande la plus basse en énergie (∼ -10 eV) provient principalement
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Fig. 4.12 – Densité d’états du TiC (structure NaCl) obtenue par calculs ab initio.
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Fig. 4.13 – Structure de bandes de TiC (a) et de TiN (b) [116].

de la contribution des états s du carbone comme le montre la figure 4.14, où sont représentées
les densités d’états partielles : les systèmes type NaCl présentent en moyenne des distances C-C
trop grandes (de l’ordre de 2.5 Å) ne permettant pas l’établissement de liaisons covalentes et ne
sont donc pas hybridées comme dans les phases pures du carbone. Les bandes s et p du carbone
sont donc totalement indépendantes. La principale contribution émane essentiellement de l’hy-
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bridation entre les états 2p du carbone et 3d du titane. Elle est constituée de huit bandes (en
comptant les dégérescences) que l’on retrouve lorsque l’on monte en énergie avec un fort caractère
2p pour les trois premières et 3d pour les cinq autres (figures 4.14 et 4.13). Tout comme dans
le cas des métaux purs décrits auparavant, la symétrie cubique de la structure NaCl permet de
séparer la bande d du métal en deux types de contribution : t2g et eg. Les calculs (figure 4.14)
mettent clairement en évidence que l’hybridation est essentiellement entre les états eg du métal
et p du carbone alors que les états t2g forment principalement une bande métallique. Les bandes
suivantes proviennent des états sp du titane (figure 4.13), mais ne présentent pas d’intérêt ici
puisqu’elles se trouvent trop loin du niveau de Fermi pour être occupées. Cette situation diffère
nettement du cas des métaux purs où une bande de caractère prédominant sp (pratiquement une
bande d’électrons libres) se trouve au même niveau que la bande d (figure 4.1).

De façon systématique, l’allure de la densité d’états reste pratiquement inchangée pour tous
les éléments le long de la série de transition ; on parle alors d’un "modèle de bande rigide" (figure
4.15) ; où seule la position du niveau de Fermi varie avec le nombre d’électrons d. Le résultat
dépend très peu de l’outil numérique utilisé. De légères différences sont susceptibles d’apparaître
telles que la largeur de certaines bandes, l’intervalle d’énergie entre les bandes, la position du
niveau de Fermi ou bien encore des détails sur la description de la structure fine de la densité
d’états. Toutes ces nuances sont infimes à l’échelle du modèle liaisons fortes que nous mettons
en place.

Dans toute cette partie, nous avons cherché à décrire et caractériser les carbures de transition
(propriétés thermiques, mécaniques, structure électronique,...). Il est intéressant de noter que de
nombreuses études sont recensées concernant les nitrures qui présentent, eux aussi, des propriétés
physiques remarquables ([107], [116], [117], [120], [121]). Ces éléments cristallisent également dans
des structures NaCl et existent dans un domaine de composition assez large (la phase désordonnée
TiNx s’étend de TiN0.55 à TiN1.15 [122]). D’un point de vue structure électronique, on constate
sur la figure 4.13 que le passage de carbure vers nitrure se traduit simplement par un éloignement
de la bande s du niveau de Fermi ainsi qu’une séparation des bandes de métal pur et des bandes
correspondant à l’hybridation 2p et d [121]3.

4.2.4 Structure électronique des carbures stoechiométriques dans l’approxi-
mation des liaisons fortes

Dès la fin des années 70, un jeu de paramètres liaisons fortes a été proposé par Schwarz [123],
via un schéma d’interpolation sur un calcul APW auto-cohérent réalisé pour le NbC. Les résul-
tats obtenus sont répertoriés dans le tableau 4.9. La figure 4.16 montre la densité d’états totale
de NbC que nous avons calculée grâce aux paramètres de Schwarz. On constate que le modèle
liaisons fortes reproduit correctement les principales caractéristiques de la structure de bande
d’un carbure présentées auparavant. Ce schéma d’interpolation montre qu’il est possible de ne
garder que les intégrales de recouvrement entre premiers voisins : métal-métal, carbone-carbone
et métal-carbone. Les intégrales de recouvrement associées aux voisins plus éloignés étant très
faibles, elles peuvent être négligées par la suite. Le calcul de Schwarz met également en évidence
une faible différence entre les niveaux atomiques du métal εt2g et εeg devant l’écart entre les
niveaux atomiques d du métal et p du carbone.

Dans le modèle que nous développons, nous avons décidé de décrire les interactions métal-
carbone à l’aide du jeu de paramètres déterminé par Schwarz. Ce choix n’est en toute rigueur

3Dans le cas du TiO cette séparation devient importante et s’accompagne de l’ouverture d’un gap
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Fig. 4.15 – Densités d’états ab initio des carbures NaCl le long de la série de transition (code
WIEN2K).
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εs -9.52
εp -1.542
εt2g 0.19
εeg -0.24
ssσ -0.27
spσ 0.20
ppσ 0.616
ppπ 0.1197
ddσ1 -0.9952
ddπ1 0.34
ddδ1 0.029
ddσ2 0.099
ddπ2 -0.003
ddδ2 -0.046
sdσ -2.3188
pdσ -2.3188
pdπ 1.3056

Tab. 4.9 – Jeu de paramètres obtenu par Schwarz [123] pour NbC. Les valeurs sont en eV. Les
indices 1 et 2 différencient les intégrales de recouvrement entre premiers et seconds voisins.
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Fig. 4.16 – Densité totale de NbC avec les paramètres de Schwarz (voir tableau 4.9). Calcul exact
jusqu’au 14 ème étage et un prolongement constant jusqu’au 150 ème étage de la fraction continue.
Le niveau atomique εd est choisi égal à zéro (la différence εeg − εt2g est négligée).
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valable que dans le cas de NbC mais, comme décrit auparavant (figure 4.15), la structure de
bandes le long de la série de transition évolue peu. Pour les trois intégrales de saut mises en jeu,
nous avons, tout comme dans le cas des métaux purs, adopté une loi en exponentielle :

pdσ = pdσ0 exp(−qrij) (4.26)
pdπ = pdπ0 exp(−qrij) (4.27)
sdσ = sdσ0 exp(−qrij), (4.28)

où les paramètres pdσ0, pdπ0 et sdσ0 sont issus du modèle de Schwarz, tandis que la valeur de q
sera à déterminer par la suite.

En exploitant les conclusions de Schwarz décrites auparavant, seules les intégrales de saut
entre premiers et seconds voisins seront considérées et la différence εt2g − εeg sera négligée. Nous
faisons l’approximation supplémentaire de ne pas tenir compte des intégrales de saut sdσ. En
effet, la différence εs − εd de l’ordre de 10 eV rend négligeable l’hybridation entre la bande s
du carbone et d du métal dans les carbures. La comparaison des densités d’états avec et sans
l’interaction sdσ, représentée sur la figure 4.17, montre que cette contribution ne modifie que
légèrement la partie p − d. La bande s par ailleurs est modifiée mais étant toujours remplie sa
contribution aux variations d’énergie considérées par la suite est négligeable.
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Fig. 4.17 – Influence de l’intégrale de saut sdσ. Densités d’états obtenues après un calcul exact
de 15 coefficients de la fraction continue puis un prolongement continu jusqu’au 150 ème étage
de la fraction continue. En trait continu sdσ = −1 eV . En pointillé sdσ = −3.5 eV : valeur
"exagérée" pour bien mettre en évidence la contribution de ce paramètre sur la densité d’états.

Dans notre approche, l’ensemble des paramètres choisi pour décrire l’interaction carbone-
carbone et métal-métal a été présenté précédemment. La partie bande du modèle énergétique
du carbure NbC est donc ici simplement complétée par trois nouveaux paramètres décrivant
l’interaction métal-carbone : la position relative du niveau atomique 3d du métal par rapport



4.2 Modèle énergétique des carbures 99

au niveau 2p du carbone, εd, ainsi que les intégrales de recouvrement : pdσ et pdπ. Nous avons
décidé d’utiliser le même jeu de paramètres pour décrire des carbures de métaux de transition
de fin de série du type cobalt ou nickel. Cette approche n’est pas en toute rigueur valable mais
elle permet de définir une densité d’états standard pour un carbure et de considérer un jeu de
paramètres liaisons fortes déjà testé et validé. Ce choix, qui peut sembler un peu trop simpliste,
a tout de même permis à J.-P. Landesman [107] de caractériser, de façon précise, la stabilité
de certaines phases ordonnées ainsi que désordonnées de TiC, ZrC, YC et ScC. Les carbures ne
diffèrent donc que par le nombre d’électrons de la bande d du métal, Nd (qui inclut l’électron de
valence s du métal pur) ainsi que par le niveau atomique εd. Les valeurs des niveaux atomiques
3d ont été obtenues grâce à un calcul reposant sur la méthode Hartree-Fock, par Herman et
Skillman [124] pour tous les éléments le long de la série de transition 3d, 4d et 5d. Le tableau
4.10 donne les valeurs des niveaux atomiques de certains éléments métalliques qui seront utilisées
par la suite dans ce chapitre. La figure 4.18 montre l’allure des densités d’états totales calculées

Elément Niveau atomique εd
métallique du métal
Ti 6.12
Nb 4.89
Ni 1.94

Tab. 4.10 – Valeurs de niveaux atomiques εd de métaux (en eV).

avec notre modèle dans le cas du NbC et TiC. Cela inclut les paramètres carbone-carbone définis
dans le chapitre 3, les paramètres métal-métal décrit dans la première partie de ce chapitre et les
paramètres métal-carbone issus du schéma d’interpolation de Schwarz et moyennant l’ensemble
des hypothèses détaillées auparavant. On constate, que malgré toutes nos approximations, l’al-
lure des densités d’états est reproduite correctement comparée à un calcul avec un paramètrage
liaisons fortes différent (figure 4.16) ou bien encore à un calcul ab initio (figure 4.12). Seules
quelques différences apparaissent en comparaison des calculs présentés avec un paramètrage en
liaisons fortes plus précis. Tout d’abord, l’allure de la bande s qui est moins structurée dans notre
cas. Cette écart provient essentiellement de notre hypothèse de ne pas tenir compte de l’intégrale
de recouvrement sdσ (figure 4.17). Le gap entre la bande s et la bande hybride p-d est seulement
de 0.5 eV dans notre approche. Cette valeur est faible comparée au gap d’environ 3 eV qui existe
dans le modèle de Schwarz ainsi que dans la plupart des calculs ab initio. Cette erreur est tout
simplement liée à notre paramètrage C-C, décrit dans le chapitre 3, où la différence εp − εs vaut
6.7 eV alors que dans le modèle proposé par Schwarz, elle est de l’ordre de 8 eV. Cet écart aura
peu d’influence sur les grandeurs énergétiques que nous cherchons à évaluer par la suite puisque
la bande s du carbone est toujours pleine et l’hybridation sdσ est négligée. C’est pourquoi, à ce
stade du problème, nous avons décidé de ne pas modifier notre paramètrage C-C car cela néces-
siterait de reprendre l’ensemble des études paramétriques présentées dans le chapitre précédent.

La figure 4.18 (a) montre une comparaison entre les densités d’états totales calculées avec
15 étages de fraction continue et avec 7 étages de fraction continue ; la différence entre les deux
courbes est très faible. Avec peu de coefficients de fraction continue, les propriétés essentielles
de la densité d’états apparaissent en bon accord avec les résultats de Podloucky [125]. De fa-
çon générale, nos résultats semblent être en très bon accord avec ceux de Neckel et al. [120],
Schwarz [123] ou bien encore Le et al. [126], Pêcheur et al. [127], J.-P. Landesman et al. [107]
et Podloucky [125] (ces quatre derniers groupes ayant effectué des calculs de récursion analogue
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Fig. 4.18 – (a) Densités totales en récursion de NbC avec nos paramètres. En pointillé calcul
obtenu avec 7 étages exacts. En trait continu calcul obtenu avec 15 étages exacts. (b) Densité
totale en récursion de TiC avec nos paramètres obtenue avec 15 étages exacts. L’allure définitive
de toutes les densités d’états est obtenue après un prolongement continu jusqu’au 150 ème étage
de la fraction continue.

aux nôtres).

4.2.5 Remplissage en électrons de la bande métal-carbone

Dans le cas des métaux de transition purs, nous avions vu que seuls les électrons occupant
la bande d jouent un rôle important pour caractériser les propriétés physiques de ces matériaux.
En effet, la configuration des couches électroniques externes associée aux éléments de la série
3d dans un solide est du type 3dn4s. Sachant que la bande s forme pratiquement une bande
d’électrons libres, il n’est donc pas nécessaire de tenir compte de cet électron s supplémentaire
dans la description des propriétés énergétiques de ces éléments (figure 4.1).

Examinons maintenant le cas des carbures. Comme précisé dans la partie 4.2.3 de ce chapitre,
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la structure de bandes des carbures de type NaCl est constituée de trois grandes régions : la
bande s du carbone, la bande hybride 2p-3d et les bandes, hautes en énergie, qui proviennent des
états sp du métal. Bien que cette dernière soit vide elle intervient de façon indirecte dans notre
modèle énergétique dans la mesure où elle modifie le décompte en électrons d, la configuration
3dn4s du métal étant remplacée par une configuration 3dn+1. On comptera ainsi huit électrons
d pour notre métal de référence pur et neuf électrons pour le métal dans le carbure. Du point
de vue de l’environnement local octaédrique, ces deux limites correspondent au passage, pour
les atomes métalliques, d’un voisinage sans atome de carbone (métal pur) à un environnement
octaédrique carboné complet (carbure NaCl). Dans les simulations numériques Monte Carlo, que
nous allons mettre en place, le système métal-carbone ne sera pas figé et sera donc totalement libre
d’évoluer vers des configurations d’alliage présentant localement des situations intermédiaires
aux cas extrêmes cités auparavant. Pour décrire l’ensemble des cas possibles, nous avons choisi
d’interpoler linéairement entre ces deux limites, en fonction du nombre d’atomes de carbone
entourant un atome métallique. Dans le cas du métal de fin de série de transition que nous
cherchons à modéliser, qui correspond plutôt au cobalt comme on l’a dit précédemment, ce
nombre d’électrons d varie donc de huit à neuf (figure 4.19). Le terme de bande pour le métal
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Fig. 4.19 – Variation du nombre d’électrons d en fonction de l’environnement en carbone.

s’écrira donc de la façon suivante :

EM
bande =

∫ EF

−∞
EnM (E)dE − EM

d Nd, (4.29)

où Nd est le nombre d’électrons d qui varie avec le voisinage en carbone.

4.2.6 Transferts de charge

Les calculs APW auto-cohérents de Schwarz [123] ont mis en évidence l’existence d’un trans-
fert de charge du métal vers le métalloïde (C ou N). Dans cette approche, le transfert de charge
est défini comme étant la différence entre la charge à l’intérieur d’une sphère atomique dans le
cristal, Qcristal, et la charge de l’atome libre qui lui correspond, Qat. La valeur de Qcristal est
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obtenue à la suite du calcul APW, alors que la charge Qat est déterminée de la façon suivante :

Qat =
∫ Rt

0
σt

at(r)dr, (4.30)

où σt
at représente la densité de charge radiale obtenue par un calcul Hartree-Fock-Slater et Rt

étant le rayon atomique.
Schwarz a également estimé le transfert de charge dans un modèle LCAO. Les charges partielles
ou charges de Mulliken, Ct

l , sont définies à partir des densités d’états partielles de la façon
suivante :

Ct
l =

∫ ELCAO
F

E0

nt
l(E)dE , (4.31)

où E0 est le bas de la bande de valence et nt
l(E) représente la densité d’états locale associée à

l’orbitale l de l’atome t. Cette même approche avait déjà été appliquée par Neckel et al. [120]
pour analyser la structure de bande du TiC, TiN, VC et VN. Les estimations des transferts de
charge obtenues, à l’aide de calculs APW par ces deux groupes sont données dans le tableau
4.11. En moyenne, le transfert de charge, calculé de cette façon, est d’environ 0.5 électron du
métal vers le métalloïde.

NbC NbN TiC TiN VC VN
QM

Cristal −QM
at -0.639 -0.579 -0.3575 -0.3242 -0.2891 -0.2777

QX
Cristal −QX

at 0.440 0.566 0.4330 0.4568 0.3526 0.4061

Tab. 4.11 – Détermination du transfert de charge par calculs APW (M=Nb, Ti, V et X=C, N).
Les valeurs pour NbC et NbN sont extraites de [123] et celles de TiC, TiN, VC et VN de [120].

NbC NbN TiC TiN VC VN
M (bande d) 3.528 3.92 2.35 2.50 3.43 3.84
X (bandes s et p) 5.472 6.275 5.65 6.50 5.57 6.16

Tab. 4.12 – Charges partielles en nombre d’électrons déterminées par calculs LCAO (M=Nb, Ti,
V et X=C, N). Les valeurs pour NbC et NbN sont extraites de [123] et celles de TiC, TiN, VC
et VN de [120].

Les ordres de grandeur obtenus à partir des calculs LCAO (tableau 4.12) sont très différents
des calculs APW : en moyenne le transfert de charge est d’environ 1.5 électrons du métal vers
le métalloïde. Dans notre modèle, nous avons également évalué un transfert de charge du métal
vers le carbone d’environ 1.5 électrons. Les résultats sont donnés dans le tableau 4.13. Cet effet
ne dépend pas des approximations supplémentaires considérées puisque dans le cas de NbC avec
le jeu de paramètres proposé par Schwarz nous avons estimé un transfert de charge d’environ
1.38 électrons.

Il faut tout de même noter que les deux calculs sont assez différents. Le calcul de Qat est
basé sur une description spatiale de la charge alors que les charge de Mulliken résultent d’une
projection des états propres sur des fonctions de base de symétrie s, p, d données. Les deux
méthodes ont des inconvénients. La première définit des transferts de charge qui dépendent de
façon assez arbitraires des rayons de sphères utilisés. La seconde attribue au métal de transition
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EF Carbone Carbone Métal Métal C Métal
eV s p t2g eg total total

TiC 3.00 1.99 3.54 1.31 1.15 5.54 2.46
NbC 4.50 1.99 3.44 2.04 1.53 5.44 3.599
NiC 5.61 2.00 3.05 5.05 8.00

Tab. 4.13 – Charges partielles en nombre d’électrons calculées dans notre modèle dans le cas du
TiC, NbC et NiC.

et au métalloïde les électrons de symétrie d et s, p respectivement sans fournir de répartition
spatiale explicite de ces charges. On retrouve ici, à peine atténués, les problèmes rencontrés
dans les systèmes ioniques où les charges calculées spatialement dans les méthodes ab initio sont
systématiquement moins fortes que les charges postulées par les modèles chimiques simples. Le
problème est en partie académique car le transfert de charge n’est pas relié de façon univoque
à une quantité observable précise, mais l’apparition formelle de tels transferts dans les calculs
signale qu’il est alors nécessaire de les prendre en compte de façon auto-cohérente quand on
s’intéresse aux propriétés énergétiques (pour une discussion plus détaillée dans le cas des oxydes,
voir la discussion de Noguera et al. [128]).

Les valeurs importantes de transfert de charge vont nécessairement poser des problèmes. Dans
la section suivante, nous allons présenter la façon dont nous avons procédé pour contourner cette
difficulté.

4.2.7 Modèle au quatrième moment

Dans le chapitre 3, la représentation correcte des liaisons hybrides du carbone a nécessité un
calcul exact de deux étages de la fraction continue puis un prolongement de fraction continue
jusqu’au quarantième étage. Par souci de clarté dans le développement de notre code, nous avons
décrit le modèle énergétique du métal de la même façon. Pour des raisons équivalentes, cette dé-
marche a donc été reconduite pour caractériser l’interaction métal-carbone. Avec une description
plus approximative de la densité d’états, le transfert de charge, observé précédemment, existe
toujours tel que le montre le tableau 4.14. Cet effet pose problème car il introduit une erreur non

EF Carbone Carbone Métal Métal C Métal
eV s p t2g eg total total

TiC 3.62 2.00 3.50 1.30 1.22 5.50 2.50
NiC 5.43 2.00 3.06 5.15 2.83 5.06 7.94

Tab. 4.14 – Charges partielles en nombre d’électrons calculées dans le cas du TiC et NiC. Les
densités d’états sont obtenues avec un calcul exact de 2 étages de la fraction continue puis un
prolongement de façon continue jusqu’au 40 ème étage.

négligeable sur la détermination des grandeurs énergétiques que nous cherchons à évaluer. Une
manière simple de quantifier le coût du transfert de charge sur le calcul de l’énergie de bande est
d’estimer cette dernière à partir de deux méthodes de calcul différentes. Pour cela, on introduit
la quantité ∆E, telle que :
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∆E = E1
bande − E2

bande, (4.32)

avec

E1
bande =

∫ EC
F

−∞
(E − εCat)nC(E)dE +

∫ E
Mft
F

−∞
(E − ε

Mft

at )nMft
(E)dE, (4.33)

E2
bande =

∫ EF

−∞
(E − εCat − ε

Mft

at )n(E)dE (4.34)

La valeur de E1
bande est calculée à partir des densités d’états locales de C et Mft avec des pseudo-

niveaux de Fermi pour le carbone et le métal, Mft, fixés de sorte à ne pas avoir de transfert
de charge (figure 4.20 (a)). La valeur de E2

bande est, quant à elle, reliée directement à la densité
d’états globale avec le niveau de Fermi global pour le carbure4 (figure 4.20 (b)). L’existence
d’un transfert de charge se traduit donc par une valeur non nulle de la quantité ∆E. Le tableau
4.15 montre que, dans le cas du NiC, l’existence du transfert de charge, d’environ 1.5 électrons,
introduit des erreurs importantes de l’ordre de 2.5 eV sur le terme de bande.
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E (eV)

bande "s"

bande "p-d"

bande "d"
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ft

n(E)
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Fig. 4.20 – (a) E1
bande en gris le remplissage pour le carbone et en hachuré le remplissage pour

le métal (b) E2
bande avec un niveau de Fermi global.

4La valeur de E1
bande est issue directement de notre code puisque par construction notre méthode récursive

implique le calcul de densités d’états locales. La détermination de E2
bande, quant à elle, nécessite donc une légère

modification de notre algorithme de calcul.
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Nombre d’étages EM
bande EC

bande E1
bande= E2

bande ∆E
de la fraction continue EM

bande + EC
bande

calculés exactement
2 -5.72 -10.81 -16.53 -19.66 3.13
5 -5.74 -10.95 -16.69 -19.38 2.69
7 -5.71 -10.96 -16.67 -19.36 2.69
10 -5.73 -10.96 -16.69 -19.35 2.66

Tab. 4.15 – Estimation de l’erreur introduite par le transfert de charge pour différentes approxi-
mations dans le cas du NiC. Toutes les densités d’états ont été obtenues après prolongement de
la fraction continue jusqu’au 40 ème étage. Les valeurs indiquées sont en eV.

Cette différence, de l’ordre de 2.5 eV, est beaucoup trop importante pour être négligée. Comme
on l’a dit plus haut, il faudrait donc traiter les charges de façon auto-cohérente, ce qui complique
beaucoup les calculs. Une façon de contourner le problème dans une première approche est de
forcer la neutralité locale ce qui est raisonnable pour Ni-C (mais ne le serait sûrement pas pour
Ti-C). Une façon naturelle de faire est de baisser le niveau εd du métal de manière à obtenir
un transfert de charge pratiquement nul. En effet une diminution de ce dernier implique une
translation de la bande d vers des énergies plus basses et donc un remplissage plus important
de cette bande d au détriment de la bande p du carbone. Pour le vérifier, nous avons analysé
l’influence du niveau atomique du métal sur le transfert de charge et sur la valeur de ∆E. Les
résultats, donnés sur les figures 4.21 (a) et (b), confirment entièrement cette interprétation. En
définitive, nous avons donc opté pour un niveau atomique εd égal à -0.50 eV impliquant une
charge sur le carbone de 4 électrons et une valeur de ∆E pratiquement nulle.

4.2.8 Obtention des paramètres

La description complète du modèle énergétique du carbure nécessite ici l’introduction d’une
partie répulsive de l’énergie dont l’expression du type Born-Mayer. Pour un atome n on la définit
de la façon suivante :

Ei
rep =

∑
j voisins

A exp(−prij) . (4.35)

A celà, il faut également ajouter le paramètre q introduit auparavant dans les expressions des
intégrales de saut pdσ et pdπ (équations 4.26). Au final, l’ajustement proprement dit consiste à
déterminer le jeu de paramètres (A, p et q), qui vérifie au mieux certaines propriétés physiques
du carbure. Nous avons donc choisi de reproduire correctement l’enthalpie de formation, ∆Hfor,
le module de compressibilité, B, et le paramètre cristallin, a, du carbure NiC. Comme nous
l’avions précisé auparavant, la principale difficulté repose sur la métastabilité de cette structure.
Il n’existe donc pas de données expérimentales pour ces différentes grandeurs. Guillermet et
al. [129, 130] ont évalué plusieurs propriétés énergétiques (énergie de cohésion, énergie de for-
mation et entropie de vibration à température ambiante) pour ces éléments métastables à l’aide
de modèles thermodynamiques. L’idée est d’appliquer une procédure d’extrapolation, à partir
de données thermodynamiques existantes pour les éléments de début de série, afin d’estimer ces
grandeurs pour des carbures de fin de série. Leurs résultats semblent être en bon accord avec des
approches ab initio en ce qui concerne l’énergie de cohésion. Pour les enthalpies de formation, la
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Fig. 4.21 – Influence de la variation du niveau atomique εd sur la charge partielle du carbone
(figure (a)) ainsi que sur la valeur de ∆E (figure (b)) définie auparavant (équation 4.32).

tendance semble correcte même s’il existe de légères différences avec d’autres modèles.

Nous avons donc décidé de caler nos paramètres sur des données ab initio. Ce type de calcul a
l’avantage de fournir également des informations supplémentaires, notamment sur le module de
compressibilité, qui nous seront nécessaires pour affiner la procédure d’ajustement des paramètres
liaisons fortes. Sur la figure 4.22 sont représentés les volumes des mailles élémentaires ainsi que
les modules de compressibilité des carbures de la série 3d calculés avec le code WIEN2K. La
détermination de l’enthalpie de formation ∆Hfor du carbure NiC est plus délicate. Par définition,
il s’agit de l’énergie de formation de ce carbure à partir des phases stables de carbone pur et de
nickel pur, respectivement le graphite et le nickel CFC. En pratique, cela revient donc à calculer
l’enthalpie de formation ∆Hfor par atome de la façon suivante :
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Fig. 4.22 – Volume des mailles élémentaires (a) et module de compressibilité (b) des carbures de
la série 3d (structure NaCl) obtenus par calculs ab initio (code WIEN2K).

∆Hfor =
[
ENiC

totale(NaCl)− EC
totale(graphite)− ENi

totale(CFC)
]
/2. (4.36)

Pour effectuer un calcul ab initio correct de ∆Hfor, il est indispensable de comparer des
différences d’énergies totales dans les mêmes conditions (calcul GGA ou LDA, même nombre de
points k, même cutoff en énergie...). Ce travail a été fait par J.-C. Charlier et M. Verstraete du
laboratoire PCPM à l’Université Catholique de Louvain en Belgique avec le code ABINIT. Les
valeurs obtenues sont données dans le tableau suivant :

Paramètre Module ∆Hfor

de maille de compressibilité
WIEN2K 4.016 Å 304 GPa
ABINIT 3.960 Å 1.86 eV/at

Tab. 4.16 – Grandeurs a, B et ∆Hfor pour un carbure NiC calculés en ab initio avec les codes
WIEN2K et ABINIT.

4.2.9 Propriétés du potentiel

La valeur positive de l’enthalpie de formation traduit une tendance à la démixtion pour un
système NiC. Etant donné que la majeure partie de nos travaux concernant la germination de
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nanotubes est caractérisée par la séparation de phase d’un système métal-carbone, il est indispen-
sable de développer un potentiel interatomique mixte susceptible de reproduire au mieux cet effet.

La revue des différents modèles théoriques de mécanisme de croissance des nanotubes, dé-
crite dans le chapitre 1, présentait l’énergie d’adhésion métal-carbone comme étant un paramètre
de contrôle pertinent dans la compréhension du processus de germination des nanoubes mono-
feuillets. Il semble clair que cette quantité est directement reliée à l’enthalpie de formation du
carbure : plus celle-ci est positive, plus le système tend à démixer, ce qui abaisse l’adhésion du
carbone sur le métal et facilite le décollement d’une nappe de graphène jusqu’à l’éventuelle for-
mation de structure tubulaire.

Nous avons décidé de définir plusieurs jeux de paramètres, ajustés sur différentes valeurs de
∆Hfor, pour tenter de quantifier son influence sur les propriétés catalytiques des systèmes métal-
carbone. Les différents jeux de paramètres utilisés dans notre étude et ajustés pour reproduire
au mieux le paramètre de maille et la compressibilité sont présentés dans le tableau 4.17.

A p q ∆Hfor a B
(eV) (eV/at) (Å) (GPa)

Para1 0.67 9.8 3.2 1.860 4.170 350
Para2 0.6 9 2.7 1.073 4.161 300

Tab. 4.17 – Grandeurs physiques du carbure MftC, de structure NaCl, calculées pour deux jeux
de paramètres ajustés au quatrième moment.

On constate que les grandeurs B et a sont, dans chaque cas, proches de celles calculées ab
initio. Pour les constantes élastiques C ′ et C44, nous ne disposons pas de données ab initio.
Cependant, leurs valeurs positives calculées dans notre modèle assurent la stabilité mécanique
du cristal. Là encore, pour éviter tout problème de discontinuités dans le calcul d’énergie, nous
avons introduit des fonctions exponentielles de Fermi (équation 4.19) pour tronquer les intégrales
de saut pdσ et pdπ. Le tableau 4.18 présente les paramètres liés à la fonction de Fermi qui seront
utilisés, par la suite, pour traiter l’interaction Mft-Mft et Mft-C. La distance inter-métallique
dans une structure NaCl est légèrement plus grande que dans une structure CFC (2.8 Å contre 2.5
Å). C’est pourquoi la portée de l’interaction Mft-Mft est différente de celle présentée auparavant.
Sur la figure 4.23 est représenté le potentiel calculé avec le jeu de paramètre Para1.

rc dc

Mft-Mft 3.1 0.05
Mft-C 2.6 0.016

Tab. 4.18 – Paramètres des fonctions de Fermi pour les interactions métalliques et hétéro-
atomiques. Les valeurs sont en Å.

Nous avons cherché à nous assurer qu’avec notre modèle énergétique, l’effet de démixtion pour
des structures différentes d’un cristal NaCl existait toujours. Nous avons évalué une enthalpie de
formation positive de 0.57 eV/at pour une chaîne linéaire (figure 4.24).
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4.2.10 Conclusion

Dans cette seconde partie, nous avons introduit le modèle énergétique mis en place pour
décrire un système métal-carbone. Les carbures ont fait l’objet de nombreuses recherches qui ont
abouti à une description très complète de la structure électronique d’un système stoechiométrique
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de type NaCl. Cette structure a donc été choisie pour ajuster l’ensemble de nos paramètres.
Pour la partie bande de notre modèle, nous avons choisi d’intégrer un jeu de paramètres liaisons
fortes existant dans la littérature. Les analyses des charges locales ont révélé l’existence d’un
transfert de charge du métal vers le carbone qui peut entraîner des erreurs assez importantes sur
la détermination des grandeurs énergétiques que nous cherchons à évaluer. Cette complication
nous a conduis à imposer une neutralité locale en baissant le niveau εd du métal. La partie
répulsive, quant à elle, est ajustée sur l’enthalpie de formation, le module de compressibilité et
le paramètre cristallin du carbure NiC. Il est nécessaire de valider notre modèle énergétique en
testant sa transférabilité sur des systèmes autres que la structure NaCl. Ce travail fera l’objet de
la première partie du prochain chapitre et nous permettra de montrer que nous sommes capables
de reproduire un ensemble de données expérimentales et théoriques présents dans la littérature,
et d’approfondir certaines dans un grand nombre de cas. Par souci de clarté, nous parlerons
d’un système NiC pour caractériser le carbure que nous cherchons à modéliser, plutôt que d’un
système MftC.



Chapitre 5

Interaction du carbone avec des
surfaces métalliques

L’essentiel de ce chapitre présente l’étude de l’interaction d’atomes de carbone avec des sur-
faces métalliques. Nous avons étudié l’influence du carbone, sous forme atomique ou graphénoïde,
sur les propriétés structurales des surfaces Ni(100) et Ni(111). Auparavant nous étudions éga-
lement l’interaction d’atomes métalliques avec une feuille de graphène ainsi que la stabilité de
quelques amas métal-carbone, ce qui nous permet, par comparaison avec des calculs ab initio, de
vérifier la transférabilité de notre modèle énergétique.

5.1 Transférabilité du modèle énergétique

L’ensemble de nos paramètres, caractérisant les interactions mises en jeu dans des alliages
métal-carbone, a été ajusté de façon à reproduire un certain nombre de propriétés bien définies
de structures carbonées, métalliques ou bien encore de carbures. A ce stade du problème, il est
nécessaire d’étudier la transférabilité de notre modèle énergétique en le testant sur des confi-
gurations différentes de celles sur lesquelles les ajustements ont été effectués. Nous avons alors
cherché à reproduire, voire à compléter, un ensemble de données expérimentales et théoriques
(ab initio, liaisons fortes) de la littérature concernant des systèmes métal-carbone.

5.1.1 Atome de nickel en substitution dans une feuille de graphène

5.1.1.1 Introduction

Des études expérimentales de MET in situ ont eu pour but d’étudier le comportement de
structures oignons (figure 1.12 (a)) sous irradiation électronique [131]. A 800 K, le carbone
amorphe irradié s’organise en feuillets graphitiques autour de la particule catalytique métallique.
Si le flux en électrons est maintenu, la présence de nombreux défauts au sein de la structure
carbonée permet aux atomes de nickel de diffuser. Différentes phases sont susceptibles d’être
formées dont en particulier une structure zigzag qui peut s’interpréter comme une structure où
les atomes de nickel occupent des sites de plans graphitiques, avec des déplacements de part et
d’autre de ces plans (figure 5.1 (e)). Des calculs de dynamique moléculaire ab initio, présentés
dans cette référence [131], confirment la stabilité d’un atome de nickel en substitution dans une
feuille de graphène, validant ainsi la structure zigzag observée expérimentalement.
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5.1.1.2 Approche liaisons fortes

Nous avons donc cherché à reproduire ce calcul avec notre modèle semi-empirique. La struc-
ture considérée est constituée d’une feuille plane de graphène de 59 atomes de carbone et un
atome de nickel en substitution (figure 5.1 (a) et (b)), avec des conditions aux limites pério-
diques en x et en y. L’état d’équilibre du système est recherché par relaxation Monte Carlo, en
chauffant la structure à une température de 1000 K puis en refroidissant jusqu’à 0 K.

(a) (b)

(c)

(d)

(e)

1 nm

Ni

Fig. 5.1 – (a) (b) Etat initial : feuille de graphène de 59 atomes de carbone et un atome de nickel
en substitution. (c) et (d) Après relaxation Monte Carlo, l’atome de nickel reste lié à la feuille de
graphène tout en s’écartant du plan. (e) Images MET d’oignons après irradiation aux électrons :
formation d’une chaîne linéaire en zigzag au sein des feuillets graphitiques [131].

Dès les premiers stades de la simulation, l’atome de nickel s’écarte très rapidement du plan de
carbone pour satisfaire ses liaisons Ni-C jusqu’ici trop contraintes1. Après relaxation complète de
la structure (figure 5.1 (c) et (d)), l’atome de nickel est situé à l’extérieur du plan de graphène à

1La distance Ni-C d’environ 2.0 Å, observée dans les carbures, est importante en comparaison de la liaison
C-C de 1.42 Å dans une feuille de graphène. Cette différence impose donc un déplacement de l’atome de nickel
en dehors du plan pour satisfaire ses liaisons Ni-C.
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une distance d’environ 1.1 Å pour une liaison Ni-C moyenne de 2 Å et une énergie de substitution
de 9.5 eV. Ces résultats sont en très bon accord avec les données expérimentales et ab initio de
Banhart et al. [131] (tableau 5.1) avec une énergie associée à la substitution définie de la façon
suivante :

Esub = (ENi+C + Eisolé
C )− (Egraphène

C + Eisolé
Ni ) , (5.1)

ENi+C , Eisolé
C , Egraphène

C et Eisolé
Ni étant respectivement les énergies totales de la feuille de gra-

phène avec un atome de nickel en substitution relaxée, d’un atome de carbone isolé, d’une feuille
de graphène infinie relaxée et d’un atome de nickel isolé.

liaisons distance Energie associée
Ni-C (Å) Ni - plan (Å) à la substitution (eV)

liaisons fortes 2.0 1.1 10.8
ab initio 1.8 1.0 9.5
MET 2.1 1.0 -

Tab. 5.1 – Comparaison de notre modèle avec des données ab initio et expérimentales [131], pour
un atome de nickel en substitution dans une feuille de graphène.

Enfin l’état final a été étudié à une température de 1500 K. Aucune transition de phase ou
mouvement significatif de l’atome de nickel n’a été observé confirmant ainsi la forte stabilité de
cet atome en substitution dans une feuille de graphène qui avait également été obtenue par des
calculs de dynamique moléculaire ab initio [131].

5.1.1.3 Conclusion

Cette première étude a permis de valider notre modèle sur un système présentant pour le
nickel un voisinage de trois atomes de carbone et non plus de six comme ce fut le cas dans
une structure NaCl. Les distances Ni-C sont particulièrement bien reproduites. Quant à l’énergie
associée à la substitution, l’écart avec la valeur ab initio est assez faible pour être jugé satisfaisant.

5.1.2 Interaction d’un monomère et d’un dimère de métal avec un plan de
graphène

5.1.2.1 Introduction

Duffy et Blackman [132] ont caractérisé, par des calculs KKR d’énergie totale, les sites pré-
férentiels de monomères et de dimères de métal de transition 3d sur une feuille de graphène.
Concernant les monomères, la tendance observée est la suivante : la position stable pour les élé-
ments de transition de début de série (Sc, Ti, ...Mn) est située directement au dessus d’un atome
de carbone en position dite top. Quant aux éléments de fin de série (Fe, Co, Ni), ils se situent au
milieu de l’hexagone formé par les atomes de carbone, en position dite trou. Nous avons cherché
à vérifier si notre modèle énergétique prédisait des états d’équilibre identiques pour les éléments
de fin de série. L’étude a alors consisté à considérer une feuille de graphène de 100 atomes, avec
des conditions aux limites périodiques en x et en y, en présence d’un monomère ou d’un dimère
de métal.
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5.1.2.2 Monomère de métal

Dans le cas du monomère de métal, deux situations ont donc été testées :

• top : au dessus d’un atome de carbone (figure 5.2 (a)),
• trou : milieu d’un hexagone de carbone (figure 5.2 (b)).

(a) (b)

x

y

Fig. 5.2 – (a) Monomère de métal au-dessus d’une feuille de graphène, en position top. (b) Mo-
nomère de métal au milieu d’un hexagone, en position trou.

Les calculs d’énergie totale effectués consistent à fixer les coordonnées en x et y de l’adatome
pour chacune des positions trou et top et à rechercher l’état d’équilibre en z correspondant au
minimum d’énergie. Avec notre modèle énergétique, nous estimons la position trou comme étant
la plus favorable avec une distance métal-carbone et une énergie de liaison proches des données
ab initio, comme l’indique le tableau 5.2. L’écart en énergie entre les deux positions testées est
d’environ 0.34 eV en très bon accord avec les valeurs obtenues par Duffy et al. de 0.4 eV et 0.5
eV respectivement pour le nickel et le cobalt.

Position Distance Energie
plan - métal (Å) de liaison (eV)

liaisons fortes trou 1.57 3.5
méthode KKR : Ni trou 1.53 2.5
méthode KKR : Co trou 1.52 2.4

Tab. 5.2 – Comparaison, pour un atome métallique au-dessus d’une feuille de graphène, de notre
modèle avec des calculs KKR [132] sur le nickel et le cobalt.

Pour aller au-delà de ces calculs d’énergie en fonction de z, nous avons procédé à des re-
laxations Monte Carlo de structure à une température de 1000 K pour les deux configurations
trou et top. Cette température nous permet de franchir des cols de basse énergie. Contrairement
aux calculs d’énergie totale, une telle approche laisse tous les atomes du système libres d’évoluer
sans contraintes dans les trois directions de l’espace. On observe alors une diffusion de l’élément
métallique de la position top vers la position trou, cette dernière restant stable même à haute
température. Ces observations confirment donc qu’un métal de transition de fin de série se situe
préférentiellement au centre d’un cycle hexagonal de carbone, en position trou.
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5.1.2.3 Dimère de métal

D’après Duffy et al. [132], deux configurations sont possibles pour un dimère métallique placé
au dessus d’une feuille de graphène. Dans la première position dite trou, chaque atome de métal
est placé verticalement au centre d’un hexagone (figure 5.3 (a)). Quant à la seconde position
dite pont, le dimère est situé le long d’une ligne joignant deux atomes de carbone se trouvant à
l’opposé d’un hexagone (figure 5.3 (b)).

(a) (b)

x

y

Fig. 5.3 – (a) Dimère de métal au-dessus d’une feuille de graphène en position trou. (b) Dimère
de métal au dessus d’une feuille de graphène en position pont.

Nos calculs d’énergie totale définissent la position trou comme étant la plus stable. Cette
configuration a également été identifiée par Duffy et al. pour l’atome de nickel [132]. La position
d’équilibre que nous avons calculée présente des caractéristiques voisines de celles déterminées
par méthode KKR (tableau 5.3).

Position Distance Distance Energie
métal - métal (Å) dimère - plan de liaison (eV)

liaisons fortes trou 2.42 1.65 4.90
méthode KKR trou 2.40 1.61

Tab. 5.3 – Comparaison, pour un dimère métallique au dessus d’une feuille de graphène, de notre
modèle avec des calculs KKR [132] sur le nickel.

Des relaxations Monte Carlo à 1000 K entreprises sur les deux configurations, trou et pont,
confirment la stabilité de l’état d’équilibre défini auparavant. Un exemple illustrant la séquence
de relaxation du dimère en position pont convergeant vers la position trou est representé sur la
figure 5.4.

5.1.2.4 Conclusion

L’analyse de l’interaction du métal, sous forme de monomère ou de dimère, avec une feuille
de graphène a permis de juger du bon comportement de notre modèle liaisons fortes sur un
système métal-carbone, là encore, assez différent de ce qui a été vu jusqu’à présent. Les positions
d’équilibre, les distances interatomiques ainsi que les énergies mises en jeu sont reproduites
correctement en comparaison des données ab initio présentes dans la littérature. Nos calculs



116 Interaction du carbone avec des surfaces métalliques

Fig. 5.4 – Relaxation Monte Carlo d’un dimère métallique au dessus d’une feuille de graphène ;
la température varie de 1000 K à 5 K. (a) Etat initial : position pont. (b), (c) et (d) Séquence
de relaxation. (e) et (f). Etat final : position trou.

permettent en outre de relaxer totalement les structures. Il est intéressant de noter que les
méthodes KKR observent des comportements peu différents entre le cobalt et le nickel confirmant
ainsi notre choix de modéliser un élément métallique possédant à la fois certaines propriétés du
cobalt et du nickel.
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5.1.3 Amas Métal-Carbone : NixCy

5.1.3.1 Introduction

Depuis quelques années, de multiples recherches ont été consacrées à la production de nou-
veaux matériaux composés de métaux de transition et de carbone. Une nouvelle classe d’amas,
appelé métallo-carbohédrènes ou met-cars, possédant une stabilité remarquable a été découverte.
Ceci a suscité plusieurs études théoriques dans le but de prédire la structure adaptée par des
amas NixCy. En 1999, Andriotis et al. [133] ont étudié des systèmes NixCy (x + y 6 8) avec
un modèle de liaisons fortes couplé à un code de relaxation de dynamique moléculaire. L’année
suivante, Rey et al. [134] ont présenté des résultats de dynamique moléculaire ab initio (code
SIESTA) sur des amas NiCy (y = 1 − 6) et Ni2Cy (y = 4 − 6) avec des résultats parfois très
différents du modèle semi-empirique. De ces divergences suivront d’autres études [135, 136] par
chacune des deux équipes avec toujours des conclusions fortement opposées. Malheureusement il
n’est pas possible, à l’heure actuelle, de trancher car il n’existe pas de données expérimentales
qui puissent identifier précisément la structure des différents amas étudiés théoriquement.

5.1.3.2 Amas NiCy (y = 1 - 4) : Calculs d’énergie totale

Nous avons cherché à tester notre modèle de liaisons fortes sur un petit nombre d’amas : NiCy

(y = 1−4). Dans notre cas, le plus important n’est pas de retrouver parfaitement les énergies de
cohésion présentes dans la littérature ou bien encore d’identifier la structure la plus stable pour
chaque amas. En effet, la revue bibliographique montre qu’il n’existe pas de données précises
sur lesquelles on puisse s’appuyer. De plus, les différences d’énergie sont trop faibles, parfois de
l’ordre du meV, pour être reproduites correctement avec notre modèle. L’idée est principalement
de voir dans quelle mesure nous pouvons rendre compte de l’effet de démixtion constaté dans
les calculs ab initio (figure 5.5). Rappelons que notre modèle énergétique métal-carbone a été

Fig. 5.5 – Structures et énergies de cohésion (en eV) d’amas NiCy calculées avec le code
SIESTA [134]. Pour les deux amas présentés ci-dessus, la configuration d’équilibre est celle pré-
sentant une structure "démixée", avec séparation spatiale des atomes de carbone et de nickel.

ajusté de façon à reproduire une enthalpie de formation positive d’un carbure de structure type
NaCl, favorisant ainsi une structure démixée. Nous avons donc voulu nous assurer que nous étions
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Fig. 5.6 – Distances (Å) et énergies de cohésion (en eV) d’amas NiCy : (a) NiC2, (b) NiC3, (c)
NiC4. Entre parenthèses les valeurs calculées avec le code SIESTA, quand elles existent [134].
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capables de reproduire cette démixtion dans le cas d’amas NiCy (y = 1−4). Sur la figure 5.6 sont
reportées les énergies de cohésion calculées avec notre modèle pour les amas suivants : NiC2, NiC3

et NiC4. Pour chacun des cas étudiés, des calculs d’énergie totale ont été effectués pour différentes
distances interatomiques, à géométrie fixe. La configuration finale est celle présentant l’énergie
de cohésion la plus importante en valeur absolue. On constate que les énergies de cohésion sont
reproduites correctement en comparaison des valeurs ab initio calculées avec le code SIESTA.
L’effet de démixtion qui favorise les configurations présentant un maximum de liaisons C-C aux
dépens des liaisons Ni-C apparaît pour des amas NiCy (y > 2). En moyenne, les distances C-C
et Ni-C sont respectivement de l’ordre de 1.33 Å et 1.92 Å en très bon accord avec les résultats
ab initio.

5.1.3.3 Amas NiC3 : relaxation Monte Carlo

Dans cette étude, une attention toute particulière a été portée sur l’amas NiC3 qui est à
l’origine de controverses entre les différents groupes présentés précédemment. Il semble que deux
configurations, très proches en énergie soient susceptibles d’exister : une géométrie complètement
linéaire prédite par les calculs de dynamique moléculaire ab initio et une structure à symétrie
rhombique proposée par le modèle de dynamique moléculaire liaisons fortes. Nous avons cher-
ché à savoir vers quelle géométrie, parmi ces deux configurations, notre modèle liaisons fortes
- Monte Carlo allait converger. Cette approche diffère du calcul précédent d’énergie totale où
seules les distances interatomiques varient tout en maintenant une structure linéaire. Avec une
relaxation complète Monte Carlo, nous pouvons explorer un plus grand nombre de configura-
tions en y incluant davantage de degrés de liberté, en particulier la variation des angles entre les
liaisons. L’état initial est constitué d’un atome de nickel et de trois atomes de carbone disposés
linéairement. Le système est ensuite chauffé à une température de 1000 K puis relaxé sous un
faible gradient thermique jusqu’à une température de 0 K. Une séquence représentant l’évolution
de la relaxation de la structure vers son état d’équilibre est représentée sur la figure 5.7.

Fig. 5.7 – Géométries et longueurs des liaisons (en Å) au cours de la relaxation d’un amas NiC3.
L’état final est une structure plane à symétrie rhombique (f).
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Après relaxation complète, la géométrie adoptée est une structure plane à symétrie rhombique
présentant des distances moyennes Ni-C d’environ 1.9 Å et C-C d’environ 1.6 Å (figure 5.7 (f)).
Cette configuration est géométriquement proche de celle prédite par l’équipe d’Andriotis et al.

5.1.3.4 Conclusion

Cette étude sur les amas NiCx nous a permis de constater que notre modèle énergétique traite
correctement ce type de structure bien que la description d’un amas par notre méthode soit très
grossière. Pour tous les cas étudiés la configuration présentant une structure démixée s’est avérée
être la plus stable. L’amas NiC3 traité par méthode Monte Carlo a mis en évidence l’importance
d’une relaxation complète de tous les atomes pour identifier la configuration d’équilibre d’un
système.

5.2 Reconstruction des surfaces de Ni (111) et (100) en présence
de carbone

5.2.1 Introduction

L’interaction du carbone avec une surface métallique a fait l’objet de recherches dans le but
de mieux comprendre le rôle catalytique de ces surfaces. Ainsi, le rhodium et le platine sont
deux éléments fortement étudiés pour leurs propriétés catalytiques très intéressantes au cours du
processus de décomposition de deux gaz toxiques, CO et NO, par l’intermédiaire de la réaction
suivante :

2CO + 2NO → 2CO2 +N2.

La formation d’eau est également favorisée par la présence d’une surface de platine qui facilite la
dissociation des molécules H2 et O2 à l’état atomique. Une telle transformation est improbable
à température ambiante puisqu’elle met en jeu des barrières énergétiques de l’ordre de quelques
eV. Les surfaces de nickel font partie des surfaces métalliques couramment impliquées dans de
nombreux procédés industriels (voir références citées dans [137, 138]). Ces multiples applications
ont fortement motivé des études sur l’interaction du carbone avec ces surfaces, en particulier
avec les surfaces de nickel (100) et (111). Plus précisemment, il a été montré qu’au cours de tels
processus réactionnels, mêlant à la fois espèces carbonées et surfaces de nickel, le carbone pouvait
se présenter sous différentes formes. Par exemple, en faisant agir du CO et de l’éthylène sur une
surface de nickel (100) à 600 K, Goodman et al. [139, 140] ont identifié, à l’aide d’analyses AES
(Auger Electron Spectroscopy), deux structures possibles qui se distinguent principalement par
leurs réactivités chimiques.

La première est la forme graphitique qui est équivalente à un ou plusieurs plans graphitiques
recouvrant la surface métallique jusqu’à annihiler toute propriété catalytique de cette dernière.
Blakely et al. ont étudié la formation d’une telle structure en mettant en évidence l’influence de la
température sur le taux de couverture en carbone d’une surface (111) de nickel [141]. Ainsi pour
une température inférieure à 1080 K, l’apparition d’une monocouche de graphite est détectée.

Quant à la seconde forme que nous appellerons forme carburée (carbidic en anglais), elle cor-
respond à un carbure de surface sur quelques plans atomiques. Sa structure n’est pas clairement
déterminée car son identification par analyse AES repose simplement sur la perte du signal Auger
correspondant au graphite. Cette forme carburée est connue pour ses propriétés catalytiques, en
particulier dans les processus réactionnels permettant la formation de produits hydrocarbonés.
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Bien que cette structure soit difficile à identifier, il existe certaines conditions de température et
surtout de concentration en carbone où elle est parfaitement décrite. C’est le cas de la surface
Ni(100) qui, en en présence d’atomes de carbone avec un certain taux de couverture, forme un
carbure de surface stable conduisant à une reconstruction que nous étudierons plus loin [142].

Cette brève revue de différentes observations expérimentales montre la richesse et la com-
plexité des mécanismes mis en jeu au cours des processus d’adsorption d’atomes de carbone
par une surface de nickel. Des études théoriques ont alors cherché à comprendre l’interaction
du carbone avec une surface métallique à partir de calculs d’énergie de liaison d’un atome de
carbone sur différents sites présents à la surface du métal. Le but est de comprendre les réactions
chimiques opérant à la surface en ayant une connaissance assez précise des sites d’adsorption
pour un atome, voire une molécule, impliqués dans des réactions chimiques de décomposition
d’espèces carbonées. La reconstruction de la surface (100) a également fait l’objet de nombreuses
études théoriques qui ont permis de bien comprendre et de déterminer la force motrice respon-
sable de ce processus. Enfin plusieurs équipes ont cherché à caractériser la structure composée
d’une monocouche de graphène reposant sur une surface Ni(111). Elles s’accordent pour dire que
l’énergie d’adhésion d’une feuille de graphène sur une surface Ni(111) est pratiquement nulle.
Une grande partie de ces études sera développée par la suite.

Nous avons voulu comprendre l’effet du carbone sur les propriétés structurales et catalytiques
des surfaces métalliques (100) et (111) de nickel pour différents taux de couverture. Dans la
plupart des cas, nous validerons dans un premier temps notre modèle sur l’ensemble des données
théoriques présentes dans la littérature. Puis nous irons au-delà de ces approches en explorant
les conséquences induites par une relaxation totale du système.

5.2.2 Surface de nickel (100) en présence de carbone.

D’un point de vue fondamental, beaucoup d’équipes se sont intéressées à cette surface car
une reconstruction a été identifiée et étudiée via des études LEED, Auger, STM et SEXAFS
ainsi que par de nombreux calculs ab initio.

5.2.2.1 Interaction d’un atome de carbone avec une surface Ni(100).

Des analyses STM2(Scanning Tunnel Microscopy) ont été effectuées par Klinke et al. pour
étudier le comportement de la surface Ni(100) en fonction du taux de couverture en carbone,
θC [142]. Il a ainsi pu être mis en évidence qu’à faible taux de couverture, l’atome adsorbé se
situe préférentiellement à la surface dans les sites tétra-coordonnés. Cette adsorption semble s’ac-
compagner d’un déplacement radial d’environ 0.15 Å± 0.15 Å de chacun des atomes de nickel
entourant le carbone. Toutefois, l’interprétation des images STM nécessite, d’après les auteurs,
des études plus précises afin de mieux quantifier cette déformation.

Dans nos calculs nous considérons une tranche de cristal de nickel constituée de 192 atomes,
avec des conditions aux limites périodiques en x et en y, soit une structure carrée de 12.32 Å de
côté avec six plans dans la direction z, correspondant à une épaisseur de 8.80 Å. Quelle que soit

2Cette technique permet une observation directe de la surface dans l’espace réel. Le contraste des images
obtenues est relié à la densité d’états locale au niveau de Fermi. Ainsi certains atomes présentant une faible
densité d’états au niveau de Fermi paraissent "invisibles", ce qui est exactement le cas du carbone sur une
surface (100) de nickel. La principale limite de cet outil repose donc sur la difficulté d’analyser et d’interpréter
correctement les images.
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la position initiale du carbone et après relaxation complète de la structure par Monte Carlo, on
retrouve la position d’équilibre observée expérimentalement avec une distance C-plan de 1.92 Å
et une énergie de liaison Eb :

Eb = (NNi + 1)EC/Ni −NNiENi − EC , (5.2)

égale à -10.21 eV. NNi est le nombre d’atomes de nickel. EC , ENi et EC/Ni, les énergies totales
par atome respectivement d’un atome de carbone isolé, d’une tranche de Ni(100) relaxée et du
système composé d’un atome de carbone sur une tranche de nickel (100) relaxée. Aucun dépla-
cement radial des atomes de nickel n’a clairement été identifié.

5.2.2.2 Etude atomique de la reconstruction de surface

Dans le cas particulier d’un taux de couverture égal à 0.5, les atomes de carbone occupent
des sites de coordinence quatre dans une géométrie c(2×2) représentée sur la figure 5.8 (a). Cette
structure est équivalente à un échiquier dont les cases noires sont occupées par des atomes de car-
bone alors que les cases blanches restent vides. Dans cette configuration, une reconstruction de la
surface a été observée pouvant être décrite par des rotations alternées de cases noires ou blanches,
appelées reconstruction clock et anticlock respectivement dans la littérature. Le résultat est une
structure présentant une symétrie (2×2)p4g (figure 5.8 (b) et (c)). Cette reconstruction conserve
la forme carrée des cases noires alors que les blanches deviennent rhombiques (ou vice-versa).
Un comportement identique a été observé dans les cas d’adsorption de N sur une surface de Ni
(100) et d’O sur une surface Rh(100) [143, 144, 145].

(b)(a) (c)

Fig. 5.8 – C/Ni(100) avec un taux de couverture θC de 0.5. (a) Structure c(2×2) - Pas de recons-
truction. (b) Structure (2×2)p4g - Reconstruction clock. (c) Structure (2×2)p4g - Reconstruction
anticlock.

Cette reconstruction a été fort étudiée concernant des systèmes (C/Ni, N/Ni, O/Ni, O/Rh,...).
Les premières analyses LEED3(Low Energy Electron Diffraction) réalisées par Onuferko et al.
[146] ont montré un spectre de diffraction différent du système p(2 × 2) − C/Ni(100). Malgré
des études LEED plus précises, il n’a pas été possible de trancher entre les deux structures re-
présentées sur la figure 5.8. Des analyses SEXAFS (Surface Extended-X-ray-Absorption Fine
Structure) ultérieures [147] ont permis en fait d’identifier la reconstruction clock comme étant

3L’avantage de cette méthode est qu’elle fournit directement des informations sur la symétrie des plans de
surface. Les informations recueillies découlent directement du réseau réciproque de la surface permettant ainsi
d’obtenir la périodicité de celle-ci. Si l’intensité des taches de diffraction est analysée en fonction de l’énergie des
électrons, il est alors possible de déterminer plus précisément la structure de la surface.
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la structure apparaissant en présence de carbone. Ces conclusions ont été confirmées quelques
années plus tard par des observations par STM (figure 5.9) effectuées par Klink et al. [142].

Fig. 5.9 – Images STM d’une surface de nickel avec et sans carbone où les atomes de nickel
apparaissent en blanc. (a) Images STM d’une surface de Ni(100). (b) Images STM de la recons-
truction clock de la surface de Ni (100) en présence de carbone. (c) Schéma de la reconstruction
clock.

Pour comprendre les forces motrices responsables de cette reconstruction bien particulière,
Klink et al. [142] ont analysé la distortion de la surface en fonction du taux de couverture en
carbone à l’aide d’analyses STM. Ils ont ainsi montré que pour une faible valeur de θC , les atomes
de carbone sont adsorbés de façon aléatoire sur la surface dans des sites de coordinence quatre
tout en imposant un déplacement radial des atomes de nickel entourants l’atome adsorbé. A un
taux de couverture de l’ordre de θC & 0.2 ML, il n’est plus possible pour un atome de carbone
supplémentaire de trouver de tels sites où les atomes environnants seraient déplacés de la sorte.
Cette situation conduit le système à déformer localement la surface en imposant une légère ro-
tation du réseau de nickel. C’est le début de la reconstruction qui prend sa forme définitive à
partir d’une valeur de θC égale à 0.5 ML. En procédant ainsi, les atomes de carbone adsorbés
voient leur voisinage en nickel évoluer pour passer de quatre à cinq. Cette situation correspond à
un atome de carbone dans un demi octaèdre de nickel. Ce changement peut, d’après les auteurs,
expliquer la reconstruction où les atomes de carbone adsorbés participent de manière collective
à réduire le coût en énergie induit par le déplacement des atomes de nickel. Pour une surface
Ni(100) en présence de C, N ou O, des calculs ab initio d’énergie totale [148, 149, 150] sont par-
venus à reproduire cette reconstruction. Ces études ont permis ainsi d’identifier la nature exacte
de cette dernière en tranchant, dans chaque cas, entre une symétrie (2×2)p4g clock, anticlock ou
bien encore pas de reconstruction.

A l’aide de notre modèle énergétique de liaisons fortes, nous sommes également parvenus à
rendre compte de la reconstruction dans le cas d’une surface de Ni(100) en présence d’atomes de
carbone pour un taux de couverture θC égal à 0.5. Dans cette étude, une structure de 208 atomes,
sur six plans atomiques, est considérée, comptant en surface 32 atomes de nickel pour 16 atomes
de C avec des conditions aux limites périodiques en x et en y (figure 5.10). Les distances C-C
sont égales à 3.52 Å dans cette configuration et donc trop grandes pour permettre une interaction
directe des atomes de carbone entres eux. Le système est porté à une température initiale de 500
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Fig. 5.10 – Surface de Ni(100) avec un taux de couverture en carbone, θC , égal à 0.5. (a) Direction
<100> où seul le premier plan de nickel est représenté. (b) Direction <010>.

K puis refroidi à 0 K de manière à approcher l’état d’équilibre.

Dès les premiers stades de la simulation à 500 K, les atomes de carbone s’écartent légèrement
de la surface tandis que les atomes de nickel opèrent un mouvement collectif de rotation identique
à celui représenté sur la figure 5.11. Ce comportement est parfaitement illustré sur la figure
5.12 qui représente l’évolution en fonction du pas Monte Carlo de la hauteur de l’adatome de
carbone ainsi que du vecteur déplacement δ, caractéristique de la reconstruction. Une image de
la structure à 500 K est représentée sur la figure 5.13 et montre clairement la reconstruction clock
de la surface de nickel adoptant la symétrie (2×2)p4g décrite auparavant. La distortion continue
à évoluer lentement alors que les atomes de carbone qui se sont écartés dans un premier temps
se rapprochent de la surface. La structure semble se stabiliser à une température de l’ordre de
100 K (figure 5.12) pour atteindre l’état d’équlibre final, dont les caractéristiques sont reportées
dans le tableau 5.4.

δ

Fig. 5.11 – Mouvement collectif des atomes de nickel caractérisé par le déplacement δ.

Comme le montre le tableau 5.4, la reconstruction obtenue avec notre modèle énergétique est
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Fig. 5.12 – Evolution de la reconstruction clock en fonction du pas Monte Carlo à une tempéra-
ture de 500 K. Chaque pas Monte Carlo correspond à 1000 essais de déplacement.

Reconstruction δ d01 d12 ∆E
(Å) (Å) (Å) (eV/at)

liaisons fortes clock 0.50 0.35 2.01 (+14.2 %) 0.15
ab initio clock 0.46 0.17 1.88 (+10.3 %) 0.20
[148, 150] 0.20
Expérimentale clock 0.55 ± 0.20 0.1 ± 0.1 1.83 (+11± 2%) -
[151]

Tab. 5.4 – Caractéristiques énergétiques et structurales de la reconstruction clock obtenues avec
notre modèle de liaisons fortes comparées aux données ab initio et expérimentales. d01 : distance
C-surface et d12 distance entre le premier et le second plan de nickel (entre parenthèses : variation
de cette distance par rapport à une tranche de nickel seule). ∆E est la différence en énergie entre
la structure c(2× 2) et une structure reconstruite à symétrie c(2× 2)p4g.
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en excellent accord avec les données théoriques ou expérimentales présentes dans la littérature.
Contrairement à toutes les études ab initio qui reposent sur des calculs d’énergie totale, notre
simulation s’appuie sur une relaxation Monte Carlo à partir d’un système initial non reconstruit.
Le résultat est assez remarquable car bien que les possibilités de déplacement pour chaque atome
soient grandes, on observe un mouvement collectif des atomes de nickel jusqu’à former sponta-
nément la configuration p4g. A l’état d’équilibre, chaque atome de carbone possède cinq voisins
nickel, ce qui confirme les arguments avancés par Klink et al. pour expliquer la reconstruction.
Cependant cet effet ne peut être séparé de l’effet de taille induit par l’atome adsorbé. Pour
mettre en évidence cet aspect, nous avons effectué des calculs d’énergie totale de la reconstruc-
tion pour différentes distances carbone-surface métallique. Les résultats, représentés sur la figure
5.14, montrent clairement que deux régimes sont susceptibles d’apparaître. Pour une distance
carbone-surface inférieure à 0.4 Å, on observe une reconstruction qui diminue au fur et à mesure
que l’atome de carbone s’éloigne de la surface métallique. Ainsi pour des distances supérieures à
0.4 Å, le système adopte une configuration d’équilibre ne présentant pas de reconstruction. On
en déduit qu’un atome adsorbé de taille suffisamment petite peut se rapprocher de la surface et
induire une reconstruction de cette dernière. A l’inverse si le rayon atomique de l’adatome est
trop important, il reste à une distance suffisamment grande de la surface pour qu’aucune recons-
truction n’apparaisse. Ces conclusions sont parfaitement illustrées dans le cas de l’oxygène dont
la présence sur la surface Ni(100) n’a aucun effet alors qu’une reconstruction clock sur Rh(100) a
été mise en évidence [143]. Le paramètre cristallin du rhodium étant légèrement supérieur à celui
du nickel (3.80 Å contre 3.52 Å), l’atome d’oxygène peut alors se rapprocher de la surface pour
permettre une reconstruction. Dans le cas d’une surface de nickel, ce processus n’est pas possible
car l’atome d’oxygène est de taille trop importante pour favoriser cette distortion, contrairement
à l’atome de carbone qui est plus petit et dont la présence contraint, à la fois la surface Rh(100)
et la surface Ni(100), à adopter une reconstruction clock.

5.2.2.3 Interaction d’une structure graphénoïde avec une surface (100) métallique.

Jusqu’ici nous avons cherché à caractériser l’interaction d’atomes de carbone, isolés les uns
des autres avec une surface de Ni(100). Pour aller plus loin, des structures graphénoïdes ont été
considérées présentant des distances C-C de 1.42 Å : un pentagone, un hexagone, une nappe
de graphène (24 et 54 atomes) et une nappe de carbone constituée d’un pentagone et de cinq
hexagones (figure 5.15).

Dans un premier temps, nous avons voulu connaître la stabilité de telles structures reposant
sur une surface métallique (calculs faits à 500 K). Concernant le pentagone et l’hexagone, on
observe une dissociation des agrégats qui s’accompagne d’une forte perturbation de la surface
comme le montrent les figures 5.16 (a) et (b). Des reconstructions de la surface, proches de celles
décrites auparavant, semblent apparaître. Pour le pentagone, la distance C-C est en moyenne de
2.33 Å pour une liaison C-métal d’en moyenne 1.95 Å. Quant à l’hexagone, la distance C-C est en
moyenne de 2.14 Å pour une liaison C-métal d’environ 1.94 Å. Dans ces cas, la compétition entre
un système carburé et un système démixé a plutôt favorisé la formation d’un alliage C-métal
en raison d’un nombre de liaisons C-C insuffisantes pour stabiliser ces molécules. La nappe de
graphène de 24 atomes reste, quant à elle, stable malgré la présence du métal. Certains atomes
de carbone présents à la périphérie de la structure ont tendance à vouloir s’ancrer à la surface
métallique tout en conservant la forme globale des hexagones (figures 5.16 (c) et (d)). Aucune
dissociation n’est également observée pour la nappe de 20 atomes de carbone constituée d’un
pentagone qui présente une convexité non nulle (figures 5.16 (e) et (f)). La configuration initiale
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(a)

(b) (c)

Fig. 5.13 – Reconstruction clock obtenue avec notre modèle liaisons fortes (a) Direction <100>
où, par souci de clarté, seul le premier plan de nickel est représenté. (b) Direction <010> .(c)
Images STM de la reconstruction [142].
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Fig. 5.14 – Calculs d’énergie totale en fonction du déplacement δ pour différentes distances C-
plan.

(a)

(b)

(c) (d) (e)

Fig. 5.15 – Structures graphénoïdes déposées sur la surface Ni(100). La distance C-C est d’en-
viron 1.42 Å. (a) Pentagone. (b) Hexagone. (c) Nappe de graphène de 24 atomes (12 liaisons
pendantes). (d) Nappe de carbone de 20 atomes composée d’un pentagone et de 5 hexagones (10
liaisons pendantes). (e) Nappe de graphène de 54 atomes (18 liaisons pendantes).
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(a) (b)

(c) (d)

(e) (f)

Fig. 5.16 – Etude, à une température de 500 K, de la stabilité de structures carbonées sur Ni(100).
(a) Dissociation du pentagone. (b) Dissociation de l’hexagone. (c) et (d) Stabilité de la nappe de
graphène de 24 atomes. (e) et (f) Courbure de la nappe de carbone imposée par la présence du
défaut pentagonal.
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est complètement plane mais, après être soumise à une température de 500 K, la présence du
pentagone implique une courbure à la structure résultant directement du théorème d’Euler.

Des études concernant des structures carbonées avec et sans défauts pentagonaux sur une
surface Ni(100) ont également fait l’objet de calculs ab initio par Fan et al. [35]. Dans cet article,
les auteurs montrent que la présence d’un défaut pentagonal favorise la stabilité de la structure
graphénoïde en présence d’une surface Ni(100). Ces conclusions corroborent le modèle de crois-
sance de nanotubes basé sur les observations expérimentales de Gavillet où les premiers stades
de germination semblent être initiés par des dômes de carbone présentant des défauts pentago-
naux. Ces données ab initio reposent sur des calculs d’énergie totale où pour différentes positions
testées de la nappe, les atomes de nickel sont libres de relaxer afin de déterminer l’état d’équi-
libre. Les auteurs n’indiquent pas si leurs molécules restent stables en présence de la surface
métallique. Aucune précision à ce sujet n’a été relevée dans leur article. Toutefois ces études sont
très lourdes et représentent la limite maximale, à ce jour, des méthodes ab initio en terme de
taille de système et en temps de calcul. On peut alors penser que l’éventuelle dissociation des
molécules, mise en évidence par notre modèle liaisons fortes, n’a pas été observée par cette étude
ab initio. Cette différence est sûrement liée aux contraintes de ces outils qui imposent, très sou-
vent, une relaxation non complète de la structure. Dans le cas présent seule la surface métallique
semble relaxer complètement. Quant à la structure carbonée, elle semble être complètement figée.

Le bilan en énergie obtenu par nos calculs sont présentées dans le tableau 5.5. L’énergie
d’adhésion, Eadhésion, est définie de la façon suivante :

Eadhésion =
(NC +NNi)ENi/C −NCEC −NNiENi

NC
. (5.3)

NNi et NC le nombre total d’atomes respectivement de Ni et C. EC , ENi et ENi/C l’énergie
totale par atome respectivement d’une feuille de graphène finie relaxée, d’une tranche de Ni(100)
relaxée et d’une nappe de graphène sur tranche de nickel (100) relaxée.

C/Ni(100) Ni(100) Nappe de C NNi NC Eadhésion

eV/at eV/at eV/at eV/at C
20 C -4.30 - 4.10 -6.55 288 20 -0.58
24 C -4.32 - 4.10 -6.67 288 24 -0.27
54 C -4.59 - 4.10 -6.92 288 54 -0.27

Tab. 5.5 – Energie d’adhésion (en eV/at C) des nappes de carbone sur la surface de Ni(100).
NNi et NC sont respectivement le nombre total d’atomes de Ni et de C.

Fan et al. estiment que l’incorporation de pentagones dans les premiers stades de la germina-
tion de nanotubes est favorable d’un point de vue énergétique, puisque ces défauts structuraux
permettent de réduire le nombre de liaisons pendantes en courbant la structure formant ainsi
des liaisons carbone - métal avec la surface. Pour valider cette hypothèse, nous avons étudié
ces structures graphène en procédant à des analyses des énergies locales mises en jeu. En effet,
notre modèle de liaisons fortes, qui repose sur la technique de récursion, est, par construction,
basé sur un calcul local des énergies. Cette approche permet donc une détermination directe de
la répartition en énergie au sein de la structure. Les configurations testées sont les nappes de
graphène de 24 et 54 atomes ainsi que la structure de 20 atomes de carbone présentant un défaut
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pentagonal. Dans chaque cas, nous avons procédé à une relaxation Monte Carlo des systèmes
en imposant une température de 500 K puis un gradient thermique jusqu’à 0 K pour atteindre
l’état d’équilibre final.

Les résultats des analyses d’énergie locale pour la nappe hexagonale de 24 atomes sont re-
groupés dans les figures 5.17 et 5.18 sous forme d’histogrammes. Après relaxation de la nappe de
graphène en l’absence de surface métallique, trois populations sont clairement identifiées pour le
carbone (figure 5.17 (b)) :

• les liaisons pendantes : 12 atomes bicoordonnées situés à la périphérie de la structure
ayant une énergie moyenne comprise entre -5.9 et -5.8 eV/at.

• les atomes tricoordonnées B : 6 atomes de carbone de coordinence trois dans une
configuration locale identique à une feuille de graphène infinie. Les énergies se situent dans une
gamme d’énergie comprise entre -7.7 et -7.6 eV/at.

• les atomes tricoordonnées A : 6 atomes ayant 3 voisins directs qui ont des énergies
différentes des précédentes puisque la prise en compte des quatrièmes moments permet d’explorer
les second voisins. Les énergies sont comprises entre -7.3 et -7.4 eV/at.

Cette analyse permet locale une lecture directe de l’énergie d’une liaison pendante, Ependant,
que l’on estime à 1.80 eV. Cette quantité peut être calculée plus précisément de la façon suivante :

Ependant =
Ep

graphène − Egraphène

Np
,

avec Np le nombre d’atomes présentant des liaisons pendantes, Egraphène et Ep
graphène l’énergie

totale respectivement d’une feuille de graphène relaxée sans liaisons pendantes (avec des condi-
tions aux limites en x et en y) et d’une feuille de graphène relaxée avec des liaisons pendantes.
La convergence de cette grandeur apparaît pour un système de grande taille, supérieur à 100
atomes (tableau 5.6). La valeur d’une liaison pendante ainsi calculée est d’environ 1.60 eV, et est
proche de celle relevée directement sur les histogrammes.
Les trois populations de carbone, présentées auparavant, coexistent toujours malgré la présence

Nombre d’atomes Egraphène Ep
graphène Np Ependant

de carbone (eV) (eV) (eV)
64 -474.6 -437.7 22 1.67
100 -741.4 -695.7 28 1.63
144 -1067.5 -1012.8 34 1.60
196 -1452.9 -1389.2 40 1.59

Tab. 5.6 – Calcul de l’énergie d’une liaison pendante. Np le nombre d’atomes pendants, Egraphène

et Ep
graphène l’énergie totale par atome respectivement d’une feuille de graphène relaxée sans

liaison pendante (avec des conditions aux limites en x et en y) et d’une feuille de graphène
relaxée avec des liaisons pendantes.

de la surface métallique. L’histogramme de la figure 5.17 (b) identifie clairement trois régions
équivalentes à celles décrites précédemment, avec une distribution moins piquée simplement liée
à la précision de la relaxation. En particulier, il est important de relever que l’interaction avec
la surface métallique n’induit pas d’effet de saturation des liaisons pendantes de la structure
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Fig. 5.17 – Analyse des énergies locales pour une nappe de graphène de 24 atomes sur une surface
de Ni(100). (a) Histogramme des atomes de nickel. (b) Histogramme des atomes de carbone.
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graphénoïde. Ceci est assez naturel dans la mesure où les liaisons pendantes sp2 ne pointent
pas vers le nickel, et montre l’importance d’avoir un modèle énergétique qui tient bien compte
de la symétrie des orbitales. Ces conclusions semblent indiquer que la nappe de graphène est
complètement indifférente à la présence de la surface métallique. Le bilan en énergie présenté
auparavant (tableau 5.5), montre cependant une faible énergie d’adhésion. On peut alors penser
que les atomes métalliques sont stabilisés par la présence de carbone, hypothèse confirmée par
l’analyse de la répartition en énergie locale sur les atomes de nickel de la figure 5.17 (a). Dans le
cas du nickel deux populations distinctes apparaissent après relaxation Monte Carlo :

• les atomes en volume, de coordinence 12, dont l’énergie totale est comprise entre
-4.4 et -4.3 eV/at.

• les atomes en surface, de coordinence 8. Ils sont donc moins stables que les atomes
en volume et affichent des énergies comprises entre -4.0 et -3.8 eV/at.

Une lecture directe des histogrammes permet d’évaluer une énergie de surface de nickel (100)
d’environ 0.4 eV/at, soit environ 1150 mJ/m2, à comparer avec la valeur calculée exactement
dans le chapitre 4 d’environ 1750 mJ/m2. Après relaxation Monte Carlo et en présence de la
nappe de carbone, ces deux populations sont maintenues. Une analyse plus précise des énergies
locales montre clairement que les atomes de nickel concernés par cette stabilisation sont en
surface et en interaction directe avec la structure carbonée (figure 5.18). Ces conclusions sont
parfaitement illustrées par l’analyse détaillée des énergies locales des atomes de nickel à la surface
de la figure 5.18 (a). Les atomes de nickel en surface et éloignés de la nappe de carbone affichent
une énergie totale d’environ -3.90 eV/at identique à celle obtenue sans la présence de carbone
(figure 5.17). A l’inverse, les atomes de nickel proches de la structure graphènoïde sont stabilisés
comme l’indique la figure 5.18 (b) présentant les histogrammes des énergies pour les atomes de
nickel en surface. Le gain en énergie, qui est de l’ordre de 0.4 eV/at pour le nickel, se traduit par
une reconstruction de la surface caractérisée par un déplacement des atomes de nickel présents
à la surface (figure 5.19).

L’analyse d’une nappe de graphène de 54 atomes conduit à des conclusions équivalentes (fi-
gure 5.20). Pour les atomes de carbone, trois populations sont identifiées, en présence ou non du
métal (figure 5.20 (b)). La différence entre les atomes tricoordonnés A et B est moins marquée
que pour un système carboné de 24 atomes. Les liaisons pendantes sont maintenues malgré l’in-
teraction métallique. Quant aux atomes de nickel, les deux populations, en surface et en volume,
coexistent toujours. Les atomes métalliques proches de la nappe de graphène sont stabilisés par
cette présence de carbone qui s’accompagne également d’une reconstruction de la surface.

L’analyse des énergies locales de la nappe de graphène à 20 atomes, contenant un pentagone,
met également en évidence trois populations pour les atomes de carbone (figure 5.21 (b)). Malgré
la courbure, les liaisons pendantes sont conservées alors que le défaut pentagonal semble être
légèrement stabilisé par la surface métallique d’environ 0.1 eV/at. Les atomes de nickel suivent le
même comportement que dans les cas précédents avec un gain en énergie reposant sur les atomes
en surface proches de la nappe de carbone (figure 5.21 et figure 5.22).

5.2.2.4 Conclusion

Cette étude a permis de rendre compte de la reconstruction de la surface Ni(100) en présence
de carbone. A faible taux de couverture, notre modèle énergétique reproduit parfaitement la



134 Interaction du carbone avec des surfaces métalliques

16

14

12

10

8

6

4

2

0

  N
om

br
e 

d'
at

om
es

 d
e 

N
I

-4.5 -4.4 -4.3 -4.2 -4.1 -4.0 -3.9 -3.8 -3.7

  Energie (eV/at)

    Ni seul
    Ni en présence de C

-4.38 -4.06-3.89 -3.90

-4.29 -4.32-4.33

-4.35
-4.24

-4.05 -3.91

-3.94 -4.37 -4.30
-4.26

-4.37 -4.21

-4.29

-3.89

 -4.38

-3.88 -3.91

(a)

 (b)

Fig. 5.18 – Analyse des énergies locales des atomes métalliques à la surface en présence d’une
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eV/at pour les atomes de nickel en surface. (b) Histogramme des atomes de nickel en surface.
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(a) (b)

Fig. 5.19 – Reconstruction de la surface de nickel (100). (a) Premier plan de la tranche de nickel
en l’absence de carbone, selon la direction <001>. (b) Premier plan de la tranche de nickel en
présence de carbone, selon la direction <001>

reconstruction clock observée par des analyses STM. Cette reconstruction est liée au voisinage
direct en atomes de nickel mais également à un effet de taille comme le montrent nos calculs.
La nappe de graphène est complètement indifférente à la surface métallique. Notre modèle, qui
repose sur un calcul local de l’énergie, a mis en évidence la conservation des liaisons pendantes
malgré la présence d’atomes de nickel. Ces conclusions sont différentes de celles proposées par
Fan et al. qui ont fait une analyse simplifiée de l’énergie pour caractériser l’effet de saturation
des liaisons pendantes induit par la courbure. Leurs données sont en fait difficiles à utiliser. Nous
n’avons pas de confirmation de ce résultat (attendu) qui nécessiterait des calculs plus détaillées.

5.2.3 Surface de nickel (111) en présence de carbone.

Des calculs théoriques ainsi que de nombreuses études expérimentales, couplant différentes
techniques d’analyse, ont été développés dans le but de caractériser l’interaction du carbone avec
une surface Ni(111).

5.2.3.1 Interaction d’un atome de carbone avec une surface (111) métallique.

Pour comprendre la chimisorption du carbone sur une surface métallique ainsi que son rôle
dans la formation d’hydrocarbures, des études ab intio ont cherché à déterminer les énergies
mises en jeu au cours de la liaison d’un atome de carbone sur de telles surfaces [152, 153, 154].

Parmi toutes ces études, celle réalisée par Klinke et al. [154] semble la plus complète. Dans
cet article, les auteurs font un inventaire détaillé des énergies de liaison d’un atome de carbone,
sur plusieurs sites à la surface et pour différents taux de couverture en carbone. Les surfaces
métalliques concernées sont les surfaces Ni(100) et Co(0001). Ici encore, les méthodes ab initio
sont précises mais impliquent des temps de calcul trop importants qui conduisent à introduire
certaines approximations. Tout d’abord, les systèmes considérés sont de grande taille et ne per-
mettent pas de traiter une relaxation complète de la structure. Seules des variations collectives
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Fig. 5.20 – Analyse des énergies locales pour une nappe de graphène de 54 atomes sur une surface
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des plans atomiques selon l’axe z sont considérées limitant ainsi fortement les degrés de liberté des
atomes métalliques. Il semble également délicat, avec ces techniques, de rendre compte propre-
ment de l’interaction d’un seul atome de carbone avec une surface. En effet, ces calculs reposent
sur une cellule unité plus ou moins grande, reproduite périodiquement avec des conditions aux
limites. Dans le cas présent, il est alors nécessaire de considérer une cellule de grande taille pour
simuler une concentration en carbone très faible. Cette approche a été, en partie, appliquée par
Klinke et al. qui ont étudié des systèmes avec plusieurs concentrations en carbone, Ni/C (1, 0.5
et 0.25). Malgré cette variation en concentration, les données ne semblent pas converger en partie
à cause des boîtes de simulation trop petites qui induisent des effets de bord toujours présents.
En effet, les énergies de liaison, les distances interatomiques ainsi que la stabilité relative des
différents sites évoluent avec le taux de couverture en carbone. A titre d’exemple, pour un atome
de carbone positionné sur un site CFC de surface, une diminution de la concentration conduit à
une augmentation de 20 % de l’énergie de liaison et une diminution de 4 % de la longueur de la
liaison atomique.

Dans un premier temps, nous avons donc voulu confronter notre modèle aux valeurs relevées
dans la littérature. Ainsi, l’énergie de liaison d’un ensemble de positions possibles à haute symétrie
a été calculée dans le but de déterminer le site le plus favorable d’un point de vue énergétique.
Différents sites en surface susceptibles d’accueillir un atome de carbone ont alors été testés :
top, pont, subsurface, cavités CFC et HCP. Ces deux dernières positions sont schématisées sur
la figure 5.23. La position subsurface correspond à un atome de carbone avec des coordonnées
x et y identiques à celles du site CFC, mais situé entre les deux premiers plans de nickel. La

CFC
HCP

y

x

Fig. 5.23 – Cavités CFC et HCP à la surface Ni(111).

revue bibliographique, présentée dans le tableau 5.7, reflète la grande disparité des valeurs qui
existent concernant les énergies de liaison, les distances Ni-C ainsi que la stabilité relative des
sites favorables à l’adsorption d’un atome de carbone.
Dans notre étude, le système métallique est constitué de 216 atomes, fixes, avec des conditions

aux limites périodiques selon les axes x et y soit une structure de longueur 13.69 Å, de largeur
12.14 Å avec six plans de 36 atomes dans la direction z, correspondant à une épaisseur de 10.16
Å. Pour chacun des sites testés, la même démarche est entreprise. Une série de calculs d’énergie
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Dekoster et al. [152] Burghraef et al. [153] Klinke et al. [154]

Eb (eV) R (Å) Eb (eV) R(Å) Eb (eV) R(Å)
top -3.92 1.66 -8.38 2.20 - -
bridge -4.93 1.77 -8.38 1.95 -5.99 1.75
cavité CFC -6.17 1.80 -8.59 2.01 -6.68 1.79
cavité HCP - - -8.74 2.01 -5.97 1.89
subsurface - - - - -7.30 1.85

Tab. 5.7 – Données ab initio, présentes dans la littérature, pour un atome de carbone sur une
surface de Ni(111). R correspond à la distance C-Ni.

de cohésion est effectuée pour différentes valeurs de z de l’atome de carbone. La position en z
correspondant au maximum d’énergie de cohésion, en valeur absolue, détermine l’état d’équilibre
final. L’ensemble des résultats est regroupé dans le tableau 5.8 où l’énergie de liaison Eb de C
est calculée de la façon suivante :

Eb = (NM + 1)EC/M −NMEM − EC , (5.4)

avec NM le nombre total d’atomes métalliques, EM l’énergie de cohésion par atome de la struc-
ture métallique, EC/M l’énergie de cohésion par atome de la structure finale impliquant un atome
de carbone adsorbé et EC l’énergie d’un atome de carbone isolé.

Eb (eV) R1 (Å) R2 (Å)
top -5.11 1.82 1.82
pont -6.75 1.86 1.37
cavité CFC -8.61 1.87 1.20
cavité HCP -8.56 1.87 1.20
subsurface -6.13 1.75 1.01

Tab. 5.8 – Valeurs calculées des énergies de liaisons Eb ; distance C-M R1 et distance C - plan
R2, pour un atome de carbone sur une surface (111) de nickel.

La comparaison entre les tableaux 5.7 et 5.8 permet de juger du bon comportement de notre
modèle. Les distances ainsi que les énergies de liaison sont correctes. Quant à la stabilité relative
des différents sites, elle se présente sous la forme suivante :

CFC ' HCP � pont > subsurface� top .

Cette stabilité est légèrement différente de celle proposée par Klinke et al. qui estiment la position
subsurface comme étant la plus stable. Pour cette configuration, leurs distances Ni-C sont de
l’ordre de 1.85 Å, différentes des distances de 1.75 Å estimées par notre modèle. Cet écart est
simplement dû à notre calcul qui maintient la structure de nickel complètement rigide tandis que
dans l’approche ab initio les plans de nickel peuvent relaxer. Cette remarque met en évidence
l’importance de l’effet de la relaxation sur de tels bilans d’énergie. Des calculs d’énergie totale
sur la position en z de l’atome de carbone prévoient la cavité CFC comme étant la plus stable
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Fig. 5.24 – Barrière entre les positions subsurface et cavité CFC.

(figure 5.24) tandis qu’avec une relaxation plus précise la configuration subsurface semble être
l’état d’équilibre. Pour tenir compte de tous les effets induits par la relaxation, nous avons
comparé les stabilités relatives des différents sites tout en donnant la possibilité à tous les atomes,
carbone et nickel, d’évoluer dans toutes les directions de l’espace. En pratique, pour chaque
position testée, nous procédons à une relaxation Monte Carlo de l’ensemble de la structure. Le
système est alors soumis à une température de 500 K puis subit un gradient thermique jusqu’à
une température de 0 K correspondant à l’état d’équilibre. La structure initiale est identique à
celle décrite auparavant. Les résultats, répertoriés dans le tableau 5.9, sont assez différents de
ceux obtenus avec des simples calculs d’énergie totale. La stabilité relative des structures suit

Eb (eV) R1 (Å) R2 (Å)
cavité CFC -8.96 1.84 1.13
cavité HCP -8.84 1.85 1.14
subsurface -10.65 1.94 1.96

-

Tab. 5.9 – Valeurs calculées des énergies de liaisons Eb ; R1 : distance C-M et R2 : distance
C-plan, pour un atome de carbone sur une surface (111) de nickel après une relaxation Monte
Carlo complète de la structure.

dorénavant l’ordre suivant :
subsurface > CFC > HCP ,

indiquant le site subsurface comme étant le plus favorable à l’adsorption d’un C par une surface
(111) de nickel. Dans ce cas précis, il semble clair que la relaxation joue un rôle non négligeable
en donnant la possibilité aux liaisons Ni-C, jusqu’ici très contraintes, de varier en longueur et
également en angle. La distance Ni-C passe de 1.75 Å à 1.94 Å, respectivement sans et avec
relaxation ; soit une augmentation de 10 %. Nos valeurs d’énergie de liaison calculées avec notre
modèle sont légèrement différentes des données relevées dans la littérature (tableau 5.7). On
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note un certain écart moyen, qui est probablement lié à notre modèle énergétique initialement
ajusté sur une structure NaCl présentant une concentration atomique identique en nickel et en
carbone, mais également à notre approche Monte Carlo qui permet une relaxation complète et
précise de la structure. Il nous est donc possible de tester un grand nombre de configurations et
de déterminer un état d’équilibre final plus stable que ceux prédits avec d’autres outils.

Cet effet de relaxation a également une influence directe sur le calcul de la barrière d’énergie
entre les sites subsurface et CFC. Pour mettre en évidence ce comportement, une dynamique
Monte Carlo est réalisée sur les atomes de nickel pour différentes positions fixes en z de l’atome
de carbone. L’idée n’étant pas de calculer précisemment cette barrière mais d’approcher sa valeur
et surtout de constater sa diminution et l’inversion de la stabilité relative des sites favorables à
l’adsorption d’un atome de carbone quand le système n’est plus contraint. La barrière calculée
de la sorte est représentée sur la figure 5.25. La position subsurface est bien la plus stable en
énergie et la barrière a en fait disparu. Ces conclusions sont donc complètement opposées à celles
obtenues avec des calculs d’énergie totale sans relaxation (figure 5.24).
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Fig. 5.25 – Variation d’énergie entre les positions subsurface et cavité CFC, après relaxation
complète Monte Carlo.

Pour valider définitivement cette interprétation, un système constitué d’un atome de carbone
situé au dessus d’une surface de nickel est chauffé à une température de 1000 K de manière à
pouvoir franchir plus facilement les différents cols présents le long du processus Monte Carlo.
Plusieurs positions complètement aléatoires ont été testées avec le même résultat : l’atome de
carbone se place en position subsurface et reste dans cette configuration malgré quelques fluc-
tuations liées à l’agitation thermique. Un exemple de l’évolution de la distance carbone-surface
en fonction du pas Monte Carlo est représentée sur la figure 5.26, pour un cas où, après avoir
imposé une température de 1000 K, le système est refroidi jusqu’à 0 K .

5.2.3.2 Faible concentration de carbone sur une surface (111) métallique.

Pour aller plus loin dans l’étude de l’interaction du carbone avec une surface métallique (111),
nous avons cherché à caractériser l’influence, non plus d’un seul atome, mais d’une faible concen-
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Fig. 5.26 – Evolution de la distance carbone-Surface en fonction du pas Monte Carlo pour un
atome de carbone en position subsurface.

tration en carbone. Dans le cas de l’interaction du carbone avec la surface Ni(100), l’importance
du taux de couverture en carbone (θC) a clairement été mise en évidence avec, pour une valeur
de θC faible, une distorsion de la surface et la reconstruction clock pour des fortes valeur de
θC . Dans le cas de l’interaction du carbone avec une surface Ni(111), il n’existe pas d’études
aussi précises. Des analyses STM, effectuées par Klink et al. [155], ont révélé une reconstruction
de la surface en présence de carbone. D’après les auteurs, pour un taux de couverture donné,
la reconstruction observée sur la surface Ni(100) est reproduite. Cette hypothèse suppose une
diminution de la densité en nickel, c’est-à-dire l’éjection d’atomes de nickel sous l’effet du car-
bone (figure 5.27). Il est délicat de conclure de façon aussi catégorique avec des images STM. La
reconstruction observée sur la surface Ni(100) a fait l’objet de nombreuses études combinant à
la fois LEED, STM et calculs ab initio. L’équipe de Klink et al. [155] a également détecté une
phase non identifiée. Aucune étude théorique n’a été consacrée à ces reconstructions éventuelles.

Plus récemment, d’autres études expérimentales [137, 156] mêlant STM, AES et LEED ont
mis en évidence l’importance des marches présentes à la surface du métal. Il semble que ces
défauts favorisent la réaction de Boudouard (2 CO → C + CO2) en formant des phases carburées
(figure 5.28 (a)) [137]. Quant aux terrasses, des structures carburées sont également formées sous
la décomposition de C2H4 (C2H4→ 2 C + 2H2) (figure 5.28 (b)). Toutefois, aucune de ces études
ne semble confirmer la reconstruction observée par Klink et al. [155].

Dans le cas présent, le système considéré est le suivant : 216 atomes de nickel dont la surface
(111) est constituée de 36 atomes de nickel et 18 atomes de carbone (figure 5.29). Chaque atome
de carbone est positionné sur un site CFC avec 3 voisins nickel à une distance de 1.437 Å. Les
distances carbone-carbone sont trop importantes (2.5 Å) pour permettre l’existence d’interac-
tions directes entres eux. L’ensemble est porté à une température de 500 K.
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Fig. 5.27 – (a) Image STM d’une surface de Ni(111). (b) Image STM de la reconstruction clock
de la surface (111) [155].

Fig. 5.28 – (a) Images STM d’un carbure en présence d’une marche après décomposition de CO.
(b) Images STM d’un carbure en présence d’une terrasse après décomposition de C2H4. [137, 156]

Dès les premiers stades de la simulation, une grande tendance au désordre en surface apparait,
les atomes de carbone interagissant fortement avec les atomes de nickel présents en surface. La
configuration observée, quasi à l’équilibre thermodynamique, est représentée sur la figure 5.30. Le
premier plan de nickel est complétement amorphisé tandis que les autres plans restent cristallins.
Ce comportement est parfaitement illustré sur la figure 5.31 représentant la densité en atomes le
long de l’axe z.

Cette phase en surface s’étend sur une épaisseur d’environ 2 Å avec une dispersion en z des
atomes de carbone et de nickel assez homogène. Chaque atome de carbone a cinq voisins nickel
correspond à un demi-octaèdre en surface ou six voisins correspondant à un octaèdre complet.
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Fig. 5.29 – Surface de Ni(111) avec un taux de couverture en carbone, θC égal à 1/2. (a) Direction
< 100 >. (b) Direction < 010 >.

L’atome de carbone interagit fortement avec la surface dans le but de former un maximum de
liaisons avec le nickel, jusqu’à former un alliage de surface.

Cet état, bien que très désordonné, a été observé expérimentalement. On le retrouve dans la
littérature [138] sous le nom de phase carburée décrite précédemment, soit un carbure qui s’étend
sur un ou deux plans cristallins.

5.2.3.3 Interaction d’une feuille de graphène avec une surface (111) métallique.

Une feuille de graphène présente la particularité d’être en épitaxie presque parfaite sur une
surface (111) de nickel. Différentes positions sont alors susceptibles d’exister (figure 5.32). Dès le
début des années 80, des études expérimentales se sont développées dans le but de caractériser
proprement cette structure.

Différents groupes ont mis en évidence la formation d’une couche de carbone lors de la dé-
composition d’espèces carbonées sur une surface (111) de nickel. Pour une température de 1000
K le signal recueilli par le spectre Auger présente des caractéristiques très similaires à celles du
graphite [139] ; interprétation confirmée par des études de photoémission montrant une struc-
ture électronique, pour la couche de carbone en surface, très proche là encore d’un cristal de
graphite [157]. Une revue des résultats de la littérature est présentée dans le tableau 5.10. Cette
compilation de résultats montre clairement, que, d’un point de vue expérimental, il n’existe pas
de réel consensus quant à la structure exacte d’une monocouche de de graphite sur Ni (111).
Les méthodes utilisées sont très différentes et peuvent aboutir à des conclusions légèrement op-
posées. Il est important de préciser que toutes ces études sont assez délicates. Tout d’abord il
est nécessaire de préparer une surface de nickel ne présentant pas de défaut : marches, lacunes,
... Une autre difficulté provient de dépôt d’espèces carbonées sur la surface de métal. Sachant
que le carbone se vaporise à très haute température (T > 3000 K), la formation de feuillets gra-
phitiques passe par l’introduction de molécules contenant de l’hydrogène ou de l’oxygène (CH4,
C2H4, CO, ... ) qui, au contact de la surface de métal, se décomposent. Il est très probable que le
comportement de la monocouche de carbone sur du nickel soit sensible à ces défauts et impuretés.

Au niveau théorique, d’importants écarts ont également été relevés (tableau 5.11). Cette dis-
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z

Fig. 5.30 – Formation d’une phase carburée en surface. (b) Tranche supérieure de la structure
vue en perspective. (c)Tranche supérieure de la structure vue de dessus.
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(a) (b) (c)

Fig. 5.32 – Différentes positions d’une feuille de graphène sur une surface Ni(111). (a) Tous les
sites CFC et HCP sont occupés par un atome de carbone. (b) La moitié des atomes de carbone
occupent les sites CFC et l’autre moitié est positionnée au-dessus des atomes de nickel. (c) La
moitié des atomes de carbone occupent les sites HCP et l’autre moitié est positionnée au dessus
des atomes de nickel.

Rosei et al. [158] Gamo et al. [159]

techniques SEELFS LEED
expérimentales
distance C-C (premiers voisins) 1.45 ± 0.03 -
distance C-C (seconds voisins) (2.50 ± 0.03)
distance Ni-graphène 2.80 ± 0.08 2.11 ± 0.07
distance Ni-Ni aucune variation 1.96

détectée

Tab. 5.10 – Revue bibliographique des caractéristiques d’une feuille de graphène en épitaxie sur
une surface Ni(111). Les distances sont en Å. (SEELFS : Surface Electron-Energy-Loss Fine-
Structure)
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parité s’illustrent par des distances interplans (graphène-surface et plans de nickel) parfois très
différentes selon les techniques de calcul. Toutefois, il semble que toutes les équipes s’accordent
pour dire que la présence de la tranche de nickel stabilise la feuille de graphène. L’énergie d’adhé-
sion (équation 5.4) de cette monocouche à une surface de nickel est pratiquement nulle. Dans le

Klinke et al. [154] Helveg et al. [20] Fuhr [160]

distance (C-C) - 1.44 -

distance (Ni-graphène) 2.11 3.2 -
distance (Ni-Ni) + 0.5 % - -

Energie d’adhésion -0.08 -0.05 -0.09

Tab. 5.11 – Caractéristiques calculées d’une feuille de graphène en épitaxie sur une surface
Ni(111).

calcul que nous présentons ici, nous considérons une monocouche de graphène disposée sur une
surface Ni (111) selon la position (b) définie dans la figure 5.32. Les autres positions n’ont pas été
testées car elles ne présentent pas d’intérêt particulier puisque les différences en énergie ne sont
pas très significatives. Le plan de carbone est constitué de 72 atomes reposant sur une tranche
de 216 atomes de nickel à une distance de 0.7 Å, soit des liaisons carbone-nickel de 1.598 Å. On
impose des conditions aux limites périodiques suivant x et y.

Pendant la relaxation Monte Carlo, la feuille de graphène s’écarte progressivement de la sur-
face de nickel pour atteindre finalement la position d’équilibre suivante :

Fig. 5.33 – Evolution de la distance graphène-surface (111) en fonction du nombre de pas Monte
Carlo.

• distance entre la monocouche de graphène et la surface de nickel : 1.89 Å.
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• liaisons nickel-carbone : 2.37 Å.
• liaisons carbone-carbone : 1.44 Å.

L’énergie d’adhésion calculée est de +0.09 eV/at. de carbone. L’analyse en énergie locale
représentée sur la figure 5.34 montre clairement la faible interaction qui existe entre ce plan de
graphène et la couche de nickel en dessous. Dans notre modèle, les distances sont reproduites cor-
rectement en comparaison des données théoriques et expérimentales de la littérature. L’énergie
d’adhésion est légèrement positive contrairement aux calculs ab initio qui la trouvent légère-
ment négative, mais la différence n’est pas significative et l’ordre de grandeur est satisfaisant :
l’énergie d’adhésion d’une monocouche de graphène sur une surface de Ni (111) est presque nulle.

Il nous ait paru intéressant ici de tester l’influence du paramètrage de notre modèle énergé-
tique. Dans le chapitre précédent, consacré en partie aux carbures des métaux de transition, nous
avions décidé d’établir plusieurs jeux de paramètres ajustés sur différentes valeurs de ∆Hfor. En
considérant le second paramètrage moins démixant (tableau 4.17), on constate de légers écarts
en particulier sur l’énergie d’adhésion de la feuille de graphène sur une surface de Nickel (111)
qui atteint une valeur de +0.04 eV/at.

Un autre paramètre est le choix du rayon de coupure introduit dans le modèle énergétique
pour traiter les interactions métal-carbone. Un rayon de coupure trop important, de l’ordre de
3.4 Å, induit une énergie d’adhésion fortement négative de l’ordre de 1.20 eV/at de C. La mo-
nocouche de carbone est donc en très forte interaction avec les atomes de nickel contrairement
à toutes les conclusions relevées dans la littérature. L’analyse des énergies locales est très diffé-
rente de celle observée précédemment. En particulier, les atomes de nickel de la seconde couche
semblent être fortement stabilisés par la présence du carbone. Cet effet est directement lié à un
rayon de coupure trop grand, qui amène à prendre en compte trop de voisins carbone pour un
grand nombre d’atomes de nickel. Plus précisément la dépendance en distance des intégrales de
saut pdσ que nous avons fixée est valable au voisinage des distances de premiers voisins dans la
structure NaCl. On ne doit pas la conserver pour des voisins un peu plus éloignés, apparaissent
à l’interface C-Ni, faute de quoi on surestime les interactions C-Ni correspondantes.

Ces deux exemples illustrent parfaitement l’influence du paramètrage sur les grandeurs éner-
gétiques calculées. Le choix du rayon de coupure montre le peu de souplesse accordée à notre
choix de paramètres et permet de mettre en évidence que dans le modèle énergétique métal -
carbone, malgré le nombre important de paramètres à ajuster, il n’est pas possible d’attribuer
n’importe quelle valeur à un paramètre donné. Chacun d’entre eux est directement lié à une
propriété particulière d’un système pur carbone, pur métal ou carbure.

5.2.3.4 Conclusion

L’interaction d’un atome de carbone avec une surface de Ni(111) nous a permis, dans un
premier temps, de valider notre modèle énergétique en comparant nos résultats avec des données
ab initio. Nous avons alors constaté que de simples calculs d’énergie totale sont insuffisants pour
caractériser l’état d’équilibre d’un système métallique en présence de carbone.

Des reconstructions très importantes de la surface de nickel sont observées, qui dépendent
fortement du taux de couverture en carbone. Pour une faible valeur de θC , les atomes de carbone
réagissent fortement avec les atomes de nickel. La surface métallique est alors très réactive à
cette présence en carbone jusqu’à former une structure carburée correspondant à un alliage de
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Fig. 5.34 – Analyse des énergies locales pour une feuille de graphène sur une surface de Ni(111).
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des atomes de carbone.
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surface. Cette phase est connue pour ces propriétés catalytiques intéressantes.
Quant à l’interaction d’une feuille de graphène avec une surface Ni(111), elle est très faible.

Cet effet est directement lié à l’environnement local de chaque atome constitué de trois voisins
carbone formant ainsi des liaisons sp2 fortes qui réagissent faiblement avec les atomes de nickel.
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Chapitre 6

Etude de la germination des nanotubes
avec catalyseurs métalliques

Dans ce dernier chapitre, nous présentons une série d’études parfois préliminaires sur l’in-
fluence du catalyseur métallique dans le mécanisme de germination-croissance des nanotubes.
Dans un premier temps, nous revenons sur le modèle de croissance par le pied en montrant
l’auto-organisation des atomes de carbone autour d’un embryon déposés sur une surface mé-
tallique. Nous avons ensuite mis en évidence l’influence de la température sur le processus de
dissolution-ségrégation d’atomes de carbone, au sein d’une tranche de nickel (111). Enfin, les
premiers stades de la germination de nanotubes à partir d’une gouttelette liquide de nickel sont
présentés et discutés en fin de chapitre.

6.1 Modèle de croissance par le pied

6.1.1 Introduction

En supposant le carbone dissous comme seule source d’approvisionnement en carbone, la lon-
gueur d’un nanotube (10,10) ne peut excéder 1 µm de long. L’hypothèse d’une croissance sans
apport externe de carbone est donc exclue. La croissance ne peut survenir que par incorpora-
tion de carbone atomique (voie moyenne température) ou moléculaire (voie haute température),
par le pied (extrémité reliée au métal) et/ou par le sommet du nanotube. L’étude des inter-
faces nanotubes-nanoparticule de Gavillet, suggère fortement une croissance par le pied. Ces
conclusions semblent être confirmées par des calculs ab initio montrant la diffusion d’atomes de
carbone à la surface d’une tranche de cobalt qui s’insérent à un germe de nanotube [50]. Nous
avons cherché à étudier ce mécanisme à l’aide de notre modèle.

6.1.2 Auto-organisation des atomes de carbone

Dans notre simulation, nous considérons une tranche de cristal de Ni(100) constituée de
288 atomes, avec des conditions aux limites périodiques en x et en y, soit une structure carrée
de 19.36 Å de coté, avec quatre plans de 72 atomes dans la direction z, correspondant à une
épaisseur de 5.28 Å. Un embryon de nanotube chaise (6,6) de 72 atomes, fermé à une extrémité
par un demi-fullerène, est déposé sur la surface métallique en présence de 45 atomes de carbone
disposés aléatoirement autour du tube (figures 6.1(a) et (b)).
A une température de 500 K, les atomes de carbone, proches du germe diffusent à la surface du
métal et sont ensuite incorporés dans la structure du nanotube sous forme de cycles pentagonaux,
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hexagonaux et heptagonaux (figures 6.2). Quant aux autres atomes de carbone, plus éloignés,
ils forment une couronne tout autour du germe. En l’absence de catalyseur métallique, ce même
germe de nanotube se ferme spontanément lorsqu’il est placé dans de telles conditions de tempé-
rature. La fermeture du tube a lieu en saturant toutes les liaisons pendantes ; l’extrémité du tube
devient alors chimiquement inactif pour la croissance (figure 6.2). Le rôle du métal n’est ici pas
uniquement de prévenir la fermeture du nanotube, mais également d’interagir fortement avec les
atomes de carbone présents à la surface pour permettre leur diffusion et leur incorporation au
sein du germe.

Dans cette étude, nous avons mis en évidence la diffusion et l’incorporation, à un germe
de nanotube, d’atomes de carbone disposés aléatoirement sur la surface métallique. Pour aller
au-delà de ces premières observations, nous avons effectué des simulations Grand Canonique
Monte Carlo (GCMC), où l’insertion et l’extraction d’atomes de carbone sont guidées par deux
principaux paramètres : la température du système et le potentiel chimique du carbone, µC . Les
atomes de carbone déposés sur la surface de nickel puis incorporés au pied du tube constituent
la structure de départ de cette étude (figures 6.1 (c) et (d)). Le système est ensuite porté à une
température de 800 K pour trois potentiels chimiques en carbone, µC , différents : -5.50 eV, -5.00
eV et -4.50 eV. Les essais d’insertion et d’extraction d’atomes de carbone n’ont lieu que dans la
demi-boite supérieure afin de réaliser des simulations GCMC en des temps relativement courts
(figure 6.3). Pour les trois potentiels chimiques testés, les atomes de carbone se répartissent sur
toute la surface et s’auto-organisent pour former un début de structure graphenoïde (figure 6.4).
Plus la valeur de µC est faible en valeur absolue, plus le nombre d’atomes de carbone insérés
dans le système est important. Les profils de concentration montrent une forte présence d’atomes
de carbone préférentiellement à la surface du métal (figure 6.5). On note également l’apparition
de longues structures carbonées sous forme de chaîne sp (figure 6.4), pour un potentiel chimique
égal à -5.0 eV.

6.1.3 Conclusion

Cette étude montre que l’incorporation d’atomes de carbone par le pied du tube peut être
à l’origine de la croissance de nanotube sur une surface métallique. Des simulations grand Ca-
nonique Monte Carlo rendent compte de l’insertion d’atomes de carbone à la surface du métal
jusqu’à former un début de structure graphénoïde pour des valeurs de potentiel chimique en
carbone de l’ordre de -4.5 eV. Aucun mécanisme le long de l’axe z, pouvant être assimilé à un
début de croissance de nanotube, n’a été observé. Seule la formation de chaînes linéaires sp de
carbone apparaît à la surface du nickel. Il est intéressant de signaler que les temps de simula-
tion semblent ici beaucoup trop courts pour modéliser un processus complet de croissance. Pour
donner un ordre de grandeur, des études expérimentales estiment une vitesse de croissance de
l’ordre du µm/s, ce qui correspond à quelques centaines de microsecondes pour l’incorporation
d’un rang d’hexagones, alors que nos temps de simulation estimées par comparaison avec des
calculs de dynamique moléculaire ne doivent pas dépasser la nanoseconde.

6.2 Dissolution-Ségrégation

6.2.1 Introduction

Les études expérimentales de Gavillet ont montré que le modèle de germination-croissance
des nanotubes monofeuillets était unique, quel que soit le mode de synthèse utilisé. Les embryons
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Fig. 6.1 – (a) et (b) Germe de nanotube sur une tranche de nickel en présence d’atomes de
carbone disposés aléatoirement. (c) et (d) Simulation Monte Carlo : auto-organisation des atomes
de carbone sous forme de cycles pentagonaux, hexagonaux et heptagonaux autour d’un germe de
nanotube (6,6).
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Fig. 6.2 – Fermeture d’un germe de nanotube (6,6) en l’absence de surface métallique.

z           zone 
d'insertion / extraction 
 d'atomes de carbone

Fig. 6.3 – Zone d’insertion et d’extraction d’atomes de carbone au cours des simulations GCMC
sur un embryon (6,6) de nanotube déposé sur une surface de nickel (100) présentées dans cette
étude.

de nanotubes se développent à la surface de nanoparticules de taille nanométrique (2 nm < ø <
30 nm), très riches en carbone et dans une gamme de température comprise entre 800 C̊ et 1800
C̊. Lorsque la concentration de carbone au sein de la particule dépasse un seuil limite, le carbone
ségrège à la surface du métal sous forme de petits dômes constituant les embryons de nanotube.
Ce modèle phénoménologique met en évidence l’importance de la température ainsi que de la
sursaturation en carbone des particules au cours de la germination des nanotubes. Nous avons
cherché à confirmer ce modèle phénoménologique à travers des études Grand Canonique Monte
Carlo sur une tranche de nickel (111), cette surface métallique plane pouvant être assimilée à
une particule catalytique de grand diamètre (> 10 nm) où, à l’échelle du nanotube (voire d’un
fagot), le métal présente localement une courbure quasi-nulle.

6.2.2 Simulations Grand Canonique Monte Carlo

Pour mettre en évidence ce processus, trois températures (T = 500 K, 1000 K et 1500 K) ont
été testées pour différents potentiels chimiques du carbone. Dans toute cette étude, le système
initial est constitué d’une tranche de cristal de nickel (111) de 216 atomes, avec des conditions
aux limites périodiques selon les axes x et y soit une structure de longueur 13.69 Å , de largeur
12.14 Å avec six plans dans la direction z, correspondant à une épaisseur de 10.16 Å. Les essais
d’insertion et d’extraction d’atomes de carbone sont effectués dans la partie supérieure de la boîte
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Fig. 6.4 – Simulations GCMC sur un germe de nanotube déposé sur une surface métal-
lique en présence d’atomes de carbone pour différents potentiels chimiques du carbone (µC =
−4.5 eV,−5.0 eV,−5.5 eV ). Par souci de clarté, la tranche de nickel n’est pas représentée, pour
les vues selon la direction <001>.

de simulation schématisée sur la figure 6.6. De façon arbitraire, nous avons décidé de procéder à
5000 pas Monte Carlo pour chacun des cas traités. Chaque pas Monte Carlo correspond à 250
essais de déplacement atomique pour 10 essais d’insertion et d’extraction d’atomes de carbone.
Ce choix sera suffisant pour observer l’apparition d’un régime d’équilibre thermodynamique sta-
tionnaire, comme nous le verrons par la suite.

A 500 K, les configurations finales obtenues pour différentes valeurs de µC sont représentées
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Fig. 6.5 – Profil de concentration des atomes de nickel et de carbone, le long de l’axe z, après
des simulations GCMC (pour différents potentiels chimiques du carbone, µC = -4.5 eV, -5.0 eV,
-5.5 eV ) sur un germe de nanotube déposé sur une surface métallique.

sur la figure 6.7. On constate que les atomes de carbone sont principalement en surface avec
une faible partie d’entre eux dissous au sein de la structure de nickel. Cette tendance à la
démixtion est observée quel que soit le potentiel chimique imposé. Il est nécessaire d’appliquer
un potentiel chimique assez grand (> -4.75 eV ) pour commencer à observer leur organisation à
la surface sous forme de cycles Cn (n 6 8). Le processus d’auto-organisation est tout de même
assez lent et malgré un potentiel chimique important aucune structure graphénoïde complète
n’est formée. Les courbes d’évolution cinétique de l’incorporation d’atomes de carbone (figure
6.8) confirment l’impression donnée par l’observation des configurations finales de la figure 6.7 :
les atomes de carbone sont insérés, tout au long du processus, à la surface du métal. Au bout
de 150 pas Monte Carlo un régime d’équilibre est atteint pour tous les cas traités avec un
rapport, Csurface/Cvolume, de l’ordre de quatre pour un potentiel chimique de -4.75 eV, valeur
à laquelle une structure graphènoïde incomplète est formée. Les profils de concentration (figure
6.9) montrent une structure de nickel parfaitement cristalline et une faible présence du carbone
dans des sites interstitiels.
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z
                  zone
d'insertions et d'extractions 
      d'atomes de carbone

Fig. 6.6 – Zone d’insertion et d’extraction d’atomes de carbone au cours des simulations GCMC
sur la tranche de nickel (111) présentées dans cette étude.

µ = -6.00 eV
C

µ = -5.00 eV
C

µ = -4.75 eV
C

µ = -4.50 eV
C

Fig. 6.7 – Simulations GCMC sur une tranche de Ni(111) à 500 K et pour différents potentiels
chimiques du carbone µC (-6.00 eV, -5.00 eV, -4.75 eV et -4.50 eV). Dans la partie supérieure
sont présentées les configurations d’équilibre selon la direction <010> et dans la partie inférieure
selon la direction <001>.
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Fig. 6.8 – Variation du ratio Csurface/Cvolume au cours de simulations GCMC sur une tranche
de nickel (111) pour différents potentiels chimiques du carbone µC (-6.00 eV, -5.00 eV, -4.75 eV
et -4.50 eV). La température du système est fixée à 500 K.

Fig. 6.9 – Profils de concentration des atomes de nickel (trait pointillé) et des atomes de carbone
(trait continu) à une températures de 500 K et pour différents potentiels chimiques du carbone
µC (-6.00 eV, -5.25 eV, -5.00 eV et -4.75 eV).

Les configurations d’équilibre pour les simulations GCMC à une température de 1000 K sont
représentées sur la figure 6.10. Différents régimes sont observés suivant le potentiel chimique
imposé. A faible valeur de µC (<-5.00 eV), les atomes de carbone sont incorporés en position
interstitielle au sein du réseau de nickel. Cette occupation des sites octaédriques par les atomes de
carbone est accompagnée d’une déformation de la structure métallique. A partir d’un potentiel
chimique de -5.00 eV, un grand nombre d’atomes de carbone est présent en surface et s’auto-
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organisent jusqu’à former une structure graphénoïde complète pour une valeur de µC égale à -4.75
eV. Les courbes de la figure 6.11 montrent clairement une décroissance du ratio Csurface/Cvolume

µ = -6.00 eV
C

µ = -5.25 eV
C

µ = -5.00 eV
C

µ = -4.75 eV
C

Fig. 6.10 – Simulations GCMC sur une tranche de Ni(111) à 1000 K et pour différents µC (-6.00
eV, -5.00 eV, -4.75 eV et -4.50 eV).

jusqu’à atteindre un régime d’équilibre à partir du 150ème pas Monte Carlo. Cette tendance est
constatée pour toutes les valeurs de µC inférieures à -4.75 eV. Pour un potentiel chimique égal à
-4.75 eV, une augmentation de ce même ratio est observée à partir du 100ème pas Monte Carlo.
Ce changement de comportement se traduit de la façon suivante : dans un premier temps les
atomes de carbone sont adsorbés principalement dans des sites interstitiels mais également sur la
surface, puis quand la quantité d’atomes de carbone en volume est suffisamment importante, la
monocouche de graphène commence à se former. Cette tendance est parfaitement illustré sur la
figure 6.12 (a), où le nombre d’atomes en volume devient constant à partir du 100ème pas Monte
Carlo, valeur à laquelle la feuille de graphène commence à se développer pour atteindre sa forme
définitive représentée sur la figure 6.12 (b). Les profils de concentration (figure 6.13) montrent
une structure de nickel toujours cristalline avec une dispersion des pics de nickel plus importante
que celle observée à une température de 500 K (figure 6.9). Cet effet est essentiellement dû a
une agitation thermique plus forte mais également à l’incorporation au sein de la structure d’un
plus grand nombre d’atomes responsables de la déformation locale du réseau de nickel. Bien que
fortement perturbé, le dernier plan de nickel reste malgré tout identifiable.

Enfin à une température de 1500 K, une forte tendance à la formation d’un alliage est observée
(figure 6.14). Pour un potentiel chimique supérieur à -5.00 eV, une grande quantité d’atomes de
carbone est incorporée au sein de la structure métallique et perturbe fortement le réseau de nickel.
Une structure graphénoïde en surface apparaît pour des grandes valeurs de µC . En particulier,
pour un potentiel chimique égal à -4.75 eV, une densité importante de carbone sur deux plans
atomiques est formée pouvant être assimilée à un début de carbone amorphe en surface. Le
ratio Csurface/Cvolume diminue au cours de la simulation GCMC et un régime d’équilibre est
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Fig. 6.11 – Variation du ratio Csurface/Cvolume au cours de simulations GCMC sur une tranche
de nickel (111) pour différents potentiels chimiques du carbone µC (-6.00 eV, -5.25 eV, -5.00 eV
et -4.75 eV). La température du système est fixée à 1000 K.
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Fig. 6.12 – (a) Evolution de la structure de carbone formée ainsi que du nombre d’atomes adsorbés
en volume au cours de la simulation GCMC à une température de 1000 K et une valeur de
potentiel chimique égal à -4.75 eV. (b) Configuration d’équilibre finale : structure graphénoïde
complète formée de cycles Cn (n 6 8).

atteint à partir du 150ème pas Monte Carlo, excepté pour une valeur de µC égale à -5.25 eV.
Cependant aucune tendance aussi précise que dans le cas d’une température égale à 1000 K n’a
été identifiée. Enfin, les profils de concentration de la figure 6.16 montrent un réseau de nickel,
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Fig. 6.13 – Profils de concentration des atomes de nickel (trait pointillé) et des atomes de carbone
(trait continu) à une températures de 1000 K et pour différents potentiels chimiques du carbone
µC (-6.00 eV, -5.25 eV, -5.00 eV et -4.75 eV).

fortement perturbé par la présence d’atomes de carbone, qui se traduit par une dispersion des
pics de nickel très importante : quel que soit le potentiel chimique imposé, les plans de nickel
situés au-delà de 10 Å ne sont plus identifiables.

Les isothermes d’adsorption issues de cette étude GCMC, pour les trois températures testées
(500 K, 1000 K et 1500 K) sont présentées sur la figure 6.17. Pour une faible valeur de potentiel
chimique, le nombre d’atomes dissous en volume augmente avec la température alors qu’aucune
organisation des atomes de carbone en surface est relevée (figures 6.18). Lorsque le potentiel
chimique appliqué est fort, on note une forte concentration d’atomes en surface qui s’auto-
organisent en une structure carbonée (figures 6.19). Ces états d’équilibre apparaissent pour des
ratios Csurface/Cvolume identiques égaux à 4 (figures 6.8, 6.11 et 6.15). La configuration qui se
rapproche le plus d’une couche de graphène apparaît à une température de 1000 K.

6.2.3 Conclusion

Cette étude Grand Canonique Monte carlo sur une tranche de nickel (111) a permis de mettre
en évidence trois gammes de température :

• A 500 K, la déformation des sites interstitiels au sein du réseau de nickel ne permet
pas la dissolution d’un grand nombre d’atomes carbone. Ils sont donc adsorbés principalement
en surface mais en quantité trop faible pour permettre la formation d’une structure graphénoïde
complète, et ce malgré un potentiel chimique important. La tendance à la démixtion est donc
fortement favorisée.
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Fig. 6.14 – Simulations GCMC sur une tranche de Ni(111) à 1500 K et pour différents µC (-6.00
eV, -5.50 eV, -5.00 eV et -4.75 eV).
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Fig. 6.15 – Variation du ratio Csurface/Cvolume au cours de simulations GCMC sur une tranche
de nickel (111) pour différents potentiels chimiques du carbone µC (-6.00 eV, -5.25 eV, -5.00 eV
et -4.75 eV). La température du système est fixée à 1500 K.
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Fig. 6.16 – Profils de concentration des atomes de nickel (trait pointillé) et des atomes de carbone
(trait continu) à une températures de 1500 K et pour différents potentiels chimiques du carbone
µC (-6.00 eV, -5.25 eV, -5.00 eV et -4.75 eV).
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Fig. 6.17 – Isothermes d’adsorption pour trois températures : 500 K, 1000 K et 1500 K.
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(a) (b) (c)

Fig. 6.18 – Structures d’équilibre après des simulations GCMC sur une tranche de nickel (111)
pour un potentiel chimique µC égal à -6.00 eV. (a) 500 K, (b) 1000 K et (c) 1500 K.

(a) (b) (c)

Fig. 6.19 – Structures d’équilibre de carbone en surface après des simulations GCMC sur une
tranche de nickel (111) pour un potentiel chimique µC égal à -4.75 eV. (a) 500 K : Début d’une
structure graphénoïde. (b) 1000 K : Structure graphénoïde. (c) 1500 K : Carbone amorphe.
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• A 1000 K, on observe à la fois la dissolution d’atomes de carbone en volume et leur
adsorption en surface. Ce double mécanisme permet la formation d’une structure graphénoïde
complète pour un potentiel chimique en carbone égal à -4.75 eV. Le processus de formation
d’une telle configuration implique tout d’abord la dissolution du carbone en volume. Puis quand
le système métallique est saturé, le processus de ségrégation apparaît avec l’adsorption d’atomes
de carbone uniquement à la surface jusqu’à la formation d’une monocouche de graphène complète.

• A 1500 K, le réseau de nickel est fortement perturbé permettant ainsi de dissoudre
une grande quantité d’atomes de carbone. Les plans de surface de nickel ne sont plus identifiables
et un alliage nickel-carbone est formé. Dans des conditions particulières (µC = −4.75eV ), une
grande quantité d’atomes de carbone est présente en surface et forme une structure amorphe de
carbone sur plusieurs plans.

Il faudrait évidemment à l’avenir compléter ce travail par une étude du diagramme de phase
Ni-C en volume prédit par notre modèle. Ces conclusions confirment le modèle phénoménologique
proposé par Gavillet. Les gammes de températures sont très proches de celle impliquant la
germination de nanotubes. On note également la nécessité d’un apport en carbone en surface
et en volume pour permettre l’apparition de structures sp2 à la surface ; le rôle du catalyseur
métallique étant bien de dissoudre un grand nombre d’atomes de carbone qui seront ensuite
expulsés à la surface après sursaturation en carbone du réseau métallique.

6.3 Germination de nanotubes à partir de gouttelettes de nickel

6.3.1 Introduction

De nombreuses observations expérimentales ont montré que la croissance de nanotubes de
carbone à partir de particules catalytiques de petites tailles était possible. Des nanotubes indivi-
duels, essentiellement produits par décomposition catalytique, se forment à partir d’une particule
qui se retrouve généralement encapsulée dans le nanotube (figure 1.7). Les nanotubes produits
par de telles méthodes, sont majoritairement individuels avec de plus grands diamètres (ø' 3
nm) et sont donc issus de nanoparticules de petites tailles. Dans cette partie, nous avons cherché
à modéliser la germination de nanotubes de carbone à partir de gouttelettes de nickel.

6.3.2 Simulations Grand Canonique Monte Carlo

Pour étudier l’influence de la taille sur la germination de nanotubes, nous avons procédé à des
simulations GCMC sur des gouttelettes liquides de nickel de différents diamètres. Les systèmes
considérés sont constitués de 50, 108 et 256 atomes de nickel pour des diamètres respectifs de
l’ordre 9.6 Å, 12.7 Å et 17.0 Å. Les configurations initiales (figures 6.20) sont obtenues après avoir
soumis un cristal de nickel, sans aucune condition aux limites périodiques, à une température de
3000 K pour permettre la fusion complète du métal ; le système est ensuite refroidi jusqu’à 500 K.
Pour les simulations GCMC, nous avons décidé de procéder à 5000 pas Monte Carlo pour chacun
des cas traités. Chaque pas Monte Carlo correspond à 250 essais de déplacement atomique pour
10 essais d’insertion et d’extraction d’atomes de carbone. Les essais d’insertion et d’extraction
sont effectués à l’intérieur mais également à l’extérieur de la gouttelette.

Pour une particule de petit diamètre (50 atomes de nickel), on observe l’adsorption d’atomes
de carbone au sein du métal jusqu’à la formation d’un alliage nickel-carbone stoechiométrique
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9.6 Å 12.7 Å

17.0 Å

50 atomes 108 atomes 256 atomes

Fig. 6.20 – Configurations initiales de gouttelettes de nickel utilisées dans cette étude.

(figures 6.21 (a) et (b)). Cette dissolution d’atomes de carbone s’accompagne d’une forte dila-
tation volumique de la gouttelette qui voit son diamètre augmenter pour atteindre la valeur de
15 Å en présence de carbone. Cet effet est constaté pour des valeurs de µC égales à -6.00 eV
et -4.75 eV. Malgré la sursaturation de la particule métallique en carbone, aucun mouvement
significatif des atomes de carbone à la surface n’apparaît. A faible valeur de potentiel chimique
(µC = -4.50 eV), on observe la formation de chaînes linéaires sp de carbone à la surface de la
particule métallique (figure 6.21 (c)).
Les simulations GCMC effectuées sur une gouttelette de plus grand diamètre (256 atomes de

nickel) conduisent à des conclusions pratiquement équivalentes. Pour un potentiel chimique égal
à -5.25 eV, un alliage nickel-carbone stoechiométrique se forme avec une dilatation volumique de
la particule (figure 6.22 (a)). On note également l’apparition de chaînes linéaires de carbone, sur
la figure 6.22 (b), pour une plus grande valeur de µC avec un début d’organisation des atomes
de carbone à la surface sous forme d’un cycle octogonal.

Aucune des simulations GCMC présentées ci-dessus n’a réellement mis en évidence la ségréga-
tion d’atomes de carbone ainsi que leur auto-organisation à la surface de la particule catalytique.
Il est important de signaler que ces résultats sont issus d’études préliminaires avec un faible
nombre de simulations. Nous avions déjà effectué des études plus précises avec un potentiel qui
s’est avéré, par la suite, être défaillant en raison d’un rayon de coupure trop important qui fa-
vorisent l’adhésion du carbone sur le métal1. Avec une statistique plus importante, nous étions
parvenus à rendre compte d’une fenêtre en température et en potentiel chimique montrant la sé-
grégation d’atomes de carbone ainsi que leur auto-organisation à la surface de la particule (figure
6.23). Ces résultats encourageants tendent à suggérer qu’une étude plus complète permettrait de
mettre en évidence une gamme de température et de potentiel chimique favorisant la ségrégation
des atomes de carbone avec notre modèle énergétique. Toutefois quel que soit le modèle énergé-
tique adopté, on note la création de chaînes linéaires. La question est de savoir si ces structures

1voir l’exemple de l’énergie d’adhésion d’une feuille de graphène sur une surface Ni(111) présenté en fin de
chapitre 5.
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Fig. 6.21 – Simulations GCMC sur une gouttelette liquide de nickel de 50 atomes à 800 K pour
différents potentiels chimiques. (a) µC = −6.00 eV , (b) µC = −4.75 eV et (c) µC = −4.50 eV .
A gauche les configurations d’équilibre et à droite les profils de concentration radiale des atomes
de nickel (trait pointillé) et des atomes de carbone (trait continu).
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(a) (b)
octogone

Fig. 6.22 – Simulations GCMC sur une gouttelette liquide de nickel de 256 atomes à 1000 K
pour différents potentiels chimiques. (a) Configuration d’équilibre pour un potentiel chimique µC

égal à -5.25 eV. (b) Configuration d’équilibre pour un potentiel chimique µC égal à -5.00 eV.

apparaissent au cours des premiers stades de la germination de nanotube, ou si cet effet est lié
à un artéfact de notre modèle énergétique qui favorise les liaisons sp à haute température. Un
premier élément de réponse provient de notre précédente étude sur une tranche de nickel (111) où
la formation de la structure graphénoïde est en réalité précédée de l’apparition de liaisons sp se
développant le long de la surface avant de former des liaisons sp2. Dans le cas d’une gouttelette,
les degrés de liberté du système sont plus importants et donnent la possibilité à la chaîne linéaire
de se détacher de la particule métallique en raison de la courbure de la particule contrairement
à une surface plane.

Au niveau expérimental, des étude in situ de spectroscopie Raman ont confirmé l’existence
de structures sp [161, 162]. Cependant il existe très peu de données expérimentales concernant
ce sujet dans la littérature. La cause en est essentiellement due à la complexité de telles études
qui impliquent des conditions extrêmes de synthèses. Au niveau théorique, Tománek et Schluter
ont étudié la stabilité relative d’amas de carbone Cn (n 6 60) par des calculs liaisons fortes
d’énergie totale [163]. Ils ont ainsi montré que pour des valeurs de n inférieures à 20 les chaînes
de carbone sont favorisées aux dépens des structures sp2 (nappe de graphène ou fullerènes). Ré-
cemment des calculs ab initio ont confirmé la forte énergie de cohésion de chaînes monoatomiques
linéaires ou hélicoïdales (8.6 eV/at contre 9.5 eV/at pour le diamant) ainsi que leur stabilité à
une température de 1200 K [164].

6.3.3 Conclusion

Dans cette partie, nous avons présenté une étude préliminaire des premiers stades de la
germination à partir d’une particule métallique. Encore que les premiers résultats soient très
encourageants, nous ne sommes pas parvenus à rendre compte du processus d’auto-organisation
du carbone à la surface de la particule. Il semble qu’un effet de taille de particule existe : ainsi
pour un diamètre trop petit, seul un alliage nickel-carbone peut être formé. Nous avons également
noté la présence de structures linéaires de carbone et ce, quelles que soient les conditions de
température et de potentiel chimique imposées au système. On peut alors penser que les temps
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Fig. 6.23 – Simulations GCMC sur une gouttelette liquide de nickel de 108 atomes à 1000 K
pour un potentiel chimique égal à -4.75 eV. (a) Configuration d’équilibre avec l’auto-organisation
des atomes de carbone à la surface de particule sous forme de pentagones et d’hexagones. (b)
Formation de chaînes linéaires sp. (c) Profil de concentration de atomes de nickel (trait pointillé)
et des atomes de carbone (trait continu) mettant en évidence l’effet de ségrégation des atomes de
carbone à la surface de la particule.



172 Etude de la germination des nanotubes avec catalyseurs métalliques

de simulation sont trop courts pour permettre la modélisation d’un germe de nanotube à partir de
structures sp. D’autres équipes sont parvenues à modéliser la croissance de nanotubes à partir de
particules métalliques en combinant dynamique moléculaire et potentiels empiriques [45, 46]. De
tels processus nécessitent des temps de simulation très importants, plusieurs nanosecondes, qui
ne sont pas envisageables avec notre modèle énergétique. Cependant ces calculs reposent sur des
potentiels empiriques où la représentation correcte d’un système métal-carbone est discutable. De
plus l’ensemble des atomes n’est pas libre d’évoluer au sein du système, c’est le cas en particulier
du métal qui ne fait que vibrer dans ces modèles. Nos calculs sont donc plus proches de la réalité
physique mais ils impliquent nécessairement des temps de calcul beaucoup plus lourds.



Conclusion

Dans ce mémoire de thèse nous avons présenté des études sur des systèmes métal-carbone à
partir d’un modèle de liaisons fortes reposant sur la technique des moments et couplé à un code de
relaxation de structure Monte Carlo. Notre approche nous a permis d’apporter notre contribution
aux recherches menées sur le mécanisme de germination-croissance des nanotubes monofeuillets
mais également sur les reconstructions structurales des surfaces de nickel en présence de carbone.

L’objectif était de confirmer le modèle phénoménologique Vapeur-Liquide-Solide qui repose
sur des observations expérimentales post mortem en rendant compte des phénomènes de ségréga-
tion et d’auto-organisation du carbone à la surface des particules de catalyseur métalliques. Les
méthodes ab initio basées sur une description rigoureuse de la structure électronique sont fort
coûteuses en moyens de calculs et ne permettent de décrire que quelques dizaines d’atomes pen-
dant des temps très courts (quelques dizaines de picosecondes). Nous avons donc opté pour une
méthode semi-empirique basée sur l’approximation des liaisons fortes qui a l’avantage, par rap-
port à des méthodes plus phénoménologiques, de partir d’une description réaliste des différents
types de liaisons chimiques en jeu. Dans notre modèle, la partie relative à la structure de bandes
est basée sur la technique de récursion (ou des moments) avec un calcul exact de quatre coeffi-
cients de la fraction continue (a1, b1, a2, b2) et un prolongement constant de la fraction continue
jusqu’au 40ème étage. En se limitant de la sorte aux premiers étages de la fraction continue,
le calcul est rapide et permet de réaliser des simulations de grands systèmes (quelques milliers
d’atomes) ou bien encore de multiplier les tests sur des systèmes de taille moyenne (quelques cen-
taines d’atomes). La statistique ainsi obtenue est raisonnable en des temps relativement courts.

Cette technique couplée à un code de relaxation Monte Carlo s’est avérée être un outil parti-
culièrement approprié à l’étude à l’échelle atomique de systèmes métal-carbone. La mise en place
d’un tel modèle énergétique est délicate et implique des étapes d’ajustement qui nécessitent de
nombreux tests afin de valider l’ensembles des paramètres mis en jeu. Pour traiter des systèmes
carbonés, nous avons choisi de conserver la partie bande d’un modèle de liaisons fortes qui fait
aujourd’hui figure de référence. La partie répulsive a été légèrement modifiée afin de l’adapter
à notre modèle énergétique qui repose sur la méthode des moments. Dans le cas du métal, le
développement d’un modèle au-delà du second moment se traduit par une instabilité mécanique
de la phase CFC pour les éléments métalliques en fin de série de transition. Cette difficulté nous a
conduits à modéliser un métal possédant les propriétés physiques à la fois du cobalt et du nickel.
Les paramètres d’interaction décrivant les liaisons métal-carbone ont été ajustés sur un carbure
stoechiométrique métastable de structure NaCl. Pour la partie bande, nous nous sommes appuyés
sur une littérature abondante qui décrit précisément la densité d’états de ce type de système. Des
calculs de charges locales ont montré l’existence d’un transfert de charge important du métal vers
le carbone. Pour contourner ce problème, nous avons choisi de diminuer le niveau εd du métal de
manière à induire un remplissage plus important de la bande d du métal au détriment de la bande
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p du carbone. Enfin, pour le métal la configuration 3dn4s dans un système purement métallique
est remplacée par une configuration 3dn+1 dans le carbure, ceci impliquant une variation du
nombre d’électrons d suivant l’environnement des atomes métalliques. Pour la partie répulsive,
les paramètres d’interaction ont été ajustés sur des données telles que l’enthalpie de formation,
le paramètre cristallin ainsi que le module de compressibilité obtenus à partir de calculs ab initio.

Nos études sur des systèmes carbonés ont montré comment un transfert de charge du métal
vers le carbone peut favoriser la germination des nanotubes par un triple mécanisme : la forma-
tion de cycles pentagonaux et heptagonaux aux dépens des cycles hexagonaux, la courbure des
liaisons C-C-C et la diminution de la barrière de la transformation Stone-Wales. En traitant des
systèmes de grande tailles (>1000 atomes), nous avons mis en évidence, dès les premiers stades
de la germination, la formation de structures à hélicités identiques. Enfin, nous avons proposé un
mécanisme de germination à partir d’une feuille de graphène jusqu’à un germe de nanotube après
une série de défauts Stone-Wales et d’insertion de dimères de carbone. Les bilans en énergie ont
montré que l’insertion d’atomes de carbone au sein d’une feuille de graphène s’accompagne d’une
déformation de celle-ci et que les énergies mises en jeu étaient importantes (de l’ordre de l’eV).
Toutes ces études confirment le modèle V LS proposé à partir d’observations expérimentales.

A l’aide de notre modèle énergétique, nous avons cherché à étudier les reconstructions de
la surface (111) et (100) de nickel. Nous avons ainsi pu mettre en évidence des comportements
différents suivant le taux de couverture en carbone des surfaces (111) de nickel. A saturation
(deux atomes de carbone pour un atome de nickel) on obtient une feuille de graphène en épitaxie
quasi-parfaite avec la surface de nickel et qui adhère peu à celle-ci. A plus faible concentration, les
interactions nickel-carbone l’emportent et provoquent une très forte déformation de la surface de
nickel, produisant une couche de carbure réactive. Cette même dépendance à la concentration en
carbone a été observée sur la surface (100) de nickel. A faible concentration (1 atome de carbone
pour deux atomes de nickel), nous sommes parvenus à rendre compte d’une interaction carbone-
métal qui induit une reconstruction de la surface dont le résultat est une structure présentant
une symétrie p4g. Dans le cas d’une nappe de graphène constituée de peu d’atomes de carbone
(<50 atomes), la structure graphénoïde ne peut être en épitaxie avec la surface métallique et
présente donc des liaisons pendantes à sa périphérie. Nos analyses d’énergie locales montrent
que l’interaction avec la surface de nickel est faible et n’induit pas d’effet de saturation de ces
liaisons pendantes : la structure graphénoïde semble ne pas être perturbée par la présence des
atomes de nickel. Ainsi, une forte concentration en carbone aboutit à la formation d’une feuille
de graphène la rendant totalement inactive d’un point de vue catalytique. A l’inverse, un faible
taux en carbone déstabilise la surface de nickel jusqu’à former un carbure sur un ou deux plans :
la surface devient ainsi très réactive et présente donc des sites de germination favorables à la
formation de nanotubes.

Enfin, nous avons procédé à l’étude du mécanisme de germination-croissance à travers des si-
mulations Grand Canonique Monte Carlo. Nous avons ainsi montré que l’incorporation d’atomes
de carbone au pied du tube était à l’origine de la croissance d’un germe de nanotube sur une
surface métallique. Nos simulations GCMC sur une tranche de nickel (111) ont mis en évidence
le rôle d’éponge joué par le métal dans le processus de dissolution-ségrégation d’atomes de car-
bone. Cette approche nous a permis de rendre compte de trois régimes de température, en bon
accord avec les données expérimentales. A une température de 1000 K, les atomes de carbone
s’auto-organisent en une structure graphénoïde complète de surface après sursaturation en car-
bone du réseau métallique. A 500 K, le système est complètement démixé et on note l’apparition
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d’un début de structure graphénoïde en surface alors qu’à 1500 K on observe une dissolution
importante d’atomes de carbone au sein de la particule métallique jusqu’à former un alliage
nickel-carbone. Une dernière étude a été consacrée à la germination de nanotubes à partir d’une
gouttelette liquide de nickel. Nos simulations GCMC ont permis de montrer qu’un effet de taille
semble exister où pour une particule de petite taille, environ 10 Å, seul un alliage nickel-carbone
est formé et s’accompagne d’une forte distorsion de la gouttelette. On note également l’appari-
tion systématique de structures linéaires de carbone dans toutes nos simulations qui pourraient
correspondre aux premiers stades de la germination de nanotube.

En définitive, nous avons montré qu’il était possible de traiter des systèmes nickel-carbone à
travers un modèle de liaisons fortes relativement simple. Nous avons été capables de reproduire
un grand nombres de données expérimentales et ab initio relevées dans la littérature. De plus,
nos différentes études ont montré que des calculs d’énergie totale sont parfois insuffisants pour
caractériser l’état d’équilibre d’un système ou bien encore pour établir des bilans d’énergie cor-
rects. Il est alors nécessaire de procéder à des relaxations complètes de structure de l’ensembles
des atomes constituant le système, telles que celles présentées ici à travers des simulations Monte
Carlo. Dans ce travail, nous avons appliqué notre modèle énergétique à des problèmes de recons-
truction de surfaces de nickel en présence de carbone ainsi qu’à la germination de nanotubes
de carbone. Malgré le développement d’un modèle impliquant des temps de calcul courts, nous
ne sommes pas capables à l’heure actuelle de mettre en évidence de réelles évolutions de struc-
ture mais plus simplement des relaxations de configurations proches de situations d’équilibre.
Les temps de simulation, qui ne dépassent pas la nanoseconde, sont beaucoup trop courts pour
franchir les barrières énergétiques importantes telles que celles mises en jeu dans le processus de
germination de nanotubes.

A l’avenir il peut être intéressant de continuer à exploiter notre outil pour traiter les problèmes
liés à la croissance des nanotubes. A partir d’une gouttelette de métal liquide, il semble qu’il
existe une gamme de température et de potentiel chimique pour laquelle le processus d’auto-
organisation du carbone à la surface de la particule apparaît. Les isothermes d’adsorption de
carbone sur la tranche de nickel (111) doivent être complétées par une étude du diagramme de
phase Ni-C en volume. Ce travail pourrait également être enrichi par une étude similaire sur
une surface (100) ou bien encore sur une surface présentant un défaut tel qu’une marche ou
des lacunes. Il serait également intéressant d’étendre la méthode à des systèmes de catalyseurs
contenant des atomes de métal de début de série comme le titane ou l’yttrium. Dans ce cas, la
procédure d’ajustement est plus compliquée à cause de la présence d’un transfert de charge du
métal vers le carbone. Pour en tenir compte, il est nécessaire de développer un modèle liaisons
fortes auto-cohérent qui puisse traiter correctement ces effets.
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