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Résumé

L’étude du transport électronique dans des nano-objets métalliques et magnétiques
issus de la chimie est un challenge en spintronique. En particulier, le manque de résultats
expérimentaux révèle la di�culté à positionner ces nano-objets entre des électrodes de
mesures tout en préservant leurs propriétés (magnétisme, intégrité des barrières tunnel
organiques...). Ce travail de thèse vise à contourner ces di�cultés et à étudier le ma-
gnétotransport dans ces systèmes. Pour cela, nous avons conçu et développé à l’intérieur
d’une boîte à gants couplée à un bâti de pulvérisation cathodique des systèmes expé-
rimentaux d’assemblages de nano-objets. Nous avons étudié les mécanismes mis en jeu
lors de l’assemblage par la technique de dip coating, et réussi à déposer des monocouches
de nanoparticules (NPs) de natures di�érentes (FeCo, Fe, Co) sur des surfaces d’Au, de
SiO2 et de résine fine (40 nm). Ces résultats, couplés à une technique de nanoindentation,
ont permis de mesurer quelques - voire une - NP(s). Une autre technique, la diélectro-
phorèse, s’est révélée simple et e�cace pour piéger et orienter des nano-objets de taille,
de nature, et de forme di�érentes entre des électrodes. Grâce à cette technique et au
dépôt d’une couche protectrice d’alumine, nous avons étudié les propriétés de magnéto-
transport de plusieurs types de nano-objets sensibles à l’oxydation ou à la vapeur d’eau :
NPs de Fe, de Co, FeCo [Fe(H ≠ trz)2(trz)](BF4) (composés à transition de spin). Trois
jeux de barrières tunnel organiques di�érents gre�és sur des NPs de fer ont présenté de
la magnétorésistance tunnel jusqu’à température ambiante. De plus, des nano-objets de
[Fe(H ≠ trz)2(trz)](BF4) de facteurs de forme variable, ont montré une variation de la
conductance liée à la transition de spin. Enfin, nous avons étudié l’influence de la longueur
des ligands sur les propriétés de conductions de NPs de Cobalt, qui a validé nos méthodes
d’échange de ligands et ont pu être analysées quantitativement. Nos travaux rendent dé-
sormais envisageable l’utilisation de NPs issues de la chimie dans di�érents domaines de
la spintronique.

Mots clés : Nano-objets magnétiques, composés à transition de spin, synthèse par
voie chimique, diélectrophorèse, dip coating, blocage de Coulomb, magnétorésistance
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Abstract

The study of charge transport in metallic and magnetic nano-objects chemically syn-
thesized is a challenge in spintronic. Particularly, the lack of experimental results reveals
the di�culty in locating such nano-objects in between electrodes while preserving their
good properties. This thesis aims to overcome these di�culties in order to study the
magnetotransport in such systems. Therefore, we have designed and developed technical
processes which induce the self-assembly of the nano-objects inside a glove box-sputtering
system. After studying the mechanisms involved in the self-assembly obtained by dip
coating, we succeeded to deposit monolayers of nanoparticles (NPs) of di�erent materials
(FeCo, Fe, Co) on gold surfaces, SiO2 and thin resin film (40 nm). These results, coupled
with a nanoindentation technique allows us to measure a few or a unique NP(s). Another
technique, called dielectrophoresis, has been proved to be a simple and versatile way to
trap (and align) nano-objects with di�erent (aspect ratio), size, nature, and shape in be-
tween the electrodes. Thanks to this technique and the deposit of a protective capping
layer of alumina, we studied the magnetotransport properties of a large number of nano-
objects sensitive to oxidation or humidity: Fe, Co, FeCo and [Fe(H ≠ trz)2(trz)](BF4)
(spin crossover compounds). Three sets of organic tunnel barriers surrounding di�er-
ent Fe NPs presented tunnel magnetoresistance up to room temperature. Moreover,
[Fe(H≠trz)2(trz)](BF4) nano-objects with di�erent aspect ratio, highlighted a change in
conductance connected to the spin transition. Finally, we validated our ligands exchange
methods by studying the influence of the ligands length on the conduction properties of
Co NPs, which have been analyzed quantitatively. Our works demonstrate the possibility
to use the chemical NPs in di�erent fields of spintronics.

Keywords : Magnetic nano-objects, spin crossover compounds, chemical synthesis,
dielectrophoresis, dip coating, Coulomb blockade, magnetoresistance
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La spintronique est aujourd’hui un domaine de recherche en plein essor dont les appli-
cations, tirées de ces nouvelles connaissances, appartiennent déjà quotidien. Elle est basée
sur la manipulation de courants polarisés en spin, contrairement à l’électronique "conven-
tionnelle", dans laquelle le spin de l’électron est ignoré. Son développement a été déclenché
par la découverte de la magnétorésistance géante (GMR) en 1988 [1, 2]. Aujourd’hui, le
domaine de la spintronique se dirige vers de nouveaux axes très prometteurs, comme la
manipulation électrique des moments magnétiques [3], la génération de micro-ondes par
transfert de spin [4, 5, 6, 7], la spintronique dans les semi-conducteurs [8], la spintronique
moléculaire [9], l’e�et Hall de spin [10, 11], l’e�et Hall quantique de spin [12], ou encore
la spintronique à un électron [13].

Mes travaux de thèse se sont focalisés sur l’étude du transport polarisé en spin dans
des nano-objets magnétiques et métalliques séparés par une barrière tunnel organique.
Les objets étudiés ont tous été élaborés par synthèse chimique.

D’un point de vue plus général, les systèmes composés de nanoparticules (NPs) ma-
gnétiques espacés par une matrice isolante connaissent un engouement certain depuis
que Fujimori y observa de la magnétorésistance tunnel (TMR) en 1995 [14]. Dans ces
systèmes, en plus du transport polarisé en spin, s’ajoute une physique nouvelle liée au
phénomène de blocage de Coulomb, qui devient prépondérant lorsque l’énergie de charge
des NPs est su�samment grande devant la température et la tension. Un certain nombre
d’e�ets intéressants résultants de l’interaction entre ces deux phénomènes physique ont
été prédits et/ou observés depuis une dizaine d’années. On peut citer i) l’augmentation
de l’amplitude de TMR dans le régime de blocage de Coulomb [15, 16, 17, 18] ii) l’ef-
fet magnéto-Coulomb anisotrope, qui conduit, dans le régime de blocage de Coulomb,
à pouvoir détecter électriquement les très faibles variations d’énergie induites par le re-
tournement de l’aimantation de NPs [19, 20, 21, 22], iii) l’augmentation de l’e�cacité du
transfert de spin, liée au confinement des porteurs dans la nanoparticule par les barrières
tunnel et à la réduction du nombre de moments magnétiques à retourner [23, 24]. Enfin,
lorsque des assemblées de NPs sont mesurées, et non pas des objets uniques, la nature
du transport électronique dans ces réseaux est déjà en soi une problématique complexe,
objet de nombreux travaux théoriques et expérimentaux récents [25, 26, 27, 28, 29].
Chronologiquement, la voie "physique" fût la première à élaborer de telles structures grâce
à la croissance par pulvérisation cathodique dans des bâtis de dépôt sous ultra-vide [30].
De nombreuses études récentes utilisent toujours cette approche [31, 32, 13]. Cependant,
les structures obtenues sou�rent souvent d’une grande dispersion de la taille des grains,
des distances inter-granules et de leurs positions relatives vis-à-vis de leurs voisins. Ce
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défaut est lié intrinsèquement à la méthode de croissance.

Une voie alternative, qui possède un certain nombre d’atouts, est la synthèse chimique
de nano-objets [33] dont l’auto-assemblage peut être guidé à partir de solutions colloïdales
vers l’intérieur de dispositifs de mesures. Les nano-objets issus de la chimie peuvent être
plus monodisperses en taille que ceux présents dans des films granulaires ; de plus leur
taille et la distance les séparant peuvent être contrôlées indépendamment. Cette nou-
velle voie a déjà montré son habileté à moduler les formes, les anisotropies magnétiques,
les matériaux magnétiques utilisés, la qualité cristallographique ainsi que les ligands de
surface [34, 35]. Ce dernier point est extrêmement intéressant car les ligands qui stabi-
lisent les nano-objets durant leur croissance sont généralement isolants, et peuvent par
essence se comporter comme des barrières tunnel organiques [36, 37]. Un avantage, et
non des moindres, est que leur nature peut être variée (groupement fonctionnel, longueur
de chaîne, nature de la chaîne) par un échange post-synthèse de ligands [33], permet-
tant d’intégrer des molécules aux propriétés prometteuses [38]. D’autres objets issus de la
chimie peuvent présenter un intérêt en spintronique : les molécules ou les nano-objets à
transition de spin. Ces composés peuvent basculer de façon réversible et contrôlable entre
un état bas-spin (BS) et un état haut-spin (HS), par diverses perturbations physiques
extérieures telles que la température [39], un champ magnétique [40], une pression [41]
ou une irradiation lumineuse [42]. Cette transition de structure électronique entraîne un
changement du volume du matériau, mais aussi de ses propriétés magnétiques, optiques et
de transport. Un nom a été donné à cette thématique résultant de l’entrée de ces di�érents
objets spécifiques à la chimie en spintronique : la spintronique moléculaire [9, 43].

En raison des di�cultés expérimentales liées aux mesures électriques des nano-objets
magnétiques issus de la chimie (synthèse, connexion, oxydation, dégradation), les études
relatant leurs propriétés de magnétotransport sont pour l’instant peu nombreuses. Concer-
nant les nano-objets magnétiques, le travail pionnier et pour l’instant inégalé reste le tra-
vail réalisé par Black et coll. en 2000 [36] sur une assemblée 2D de NPs de Co. Dans ce
travail, de la TMR a été observée à basse température mais disparaissait au-dessus de 20
K. On notera également que Black et coll. ont eu recours à un recuit thermique à 400
°C de leur système sous une atmosphère réductrice, afin d’obtenir des résistances dans
une gamme mesurable. Cette procédure, qui se traduit par une diminution de la distance
inter-particulaire est susceptible de modifier radicalement les ligands organiques, voire
de les endommager. Depuis, certaines études ont aussi été publiées sur les NPs d’oxydes
magnétiques en raison de la relative facilité de leur synthèse et de leur manipulation [44,
45, 46, 47]. Cependant, le transport dans de tels systèmes est dominé soit, par des e�ets
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intra-particules, soit par du désordre de spin à la surface des nano-objets [44, 45, 47]. C’est
pourquoi, même si de la TMR a été observée dans ces systèmes, certains doutes subsistent
quant à son origine [46]. Le seul moyen de s’a�ranchir de ces problèmes intrinsèques aux
oxydes reste donc d’étudier des objets métalliques magnétiques, à l’image du travail pion-
nier de Black et coll.. Concernant les composés à transition de spin, plusieurs groupes de
recherche ont concentré leur attention sur leur propriétés de transport en raison de leur
grand intérêt pour les applications en nano-électronique et spintronique. On retrouve des
études à la fois théoriques [48, 49] et expérimentales pour diverses géométries, comme
dans le massif [50, 51, 52, 53, 54], dans des films [55], dans quelques, voire un nano-objet
unique [56, 57] ou encore dans une molécule unique [58, 59]. Au final, seules deux études
expérimentales ont mis clairement en évidence une transition de spin grâce au transport
de charges dans des poudres de nano-objets [54] et un nano-objet unique [56]. Cependant,
les propriétés de magnétotransport de ces nano-objets n’ont jamais été étudiées.

En 2005, le LPCNO, fort de la grande qualité des objets métalliques magnétiques
synthétisés par l’équipe "nano-structure et chimie organométallique" et de l’acquisition de
matériel permettant d’e�ectuer des mesures de magnéto-transport par l’équipe "Nanoma-
gnétisme", décide de s’intéresser à cette problématique, qui a fait l’objet de la thèse de
Reasmey Tan. Ses études se sont concentrées sur des NPs de FeCo, qui ont été étudiées
soit sous la forme de super-cristaux, soit sous la forme de NPs déposées par goutte sur
des électrodes interdigitées. Ces di�érents échantillons ont mis en évidence des propriétés
exotiques de MR et de transport extrêmement intéressantes, mais pas de TMR [60, 61,
62, 37]. On peut noter que les techniques d’élaboration et de protection contre l’oxydation
des échantillons mesurés étaient plutôt artisanales, et ne pouvaient pas garantir que les
échantillons étaient complètement non-oxydés. Ces résultats, combinés à des résultats de
la littérature, présentent un certain nombre de questions ouvertes autour des propriétés
de magnétotransport de nano-objets magnétiques issues de la chimie :

– Pourquoi aucune TMR n’a-t-elle jamais été observée dans le système synthétisé au
LPCNO? Plus généralement, quel lien direct peut-il y avoir entre la synthèse (type
de synthèse, conditions, précurseurs, ligands), l’élaboration (oxydation possible) et
les propriétés de magnétotransport ?

– Les ligands organiques peuvent-ils constituer des barrières tunnel e�caces jusqu’à
température ambiante ?

– Quelle est l’influence de la nature des liaisons chimiques (hybridation) des ligands
organiques avec la surface des nano-objets sur leur polarisation en spin ?

– Peut-on augmenter l’amplitude de la TMR en choisissant des ligands avec des
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chaînes insaturées ou munies de cycles aromatiques, comme cela a été prédit théo-
riquement [38] ?

Afin de progresser sur ces questions, notre démarche a consisté, d’une part à étudier
des objets dont la synthèse était mieux comprise, contrôlée, et caractérisée. D’autre part
nous avons développé un ensemble de technologies et procédés permettant d’élaborer des
réseaux de nano-objets de manière reproductible et contrôlée, de taille variable, tout en
s’assurant que les nano-objets étudiés ne soient jamais oxydés. Enfin, même si une mesure
sur des assemblées de nano-objets est plus aisée expérimentalement, un des objectifs de
cette thèse était de mesurer un nano-objet métallique et magnétique unique.

Ma première tâche a donc été de développer un procédé de connexion de nano-objets à
des électrodes de mesures avec un protocole commun adaptable à n’importe quel type de
nano-objet, sensible ou non à l’oxydation. Ce travail a été rendu possible grâce à l’arrivée
d’une boîte à gants couplée à un bâti de dépôt de couches minces au sein du laboratoire.
Pour l’élaboration d’assemblées, nous avons opté pour une technique de positionnement
par diélectrophorèse (DEP) ; ce procédé a pu être e�ectué en boîte à gants grâce à la pré-
sence de passages électriques étanches. Pour la connexion de nano-objets uniques, nous
avons développé un procédé complexe comportant entre autres une étape de nanoindenta-
tion de résine fine (en collaboration avec l’UMP CNRS Thalès) et une étape d’élaboration
de monocouches de nano-objets par la technique de “dip coating”, e�ectuée également en
boîte à gants.

Concernant les objets étudiés, il faut noter que les groupes "nano-magnétisme" et
"nano-structure et chimie organométallique" du LPCNO ont travaillé étroitement ces der-
nières années vers une compréhension toujours plus fine des mécanismes de synthèse, qui
modulent les propriétés physiques et notamment l’interface métal/ligands. Pour cela, les
synthèses sont stoppées progressivement et caractérisées selon leur nature : par spectro-
scopie Mössbauer (dans le cas de nano-objets contenant du Fe), UV, photo-électronique
X, di�raction des rayons X, mesures d’aimantation, ou encore microscopie électronique
en transmission MET haute résolution. Nous avons donc étudié di�érents types d’objets
synthétisés au laboratoire, et ayant toujours à l’esprit l’impératif de la caractérisation à
la fois des synthèses dont les objets étaient issus, mais aussi des échantillons élaborés.

Mes travaux de thèse sont regroupés et articulés dans ce manuscrit autour de quatre
parties :
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La première partie concerne l’état de l’art des thématiques balayées pendant ma thèse
et comprend deux chapitres principaux. Le chapitre 1 a pour objectif de présenter un
état de l’art des techniques d’intégration de nano-objets magnétiques sensibles à l’oxy-
dation à l’intérieur de dispositif de mesure. Ce chapitre se clôture par un résumé des
di�érents paramètres pertinents qui gouvernent le dépôt de nano-objets sur des surfaces
solides. Le chapitre 2 présentera dans un premier temps les concepts fondamentaux des
di�érents mécanismes de transport de charges au sein d’assemblées de nano-objets. Dans
un deuxième temps, nous ferons un bref état de l’art de la manifestation de la TMR et/ou
à fort champ qui ont été mesurées ces dernières années dans diverses structures (jonction
tunnel magnétique, jonction tunnel moléculaire, structures granulaires, nano-objets issus
de la chimie).

La seconde partie est consacrée aux techniques i) d’élaboration d’électrodes de me-
sures et ii) d’intégration de nano-objets magnétiques issus de la chimie au sein de ces
électrodes. Le chapitre 3 décrit les techniques de lithographie et de nanoindentation
utilisées pour la fabrication des électrodes de mesures pendant ma thèse. Elles ont permis
de mener à bien les diverses études expérimentales. Le chapitre 4 se focalise sur les deux
techniques de dépôts sélectionnées pour l’intégration des nano-objets sensibles ou non à
l’oxydation à l’intérieur de dispositifs de mesures. Nous présenterons en premier lieu les
nombreuses phases d’optimisation de la technique de dip coating en boîte à gants, suivi
des résultats expérimentaux de dépôts de monocouches obtenus à partir de nano-objets
magnétiques di�érents (jeux de ligands, taille) et sur des surfaces de natures di�érentes
(SiO2, Au, résine fine). Une technique de positionnement par DEP sera également présen-
tée. Nous montrerons dans ce chapitre que la technique d’assemblage par DEP constitue
une méthode d’élaboration simple et versatile pour l’étude des propriétés de transport
d’assemblées de nano-objets de taille, de nature, et de forme di�érentes.

La troisième partie regroupe les mesures des propriétés de transport de charges et
de magnéto-transport de nano-objets issus exclusivement de la chimie. Le chapitre 5
s’inscrit dans la continuité des travaux obtenus durant la thèse de Reasmey Tan [63] qui
avait mis en évidence des propriétés de magnéto-transport riches et complexes lors de
l’étude de supercristaux de NPs de FeCo. Après avoir discuté des e�ets reproduits ou
non, nous présentons un nouvel e�et qui s’ajoute au palmarès des e�ets "exotiques" que
possèdent déjà ces super-cristaux. Le chapitre 6 présente les propriétés de transport à
basse température d’assemblées de NPs de Co, sur lesquelles nous avons testé des ap-
proches d’échange de ligands. Les diverses études de caractérisation ainsi que les résultats
de transport ont permis de valider notre méthode d’échange de ligands et de moduler
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les propriétés de transport des assemblées. Le chapitre 7 traite de l’étude des proprié-
tés de magnéto-transport de trois types de nano-objets à base de Fe d’environ 10 nm
de diamètre. Ces nano-objets di�èrent par leur forme et le couple de ligands organiques
(acide/amine ou amine seulement) utilisés pour leur synthèse. Deux de ces systèmes ont
pour la première fois présenté de la TMR jusqu’à température ambiante. Ce chapitre
présentera également les propriétés de magnéto-transport de NPs de carbures de Fe qui
mettent en évidence l’influence des précurseurs sur les propriétés de magnéto-transport.
Le chapitre 8 dressera un bilan comparatif des di�érents systèmes dont les propriétés
de magnéto-transport ont été étudiées. Les e�ets associés, observés à faible et fort champ
magnétique seront discutés en fonction du type de synthèse, des conditions, ainsi que des
ligands et des précurseurs choisis. Le chapitre 9 présentera des mesures de transport
électronique en configuration perpendiculaire, sur des dispositifs dédiés aux mesures de
NPs uniques. Ces mesures ont été obtenues dans le cadre de l’ANR "CHEMISPIN" en col-
laboration avec l’UMP CNRS-Thales (Palaiseau). Le chapitre 10 présentera les résultats
expérimentaux qui ont été obtenus en collaboration avec le groupe "Matériaux Molécu-
laires Commutables" du Laboratoire de Chimie de Coordination (Toulouse) concernant
l’étude des propriétés de transport de charges sur des assemblées de nano-objets à base
de complexe moléculaire à transition de spin.
Je concluerai en rappelant à chaque fois les résultats essentiels mis en évidence durant
cette thèse.
Enfin je clôturerai ce manuscrit par quelques perspectives qui nous semblent les plus per-
tinentes avec parfois des propositions d’expériences qui permettront probablement d’ac-
quérir une meilleure compréhension.
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Chapitre 1

Auto-assemblage de nano-objets

1.1 Introduction

Année

Année

Figure 1.1 – Statistique des publications recen-
sées sur ISI Web of Science à partir des mots
clés “Auto-assemblage" / “Auto-organisation”
et “nanoparticules”. Les histogrammes en rouge
et en vert concernent respectivement les pu-
blications de réseaux désordonnées et ordonnés
(d’après [64]).

L’auto-assemblage est un concept phy-
sique universel, présent dans la nature de
l’échelle atomique à l’échelle de l’univers.
On lui attribue par exemple, la création de
structures biologiques complexes et multi-
dimensions telles que les cellules, ou en-
core d’induire l’organisation des étoiles en
galaxies, qui elles-mêmes se structurent et
s’auto-assemblent [65].
Finalement, l’auto-assemblage d’un sys-
tème prend naissance dans la possibilité
de trouver des configurations thermodyna-
miquement plus stables donc moins coû-
teuses en énergie. Lorsque la taille de ce
système change, cela ne modifie que le rap-
port de prédominance des forces internes et
externes, c’est-à-dire que plus le système se
rapproche de l’infiniment petit (respectivement grand) plus les forces externes deviennent
négligeables (respectivement prédominantes), comme par exemple pour les forces de gra-
vitations. L’auto-assemblage peut être défini comme l’auto-organisation d’entités sem-
blables, en motifs ou structures ordonnés sans l’intervention de l’homme, mais peut néan-
moins se dérouler dans un environnement contrôlé [66]. Ce domaine suscite de plus en
plus d’intérêt dans la communauté scientifique (voir figure 1.1), notamment aux échelles
nano et mésoscopique et ce dans diverses disciplines (matériaux, chimie, physique, biolo-
gie, etc).
Depuis les années 90, de nombreux travaux de recherches ont été dédiés au contrôle des
forces régissant la physique des dispersions colloïdales de nano-objets. En e�et, une ca-
ractéristique étonnante de ces systèmes est leur aptitude à s’auto-organiser sur diverses
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surfaces aussi bien liquides que solides. Une bonne compréhension des paramètres jouant
sur la qualité de l’auto-organisation permet la formation de réseaux à la fois en 2D [67],
en 3D [68], de géométrie bien définie [69], ou enfin guidés de manière précise à l’intérieur
de nano-structures [70]. Les propriétés étonnantes de ces colloïdes suscitent une attention
particulière en raison de leurs potentielles applications dans des domaines scientifiques
émergents (magnétisme [71], spintronique [72, 38], photonique [73], plasmonique [74, 75,
76], nanobiotechnologie [77, 78, 79]). Les synthèses chimiques en phase liquide conduisent
à la formation de nano-objets aux propriétés riches et modulables. De plus, ces derniers
sont stabilisés le plus souvent directement en suspension colloïdale (voir annexe A.1),
qui est un des paramètres clés et moteur du dépôt auto-organisé de nano-objets. Lors-
qu’ils sont en suspension, leur comportement est gouverné par plusieurs forces telles que le
mouvement brownien, les forces de Van der Waals, les liaisons hydrogènes, les interactions
magnétiques, les forces électrostatiques ou encore les forces hydrodynamiques (toutes ces
forces sont détaillées en annexe : voir A.1.1).
De nombreux travaux de recherche ont cherché à contrôler une ou plusieurs de ces forces
et à les compenser de façon à pouvoir diriger cet assemblage et parvenir à positionner les
objets colloïdaux sur de larges étendues. Dans ce contexte, de nombreuses méthodes d’as-
semblage non conventionnelles ont été conduites pour réaliser un agencement à l’échelle
nanométrique. Un moyen d’y parvenir est via les forces capillaires, qui sont à l’origine d’in-
nombrables techniques de dépôts à partir de dispersions colloïdales de nano-objets (ces
forces sont explicitées en détail en annexe : A.2). Nous ferons ensemble un tour d’horizon
des principales techniques présentes dans la littérature, en nous attardant dans un premier
temps sur les paramètres qui régissent l’assemblage convectif/capillaire en configuration
de retrait horizontal, communément appelée "technique de dip coating". En e�et, c’est
la technique que nous avons retenue pour l’obtention de réseaux en 2D de nano-objets
magnétiques déposés sur des dispositifs de mesure. Dans un second temps, nous ferons
l’inventaire des techniques d’assemblage dirigé qui s’inspirent des méthodes classiques,
évoquées précédemment. Ces dernières sont qualifiées de "dirigées", en raison de l’empla-
cement des zones d’assemblages qui sont définies préalablement. En général, l’assemblage
est dirigé par structuration d’une surface d’accueil solide avec des motifs physiques ou
chimiques. Les structures physiques sont des motifs topographiques en creux ou en relief,
alors que les structures chimiques alternent des zones de composition chimique di�érente,
o�rant soit un contraste de charge (cationique ou anionique), soit un contraste d’énergie
de surface (hydrophile ou hydrophobe). Cependant, il existe une approche di�érente de
plus en plus répandue, communément appelée "technique de diélectrophorèse". Le principe
consiste à piéger des nano-objets entre des électrodes de mesures grâce à l’application d’un
champ électrique alternatif non-uniforme. Cette approche sera décrite également plus en
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détails dans la suite, puisque c’est la technique d’assemblage dirigée que nous avons choi-
sie et utilisée pour intégrer les nano-objets magnétiques du LPCNO dans des dispositifs
de mesures de magnéto-transport.

1.2 Techniques d’assemblage de colloïdes
Depuis le début des années 1990, de nombreuses techniques de dépôts ont vu le jour

afin d’élaborer des structures à partir de suspensions colloïdales. Le but étant que des col-
loïdes s’auto-assemblent et/ou s’auto-organisent sur des surfaces solides à l’échelle d’un
wafer de silicium (plusieurs pouces). Tout l’enjeu consiste à approfondir les connaissances
de l’influence des forces au sein d’une suspension colloïdale (interactions de Van Der
Waals, les répulsions stériques ou coulombiennes, forces capillaires, etc), sur la morpho-
logie des dépôts. Les di�érentes stratégies mises au point reposent sur l’utilisation des
forces capillaires, électrostatiques, ou magnétiques, pour assembler de tels colloïdes sur
de larges surfaces. L’état de l’art des di�érentes stratégies employées pour l’assemblage
de nano-objets décrit dans la suite, permettra de positionner nos travaux de recherche.
Cependant, devant la diversité des techniques existantes (voir une liste non exhaustive
sous forme d’organigramme présentée ici : 1.2) et du riche panel de nano-objets synthéti-
sés à ce jour (métalliques et/ou magnétiques, semi-conducteurs, polymères, etc,...), nous
privilégierons la description des techniques et des résultats d’assemblage de colloïdes sta-
bilisés qui se rapprochent de nos deux objectifs. D’une part, nous décrirons les di�érentes
techniques d’assemblage permettant d’obtenir des réseaux en 2D de nano-objets magné-
tiques stabilisés stériquement, sur de larges surfaces solides de natures di�érentes (SiO2,
Au, résine, etc...). D’autre part, nous exposerons l’état de l’art des techniques permettant
de guider et de positionner des colloïdes dans des dispositifs de mesures physiques qui
constitue notre second objectif.
Pour chacun de ces objectifs, nous avons sélectionné une des méthodes qui nous parais-
sait la plus pertinente et appropriée par rapport à nos contraintes expérimentales (taille
des nano-objets, précautions contre l’oxydation, etc...). C’est pourquoi, nous nous attar-
derons plus longuement sur les deux techniques sélectionnées (entourées en rouge dans
l’organigramme 1.2) : d’une part la technique de dip coating, pour l’obtention de mono-
couches de nano-objets magnétiques, et d’autre part la technique de diélectrophorèse, qui
permet d’attirer et de former des assemblées de di�érentes dimentionnalités directement
à l’intérieur de dispositifs de mesures physiques.
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Figure 1.2 – Tableau récapitulatif des techniques d’assemblage à partir de suspensions colloï-
dales. Les techniques entourées en rouge correspondent à celles que nous avons jugé adéquates
pour atteindre nos objectifs (organigramme adapté de [80])

1.2.1 Techniques d’assemblage de réseaux de nano-objets ma-
gnétique en 2D
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  1. Introduction 
 Due to their unique electrical, [  1  ]  optical, [  2  ,  3  ]  and magnetic [  4–6  ]  
properties arising from their fi nite size and high surface area-
to-volume ratio, nanoparticles (NPs) have recently attracted 
great interest for applications in different fi elds of nanotech-
nology. In particular, magnetic nanoparticles (MNPs) repre-
sent an important class of nanostructured materials [  7  ]  whose 
exclusive properties have been extensively studied due to 
their potential use in many applications such as magnetic 
storage media, [  8–10  ]  spin transport devices, [  11  ]  medical drug 
delivery, [  12–14  ]  and magnetic resonance imaging (MRI), [  15  ,  16  ]  
among others. However, for such applications to become 
a reality, the development of proper techniques for their 
structuration on surfaces with control over their positioning, 
geometry, and organization is a crucial issue. Such advances 
can fuel the detailed understanding of their individual and 
collective properties by having the possibility to study them 
at the individual (or small number) level. [  17–21  ]  This would 
allow, for instance, a detailed study of the shape- and size-
dependence of their magnetic properties as well as the mag-
netic interaction between MNPs at a desired interparticle 
distance and organization. Moreover, from an applications 
point-of-view, the continuous miniaturization of MNP-based 
structures on surfaces has advantages in the development 
of magnetic devices with higher storage densities and faster 
speeds, [  10  ]  and the fabrication of new types of magnetoelec-
tronic devices. [  22  ,  23  ]  

 With the introduction of several micro- and nano-fabri-
cation techniques such as microcontact printing ( µ CP), [  24  ,  25  ]  
electron beam lithography (EBL), [  26  ]  and atomic force micro-
scopy (AFM)-based lithographies, [  27–30  ]  scientists started the 
fi rst steps to organize MNPs into ordered structures at the 
nanometer scale. Since then, the number of methodologies 
and approaches followed has been continuously increasing 
so that, to date, one of the major challenges is the accurately 
placing of a few or even a single MNP on the desired region 
of a given surface. While there have been other comprehen-
sive reviews on various aspects of the nanoscale organization 
of different building blocks on surfaces and interfaces [  31–34  ]  
as well as the nanofabrication of magnetic nanostructures for 
their application in data storage media, [  35  ,  36  ]  there is a need 
for a comprehensive and detailed description of the different 
strategies employed or developed for assembling MNPs into 
ordered nanostructures. In this review, fi rst the different 
approaches and factors infl uencing the self-assembly of 
MNPs on surfaces are considered. Following this, examples of 
self-assembly methods assisted by lithographic techniques, or 
even external-fi eld- or biological template-assisted methods 
are reviewed. Finally, in the last section, an overview of the 
most representative experimental approaches so far, followed 
for the integration of the MNPs on sensors and devices, is 
given. 

   2. Un-assisted Self-Assembly 
 Self-assembly is the autonomous organization of pre-
existing entities through non-covalent interactions leading 

to spontaneously formed hierarchical and complex architec-
tures. [  37  ,  38  ]  While being already common in Nature for the 
creation of multi-dimensional and complex biological struc-
tures such as cells, [  38  ]  the concept of self-assembly has been 
more recently used as a powerful strategy for controlling the 
structure and properties of man-made nanostructures. MNPs 
have not been indifferent to this approach. Self-assembly has 
been undoubtedly one of the most fruitful approaches for 
their organization on surfaces infl uenced by three main fac-
tors: i) deposition techniques, ii) category of interactions, and 
iii) geometry and environmental parameters. 

  2.1. Deposition Techniques 

 The different deposition methodologies that can be used to 
induce the self-assembly of MNPs on surfaces are shown in 
 Figure    1  . Among them, the simplest technique consists of 
the deposition of a MNP colloidal solution mainly by drop-
casting (Figure  1 a) or directly immersing the substrate into 
the solution (Figure  1 b). In both cases, the slow evaporation 
of the solvent while in contact with the surface facilitates the 
diffusion of the particles to the most favorable energetic and 
ordered state. For this reason it is necessary to have control 
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     Figure  1 .     Schematic illustration of the experimental approaches used 
for the deposition of MNPs as self-assembled mono- and multi-layers 
on surfaces: a) drop-casting, b) substrate immersion into a colloidal 
solution, c) dip-coating, d) Langmuir–Blodgett deposition, e) spin-
coating, and (f) tape-casting (also known as doctor-blade-casting). 
Images not drawn to scale.  
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distance and organization. Moreover, from an applications 
point-of-view, the continuous miniaturization of MNP-based 
structures on surfaces has advantages in the development 
of magnetic devices with higher storage densities and faster 
speeds, [  10  ]  and the fabrication of new types of magnetoelec-
tronic devices. [  22  ,  23  ]  

 With the introduction of several micro- and nano-fabri-
cation techniques such as microcontact printing ( µ CP), [  24  ,  25  ]  
electron beam lithography (EBL), [  26  ]  and atomic force micro-
scopy (AFM)-based lithographies, [  27–30  ]  scientists started the 
fi rst steps to organize MNPs into ordered structures at the 
nanometer scale. Since then, the number of methodologies 
and approaches followed has been continuously increasing 
so that, to date, one of the major challenges is the accurately 
placing of a few or even a single MNP on the desired region 
of a given surface. While there have been other comprehen-
sive reviews on various aspects of the nanoscale organization 
of different building blocks on surfaces and interfaces [  31–34  ]  
as well as the nanofabrication of magnetic nanostructures for 
their application in data storage media, [  35  ,  36  ]  there is a need 
for a comprehensive and detailed description of the different 
strategies employed or developed for assembling MNPs into 
ordered nanostructures. In this review, fi rst the different 
approaches and factors infl uencing the self-assembly of 
MNPs on surfaces are considered. Following this, examples of 
self-assembly methods assisted by lithographic techniques, or 
even external-fi eld- or biological template-assisted methods 
are reviewed. Finally, in the last section, an overview of the 
most representative experimental approaches so far, followed 
for the integration of the MNPs on sensors and devices, is 
given. 

   2. Un-assisted Self-Assembly 
 Self-assembly is the autonomous organization of pre-
existing entities through non-covalent interactions leading 

to spontaneously formed hierarchical and complex architec-
tures. [  37  ,  38  ]  While being already common in Nature for the 
creation of multi-dimensional and complex biological struc-
tures such as cells, [  38  ]  the concept of self-assembly has been 
more recently used as a powerful strategy for controlling the 
structure and properties of man-made nanostructures. MNPs 
have not been indifferent to this approach. Self-assembly has 
been undoubtedly one of the most fruitful approaches for 
their organization on surfaces infl uenced by three main fac-
tors: i) deposition techniques, ii) category of interactions, and 
iii) geometry and environmental parameters. 

  2.1. Deposition Techniques 

 The different deposition methodologies that can be used to 
induce the self-assembly of MNPs on surfaces are shown in 
 Figure    1  . Among them, the simplest technique consists of 
the deposition of a MNP colloidal solution mainly by drop-
casting (Figure  1 a) or directly immersing the substrate into 
the solution (Figure  1 b). In both cases, the slow evaporation 
of the solvent while in contact with the surface facilitates the 
diffusion of the particles to the most favorable energetic and 
ordered state. For this reason it is necessary to have control 

    Dr. E.   Bellido ,    Dr. N.   Domingo ,    Dr. I.   Ojea-Jiménez , 
   Dr. D.   Ruiz-Molina   
Centro de Investigación en Nanociencia y 
Nanotecnología, (CIN2, ICN-CSIC)
Esfera UAB. Campus UAB, Edifi cio CM7
Cerdanyola del Vallès, 08193, Spain
 E-mail:  druiz@cin2.es    

     Figure  1 .     Schematic illustration of the experimental approaches used 
for the deposition of MNPs as self-assembled mono- and multi-layers 
on surfaces: a) drop-casting, b) substrate immersion into a colloidal 
solution, c) dip-coating, d) Langmuir–Blodgett deposition, e) spin-
coating, and (f) tape-casting (also known as doctor-blade-casting). 
Images not drawn to scale.  

Figure 1.3 – Représentation schématique des
approches expérimentales utilisées pour le dé-
pôt de monocouches et multicouches, de nano-
objets notamment magnétiques.
a) Dépôt par goutte (drop casting), b) Dé-
pôt in-situ, c) Dépôt par centrifugation (spin-
coating), d) Technique de Langmuir-Blodgett
(LB), e) Dépôt par assemblage convec-
tif/capillaire par retrait vertical (également
connu sous le nom de dip coating), et f) Dépôt
par assemblage convectif/capillaire par retrait
horizontal (également connu sous le nom de
tape-casting ou doctor-blade-casting). Adapté
de [81]

Les principales méthodes de dépôts utilisées pour induire l’auto-assemblage de nano-
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objets magnétiques sur des surfaces solides, sont présentées dans la figure 1.3.

Dépôt par goutte (Drop casting)

Parmi ces méthodes, la technique la plus simple et la plus utilisée, consiste à déposer
une goutte d’une suspension colloïdale (figure 1.3 a)) sur une surface d’accueil solide [67,
82]. Cette méthode de dépôt a permis récemment de déposer une monocouche de nano-
particules de Co de 10 nm de diamètre (± 10%) en suspension dans du dichlorobenzène
(Teb = 181 °C), sur une surface de silicium chau�ée à 150 °C (voir figure 1.4) [83]. On
notera cependant, que l’organisation ne s’étend que sur quelques micromètres (¥ 4 µm

voir SI [83]) de plus, aucune précaution contre l’oxydation n’a été prise lors du dépôt.

(hydrophobic) and smooth graphite (highly ordered pyrolytic

graphite, HOPG, also hydrophobic) substrates has been exten-

sive and many amazing forms have been observed, the controlled

SA of surfactant protected NP arrays onto other type of

substrates (hydrophilic) has been elusive.

In the absence of intervention either by spin coating or drop

casting, at RT, islands and disordered MLs with holes and

multilayered areas are observed. During evaporation, the liquid

film may become thin enough before the nucleation limit to form

the ML is reached, so that dewetting from the substrate occurs

before superlattice formation. Dewetting causes holes to open up

in the liquid layer, and particles to move outward, away from the

holes, as the liquid evaporates, forming three-dimensional (3D)

islands. In order to obtain the SA of a single ML over extended

regions we modified the substrate temperature (from 25 up to

260 !C, 181 !C being the solvent bp on which Co NPs are

dispersed). We also remove the excess materials by adjusting

(increasing) the spinner velocity or by using an absorbent paper

after deposition, respectively. At low magnification, the self-

assembled morphologies obtained by both techniques at

different temperatures are similar (see ESI, Fig. S3 and S4†),

150 !C being substrate T the one that yielded better monolayers

(Fig. 2). We found that at low substrate temperatures (25 !C),

instabilities that destroy the SA homogeneity appear frequently.

For instance, we have observed ring stains at drop contact lines

caused by capillarity flow (Marangoni flows), as well as round

holes with low density of NPs caused by the nucleation and

arising of vapor bubbles on the substrate at high temperature.

Also we have observed anisotropic islands, in the case of spin

coating (Fig. S1a†), and ribbon like morphologies, in the case of

drop casting (Fig. S2a†). These patterns suggest that the 2D

growth kinetics correspond to the spinodal nucleation and

a subsequent coarsening process characteristic of drying-medi-

ated SA. In addition to the effect of dewetting, a recent AFM

study16 has suggested that the interparticle interaction might

become strong enough to cause spinodal phase separation during

the liquid drying process. This effect would also cause particles to

form percolating domains. Despite the entropy-driven ordering

tendency in the case of high particle concentrations, local

disorder and voids were still inevitable in a compacted ML. One

explanation would be that defective layers expulse the defects

which nucleate into voids leaving a high density of islands

behind. The expulsion of defects to the border of the ordered

area, or the occurrence of multiple nucleation events on the

substrate, induces the appearance of domain boundaries as

a result of a defective percolation process. Both mechanisms

support the idea that particles are able to move during the

structure formation, i.e., there is still solvent left in contact with

the substrate, which is consistent with other observations.16 Also,

there exists the general idea that extended times would lead to

more organized systems; however, it seems that other competi-

tive forces develop when the evaporation time is increased. The

presence of instabilities falls when the temperature rises, and in

consequence the homogeneity of the ML increases. In spin

coating no irregularities disturb the ML (Fig. S1b†) and in drop

casting the instabilities associated with drop shrinking are not

present (Fig. S2b†). Besides, if we increase the substrate

temperature near the solvent bp (181 !C), the evaporation mode

changes from liquid-film vaporization to nucleate-boiling and

the nucleation phenomena (appearance and arising of gaseous

bubbles from the substrate) and strong turbulences destroy the

long-range homogeneity of self-assembled MLs (Fig. S1c†). In

addition, at temperatures over the bp the reduction of the time of

packing causes cracks to take place at the latest stages of the

drying process (Fig. S1d†). The cracking pattern observed

suggests that NPs are somehow bonded to the surface, because

freely contracting films do not crack this way. The samples

obtained at these temperatures are clearly more disordered than

those obtained at 150 !C. Thus, a way to suppress growth

instabilities appears to be to increase the substrate temperature

to values closer to the solvent bp. In such a way, the time-lapse

for growth instabilities to disrupt the NP self-assembling process,

as surface tension, may be drastically reduced and, in conse-

quence, the homogeneity of the layer improved.

Fig. 2 shows the SEM image of a NP ML with a remarkable

long range homogeneity produced under optimal conditions of

temperature and colloidal concentration: a drop of 2 mL of

colloidal solution with a particle concentration of "1016 particles

per mL was deposited by a drop casting technique and evapo-

rated at 150 !C. Only a fraction of this ML island is shown here

in order to demonstrate the assembling while keeping the indi-

vidual nanocrystals visible. We selected an area with a defect,

where the bare substrate can be seen confirming that it is a single

ML. An ordered ML formed from a colloidal suspension indi-

cates that the NPs have high mobility so they can land and

relocate onto the substrates during the solvent evaporation

process, as observed over other substrates.17 Similar NPs were

attached (directed SA) onto a (111) single Si crystal
Fig. 2 SEM images of long-range-self-assembled ML of 10 nm Co NPs

formed under optimal conditions (drop casting at 150 !C).
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(hydrophobic) and smooth graphite (highly ordered pyrolytic

graphite, HOPG, also hydrophobic) substrates has been exten-

sive and many amazing forms have been observed, the controlled

SA of surfactant protected NP arrays onto other type of

substrates (hydrophilic) has been elusive.

In the absence of intervention either by spin coating or drop

casting, at RT, islands and disordered MLs with holes and

multilayered areas are observed. During evaporation, the liquid

film may become thin enough before the nucleation limit to form

the ML is reached, so that dewetting from the substrate occurs

before superlattice formation. Dewetting causes holes to open up

in the liquid layer, and particles to move outward, away from the

holes, as the liquid evaporates, forming three-dimensional (3D)

islands. In order to obtain the SA of a single ML over extended

regions we modified the substrate temperature (from 25 up to

260 !C, 181 !C being the solvent bp on which Co NPs are

dispersed). We also remove the excess materials by adjusting

(increasing) the spinner velocity or by using an absorbent paper

after deposition, respectively. At low magnification, the self-

assembled morphologies obtained by both techniques at

different temperatures are similar (see ESI, Fig. S3 and S4†),

150 !C being substrate T the one that yielded better monolayers

(Fig. 2). We found that at low substrate temperatures (25 !C),

instabilities that destroy the SA homogeneity appear frequently.

For instance, we have observed ring stains at drop contact lines

caused by capillarity flow (Marangoni flows), as well as round

holes with low density of NPs caused by the nucleation and

arising of vapor bubbles on the substrate at high temperature.

Also we have observed anisotropic islands, in the case of spin

coating (Fig. S1a†), and ribbon like morphologies, in the case of

drop casting (Fig. S2a†). These patterns suggest that the 2D

growth kinetics correspond to the spinodal nucleation and

a subsequent coarsening process characteristic of drying-medi-

ated SA. In addition to the effect of dewetting, a recent AFM

study16 has suggested that the interparticle interaction might

become strong enough to cause spinodal phase separation during

the liquid drying process. This effect would also cause particles to

form percolating domains. Despite the entropy-driven ordering

tendency in the case of high particle concentrations, local

disorder and voids were still inevitable in a compacted ML. One

explanation would be that defective layers expulse the defects

which nucleate into voids leaving a high density of islands

behind. The expulsion of defects to the border of the ordered

area, or the occurrence of multiple nucleation events on the

substrate, induces the appearance of domain boundaries as

a result of a defective percolation process. Both mechanisms

support the idea that particles are able to move during the

structure formation, i.e., there is still solvent left in contact with

the substrate, which is consistent with other observations.16 Also,

there exists the general idea that extended times would lead to

more organized systems; however, it seems that other competi-

tive forces develop when the evaporation time is increased. The

presence of instabilities falls when the temperature rises, and in

consequence the homogeneity of the ML increases. In spin

coating no irregularities disturb the ML (Fig. S1b†) and in drop

casting the instabilities associated with drop shrinking are not

present (Fig. S2b†). Besides, if we increase the substrate

temperature near the solvent bp (181 !C), the evaporation mode

changes from liquid-film vaporization to nucleate-boiling and

the nucleation phenomena (appearance and arising of gaseous

bubbles from the substrate) and strong turbulences destroy the

long-range homogeneity of self-assembled MLs (Fig. S1c†). In

addition, at temperatures over the bp the reduction of the time of

packing causes cracks to take place at the latest stages of the

drying process (Fig. S1d†). The cracking pattern observed

suggests that NPs are somehow bonded to the surface, because

freely contracting films do not crack this way. The samples

obtained at these temperatures are clearly more disordered than

those obtained at 150 !C. Thus, a way to suppress growth

instabilities appears to be to increase the substrate temperature

to values closer to the solvent bp. In such a way, the time-lapse

for growth instabilities to disrupt the NP self-assembling process,

as surface tension, may be drastically reduced and, in conse-

quence, the homogeneity of the layer improved.

Fig. 2 shows the SEM image of a NP ML with a remarkable

long range homogeneity produced under optimal conditions of

temperature and colloidal concentration: a drop of 2 mL of

colloidal solution with a particle concentration of "1016 particles

per mL was deposited by a drop casting technique and evapo-

rated at 150 !C. Only a fraction of this ML island is shown here

in order to demonstrate the assembling while keeping the indi-

vidual nanocrystals visible. We selected an area with a defect,

where the bare substrate can be seen confirming that it is a single

ML. An ordered ML formed from a colloidal suspension indi-

cates that the NPs have high mobility so they can land and

relocate onto the substrates during the solvent evaporation

process, as observed over other substrates.17 Similar NPs were

attached (directed SA) onto a (111) single Si crystal
Fig. 2 SEM images of long-range-self-assembled ML of 10 nm Co NPs

formed under optimal conditions (drop casting at 150 !C).
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Figure 1.4 – Clichés de MEB de nanoparticules de Co de 10 nm de diamètre (± 10 %)
auto-assemblées en monocouche dans les conditions expérimentales optimisées (température du
substrat égale à 150 °C). Issu de [83]

Il est également possible, via cette même technique, de mélanger des nano-objets de dif-
férentes tailles mais aussi de natures di�érentes (métaux de transition, semi-conducteurs,
oxydes magnétiques, etc...) [84]. La formation de réseaux binaires a été mise en évidence
pour la première fois en 1989, et connaît depuis lors un réel engouement dans la commu-
nauté. D’un point de vue fondamental, ces structures permettent de mieux comprendre les
mécanismes d’équilibres thermodynamiques, qui découlent d’un compromis entre toutes
les forces internes. A terme on pourrait alors prédire les structures de cristallisations,
dans le but d’a�ner à souhait la réponse du dépôt à des stimuli externes (magnétiques,
électriques, optiques ou mécaniques) [85]. Jusqu’ici, peu de groupes ont réussi à dépo-
ser et organiser des réseaux en 2D de types binaires ou ternaires. De plus les surfaces
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d’organisations sont limitées à ¥ 10 µm2. La formation des réseaux prenait plusieurs
heures à cause de la dispersion des nano-objets dans des solvants à haut point d’ébullition
(comme le tetrachloroethylene). Enfin, de tels réseaux n’ont pu être déposés que sur des
membranes hydrophobes pour microscopie [86, 87, 88, 89, 90]. Très récemment, Dong et
coll. ont développé une méthode e�cace, s’inspirant des techniques de Langmuir Blodgett
et Schaefer (détaillées plus loin). En e�et, leur technique consiste à déposer une goutte
de suspension colloïdale (¥ 20 µL) au dessus d’une phase polaire de diéthylène glycol
(DEG). La suspension colloïdale est formée de plusieurs types de nano-objets stabili-
sés avec des ligands hydrophobes de tailles et de natures di�érentes, dispersés dans un
même solvant apolaire (hexane). La phase polaire est contenue dans un récipient en Téflon
(1.5 cm◊1.5 cm) à température ambiante. On notera que la surface d’accueil (membrane
de MET, substrat isolant, etc) est préalablement immergée au fond du récipient. Dès
que la goutte est déposée, le récipient est aussitôt recouvert pour limiter l’évaporation
de l’hexane (Tbp = 69 °C), et ainsi maximiser le temps de di�usion des nano-objets pour
une meilleure organisation. Après environ dix minutes, le réseau binaire ou ternaire de
nano-objets est prêt à être transféré sur la surface d’accueil. Il su�t pour cela, d’enlever
à l’aide d’une seringue, un certain volume de la phase polaire, jusqu’à ce que le dépôt
rencontre la surface d’accueil. On s’a�ranchit ainsi de la contrainte de l’état (physique ou
chimique) de la surface d’accueil, qui joue un rôle majeur au niveau de l’auto-assemblage.
Cependant, il a été mis en évidence qu’une faible di�érence de polarité mène à des in-
terruptions au niveau de la formation du dépôt. Par exemple, avec le diéthylène glycol,
l’auto-assemblage est de bonne qualité alors qu’avec de l’éthylène glycol, ce n’est plus le
cas [91]. Néanmoins, grâce à ce protocole Dong et coll. ont pu obtenir une monocouche
d’un réseau binaire type AB (voir 1.5 e) et f)) constituée de nanoparticules de de 16.5
nm de Fe3O4 et de nanoparticules d’or de 6.4 nm (voir 1.5 déposées à la fois sur une
membrane pour MET en a) et sur une surface d’accueil solide de Si/SiO2 en b)). Un cli-
ché optique en insert à gauche montre que la qualité d’auto-organisation du dépôt s’étend
sur des échelles millimétriques. D’autres systèmes binaires ont pu être obtenus, comme
un couple de nanoparticules de 16.5 nm de Fe3O4 avec des nanoparticules de 5.5 nm
de FePt (voir 1.5 g)) ou en h) des nanoparticules de 28.9 nm de NaYF4 Yb Er et de
nanoparticules de 13.4 nm de Fe3O4. On notera que les auteurs reportent dans ce même
article le second résultat de dépôt de réseau ternaire de la littérature avec des nanoparti-
cules de Fe3O4 de deux diamètres di�érents, ainsi que des nanoparticules de FePt [92].
Cependant, à cause de la présence de la sous-phase polaire, cette technique n’aurait pas
pu être utilisée pour le dépôt de nano-objets à la fois magnétiques et métalliques. En
e�et, de tels nano-objets seraient oxydés au contact de l’air et au contact de groupement
fonctionnel type alcools.
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the NC concentration is reduced by 5!20 times for the forma-
tion of BNSLmonolayers or bilayers. The growth of 2DBNSLs is
induced by a drying-mediated self-assembly process, yielding a
thin membrane supported on the subphase surface upon the
complete evaporation of hexane (∼10 min). This liquid-sup-
ported membrane can be readily transferred to transmission
electron microscopy (TEM) grids or SiO2/Si wafers for struc-
tural characterization.

Figure 1a shows a photograph of a SiO2/Si wafer (∼8 mm "
8 mm) coated with a typical BNSL monolayer consisting of
16.5 nm Fe3O4 and 6.4 nm Au NCs, demonstrating the nearly
complete coverage of the wafer by the BNSL membrane
(Figure 1a, upper left inset). TEM (Figure 1a,b), small-angle
electron diffraction (SAED, Figure 1a, upper right inset), and
high-resolution scanning electron microscopy (HRSEM, Figure 1c
and d) confirm the membrane is a monolayer with an AB-type
superlattice structure, in which the large Fe3O4NCs are arranged
to form a square sublattice, with the small Au NCs sitting in the
interstices. The structural models depicting the top and side
views of the AB-type BNSL monolayer are displayed in panels e
and f of Figure 1, respectively. Low-magnification TEM images
reveal the monolayers are consisting of AB-type superlattice
domains growing in different directions (Figure S1, Supporting
Information), with the average domain size approaching several
micrometers in lateral dimension. In addition to the Fe3O4!Au
NC combination, AB-type BNSL monolayers are also obtained
by the cocrystallization of 16.5 nm Fe3O4 and 5.5 nm FePt NCs

(Figure 1g) as well as of 28.9 nm NaYF4:Yb/Er and 13.4 nm
Fe3O4 NCs (Figure 1h and Figure S2, Supporting Information),
demonstrating the generality of the liquid!air interfacial assem-
bly in the growth of BNSLmonolayers. It is noteworthy that such
AB-type monolayers have been observed previously when BNSLs
are self-assembled on a solid substrate;32,33 however, the result-
ing monolayers have very small domain sizes (<100 nm "
100 nm), with many coexisting defects or disordered phases.
We attribute the formation of long-range-ordered BNSL mono-
layers in our experiments to the liquid!air interfacial assembly
method, which favors the monolayer formation upon the eva-
poration of a NC dispersion with appropriate concentrations.3,4

The ready transfer of the liquid-supported BNSL monolayer
also enables the construction of free-standing structures. Sus-
pended monolayers of NC superlattices are expected to act as an
ideal system to investigate the intrinsic transport characteristics
of 2D NC assemblies without scattering effects from the NC!
substrate interface. Although free-standing single-component
NCmonolayers have been demonstrated previously,35,36 it remains
a great challenge to grow suspended monolayers of BNSLs. This
challenge can be met by simply transferring a BNSL membrane
from the DEG surface to a holey TEM grid followed by vacuum
drying. Figure 2 shows the TEM and HRSEM images of
micrometer-scale, free-standing AB-type BNSL monolayers con-
sisting of 16.5 nm Fe3O4 and 6.4 nm Au NCs. Most monolayers
suspended in the holes (hole size =2 μm in diameter) survive the
transfer and drying processes, providing further evidence of the
long-range-ordered superlattice structure and mechanical ro-
bustness of BNSL monolayers. The ability to form suspended
structures also allows us to view both sides of a single BNSL
monolayer by SEM, which reveals that the membrane top view is
essentially the same as the bottom view with respect to the NC
organization (Figure S3, Supporting Information), thus further
confirming the two NC components are coplanar.

The structure of BNSL monolayers is tunable by adjusting the
size ratio of the two NC components. For example, replacing
5.5 nm FePt NCs with 3.1 nm FePt NCs to coassemble with
16.5 nm Fe3O4 NCs changes the monolayer structure from AB-
to AB2-type, as shown in Figure 3. In this hexagonally packed
AB2-type monolayer, the small FePt NCs are sitting in the inter-

Figure 1. (a) TEM image and SAED pattern (upper right inset) of an
AB-type BNSL monolayer self-assembled from 16.5 nm Fe3O4 and
6.4 nm Au NCs. The upper left inset shows a photograph of a SiO2/Si
wafer coated with a typical AB-type BNSL membrane. (b) High-
magnification TEM image of the AB-type BNSL monolayer. HRSEM
images of an AB-type BNSL monolayer at low (c) and high (d)
magnifications, respectively. Structural models of the AB-type BNSL
monolayer from top (e) and side (f) views, respectively. (g) TEM image
and fast Fourier transform (inset) of an AB-type BNSL monolayer self-
assembled from 16.5 nm Fe3O4 and 5.5 nm FePt NCs. (h) TEM image
and SAED pattern (inset) of an AB-type BNSL monolayer consisting of
28.9 nm NaFY4:Yb/Er and 13.4 nm Fe3O4 NCs.

Figure 2. (a) TEM image of free-standing AB-type BNSL monolayers
self-assembled from 16.5 nm Fe3O4 and 6.4 nm Au NCs. (b) High-
magnification TEM image of the region indicated in (a), showing the
edge of the suspended monolayer. (c) HRSEM image of a free-standing
BNSL monolayer suspended in the hole. (d) HRSEM image of the
region indicated in (c).

b)#a)#

c)# d)# e)#

f)#

g)# h)#

Fe3O4#16.5#nm#/#Au#6.4#nm#

Fe3O4#16.5#nm#/#FePt#5.5#

Fe3O4#13.4#nm#/##
NaYF4#5.5#nm#

Figure 1.5 – Résultats expérimentaux obtenus par Dong et coll. de réseaux binaire et ternaire
de nanoparticules.
a) Clichés de MET avec en insert à droite une FFT d’une monocouche auto-assemblée de type
AB de nanoparticules de 16.5 nm de Fe3O4 et de nanoparticules d’or de 6.4 nm. Un cliché
optique en insert à gauche montre une surface d’accueil solide de Si02/Si recouverte du dépôt
binaire. En b) on retrouve un agrandissement de MET. Des clichés de MEB respectivement à
bas et fort grandissements sont montrés en c) et d). Des modélisations représentent la cristal-
lisation vue de haut en e) et de côté f) de la monocouche type AB. g) Cliché de MET d’une
monocouche binaire de nanoparticules de 16.5 nm de Fe3O4 et de nanoparticules de 5.5 nm
de FePt. h) Cliché de MET d’une monocouche de type AB de nanoparticules de 28.9 nm de
NaYF4 Yb Er et de nanoparticules de 13.4 nm de Fe3O4. Issu de [93])

Dong et coll. ont également publié la même année une variante de la technique précé-
dente sur le même type de nano-objets, qui permet toujours d’obtenir une monocouche,
mais en ajoutant au-dessus des lignes plus épaisses de nano-objets espacées périodique-
ment. Pourtant le protocole n’est que sensiblement di�érent au protocole décrit précé-
demment. Ici, la goutte est d’une part déposée près du bord du récipient en Téflon, et
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d’autre part l’évaporation de la suspension colloïdale n’est plus limitée par un couvercle.
La phase polaire est remplacée ici par de l’acétonitrile qui o�re une viscosité inférieure au
DEG, permettant la formation de lignes périodiques au dessus de la monocouche. Comme
précédemment la suspension colloïdale s’étale complètement dans le récipient au dessus
de la phase polaire, mais désormais la forte évaporation du solvant apolaire piège la mono-
couche en cours de formation sur les bords du récipient. Finalement, en fin d’évaporation,
la ligne triple se déplace sur la monocouche de part en part du récipient, laissant derrière
elle des lignes de nano-objets micrométriquement espacées avec une hauteur d’environ six
couches (voir sur la gauche de la figure 1.6 des schémas des étapes du dépôt, et sur la
droite de la figure de h) à o) les résultats expérimentaux correspondants). On notera que
la formation des lignes se manifeste seulement si le taux d’évaporation est assez fort. En
e�et, aucune ligne n’est visible pour des solvants possédant des hauts points d’ébullitions
comme l’heptane (Tbp = 98 °C) ou l’octane (Tbp = 125 °C). La morphologie des lignes
dépend quant à elle de la nature de la phase de dispersion apolaire, et des tensions de sur-
faces de la phase polaire et apolaire. La périodicité des lignes peut être modulée grâce à la
concentration en nano-objets. Bien que le mécanisme de formation des lignes périodiques
soit analogue aux techniques de "stick slip motion" (décrites plus loin), le déplacement de
la ligne triple au dessus d’une phase liquide est inédite.
Cette technique o�re des perspectives intéressantes car elle n’utilise pas de phases polaires
à base d’eau ou d’alcools, qui sont proscrites à l’intérieur des boîtes à gants et oxydent
les nano-objets magnétiques. Elle pourrait donc facilement être utilisée sous atmosphère
contrôlée, pour obtenir des réseaux en 2D ou 3D de nano-objets magnétiques non oxydés,
qui gardent ainsi leurs bonnes propriétés. D’autre part, cette technique est très simple
à mettre en place expérimentalement, et s’applique de manière générale à des systèmes
de natures et de tailles di�érentes, dont le dépôt formé peut être transféré sur n’importe
quelle surface d’accueil.
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spontaneously in our approach without the use of any specialized
equipment or the application of external forces.

Monodisperse NCs used for assembly are synthesized accord-
ing to literature methods and are dissolved in hexane (or pentane)
to form stable colloidal dispersions (see Methods in Supporting
Information). The assembly process observed upon drop-casting
a NC dispersion on the surface of acetonitrile confined in a
Teflon well (∼2 ! 2 ! 2 cm3) is depicted in Figure 1. An NC
monolayer forms immediately upon spreading the NC disper-
sion, while the remaining dispersion flows rapidly around the
perimeter where the subphase surface contacts the Teflon wall
(indicated by red arrows in Figure 1ii). The complete wetting of
the subphase perimeter by the flowing dispersion initiates NC
crystallization as hexane evaporates and a striped film grows from
the subphase edge where the two dispersion streams converge
(Figure 1iii). Once growth is triggered, the striped film keeps
expanding across the subphase as NCs continuously crystallize
from the dispersion reservoir pinned at the perimeter. This film
growth is macroscopically manifested in the rapid sliding motion
of the striped film on the subphase surface as it pushes the initially
formed monolayer forward (Figure 1iii,iv). Upon reaching the
opposite side of the well, the solid film front is redissolved in the
dispersion reservoir. The striped film keeps growing and sliding
unidirectionally until the evaporation of hexane is complete
(typically <15 s) (Figure 1v). The resulting striped film can be

transferred from the subphase surface to any substrate previously
immersed in the subphase (Figure 1).

Striped NC superlattice films are also obtained upon the
dynamic assembly of NCs on the surface of acetonitrile confined
in rectangular or circular Teflon wells or even on an acetonitrile
droplet (∼2 cm in diameter) deposited on a flat Teflon plate.
This latter assembly process is captured in Supporting Informa-
tion Movie S1, where the solid film's unidirectional sliding
motion can be readily observed. These results indicate that the
subphase shape and curvature have no significant influence on
the dynamic assembly of NCs. The complete wetting of the sub-
phase perimeter by the NC dispersion, regardless of the subphase
geometry, is however a prerequisite to induce the striped film
formation, with stripes oriented parallel to the contact line in all
cases. It is noteworthy that the overall stripe orientations may be
varied by controlling the subphase geometry and/or the location
at which the drop of the NC dispersion is added (Supporting
Information Figure S1), as the striped film typically starts to grow
from the point of the Teflon well where the two dispersion
streams converge and expands toward the point at which the NC
dispersion has been added, as depicted in Figure 1.

Figure 2a shows a photograph of a SiO2/Si wafer (∼1 ! 1.5
cm2) coated with a striped film self-assembled from 10 nmFe3O4
NCs (Figure 2b, inset). Optical microscopy reveals a pattern of
parallel stripes with exceptional regularity at micrometer scale
(Figure 2b), which accounts for the strong iridescent colors
(structural color) as seen in Figure 2a. The diffraction of a laser
beam (beam size = ∼1 mm2) by a striped NC film further

Figure 1. Schematic of self-assembly and transfer of striped NC films.
The right column (i-v) illustrates the detailed stripe formation process
from the top view. The first- and second-formed stripes are labeled by
“1” and “2”, respectively, to show the film sliding motion (indicated by
blue arrows) in (iii) and (iv). The dashed oval in (iii) shows the subphase
edge where the striped film grows.

Figure 2. (a) Photograph of a SiO2/Si wafer coated with a 10 nm Fe3O4
NC film, showing the strong iridescent colors from the supported film.
(b) Optical micrograph of the supported film, showing the highly
periodic stripe pattern persisting over a large area. Inset shows the
TEM image of the 10 nm Fe3O4 NCs. (c) Diffraction of a laser beam
(wavelength = 532 nm) by a striped film transferred to a glass slide.
(d-g) Optical micrographs of striped films self-assembled from FePt
NCs (6 nm), PbTe NCs (7 nm), NaYF4 nanorods (20 nm ! 45 nm),
and PbS nanocubes (10 nm), respectively. Insets show the TEM images
of the correspondingNCs used for assembly. Arbitrary colors are applied
in optical micrographs to distinguish different NCs.
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confirms the periodic structure persisting over at least mm2 areas
(Figure 2c). The stripe periodicity is tunable from a few micro-
meters to tens of micrometers by changing the concentration of
NC dispersions. In general, the interstripe spacing becomes nar-
rower as the NC concentration increases (Supporting Informa-
tion Figure S2).More significantly, the stripe formation is general
in that it is independent of NC compositions, sizes, and shapes.
Striped films are obtained upon the dynamic assembly of NCs
with a broad range of compositions including metal oxides
(10 nm Fe3O4, Figure 2b), metals (6 nm FePt, Figure 2d), and
semiconductors (7 nm PbTe, Figure 2e). Self-assembly of non-
spherical NCs such as nanorods (20 nm ! 45 nm NaYF4,
Figure 2f) and nanocubes (10 nm PbS, Figure 2g) also leads to
striped films.

Atomic force microscopy (AFM) establishes that the stripes
are of uniform height and pitch (Figure 3a-c), while scanning
electron microscopy (SEM) reveals the detailed ridge structure
of the stripes (Figure 3d-f) as well as the ordered nature of the
underlying film (valley) (Figure 3g). Each ridge consists of
terraced NC superlattices, the thickness of which typically ranges
between 2 and 10 NC layers (depending on the concentration
and volume of the NC dispersion applied), with the layer width
gradually decreasing from bottom (∼1-2μm) to top (∼100 nm),
as seen in Figure 3f and illustrated in Figure 3h. The underlying

film can be adjusted frommonolayer tomultilayer also by varying
the NC concentration (Supporting Information Figure S3). Of
particular significance is that long-range-ordered NC superlattice
structure is preserved despite the dynamic, far-from-equilibrium
assembly process, as evidenced by high-resolution SEM (HRSEM)
(Figure 3g) and transmission electron microscopy (TEM) (Sup-
porting Information Figure S4).

The striped film formation appears to be governed by a
combination of NC self-assembly and other drying-mediated
physical events occurring at the three-phase (air-solvent-sub-
phase) contact line. A characteristic feature of the assembly
process is the unidirectional motion of the growing film upon the
complete wetting of the subphase perimeter by the NC disper-
sion. A detailed mechanism for this motion is yet to be deter-
mined and may be rather complex, as the driving force may result
from the interplay of many parameters such as the surface tension
and wetting properties of two liquid layers. However, our
observations indicate that the film motion is closely related to
the solvent evaporation rate as well as the subphase viscosity.
When the Teflon well is covered with a glass slide during the
solvent evaporation, the film sliding motion is suppressed,
yielding an unstriped but well crystallized NC superlattice film
(Supporting Information Figure S5). This suggests that the rapid
evaporation of hexane (or pentane) plays a key role in driving the
dynamic assembly of NCs, which is further supported by the fact
that no film motion or stripe formation are observed if higher
boiling solvents such as heptane or octane are used. When a
subphase of high viscosity such as ethylene glycol is used, the film
sliding rate is reduced, resulting in stripes having uniform height
but less uniform interstripe spacing (Supporting Information
Figure S6). This result indicates that the lower viscosity of
subphases like acetonitrile enables rapid motion of the growing
film, which is important for the formation of highly periodic
stripes. Although efforts are made to find conditions for stripe
formation on an aqueous subphase, only unstriped monolayers
or multilayers are obtained, consistent with earlier studies.34-36

Previous studies of drying-induced pattern formation on solid
substrates have demonstrated that stripes can form by two distinct
mechanisms of the three-phase (air-solvent-substrate) contact
line: (I) the stick-slip motion, where the stripes are parallel to
the contact line,2-4,23,32 and (II) a fingering instability, where the
stripes are perpendicular to the contact line.5,31 Monitoring the
subphase edge where the striped film nucleates (indicated by the
dashed oval in Figure 1iii) allows us to visualize in situ pattern
formation by optical microscopy. Ethylene glycol is chosen as the
subphase on which the growing film slides relatively slowly,
allowing better observation of the contact-line behavior, although
the resulting stripes are less uniform in periodicity.

As revealed by optical microscopy (Supporting Information
Movie S2), the striped film continuously grows from the NC
dispersion front at the subphase edge, propagating like a wave
across the subphase, with stripes parallel to the contact line. A
snapshot of Supporting Information Movie S2 is given in
Figure 4a. These findings suggest our stripe formation process
is analogous to the contact-line stick-slip motion, while further
observation reveals that these stripes are formed by a new type of
contact-line oscillating instability that has not been observed
previously. Figure 4b schematically illustrates the pattern forma-
tion mechanism that is proposed based on the observation of the
contact-line motion. We surmise that, as the film is sliding on the
subphase, the film or the accompanied subphase flow stretches
the NC dispersion front (meniscus) until a critical contact angle

Figure 3. (a) AFM height image of a striped film consisting of 10 nm
Fe3O4 NCs (scan size = 45! 45 μm2). (b) Height analysis of the profile
as indicated in (a). (c) Three dimensional AFM image of the film. (d,e)
SEM images of a striped Fe3O4 NC film at low and high magnifications,
respectively. (f) HRSEM image of a single ridge as indicated in (e). (g)
HRSEM image of the underlying film as indicated in (e). (h) Schematic
of the striped NC superlattice film.
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spontaneously in our approach without the use of any specialized
equipment or the application of external forces.

Monodisperse NCs used for assembly are synthesized accord-
ing to literature methods and are dissolved in hexane (or pentane)
to form stable colloidal dispersions (see Methods in Supporting
Information). The assembly process observed upon drop-casting
a NC dispersion on the surface of acetonitrile confined in a
Teflon well (∼2 ! 2 ! 2 cm3) is depicted in Figure 1. An NC
monolayer forms immediately upon spreading the NC disper-
sion, while the remaining dispersion flows rapidly around the
perimeter where the subphase surface contacts the Teflon wall
(indicated by red arrows in Figure 1ii). The complete wetting of
the subphase perimeter by the flowing dispersion initiates NC
crystallization as hexane evaporates and a striped film grows from
the subphase edge where the two dispersion streams converge
(Figure 1iii). Once growth is triggered, the striped film keeps
expanding across the subphase as NCs continuously crystallize
from the dispersion reservoir pinned at the perimeter. This film
growth is macroscopically manifested in the rapid sliding motion
of the striped film on the subphase surface as it pushes the initially
formed monolayer forward (Figure 1iii,iv). Upon reaching the
opposite side of the well, the solid film front is redissolved in the
dispersion reservoir. The striped film keeps growing and sliding
unidirectionally until the evaporation of hexane is complete
(typically <15 s) (Figure 1v). The resulting striped film can be

transferred from the subphase surface to any substrate previously
immersed in the subphase (Figure 1).

Striped NC superlattice films are also obtained upon the
dynamic assembly of NCs on the surface of acetonitrile confined
in rectangular or circular Teflon wells or even on an acetonitrile
droplet (∼2 cm in diameter) deposited on a flat Teflon plate.
This latter assembly process is captured in Supporting Informa-
tion Movie S1, where the solid film's unidirectional sliding
motion can be readily observed. These results indicate that the
subphase shape and curvature have no significant influence on
the dynamic assembly of NCs. The complete wetting of the sub-
phase perimeter by the NC dispersion, regardless of the subphase
geometry, is however a prerequisite to induce the striped film
formation, with stripes oriented parallel to the contact line in all
cases. It is noteworthy that the overall stripe orientations may be
varied by controlling the subphase geometry and/or the location
at which the drop of the NC dispersion is added (Supporting
Information Figure S1), as the striped film typically starts to grow
from the point of the Teflon well where the two dispersion
streams converge and expands toward the point at which the NC
dispersion has been added, as depicted in Figure 1.

Figure 2a shows a photograph of a SiO2/Si wafer (∼1 ! 1.5
cm2) coated with a striped film self-assembled from 10 nmFe3O4
NCs (Figure 2b, inset). Optical microscopy reveals a pattern of
parallel stripes with exceptional regularity at micrometer scale
(Figure 2b), which accounts for the strong iridescent colors
(structural color) as seen in Figure 2a. The diffraction of a laser
beam (beam size = ∼1 mm2) by a striped NC film further

Figure 1. Schematic of self-assembly and transfer of striped NC films.
The right column (i-v) illustrates the detailed stripe formation process
from the top view. The first- and second-formed stripes are labeled by
“1” and “2”, respectively, to show the film sliding motion (indicated by
blue arrows) in (iii) and (iv). The dashed oval in (iii) shows the subphase
edge where the striped film grows.

Figure 2. (a) Photograph of a SiO2/Si wafer coated with a 10 nm Fe3O4
NC film, showing the strong iridescent colors from the supported film.
(b) Optical micrograph of the supported film, showing the highly
periodic stripe pattern persisting over a large area. Inset shows the
TEM image of the 10 nm Fe3O4 NCs. (c) Diffraction of a laser beam
(wavelength = 532 nm) by a striped film transferred to a glass slide.
(d-g) Optical micrographs of striped films self-assembled from FePt
NCs (6 nm), PbTe NCs (7 nm), NaYF4 nanorods (20 nm ! 45 nm),
and PbS nanocubes (10 nm), respectively. Insets show the TEM images
of the correspondingNCs used for assembly. Arbitrary colors are applied
in optical micrographs to distinguish different NCs.

h" i"

j"

k"

l"

m"

n"

o"

Fe3O4"NCs"(10"nm)"

Figure 1.6 – Résultats expérimentaux obtenus par Dong et coll. de réseaux binaire de nanopar-
ticules et de lignes périodiques de nanoparticules.
Sur la gauche est représenté un schéma de l’auto-assemblage et du transfert du dépôt consti-
tué d’une monocouche et de lignes périodiquement espacées. La colonne de droite (i-v) illustre
le processus de formation des lignes périodiques en vue de dessus. La première et la deuxième
lignes formées sont indiquées par les chi�res "1" et "2", respectivement, afin de montrer la direc-
tion d’étalement du film colloïdal (indiqué par des flèches bleues) dans (iii) et (iv). L’ovale en
pointillés (iii) montre le bord de la sous-phase polaire où les lignes commencent à se former. a)
Cliché de MEB d’un dépôt de nanoparticules de 10 nm de Fe3O4 transférées sur une surface
d’accueil de Si/SiO2 a�chant des couleurs iridescentes. b) Cliché optique du film obtenu, mon-
trant le motif périodique de lignes présent sur une grande surface. En insert, un cliché MET
des nanoparticules de 10 nm de Fe3O4. c) Di�raction d’un faisceau laser (longueur d’onde =
532 nm) d’un film transféré sur une lame de verre. d-g) Clichés de microscopie optique de films
auto-assemblés comportant des lignes périodiques de nanoparticules de FePt de 6 nm, de PbTe
de 7 nm, des nanobâtonnets de NaYF4 Yb Er de 20 nm à 45 nm, et des nanocubes de PbS
de 10 nm, respectivement. Les inserts montrent des clichés de MET. Des couleurs arbitraires
sont appliquées aux clichés de microscopie optique pour les distinguer. h) Mesures de MFA des
lignes périodiques composées de nanoparticules de 10 nm Fe3O4 (45 ◊ 45µm2). i) Profil de
hauteur des lignes. j) Image tridimensionnelle des lignes périodiques. k, l) Clichés de MEB à
bas et fort grandissement respectivement. m) Zoom sur une ligne. n) Zoom sur la monocouche.
o) Schéma en 3D du dépôt. Issu de [94])

Dépôt in-situ (en milieu réactionnel)

Une autre technique appelée "technique de dépôt in-situ" consiste à immerger une sur-
face d’accueil dans une suspension colloïdale ou directement dans le milieu réactionnel.
Dans le premier cas, la technique consiste simplement à attendre que le solvant ait tota-
lement fini de s’évaporer, mais on obtient alors un auto-assemblage préférentiellement en
3D [95, 96, 97]. Dans le second cas la surface d’accueil est introduite directement dans le
milieu réactionnel pendant la synthèse des nano-objets. On s’a�ranchit alors d’une étape
expérimentale supplémentaire. Cette technique a permis d’obtenir un dépôt auto-organisé
d’une dizaine de couches de nanoparticules magnétiques et métalliques de FeCo (15 nm),
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directement après synthèse sur un wafer de silicium (voir figure 1.7 c)) [98]. Un auto-
assemblage spontané en milieu réactionnel sur une surface d’accueil solide de nano-objets
magnétiques à forte anisotropie de forme, est également possible. On peut citer les ré-
sultats d’auto-assemblage de nano-bâtonnets de Fe polycristallins, dont le diamètre varie
de 30 à 40 nm, obtenus par synthèse en milieu aqueux sur un substrat monocristallin de
saphir ou sur (F-SnO2) [99]. Plus récemment, des nanobâtonnets monocristallins (111) de
Co (4-8 nm de diamètre pour 10-100 nm de longueur [100]) ont été obtenus directement
pendant la synthèse, et se sont spontanément auto-organisés perpendiculairement (voir
vue de dessus 1.7 d)) par rapport à une surface d’accueil recouverte préalablement d’une
couche continue de 10 nm de Pt, déposée par évaporation (T = 500 °C) sur de l’alumine
(Al2O3 0001) (voir schéma en insert 1.7) [101]. On notera que ce dernier résultat a fait
l’objet d’un dépôt de brevet protégeant la croissance auto-organisée de nano-objets [bre-
vet n° 10/00405 (Février 2010) INSA-UPS-CNRS].
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Figure 1.7 – Méthode de dépôt in-situ de nano-objets magnétiques sur des surfaces d’accueil
solides.
En a) et en b), respectivement des clichés de MEB de dépôts in-situ pendant les synthèses : de
nanopaticules de 15 nm de FeCo sur un substrat de silicium. La hauteur moyenne du dépôt est
d’environ 10 couches [98, 102] ; et de nanobâtonnets de Co qui s’auto-organisent perpendiculai-
rement à la surface sur un substrat recouvert d’une couche continue de 10 nm de Pt, déposée
par évaporation sur de l’alumine (0001) [100, 103]

Dépôt par spin-coating

La technique de spin coating (voir figure 1.3 c)) consiste à déposer une goutte d’une
suspension colloïdale sur une surface d’accueil, solidaire par aspiration d’une centrifugeuse
(spin coating en anglais). Cette technique est utilisée en routine pour de nombreux procé-
dés de micro-technologie et notamment pour les techniques de lithographie (induction de
résine photosensible, révélation, séchage des wafers). Les paramètres de contrôle d’un spin
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coater sont : l’accélération, la vitesse de rotation et le temps de fonctionnement. Durant
la centrifugation, le solvant s’évapore entraînant la formation d’un film mince de liquide.
L’angle de contact décroit rapidement et les forces capillaires résultantes, agissent sur les
nano-objets qui s’auto-assemblent. Alors que l’épaisseur est inversement proportionnelle
à la vitesse de rotation [104], en faisant varier la concentration des nano-objets, il est
possible de contrôler la densité de la couche pour une vitesse de rotation donnée [105].
Cette méthode est compatible avec la réalisation de réseaux auto-organisés à l’échelle d’un
wafer (voir figure 1.8), et permet d’auto-assembler sur diverses surfaces des nano-objets
de tailles et de natures di�érentes.

of nanometers to several micrometers are dispersed in a
nonvolatile ETPTA monomer and then shear aligned to form
highly ordered colloidal crystals by using standard spin-coating
equipment.33,42 After photopolymerization of ETPTA monomers,
the colloidal arrays are embedded in a polymer matrix, and the
spheres of the top layer protrude out of the film, forming a
periodic surface. The resulting colloidal crystal-polymer nano-
composites exhibit highly uniform thickness and remarkably
large single-crystalline domain size over the whole wafer area.
Another unique property of the shear-aligned colloidal crystal
is the unusual nonclosed-packed structure.33 The interparticle
distance between neighboring colloids is fixed at ∼1.4 times
of the particle diameter.

The SERS-active substrate is fabricated by subsequent
deposition of a 2 nm layer of chromium and an 18 nm layer of
gold on the spin-coated nanocomposite by electron beam
evaporation. Figure 1 shows a photograph of a metallized
nanocomposite consisting of 320 nm silica spheres on a 4 in.
silicon wafer illuminated with white light. The nanocomposite
film is prepared by spin-coating a colloidal suspension at 7000
rpm for 2 min, having a thickness of 3 monolayers. The
metallized sample exhibits a brilliant six arm diffraction star
with exact 60° angles between neighboring arms. This pattern
is caused by Bragg diffraction of visible light by the hexagonally
ordered colloidal arrays.33 Some defects (e.g., comets) caused
by large airborne solid particles are apparent on the wafer. Many
of these defects can be avoided by conducting spin-coating in
a cleanroom.

Long-range hexagonal ordering and nonclosed-packing of the
metallized colloidal crystal are evident in the typical top-view
SEM image as shown in Figure 2A. Extensive SEM examination
reveals that periodic colloidal arrays with similar crystalline
structure and quality uniformly cover the whole wafer surface.
Interestingly, the magnified SEM image in Figure 2B illustrates
that the gold coating on the nanocomposite is rough, and gold
islands of tens-of-nanometer-scale size and sub-10 nm gaps are
clearly evident. The side-view SEM image in Figure 2C further
confirms the granular microstructure of the deposited gold layer,
and the protrusion depths of the spheres are measured to be
∼80 nm.

Although island-type and discontinuous gold and silver films
have been extensively studied for a wide range of applications
such as molecular electronics and SERS,43-48 the formation of
gold islands on the colloidal crystal-polymer nanocomposite
is still somewhat unusual. As demonstrated in early studies, only
when the metal film is thin (<10 nm nominal thickness for gold

and <20 nm nominal thickness for silver), the surface condensa-
tion and nucleation of evaporated metal can induce the formation
of island-type films.45,47,49 However, the thickness of the
evaporated gold on the spin-coated nanocomposite is 18 nm,
which is above the threshold for the formation of discontinuous
films.49 Control experiments show that evaporated gold of
similar thickness forms continuous films on flat glass substrates.
It is known that a thin (∼80 nm) polymer wetting layer
uniformly covers the protruded spheres of the spin-coated
nanocomposite.33 To evaluate the effect of this polymer layer
on the formation of gold islands, we selectively remove the
polymer layer on the protruded silica spheres by a brief oxygen
plasma etch (40 mTorr oxygen pressure, 40 SCCM flow rate,
and 100 W for 15, 30, and 45 s) and then deposit chromium
and gold with similar thicknesses as the nanocomposite sample.

Figure 1. Photograph of a gold-coated colloidal crystal-polymer
nanocomposite consisting of 320 nm silica spheres on a 4 in. silicon
wafer illuminated with white light.

Figure 2. Scanning electron microscope (SEM) images of the gold-
coated nanocomposite as shown in Figure 1. (A) Top view. (B)
Magnified top view. (C) Tilted view (45°).
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clearly evident. The side-view SEM image in Figure 2C further
confirms the granular microstructure of the deposited gold layer,
and the protrusion depths of the spheres are measured to be
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Although island-type and discontinuous gold and silver films
have been extensively studied for a wide range of applications
such as molecular electronics and SERS,43-48 the formation of
gold islands on the colloidal crystal-polymer nanocomposite
is still somewhat unusual. As demonstrated in early studies, only
when the metal film is thin (<10 nm nominal thickness for gold

and <20 nm nominal thickness for silver), the surface condensa-
tion and nucleation of evaporated metal can induce the formation
of island-type films.45,47,49 However, the thickness of the
evaporated gold on the spin-coated nanocomposite is 18 nm,
which is above the threshold for the formation of discontinuous
films.49 Control experiments show that evaporated gold of
similar thickness forms continuous films on flat glass substrates.
It is known that a thin (∼80 nm) polymer wetting layer
uniformly covers the protruded spheres of the spin-coated
nanocomposite.33 To evaluate the effect of this polymer layer
on the formation of gold islands, we selectively remove the
polymer layer on the protruded silica spheres by a brief oxygen
plasma etch (40 mTorr oxygen pressure, 40 SCCM flow rate,
and 100 W for 15, 30, and 45 s) and then deposit chromium
and gold with similar thicknesses as the nanocomposite sample.

Figure 1. Photograph of a gold-coated colloidal crystal-polymer
nanocomposite consisting of 320 nm silica spheres on a 4 in. silicon
wafer illuminated with white light.

Figure 2. Scanning electron microscope (SEM) images of the gold-
coated nanocomposite as shown in Figure 1. (A) Top view. (B)
Magnified top view. (C) Tilted view (45°).
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Figure 1.8 – Méthode de dépôt de nano-objets en suspension colloïdale par spin coating :
a) cliché de MEB, b) et cliché optique d’un dispositif pour di�usion Raman exaltée en surface
(Surface-enhanced Raman scattering (SERS) en anglais) qui est une technique spectroscopique
qui combine l’usage de la microsonde Raman avec l’analyse de composés déposés sur des nano-
structures métalliques et " pointues ". Le signal Raman des molécules est très fortement exalté
lorsque celles-ci sont liées à des structures nanométriques d’or ou d’argent. C’est pourquoi, des
colloïdes de silice (320 nm) sont d’abord dispersés dans un monomère d’ETPTA (Ethoxylated
trimethylolpropane triacrylate), puis la suspension colloïdale est disposée sur un wafer de si-
licium (4 pouces) préalablement fonctionnalisé à l’APTCS (3-acryloxypropyltrichlorosilane) et
centrifugée à di�érents temps et vitesses de rotation. Le monomère est polymérisé en seule-
ment 12 s à l’aide d’un système de traitement par rayonnement pulsé d’UV. Des épaisseurs de
couches de chrome et d’or (respectivement 2 et 18 nm) sont finalement déposées sur le dépôt de
nanoparticules par évaporation par faisceau d’électrons [106].

Un résultat intéressant d’auto-organisation de nanocubes de Fe3O4 de 8.6 nm de dia-
mètre a été obtenu récemment grâce à la technique de spin coating sur une large surface
solide de Germanium. Durant le dépôt, la limitation de l’évaporation (voir le cliché de
MEB 1.9 i)) et l’application d’un champ magnétique d’environ 30 mT perpendiculaire-
ment appliqué au dépôt (voir 1.9 h)) ont permis d’améliorer considérablement l’organi-
sation des nanocubes (pour comparer avec la référence voir le cliché de MEB 1.9 j)). On
notera que le dépôt contient tout de même, comme le montre des mesures de MFA, des
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zones assez épaisses (jusqu’à ¥ 60 couches) en plus de la monocouche.
On trouve également dans la littérature des dépôts de monocouches de nano-objets ma-
gnétiques de Fe3O4 [107] FePt [108, 109, 110] (voir figure 1.9) ou de Co [111, 112, 83,
105] déposés sans précautions contre l’oxydation. On notera que l’élaboration de réseau
binaire est également possible via cette technique [113] mais ne permet pas de déposer
des nano-objets sur des surfaces d’accueil non planaires.
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dence of the magnetization M(T) was measured in
the range 5KpTp300K, and the magnetic field
dependence M(H) was measured in fields up to
5T.

3. Results and discussion

3.1. Surfactant pairs and particle separation

Particles were brought onto silicon substrates by
spin coating in two steps. In the first step, a total of
0.25ml of a solution of oleic acid/oleylamin (1:1,
6.0! 10"3mol/l) was dropped onto a silicon

substrate rotating at 5000 rpm. The substrate was
allowed to spin for 30 s. In the second step, a total
of 0.25ml of the FePt nanoparticle solution
(20mg/10ml) was pipetted centrally onto the
sample and spun under the same conditions. The
samples brought onto Si wafers were examined
with a SEM (LEO 1530). According to this coating
procedure, it was possible to form an extended
ordered layer of FePt nanoparticles on a 5 cm
silicon wafer. A typical image is shown in Fig. 2.
Spot checks at different positions of the silicon
wafer always showed the same picture of a
uniformly covered surface with hexagonal ar-
rangement of the Fe66Pt34 particles. The details
of the local hexagonal ordering are seen in the
TEM image in Fig. 3a.
In order to further examine coverage and

ordering effects of surfactant pairs other than
oleic acid/oleylamin, we tested the combination
octanoic acid/octylamine in analogy to the pre-
paration procedure given above. As a result of the
shorter alkyl chains a more dense packing of the
resulting nanoparticles is found: the mean distance
between the particles from border to border was
2.670.5 nm (particle size: 3.970.4 nm), about
0.7 nm shorter than with oleic acid/oleylamine
(distance border to border: 3.370.6 nm, particle
size: 3.670.3 nm). Unfortunatelly, these FePt
nanoparticles directly prepared in the presence of
octanoic acid/octylamine are less monodisperse
(size range: 2.8–5.4 nm) with the consequence of
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Fig. 2. SEM image of Fe66Pt34 nanoparticles on a 5 cm
diameter silicon wafer. The image is representative for the
whole of the surface.

Fig. 3. TEM images of monolayer domains of Fe66Pt34 nanoparticles (a) prepared with oleic acid/oleylamine (d ¼ 3:6$ 0:3 nm,
s ¼ 3:3$ 0:6 nm), (b) after surfactant exchange with octanoic acid/octylamine, and (c) after surfactant exchange back to oleic acid/
oleylamine

M. Acet et al. / Journal of Crystal Growth 285 (2005) 365–371 367

200 nm 
 
 

k)#

diffraction peaks are clearly broadened due to the reduced particle
size in Fig. 1(a) and (b). The peaks can be indexed to (111) and (002)
planes of a cubic unit cell, which corresponds to that of fcc structure.
The crystal size determined by the Debye–Scherrer equation with
XRD data is ~6 nm for both of the two type FePt particles, which is
close to the particle sizes observed from TEM images.

The morphology and particle coverage of the FePt monolayers
were investigated by high resolution scanning electron microscope
(HRSEM). The particle coverage is defined as the ratio of the number
of adsorbed particles on the substrate to the theoretical maximum
number of close-packed particles on the substrate [7]. Fig. 2 shows the
typical SEM images of the self-assembled FePt nanoparticles on SiO2

substrates with different conditions. Fig. 2(a) is the SEM image of a
diluted monolayer film of the FePt nanocubes. As revealed by the
image, the nanocubes are well separated on the substrate. The particle
coverage is found to be less than 20%. In order to obtain monolayer
with higher particle density, FePt nanocube colloids with higher
concentration were used in spin-coating while the other conditions
were kept unchanged. Fig. 2(b) is the morphology of the FePt
nanocube monolayer on SiO2 with starting colloids concentration
equal to ~2 mg/mL. As similar with the diluted one, the FePt
nanocubes form a homogenous monolayer on the substrate with
enhanced particle coverage. Systematically SEM observation revealed
that the morphology is uniform over the whole substrate though
ordered assembly is absent in the particle monolayer. The nearest
inter-particle distance is found to be less than 3 nm, corresponding to
the surfactant layer chemically-adsorbed on the particles [22]. This

indicates that in the self-assembly of FePt nanoparticles on SiO2, the
thickness of the surfactant layer on particles is the key parameter
governing the distance of the particles.

Fig. 2(c) and (d) are HRSEM images of the monolayers of spherical
FePt NPs assembled on SiO2 substrate. Different from those of
nanocube monolayers, the films compose some dense areas in
which the nanoparticles assembled compactly. However, between
the dense areas there always exist some large particle-free gaps at
range scale of several hundreds of nanometer. Although a magnified
view of the compact area exhibits local ordered assembly of the
spherical particles, as shown in Fig. 2(d), such morphology indicates
the non-homogenous deposition of the FePt nanoparticles. The
existence of the gaps seems common to the monolayer formation
on various substrates by dip-coating [8,13] and LB technique [3]. Here,
we suggest that the formation of the gaps is related to the weak
interaction between the oleic acid/oleylamine passivated particles
and the SiO2 interface. When a droplet of the FePt colloid is cast onto
the SiO2 surface, the wetting properties cause it to diffuse onto the
whole substrate. As the solvent evaporates to a liquid thin layer, the
Van der Waals attraction and magnetic dipolar–dipolar attraction
between the particlesmake the thin layer shrink on the substrate. This
will give rise to the non-homogeneity of the particle monolayer or
multilayer on the substrate. Furthermore, under the rotation of the
substrate in the spin-coating, themultilayer structure is not stable due
to the mobility of the particles and thus the monolayer morphology
preserves. Increasing the colloidal concentration could reduce the
area of gaps and thus ordered assembly regions could continue over

Fig. 2. Plan-view HRSEM images of the FePt nanocubemonolayers assembled on SiO2 surface with colloid concentration of (a) 0.5 mg/mL and (b) 2 mg/mL, respectively. (c) A typical
SEM image of the spherical FePt particle monolayer assembled on SiO2 surface. The white region is the compact FePt nanoparticle monolayer and the black region is the SiO2

substrate. (d) A magnified view of self-assembly of spherical FePt NPs in the compact region of figure (c).
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diameter of 6-12 cm. With addition of a small reservoir of
toluene (3-4 mL), the evaporation rate was further diminished.
Applying a static field of ∼30 mT perpendicular to the wafer
produced highly ordered mesocrystals. Transmission electron
microscopy (TEM) images and selected area electron diffraction
(SAED) patterns of the nanocrystals were acquired using a JEOL
JEM-3010microscope equipped with a LaB6 filament operated at
300 kV (Cs = 0.6 mm, point resolution = 0.17 nm). Scanning
electron microscopy (SEM) images were obtained using a LEO
1550 SEM at 20 keV. Atomic force microscopy (AFM) measure-
ments were carried out at ambient temperatures with an Agilent
5400 AFM. The instrument was operated in noncontact (AC)
mode using a cantilever with a nominal spring constant of
40 N m-1. Small-angle X-ray scattering (SAXS) was performed
on dilute nanoparticle dispersions in toluene at the B1 beamline
of the DORIS synchrotron at HASYLAB/DESY. The incident
wavelength was 1.03 Å, and the detector distances were 0.93 and
3.63 m. The scattering recorded on a Pilatus 300K detector was
averaged circularly (See Supporting Information). GISAXS
measurements on the deposited superlattices were performed
at the ID01 beamline of the ESRF. A CCD detector was set up at
a distance of 0.519 m from the sample. The incident wavelength
was set to 1.75 Å, and the incident angle of the primary beam was
varied between 0.30 and 0.60!. The critical angle of the samples
at the chosen conditions is 0.125!. A description of the data
treatment is given in the Supporting Information.

Ordered nanoparticle assemblies or mesocrystals that extend
over several micrometers in the lateral dimensions and about
300 nm in height (Figure 1a-d) have been produced from
monodisperse iron oxide nanoparticles by an evaporation-induced
self-assembly process. The statistical particle size and size distribu-
tionof the synthesized truncated iron oxide nanocubes (Figure 1e, f)
have been determined by both TEM and SAXS (see Supporting
Information for details). The cubic nanoparticles have an edge
length lSAXS = 8.5(1) nm with a narrow log-normal size distribu-
tion of σSAXS ∼ 6% (s.d.). HRTEM images (Figure 1e and
Supporting Information) show that the cubes’ faces are terminated

on the {100} planes and that both the corners and to a lesser
extent the edges are truncated. The corners and edges corre-
spond to the {111} and {110} planes of the spinel structure,
respectively. As a measure of the shape anisotropy, the dimen-
sionless degree of truncation, τi = 2ti/li, is introduced. For
comparison, τ = 0 for an ideal cube, whereas τ = 1 for a
cuboctahedron. The degree of truncation of the nanocubes used
in this work was determined by manually measuring the average
truncation length, ti = (tia þ tib)/2, for each of the cube edges li
using HRTEM images at 800k" magnification, as schematically
depicted in Figure 2a. The uncertainty in the determination by
TEM of the average value for τ = 2t/l can be estimated as

δτ ¼ δτ
δl

! "2

ðδlÞ2 þ δτ
δt

! "2

ðδtÞ2
" #1=2

¼ 4t2

l4
ðδlÞ2 þ 4

l4
ðδtÞ2

" #1=2

Above 600k" magnification, the uncertainties in t and l are δt =
0.145 nm and δl = 0.105 nm, respectively. This yields the

Figure 2. Truncation analysis of iron oxide nanocubes. (a) Scheme
showing the truncation length, t, and edge length, l, for the 2D projection
of a truncated cube. (b) Histogram built from the manually measured
degrees of truncation, τ (bar). The line shows the fit of the histogram
with a Gaussian distribution function whereas the hatched area corre-
sponds to τ ( 2 στ.

Figure 1. Characteristics of iron oxide nanocube mesocrystals, the nanocubes, and schematics of the GISAXSmeasurement and the obtained scattering
pattern. (a-c) Scanning electron microscopy images of the (a) global and (b, c) detailed structures of the iron oxide nanocubes on Ge substrate
indicated by the dashed squares; (b) mesocrystal embedded in (a); (c) monolayer of ordered nanocubes. Scale bars represent 100 nm. (d) Atomic force
microscopy image of a 10 μm " 10 μm area of the same sample (z-range 500 nm). (e) High-resolution TEM photograph of the as-synthesized
nanocubes and (f) schematic of the truncated cube. Note that the lattice fringes corresponding to (400) and (220) reflections (0.20 and 0.29 nm) are
parallel and 45! to the cube edge, respectively. The truncation length, t, along the edge length, l, of the cube is shown. The scale bar corresponds to 5 nm.
(g) Geometry of a typical GISAXS setup. The schematic shows the incoming beam with wavevector ki at an angle Ri to the sample surface. The
arrangement of the nanoparticles gives rise to scattering with a wavevector kf and scattering angles θ inside the film plane and Rf along the film normal.
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relatively small maximum uncertainty δτ ∼ 0.03 for the mea-
surement. Four values of τiwere obtained from each particle, and
the histogram in Figure 2b is constructed from more than 200 τi
values. As the figure indicates, a mean value for the degree of
truncation, τ = 0.45 with a standard deviation, στ = 0.05 were
obtained from fitting the histogram with a Gaussian distribution
function.

Nanoparticle films were deposited on germanium substrates
using three different approaches with different evaporation rates
and in the absence or presence of an external magnetic field.
Spin-coating the wafer with the nanoparticle dispersion allowed
the solvent to evaporate in an ambient atmosphere, limiting the
time window for self-assembly to a couple of minutes (fast
evaporation). The result is a homogeneous albeit disordered
monolayer (Figure 3a). This indicates that the time frame before
the liquid has evaporated is too short to allow proper rearrange-
ment of the particles while they are still mobile. Prolonging the
evaporation time to 1-2 h by allowing the solvent to slowly
evaporate in a solvent saturated compartment improved the

long-range order. This is manifested by the formation of a close
packed film exhibiting locally ordered domains of square sym-
metry and a concomitant sharpening of the in plane correlation
peaks observed by GISAXS (Figure 3b). Prolonging the evapora-
tion time further by adding a small reservoir of toluene inside the
Petri dish did not have a significant effect on the ordering.
Application of a weak static magnetic field (∼30 mT) perpendi-
cular to the substrate during the slow evaporation of the
nanoparticle dispersion yields highly ordered assemblies of
nanocubes in three dimensions (Figure 3c), as opposed to the
former methods. This evaporation-induced self-assembly under
an external magnetic field results in many three-dimensional
mesocrystals that are oriented randomly in the plane of the
substrate (Figure 1). The application of a weak magnetic field
during the assembly process has been shown to promote the
formation of well-ordered mesocrystals of superparamagnetic
nanoparticles.9 Pair interaction energy estimates suggest that the
induced dipolar interactions are important for the formation of
the initial clusters in solution (see Supporting Information) while
the van der Waals interaction dominate in the close packed
mesocrystal, as shown below.

Each mesocrystal is internally coherent in terms of structure,
which means that the whole sample film (several cm2) can be
treated as a 2D powder with all hkl reflections appearing in one
GISAXS pattern (Figure 1g). The hk0 reflections of the in plane
symmetry emerge at Rf = Rc, the critical angle of the particle
monolayer, which in this case corresponds to Qz = 0.34 nm-1. A
comparison of the first-order reflections of the lateral scattering
contributions at Qy = 0.5 nm-1 yields correlation lengths of
15.8(8) and 17.5(3) nm for the nanocube arrays in panels a and b
of Figure 3, respectively. For the magnetically induced arrays in
Figure 3c, the correlation length is much larger, exceeding the
resolution limit of 65 nm. The very well resolved lateral correla-
tion peaks hk0 of the nanocube-based superstructures that have
self-assembled in the presence of a magnetic field, were indexed
according to the square plane group p4mmwith a lattice constant
of a = 13.10(5) nm, in agreement with the observations made by
SEM. Five different cubic and tetragonal Bravais lattices can be
considered for the 3D mesocrystal structure based on the in
plane symmetry obtained from SEM. These are the primitive
lattices sc and st, the body-centered lattices bcc and bct, and the
face-centered lattice fcc. The projection of a possible primitive or
body-centered unit cell is presented in red in Figure 4, with edge
length of a = 13.10(5) nm. For a bcc structure, the unit cell body
diagonal has to be at least twice as large as the nanoparticle body
diagonal. Considering a nanocube edge length of l = 8.5(1) nm
and the degree of truncation τ = 0.45, the nanocube body
diagonal is as dcube = 12.5 nm. With a = 13.10(5) nm, the cubic
unit cell diagonal of only 22.7 nm is significantly lower than 2
dcube, which excludes the bcc setting. The centered setting of the
plane group indicated in blue in Figure 4 may be imagined as a
basis layer for an fcc structure. However, with this unit cell
orientation the nanocubes are rotated by 45! with respect to
the unit cell edges. As a result, a face-centered unit cell that fulfills
a = b = c as required for a cubic symmetry is possible, but the
shape and orientation of the nanocubes breaks the cubic sym-
metry. The rotated nanocubes fulfill neither the 4-fold rotation
symmetry in a and b directions nor the 3-fold rotational
symmetry along the unit cell diagonal (see Figure 4b). This
structure can thus only be tetragonal rather than cubic, and a face-
centered tetragonal symmetry is equivalent to the bct structure.
For these reasons, an fcc lattice is impossible for nanocubes which

Figure 3. GISAXS patterns of assemblies of iron oxide nanocubes. The
nanoparticles were allowed to self-assemble onto the Ge substrate under
(a) rapid evaporation, (b) slow evaporation, and (c) slow evaporation
under a perpendicular magnetic field. Bct reflections with (up triangles)
and without (down triangles) reflection of the beam at the substrate are
indexed. The inserts are representative SEM images of the resulting
nanoparticle arrays. Scale bars represent 100 nm. The lateral scattering
contributions taken at Qz = 0.34 nm-1 in the respective GISAXS
patterns are shown on a logarithmic scale at the bottom.
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relatively small maximum uncertainty δτ ∼ 0.03 for the mea-
surement. Four values of τiwere obtained from each particle, and
the histogram in Figure 2b is constructed from more than 200 τi
values. As the figure indicates, a mean value for the degree of
truncation, τ = 0.45 with a standard deviation, στ = 0.05 were
obtained from fitting the histogram with a Gaussian distribution
function.

Nanoparticle films were deposited on germanium substrates
using three different approaches with different evaporation rates
and in the absence or presence of an external magnetic field.
Spin-coating the wafer with the nanoparticle dispersion allowed
the solvent to evaporate in an ambient atmosphere, limiting the
time window for self-assembly to a couple of minutes (fast
evaporation). The result is a homogeneous albeit disordered
monolayer (Figure 3a). This indicates that the time frame before
the liquid has evaporated is too short to allow proper rearrange-
ment of the particles while they are still mobile. Prolonging the
evaporation time to 1-2 h by allowing the solvent to slowly
evaporate in a solvent saturated compartment improved the

long-range order. This is manifested by the formation of a close
packed film exhibiting locally ordered domains of square sym-
metry and a concomitant sharpening of the in plane correlation
peaks observed by GISAXS (Figure 3b). Prolonging the evapora-
tion time further by adding a small reservoir of toluene inside the
Petri dish did not have a significant effect on the ordering.
Application of a weak static magnetic field (∼30 mT) perpendi-
cular to the substrate during the slow evaporation of the
nanoparticle dispersion yields highly ordered assemblies of
nanocubes in three dimensions (Figure 3c), as opposed to the
former methods. This evaporation-induced self-assembly under
an external magnetic field results in many three-dimensional
mesocrystals that are oriented randomly in the plane of the
substrate (Figure 1). The application of a weak magnetic field
during the assembly process has been shown to promote the
formation of well-ordered mesocrystals of superparamagnetic
nanoparticles.9 Pair interaction energy estimates suggest that the
induced dipolar interactions are important for the formation of
the initial clusters in solution (see Supporting Information) while
the van der Waals interaction dominate in the close packed
mesocrystal, as shown below.

Each mesocrystal is internally coherent in terms of structure,
which means that the whole sample film (several cm2) can be
treated as a 2D powder with all hkl reflections appearing in one
GISAXS pattern (Figure 1g). The hk0 reflections of the in plane
symmetry emerge at Rf = Rc, the critical angle of the particle
monolayer, which in this case corresponds to Qz = 0.34 nm-1. A
comparison of the first-order reflections of the lateral scattering
contributions at Qy = 0.5 nm-1 yields correlation lengths of
15.8(8) and 17.5(3) nm for the nanocube arrays in panels a and b
of Figure 3, respectively. For the magnetically induced arrays in
Figure 3c, the correlation length is much larger, exceeding the
resolution limit of 65 nm. The very well resolved lateral correla-
tion peaks hk0 of the nanocube-based superstructures that have
self-assembled in the presence of a magnetic field, were indexed
according to the square plane group p4mmwith a lattice constant
of a = 13.10(5) nm, in agreement with the observations made by
SEM. Five different cubic and tetragonal Bravais lattices can be
considered for the 3D mesocrystal structure based on the in
plane symmetry obtained from SEM. These are the primitive
lattices sc and st, the body-centered lattices bcc and bct, and the
face-centered lattice fcc. The projection of a possible primitive or
body-centered unit cell is presented in red in Figure 4, with edge
length of a = 13.10(5) nm. For a bcc structure, the unit cell body
diagonal has to be at least twice as large as the nanoparticle body
diagonal. Considering a nanocube edge length of l = 8.5(1) nm
and the degree of truncation τ = 0.45, the nanocube body
diagonal is as dcube = 12.5 nm. With a = 13.10(5) nm, the cubic
unit cell diagonal of only 22.7 nm is significantly lower than 2
dcube, which excludes the bcc setting. The centered setting of the
plane group indicated in blue in Figure 4 may be imagined as a
basis layer for an fcc structure. However, with this unit cell
orientation the nanocubes are rotated by 45! with respect to
the unit cell edges. As a result, a face-centered unit cell that fulfills
a = b = c as required for a cubic symmetry is possible, but the
shape and orientation of the nanocubes breaks the cubic sym-
metry. The rotated nanocubes fulfill neither the 4-fold rotation
symmetry in a and b directions nor the 3-fold rotational
symmetry along the unit cell diagonal (see Figure 4b). This
structure can thus only be tetragonal rather than cubic, and a face-
centered tetragonal symmetry is equivalent to the bct structure.
For these reasons, an fcc lattice is impossible for nanocubes which

Figure 3. GISAXS patterns of assemblies of iron oxide nanocubes. The
nanoparticles were allowed to self-assemble onto the Ge substrate under
(a) rapid evaporation, (b) slow evaporation, and (c) slow evaporation
under a perpendicular magnetic field. Bct reflections with (up triangles)
and without (down triangles) reflection of the beam at the substrate are
indexed. The inserts are representative SEM images of the resulting
nanoparticle arrays. Scale bars represent 100 nm. The lateral scattering
contributions taken at Qz = 0.34 nm-1 in the respective GISAXS
patterns are shown on a logarithmic scale at the bottom.
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relatively small maximum uncertainty δτ ∼ 0.03 for the mea-
surement. Four values of τiwere obtained from each particle, and
the histogram in Figure 2b is constructed from more than 200 τi
values. As the figure indicates, a mean value for the degree of
truncation, τ = 0.45 with a standard deviation, στ = 0.05 were
obtained from fitting the histogram with a Gaussian distribution
function.

Nanoparticle films were deposited on germanium substrates
using three different approaches with different evaporation rates
and in the absence or presence of an external magnetic field.
Spin-coating the wafer with the nanoparticle dispersion allowed
the solvent to evaporate in an ambient atmosphere, limiting the
time window for self-assembly to a couple of minutes (fast
evaporation). The result is a homogeneous albeit disordered
monolayer (Figure 3a). This indicates that the time frame before
the liquid has evaporated is too short to allow proper rearrange-
ment of the particles while they are still mobile. Prolonging the
evaporation time to 1-2 h by allowing the solvent to slowly
evaporate in a solvent saturated compartment improved the

long-range order. This is manifested by the formation of a close
packed film exhibiting locally ordered domains of square sym-
metry and a concomitant sharpening of the in plane correlation
peaks observed by GISAXS (Figure 3b). Prolonging the evapora-
tion time further by adding a small reservoir of toluene inside the
Petri dish did not have a significant effect on the ordering.
Application of a weak static magnetic field (∼30 mT) perpendi-
cular to the substrate during the slow evaporation of the
nanoparticle dispersion yields highly ordered assemblies of
nanocubes in three dimensions (Figure 3c), as opposed to the
former methods. This evaporation-induced self-assembly under
an external magnetic field results in many three-dimensional
mesocrystals that are oriented randomly in the plane of the
substrate (Figure 1). The application of a weak magnetic field
during the assembly process has been shown to promote the
formation of well-ordered mesocrystals of superparamagnetic
nanoparticles.9 Pair interaction energy estimates suggest that the
induced dipolar interactions are important for the formation of
the initial clusters in solution (see Supporting Information) while
the van der Waals interaction dominate in the close packed
mesocrystal, as shown below.

Each mesocrystal is internally coherent in terms of structure,
which means that the whole sample film (several cm2) can be
treated as a 2D powder with all hkl reflections appearing in one
GISAXS pattern (Figure 1g). The hk0 reflections of the in plane
symmetry emerge at Rf = Rc, the critical angle of the particle
monolayer, which in this case corresponds to Qz = 0.34 nm-1. A
comparison of the first-order reflections of the lateral scattering
contributions at Qy = 0.5 nm-1 yields correlation lengths of
15.8(8) and 17.5(3) nm for the nanocube arrays in panels a and b
of Figure 3, respectively. For the magnetically induced arrays in
Figure 3c, the correlation length is much larger, exceeding the
resolution limit of 65 nm. The very well resolved lateral correla-
tion peaks hk0 of the nanocube-based superstructures that have
self-assembled in the presence of a magnetic field, were indexed
according to the square plane group p4mmwith a lattice constant
of a = 13.10(5) nm, in agreement with the observations made by
SEM. Five different cubic and tetragonal Bravais lattices can be
considered for the 3D mesocrystal structure based on the in
plane symmetry obtained from SEM. These are the primitive
lattices sc and st, the body-centered lattices bcc and bct, and the
face-centered lattice fcc. The projection of a possible primitive or
body-centered unit cell is presented in red in Figure 4, with edge
length of a = 13.10(5) nm. For a bcc structure, the unit cell body
diagonal has to be at least twice as large as the nanoparticle body
diagonal. Considering a nanocube edge length of l = 8.5(1) nm
and the degree of truncation τ = 0.45, the nanocube body
diagonal is as dcube = 12.5 nm. With a = 13.10(5) nm, the cubic
unit cell diagonal of only 22.7 nm is significantly lower than 2
dcube, which excludes the bcc setting. The centered setting of the
plane group indicated in blue in Figure 4 may be imagined as a
basis layer for an fcc structure. However, with this unit cell
orientation the nanocubes are rotated by 45! with respect to
the unit cell edges. As a result, a face-centered unit cell that fulfills
a = b = c as required for a cubic symmetry is possible, but the
shape and orientation of the nanocubes breaks the cubic sym-
metry. The rotated nanocubes fulfill neither the 4-fold rotation
symmetry in a and b directions nor the 3-fold rotational
symmetry along the unit cell diagonal (see Figure 4b). This
structure can thus only be tetragonal rather than cubic, and a face-
centered tetragonal symmetry is equivalent to the bct structure.
For these reasons, an fcc lattice is impossible for nanocubes which

Figure 3. GISAXS patterns of assemblies of iron oxide nanocubes. The
nanoparticles were allowed to self-assemble onto the Ge substrate under
(a) rapid evaporation, (b) slow evaporation, and (c) slow evaporation
under a perpendicular magnetic field. Bct reflections with (up triangles)
and without (down triangles) reflection of the beam at the substrate are
indexed. The inserts are representative SEM images of the resulting
nanoparticle arrays. Scale bars represent 100 nm. The lateral scattering
contributions taken at Qz = 0.34 nm-1 in the respective GISAXS
patterns are shown on a logarithmic scale at the bottom.
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Figure 1.9 – Caractérisation de mesocristaux de nanocubes de Fe3O4, de monocouches de na-
nocubes et schéma de la mesure GISAXS.
(a-c) Clichés de MEB à faible grandissement a) et en b), et c) des clichés détaillés des na-
nocubes sur un substrat de Germanium indiqué par les carrés pointillés ; b) mésocristal, c) une
monocouche de nanocubes auto-organisés. d) Cliché de MFA d’une zone de 10 µm2 du même
échantillon (l’échelle en Z vaut 500 nm au maximum). e) Clichés de MET des nanocubes après
synthèse. f) Schéma d’un nanocube tronqué. t est la longueur de troncature des coins des nano-
cubes et l la longueur d’arête. g) Géométrie d’une configuration typique de mesure GISAXS. Le
schéma montre le faisceau entrant de vecteur d’onde ki à un angle Ri par rapport à la surface
de l’échantillon. L’arrangement des nanocubes donne lieu à la dispersion d’un vecteur d’onde kf

et des angles de di�usion ◊ à l’intérieur du plan du film et Rf le long de la normale au film.
Durant le dépôt, la limitation de l’évaporation (voir le cliché de MEB 1.9 i)) et l’application
d’un champ magnétique environ égal à 30 mT (voir le cliché de MEB 1.9 h)) ont permis d’amé-
liorer considérablement l’organisation des nanocubes (on peut comparer avec la référence grâce
au cliché de MEB 1.9 j)). Les barres d’échelle représentent 100 nm.
k) Dépôt d’une monocouche de nanoparticules de 3.6 nm de FePt sur une surface d’accueil de
5 cm de diamètre de silicium [108]. l) Dépôt d’une monocouche de nanoparticules de 6 nm de
FePt sur une surface d’accueil de 1.5 cm de Si/SiO2. le taux de couverture atteint au maximum
65 % [109].
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Dépôts via les techniques de Langmuir-Blodgett et de Langmuir-Schaefer

Historiquement, la technique de Langmuir Blodgett est née de la première étude scien-
tifique menée par Benjamin Franklin en 1774 qui s’étonna devant le fort étalement d’une
goutte d’huile (constituée de molécules amphiphiles à l’instar des surfactants) lorsqu’il
déposa cette dernière sur la surface d’un étang. Il faudra attendre les années 1890, pour
qu’Agnès Pockels développe un premier prototype, et étudie notamment l’influence d’ajout
de corps gras sur la tension superficielle de l’eau. Son prototype est muni d’un récipient
pouvant contenir une certaine quantité d’eau, et des barrières amovibles qui permettent
de déplacer le film d’huile formé à la surface lors du dépôt d’une goutte. Avec l’aide de
Lord Rayleigh, elle publie ses premiers travaux dans le journal "Nature" [114]. Dans un
même temps, Rayleigh confirma les premiers calculs de Franklin, qui stipulent que le film
d’huile s’étale à la surface de l’eau jusqu’à atteindre une seule couche moléculaire. On
notera qu’au passage, ce calcul lui permit de retrouver la valeur du nombre d’Avogadro,
qui démontre une nouvelle fois à cette époque, le caractère atomique de la matière. Fina-
lement, c’est seulement quelques années plus tard, que le physicien américain Langmuir
et son assistante Miss Blodgett développent la théorie et les concepts expérimentaux de
la fabrication et de l’étude des monocouches moléculaires à l’interface air/liquide. C’est la
raison pour laquelle les films formés d’une seule couche moléculaire à l’interface air/liquide,
sont communément appelés "films de Langmuir".
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molecular orientation, and rearrangement.16 Having been

extensively applied by Katharine Blodgett, the LB technique

refers to the passing of a solid barrier vertically through the

air/water interface to achieve monolayer or multilayer depo-

sition.22

Nanoparticles can also be processed in the same fashion as

traditional LB molecules. This is a general, but versatile,

method for arranging nanoscale building blocks of different

compositions, morphologies, and sizes. A wide variety of

nanoscale materials have been organized into two-dimen-

sional monolayers using the LB technique, including CdSe,23

Fe3O4,24 Ag,25-27 Au,28 and Pt29 nanoparticles; Au, BaCrO4,

and BaWO4 nanorods;30 Ag,31 Si,32 Mo3Se3
-,33 ZnSe,34

WOx,
35 and Ge36 nanowires; and carbon nanotubes.37 The

isothermal compression of fluid-supported nanoparticles or

nanowires is unique in its ability to achieve control over

nanoscale assembly by tuning a macroscopic property such as

surface pressure. Under optimized conditions, it allows con-

tinuous variation of particle density, spacing, and even

arrangement. LB compression is ideal for forming highly

dense assemblies of nanowires and nanocrystals over unprec-

edented surface areas. In addition, the dewetting properties of

LB monolayers can be used to achieve patterning from
micrometer to tens of nanometers range without a predefined
template.

Close-Packed Nanoparticle Superlattices by
Compression
The LB technique has been shown to be a high-throughput,
low-cost, easily integrated method for the controlled assem-
bly and patterning of nanoparticles and nanowires. A sche-
matic of the process is shown in Figure 1. The assembly
process is carried out in a water-filled trough equipped with a
mobile barrier and a pressure sensor (Wilhemy plate). Nano-
particles are dispersed in a volatile solvent that is immiscible
in water, typically chloroform or hexane. The solution is then
spread dropwise onto the water surface where it spreads to an
equilibrium surface pressure and evaporates, leaving behind
a water-supported film of particles. The high surface tension
of water allows the interfacial region to easily support nano-
structures with dense material compositions that are other-
wise not buoyant. The mobile barrier is then used to laterally
compress the monolayer at a controlled speed, typically at a
rate of 1-40 cm2/min. Ordered arrays are achieved at high
surface pressures, where the colloidal nanostructures are con-

FIGURE 3. The optical response of a silver nanoparticle film can be tuned using Langmuir-Blodgett assembly: (a-c) SEM images of
transferred LB films and their corresponding visual appearances (inset) at surface pressures of 0, 1, and 14 mN/m; (d) the surface pressure
isotherm curve taken during compression of a nanoparticle film; (e,f) the optical reflectance of Langmuir-Blodgett nanoparticle films while
supported on the fluid subphase. In the low surface pressure regime (panel e), the optical response of the film is dominated by Bragg
scattering. In the high surface pressure regime (panel f), near-field plasmon coupling leads to a continuum of resonances rather than distinct
resonant wavelengths. Reprinted with permission from ref 27. Copyright 2007 Nature Publishing Group.
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experiments have been performed by varying the amount of

surfactant in the suspensions (i.e. at the surface of NPs). The

amount of oleic acid was deduced from thermogravimetric

analyses performed under air on dried powders. The mean

coverage at the NPs surface could be calculated considering the

mean NPs size deduced from TEM and assuming that the surface

occupied by one oleic acid molecule is about 42 !A2.54–56 It was

noticed that good quality films were obtained only when the

amount of oleic acid was insufficient to cover the surface of NPs

by a monolayer of oleic acid. This is somehow to be expected:

making the analogy with molecular Langmuir films, one should

notice that Langmuir films are obtained with amphiphilic

molecules and not with alkane chains, and thus that there is

a need for a hydrophilic/hydrophobic balance. In all experiments

described below, the amount of oleic acid at the nanoparticle

surface is thus reduced below one monolayer by intensive

purification.

After all the purification steps, the particle size distribution of

each suspension in chloroform measured by Dynamic Light

Scattering (DLS) is monomodal with average hydrodynamic

diameters of 9, 16.5, 18.6 and 15.7 nm for NP5, NP10, NP15 and

NC14 respectively (black curves in insets to Fig. 1). These values

are slightly larger than the diameters deduced from TEM

micrographs because of the oleic acid surface coating. These

particle size distributions confirm the narrow size distribution

and the colloidal stability of the nanoparticle suspensions.

2. 2D Assembling of NPs by the LB technique

Suspensions of NPs of a known concentration in chloroform

were used for spreading at the air/water interface. The surface

pressure (P–A) is measured with a Wilhelmy plate during the

compression, and the isotherms are plotted as a function of the

area per particle (see the P–A isotherm for NP10 in Fig. 2). At

the beginning of the compression, the pressure remains close to

zero and then increases. It is to be noticed that this increase is

quite steep as compared to previous studies.5,6,39 Similar

compression isotherms were obtained for all NP suspensions.

The intersection of the tangent to the steepest part of the P–A

isotherm with the x-axis is used to deduce the mean area occu-

pied per nanoparticle at zero pressure. A value of 130 nm2 is

found for NP10, in good agreement with the theoretical value of

137 nm2 calculated by assuming a compact hexagonal monolayer

of 10.1 nm NPs with an edge-to-edge spacing of 2.5 nm resulting

from oleic acid coating, as measured on the SEM pictures (see

below).

The formation of the films was followed by Brewster Angle

Microscopy (BAM). Fig. 2(a–d) show BAM pictures of Lang-

muir films of NP10 at different stages of the compression

isotherm betweenP ¼ 0 mN m"1 andP ¼ 40 mN m"1. Just after

spreading the NPs at the air–water interface, when P z 0 mN

m"1, most of the particles are condensed in isolated 2D islands

(Fig. 2, BAM image (a)) as already observed during the

compression step of such hydrophobic NPs.35–38,57 NPs are

organized in small circular 2D domains within these islands, as

revealed by TEM pictures (inset to Fig. 2a). Indeed the hydro-

phobicity provided by the oleate coating induces some segrega-

tion and the formation of these domains in order to reduce their

interaction with the water subphase. Moreover, the attractive

interactions (van der Waals and magnetic dipolar interactions)

between NPs may favor the formation of domains.43 It may be

noticed in Fig. 2a that some islands appear brighter than others.

Given the principle of BAM, this means that they could be

thicker or denser. The latter hypothesis is correct since the films

acquire a homogeneous aspect when compression is continued

and electron microscopy observations do not reveal the presence

of multilayers. During the compression, the surface density

increases and domains are brought closer. Their size stays similar

during the compression or larger domains are formed (Fig. 2,

BAM images (b–d)). A rapid increase in pressure is recorded

when the domains get into contact which is characteristic of the

formation of a dense monolayer of NPs. Thus the isotherm

reflects the behavior of domains and not of isolated NPs. At

pressures higher than 47 mN m"1, the slope of the isotherm

changes and corresponds to the collapse of the film since the

mean NPs area becomes lower than the one occupied by a single

nanoparticle. At a pressure of P z 30 mN m"1, the Langmuir

film is compact and its aspect quite uniform (Fig. 2d), so the

Langmuir film is stabilized at this surface pressure and trans-

ferred onto different substrates at a dipping speed of 1 mmmin"1.

2.1 Monolayer on silicon substrate. SEM images of LB films

for each nanoparticle size and morphology reveal dense arrays of

NPs and show the efficient transfer of NP monolayers from the

air/water interface onto the silicon wafer (Fig. 3). The data

shown are representative of the structure observed on the whole

substrate surface, i.e. that a homogeneous and continuous layer

of NPs is formed on a macroscopic scale (several cm2). Spherical

NPs tend to assemble with a local hexagonal order as expected

for a compact packing.58 Some discontinuities in the film could

result from drying artifacts upon transfer or from preservation of

some initial NP domains observed in the Langmuir film. In

contrast, cubic-shaped NC14 NPs display square-like ordering

on longer distances, as their cubic shape favors a side-by-side

alignment.

In order to measure the degree of ordering in the NP array

from SEM pictures, image analysis has been performed on SEM

images (Fig. 4). Such an analysis as well as Grazing Incidence
Fig. 2 P–A isotherm for NP10 and BAM images at different stages

(a–d) of the compression isotherm (inset: corresponding TEM images).
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scribed technique. For this purpose, sili-
con wafers with a thermally grown oxide
layer of 300 nm thickness were structured
with 30 nm thick gold electrodes by
e-beam lithography with an interelec-
trode distance and a width of 1.0 !m. In
a second step, the previously presented
technique was utilized to deposit
cobalt"platinum nanoparticles on the
structured surface. Figure 5 shows an SEM
micrograph of the electrodes covered
with nanoparticles.

SEM imaging of the films was performed
only after electrical measurements as we ob-
served a considerable change in the electric
response of our devices after electron
microscopy.

The room-temperature conductance
was extracted by linear fitting of the
current"voltage curves yielding 6.5 nS. Figure 6
shows the I"V curves in the range from 80 to 300
K. At low temperatures, they show a nonlinear char-
acteristic. This behavior was previously reported for
different metal nanoparticle films, reflecting the ex-
istence of tunnel barriers in the film, resulting in
charging energy of single metal particles, which de-
termines the electric response of those films.6,3,31 An
increasing temperature promotes thermal hopping
of electrons which overcome the Coulomb blockade.
As a consequence, the film resistance is rising with
lower temperature in contrast to metallic films with-
out tunnel barriers. The nonlinearity in the DC curves
is only observable if the charging energy of par-
ticles is higher than the thermal energy. Since our
films showed almost ohmic behavior at room tem-
perature, further investigations were performed at
lower temperatures to explore the charge transport
in the deposited films.

Different transport mechanisms were proposed in
the literature. The Neugebauer"Webb model32 de-
scribes a simple thermally activated charge hopping be-
tween adjacent particles. As a result, the conductance
# is scaling with

σ∝ exp(-Ea

kT )
where Ea is the activation energy, which is equal to the
charging energy of particles, and kT is the thermal energy.
This model fits well to 10.2 nm cobalt" platinum nano-
particle assemblies as we reported previously.3 Linear fit
of ln(#) " T"1 plots gave activation energies in the range
between 18.5 and 18.9 meV. This value is in good agree-
ment with the results reported by other groups for metal
nanoparticles33,34 and slightly higher compared to the
value we obtained previously for 10.2 nm cobalt"
platinum nanoparticles ranging from 7 to 10 meV.3

In contrast to the Neugebauer"Webb model,
Abeles et al. suggested an expression which allows cal-
culating the activation energy within the variable range
hopping (VRH) formalism proposed for randomly dis-
tributed and randomly shaped metal particles in insu-
lating matrices.35 Here the conductance scales with

σ∝ exp(-2!δ#Ea

kT )
where $ is the average interparticle distance, and % is
the electron tunneling decay constant. Value % is a func-
tion of the tunneling barrier height &:

#) √2meφ

p

where me is the electron mass, and ' is the Planck con-
stant divided by 2(, and with the work function of plati-
num (5.65 eV), % ) 1.2 * 1010 m"1. From GISAXS mea-
surements, values of 0.7"1.2 nm were calculated for $.

Figure 5. SEM image of a typical nanoparticle film on e-beam lithographically pat-
terned gold electrodes (a). Sketch of the device (b) and magnified view of the particle
film (c).

Figure 6. Current!voltage curves at different temperatures
ranging from 80 to 300 K. Top inset: Arrhenius plot with lin-
ear fit. Bottom inset: plot after the granular metal model
with linear fit.
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Figure 1.10 – Clichés de MEB de dépôt de nanocubes de 50 nm d’argent par la méthode de
Langmuir Blodgett à di�érentes pressions :
en a) 0, en b) 1, et en c) 14 mN.m≠1. Grâce aux clichés de microscopie optique en insert, on
remarque que la couleur du dépôt dépend de la pression subie par les nano-objets et donc de leurs
compacités [115]. d) Isotherme de compression d’un dépôt de nanoparticules de Fe3O4 (10.1
nm) avec les clichés de MAB correspondants aux di�érentes étapes de compression (1-4). En
insert les clichés MET respectifs [116]. e) Cliché de MEB d’un dépôt par Langmuir Schaefer
de nanoparticules de CoPt (8 nm) sur une surface d’accueil isolante patternée d’électrodes de
mesures (Au). f) Schéma du device, g) Grandissement local du dépôt [117].

De nos jours, le principe d’obtention de tels films de Langmuir reste similaire. Il se
déroule en deux étapes, l’épandage et la compression. Lors de l’épandage, une suspension
de molécules amphiphiles ou de colloïdes, dispersée dans un solvant approprié, est déposée
à l’interface de la phase polaire (eau ou glycol ou DEG). Après évaporation du solvant,
ces entités forment un film peu dense. La compression est faite à l’aide d’une ou de deux
barrières mobiles (voir figure 1.10 a), b), c)), qui diminuent l’aire disponible pour chaque
entité, jusqu’à l’obtention d’une monocouche dense. Cette monocouche peut être égale-
ment organisée si les entités possèdent les bonnes propriétés. Au cours de la compression,
les caractéristiques du film de Langmuir à la surface du liquide polaire sont obtenues en
mesurant l’évolution de la tension superficielle au moyen d’un capteur de Wilhelmy [118].
Le tracé de l’évolution de la pression de surface en fonction de l’aire allouée à chaque
entité, à une température fixe, s’appelle une isotherme de compression (voir figure 1.10
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d) 1-4). L’allure d’une isotherme dépend de la nature et de la quantité des entités, de
la sous-phase polaire, ou encore de la vitesse de compression. La pression de surface est
donc le reflet d’une certaine organisation des entités à la surface de la phase polaire.
Il est possible de stabiliser la pression de surface à une certaine valeur et de transférer la
monocouche formée à la surface d’un substrat solide quelconque (voir figure 1.3 d)). On
notera que la pression de surface est maintenue constante durant toute la procédure de
transfert. Selon les vitesses d’immersion et d’émersion et la nature du substrat, la mono-
couche est transférée lors de la descente ou de la remontée verticale de celui-ci lors d’un
premier cycle. D’autres monocouches peuvent ensuite être déposées les unes sur les autres,
à chaque passage du substrat au travers de l’interface air-liquide. On obtient de cette façon
un matériau multicouche d’architecture contrôlée. On notera qu’il est également possible
de transférer le film de Langmuir en approchant la surface d’accueil parallèlement à la
surface polaire [119, 110, 120] ou avec un certain angle [117]. Cette variante est connue
sous le nom de technique de Langmuir-Schaefer, et a permis récemment de transférer une
monocouche de nanoparticules de CoPt (8 nm) sur des échelles millimétriques ou même
directement sur des électrodes de mesures physiques (voir figure 1.10 e), f), h). On notera
que Weller et coll. ont e�ectué des mesures de transport électronique en fonction de la
température, à travers la monocouche de nano-objets magnétiques.
Les techniques de Langmuir-Blodgett ou Schaefer ont été utilisées en premier lieu pour
auto-assembler des molécules amphiphiles [121, 122, 123] et n’ont été étendues qu’à pos-
tériori aux nano-objets de tailles, de formes, et de natures di�érentes. Le lecteur pourra
consulter ces revues pour un listing plus exhaustif [124, 125]. On trouve dans la littérature
notamment des dépôts de nano-objets magnétiques : “-Fe2O3 [126, 127], Fe3O4 [128,
129, 130, 131, 132, 133, 134, 135, 116, 136, 137], CoFe2O4 [138], Co [139], FePt [140,
110], CoPt [117, 141, 142].

Dépôt convectif/capillaire par retrait de la ligne triple en configuration verti-
cale ou horizontale :

Technique de dip coating : retrait vertical de la surface d’accueil
Après avoir beaucoup travaillé théoriquement et expérimentalement sur l’assemblage par
forces capillaires de réseaux en 2D et en 3D de colloïdes [143, 144, 145, 146], Dimitrov et
Nagayama ont imaginé une technique de fabrication de réseaux 2D dans laquelle la crois-
sance du réseau est assistée mécaniquement [147, 148]. Dans leur approche, une surface
d’accueil positionnée verticalement est retirée lentement hors d’une suspension colloïdale
dans laquelle elle a été préalablement immergée (voir schéma de dip coating 1.11 a)).
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la concentration des particules ou la vitesse de retrait 87. Ainsi, de grands domaines opalins (de l’ordre du 
centimètre) de grande uniformité et haute qualité sont obtenus avec cette technique de dépôt 26, 87-89.  

DEPOT HORIZONTAL PAR RETRAIT FORCE DE LA LIGNE DE CONTACT 

Une approche différente de l’auto-assemblage par forces de capillarité d’immersion est celle du dépôt 
horizontal par retrait forcé de la ligne de contact 3, 90. Le point commun de cette technique avec la méthode 
de dépôt par retrait vertical, est le fait qu’elle est également assistée de manière mécanique. Dans ce cas, 
une goutte de suspension colloïdale est piégée entre un substrat et une spatule. La spatule est déplacée 
horizontalement à l’aide d’un moteur de manière à étirer la goutte de suspension et à forcer le retrait de la 
ligne de contact (Figure I.21a). Le contrôle de la  vitesse de retrait de la spatule et la concentration de la 
suspension colloïdale permettent de contrôler l’épaisseur et la qualité des dépôts. Avec cette technique, 
Prevo et Velev ont obtenu des dépôts cristallins de quelques centimètres carrés avec des microsphères de 
polystyrène (Figure I.21b) mais également avec des petites particules d’or (Figure I.21c) 3.  

Figure I.20 – (a) Schéma du dispositif de dépôt  par retrait vertical d’un substrat immergé. (b) Schéma des 
flux d’eau et de particules au voisinage d’un réseau monocouche de particules. vw est la vitesse de retrait 
du substrat et  vc est le taux de croissance du réseau de colloïdes. jw est le flux d’eau,  jp est le flux de 
particules et je est le flux d’évaporation. h  est l’épaisseur du réseau. (c) Photographie optique du procédé 
de croissance  d’un réseau de sphères de polystyrène de 814 nm en diamètre. (Dimitrov et al. 26) 

Figure I.21 – (c) Schéma du dispositif d’assemblage de Prevo et Velev 3. (b) 
Photographie d’un réseau cristallin monocouche de particules de polystyrène de 1.1 
μm de diamètre et photographie en microscopie électronique à balayage. (c) Dépôt de 
particules d’or de 12 nm de diamètre. (Prevo et al. 3) 
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l) 0.20 cm. We also observed (using a low-magnification
microscope) that the width of the wet particle arrays is
around0.50 cm,which is in agreementwith the calculated
l.

Polydispersity of the particles influences the quality
of the obtained monolayer particle array films. A low
polydispersity is necessary, but not sufficient, to obtain
large uniformly oriented domains of highly aligned
particles. Figure 5A shows a growing monolayer of 814-
nm particles with polydispersity of 2.8%. In contrast,
Figure 5B shows the formation of a single domain of 953-
nm particles with polydispersity of 1%. In these cases
the larger particles initiated dislocations in the arrays,
thus formingamonolayer ofdifferently orienteddomains.

Much larger particles or impurities, which can be
regarded as particles strongly deviated in size, tremen-
douslydisturbed themonolayer growthand, inmost cases,
caused multilayers to be formed. Figure 6 represents a
low-magnification view ofmonolayer particle arrayswith
islands of multilayers (mainly bilayers and only a few
trilayers) and some voids. This monolayer was formed
using a suspension of 479-nm particles without filtering;
in other words, the suspension contained aggregates of
particles.

The large-sized polycrystalline 2D array that was
obtained using the suspension of 953-nm polystyrene
particles is showninFigure7A. Thesingle-coloredregions
in this photograph showasingle domain ofhighly ordered

particles or, at least, neighboring domains that are
unidirectionally aligned. The electronmicrophotographs
of this monolayer array confirmed the hexagonal dense
packing of the particles, which has been formed during
the process of array growth and is seen in Figure 5. One
sees in Figure 7A that the domain size is much larger
along the central microslide region than along both
peripheral regions, where the coloring shows even some
disturbances in the array uniformity. Figure 7B shows
a low-magnification microphotograph of small-sized do-
mains formed along on the microslide peripheral regions,
while Figure 7C shows large-sized domains formed along
on the central microslide regions. Actually, we have
controlled the array growth process observing only along
on the centralmicroslide regions,where the film thickness
was regulated tobeequalor slightly less than thediameter
of the particles.

A dependence of the color pattern on the size of
the particles is shown in Figure 8. The microphoto-
graphs were taken from a direction normal to the arrays
(i.e., observation angle of 0°) and illuminated by sunlight
at an incidence angle of 58o. The particle diameters in
the monolayer arrays were 309 (Figure 8A), 479 (8B), 953
(8C), 1083 (8D), and 2106 nm (8E). These microphoto-
graphs show that monolayer arrays from small particles,
especially those with diameters less than the wavelength
ofvisible light, exhibituniform coloringdue to interference
of the light (for a relating interference theory see ref 26).
In contrast, two-dimensional arrays from particles that
have diameters larger than the wavelength of the visible
light exhibit brilliant diffraction colors,whichdependalso
on the size and orientation of the domains.

Discussion

The mechanism for an array formation on sub-
strate plates dipped in water suspensions or solutions
is the same as that behind scum formation on the walls
of swimmingpools, kitchen sinks, etc. Everywherewater
contactswettable surfacesandevaporates, the substances
dissolved in the water accumulate in the wetting films in
the vicinity of the three-phase contact line. The phe-
nomenon is quite general and depends mainly on the
wettability of the surfaces and on the properties of the
wetting films, rather than on the precise chemical nature
of the substances dissolved or dispersed in the water.

The array formation procedure developed by us is
general and should work without any pitfalls, if the

(26) Dushkin, C. D.; Nagayama, K.; Miwa, T.; Kralchevsky, P. A.
Langmuir 1993, 9, 3695-3701.

Figure 5. A part of the leading edge of a growing monolayer
particle array. The upper-half of the photographs shows the
formations of (A) differently oriented small domains of ordered
814-nm particles and (B) a single domain of ordered 953-nm
particles. The lower-half shows particles dragged by the water
flowtoward the formingmonolayer.Because of thehighvelocity
on a microscale, vp ⇠100 µm/s, the particles are seen as short
fuzzy lines. The particles (one is indicated by an arrow in B)
seen as bright spots have large diameter (compared with the
average one) and are wedged into the wetting film.

Figure 6. A dark-field microphotograph of a monolayer
containing defects of multilayers and voids. The monolayer
particle arrays are formed using a suspension of 479-nm
particles contaminated with particle aggregates.

1308 Langmuir, Vol. 12, No. 5, 1996 Dimitrov and Nagayama

+ +

c)#b)#

Figure 1.11 – a) Schéma de la méthode de dépôt de colloïdes en suspension colloïdale par dip
coating (retrait vertical d’une surface d’accueil immergée).
b) Schéma des flux de colloïdes et de solvant à l’origine de la formation de la monocouche. Vw est
la vitesse de retrait de la surface d’accueil et vc est le taux de croissance du réseau de colloïdes.
jw est le flux du solvant (eau dans cette expérience), jp est le flux de particules (colloïdes) et
je est le flux d’évaporation. Enfin, h est l’épaisseur du réseau après formation. c) Cliché de
microscopie optique pris lors d’un dépôt par dip coating de sphères de polystyrène de 814 nm de
diamètre. Issu de [148].

Comme les molécules des solvants organiques utilisées pour disperser les colloïdes ont
plus d’a�nité avec une surface d’accueil solide qu’entre elles, la suspension colloïdale re-
monte par ascension capillaire le long de la surface d’accueil. Lors de son retrait hors de
la suspension, on peut donc moduler la valeur de l’angle de contact dynamique, qui régit
à la fois le taux d’évaporation et impose l’épaisseur du futur dépôt, grâce à un moteur pas
à pas (¥ 1 µm.s≠1 en vitesse minimale) ou piézoélectrique (¥ 40 nm.s≠1). Comme l’angle
dynamique est relativement faible, une forte évaporation du milieu dispersif est générée
au niveau de la ligne de triple. Ce flux convectif entraîne les colloïdes en suspension dans
sa direction, où la formation d’un réseau est initiée (voir figure 1.11 b)). Finalement, les
forces de capillarité d’immersion attirent les colloïdes entre eux pour former un réseau
préférentiellement hcp (hexagonal compact), même si une transition provisoire de cristal-
lisation vers du fcc (cubique face centrée) est attendue dès que le nombre de monocouches
augmente [149]. La vitesse de retrait de la surface d’accueil est idéalement choisie de façon
à ce qu’elle soit constante et équivalente à la vitesse de croissance du réseau. De cette
manière, le réseau de colloïdes est continu (voir figure 1.11 c)). Cette technique présente
l’avantage de travailler à concentration constante de colloïdes, de plus, l’épaisseur du ré-
seau mais aussi la géométrie (réseaux en 2D ou lignes périodiques) peuvent être régulées
en ajustant la concentration des colloïdes et/ou la vitesse de retrait (ce point est discuté
en détails dans la suite 1.3.1).
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nanoparticle size as shown by TEM was !5 nm and the
nanoparticles were nearly cubic and the self-assembly ob-
served was cubic as shown in Fig. 1A. These cubic nano-
particles have oriented crystallographic axes as reported
previously [2]. On the other hand, the spherical nanoparti-
cles always showed hexagonally closed packed arrays and it
is impossible to orient their magnetic axes. Fig. 1B shows
rectangular and cubic shaped FePt nanoparticles with ran-
dom self-assembly. The lack of self-assembly arises because
of different shapes of the nanoparticles. In addition to syn-
thesis of different shaped FePt nanoparticles it is also
important to have highly ordered self-assembly on the sub-
strate in order to develop a viable magnetic media for data
recording. Well ordered self-assembly has been achieved by
controlling the amount of excess surfactant in the colloidal
dispersion. The excess surfactant [5] is defined as the
amount of the surfactant which is not bonded to the nano-
particles and is free in the solvent. The amount of excess
surfactant is determined by the extra surfactant that is
added in the solution of FePt nanoparticles used for the
self-assembly. (In this case it is 10"3 parts by volume.)
We have observed that by controlling the amount of excess
surfactant it is possible to obtain highly ordered self-assem-
bly. Fig. 2 shows self-assembly of 2–3 nm spherical nano-
particles which was obtained by the dip-coating method
using only 10"6 parts by volume of excess surfactant in
the nanoparticle solution. As observed in Fig. 2, the major-
ity of nanoparticles aggregate into 3D clusters and few iso-
lated nanoparticles are dispersed between the clusters. The
nanoparticles within the 3D clusters are randomly distrib-
uted. The self-assembly was non-uniform with 2D clusters
and holes. Increasing the amount of excess surfactant in the
colloidal solution of FePt nanoparticles improved the self-

assembly. At 10"3 parts by volume of excess surfactant, the
self-assembly was very uniform with highly ordered hexag-
onal array as shown in Fig. 3. Our work indicates that the
surfactant concentration clearly influences the self-assem-
bly of nanoparticles on substrates. Excess surfactant can
influence the self-assembly in couple of ways. A balance
of the rate of evaporation of the solvent and the diffusion
of the particles on the substrate has to be achieved for
the formation of a well ordered monolayer. A layer of sur-
factant on the surfaces can help the solution to wet the sur-
face and can also help the diffusion of the nanoparticles on
the surface. In addition the surfactant at the interface will
slow down the evaporation and allow the particles to
diffuse.

4. Conclusions

Our work shows synthesis and self-assembly of spherical
and cubic shaped magnetic nanoparticles which are an
important step in the development of high density record-
ing media for data storage.
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which simultaneously change the refraction indices of the
nanoparticles or lattice parameters of the periodic structures.
According to this principle, Ozin et al. have fabricated
biosensors126 and electrical field sensors127 by using photonic
crystals as essential components. Currently, the bottom-up
method that relies on self-organization of individual nano-
particles is used to prepare photonic crystals, which requires
highly monodispersed nanoparticles with appropriate surface
funtionalization, and slow removal of the dispersion medium.
The difficulty of the bottom-up method is to build photonic
crystals up to few millimetres because even individual lattice
imperfection would cause a fault in the periodicity. In contrast
to the limitations of current photonic crystal construction at
visible length scales, nature has developed a wealth of periodic
nanostructures optimized to strongly interact with visible
light. For example, the attractive colors from insects result
from various types of biopolymeric photonic crystals with
periodic structures ranging from grating-like and multilayer
structures,128 to elaborate 3D architectures.129 Bio-inspired
photonics combined with robust mechanical support have
been created by mimicking these special biological photonic
lattices.129,130 Very recently, Galusha et al. have transformed
biopolymeric photonic structures with diamond based lattices
into technologically relevant high dielectric photonic crystals
via the feasible sol–gel chemical route.131

So far, various optical building blocks have been shown
as basic building blocks to construct rigid finely structured
functional materials via hierarchical organizations. Although
the sophistication of these self-organization have not reached
the level of biological architectures, some effects have been
made to obtain optical bulk materials that simultaneously
express stable optical properties and high mechanical perfor-
mance.110,113,116,119 Additionally, photonic crystals are
attractive structural materials constructed by the hierarchical
assembly of nanoparticles. In particular, biological photonic
structures have inspired a novel generation of photonic
crystals combined with robust mechanical supports.130 It can
be anticipated that more advanced artificial rigid structural
materials such as robust sensors and intelligent clothing could
be created via the hierarchical assembly of optical building
blocks.

4.1.1.2 Magnetic building blocks. Magnetic building blocks
will incorporate magnetic properties in advanced artificial
composite materials which are attractive for the fabrication
of data storage media and magnetic stimuli-responsive materials.
The synthesis, surface modification and copolymerization
of various magnetic nanoparticles including interesting super-
paramagnetic colloids at the relevant meso-/nano-scale
have been intensively investigated and summarized.132,133

The difficulty of dispersion of magnetic building blocks in
polymer matrix forming magnetic nanocomposites is to avoid
the aggregation of building blocks and enhance the interface
interaction between the surface of the nanoparticles and the
polymer matrix. Luechinger et al. made a recent advance on
the preparation of surfactant-free, melt-processable magnetic
metal nanoparticle–polymer matrix hybrid materials with a
metal loading of up to 90 wt% by coating several layers of
graphene on magnetic nanoparticles.134 Furthermore, Fuhrer
et al. used these novel magnetic building blocks to prepare
soft, magnetic field driven actuators with muscle-like flexibility
via crosslinking magnetic nanoparticles into the polymer back-
bone of hydrogels (Fig. 13a and b).135 The graphene-coated
magnetic metal nanoparticles have shown potential application
in hierarchical organizations for fabricating bio-inspired rigid
structural materials due to their monodispersion, stability and
suitable surface coatings.
On the other hand, the hierarchical assembly of magnetic

nanoparticles can be achieved by the decoration of magnetic
nanoparticles on the backbone of ductile or tough polymer
networks. Olsson et al. have made magnetic aerogels (Fig. 13c)
by non-agglomerated growth of ferromagnetic cobalt ferrite
nanoparticles on freeze-dried bacterial cellulose nanofibril
aerogels.136 The fabricated magnetic aerogel is dry, light
weight, flexible, and can be actuated by a small household
magnet. This example offered a novel route to hierarchical
assembly of magnetic nanoparticles for the preparation of
bio-inspired rigid structural magnetic materials combined with
high mechanical performance.
Additionally, hierarchical organization of magnetic building

blocks can make it possible to construct magnetically tuned
photonic crystals. Yin et al. have carried out the pioneering
work on this interesting application.137 As shown in Fig. 13d,
colloidal photonic crystals with magnetically tunable stop

Fig. 12 (a)–(d) FE-SEM micrographs of Au NP supercrystal films.

(a) Large-area and (b) high-resolution cross-sectional SEM micro-

graphs of a 10 ML Au NP film deposited on a Si substrate (imaged on

the cleaved face). (c), (d) Cross-sectional SEM micrographs of 20 and

30 ML Au NP films deposited on Si substrates. The scale bars in the

high-resolution micrographs indicate 100 nm. (e) Optical reflection

from Ag NP (B6 nm diameter) films (B0.5 cm ! 1 cm) with

thicknesses of 1, 3, 5, 7, 9, 11, 13 and 15 ML positioned side-by-side.

The rainbow-colored photographs result from the combined effect of

two plasmonic resonance bands (one constant peak at 468 nm and

another one that sensitively depends on the layer number). Reprinted

with permission from ref. 123.
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generated in two-dimensional (2D) self-assembled AuNP su-
perlattices via near-field coupling between neighboring nano-
particles in close-packed superlattices.19 It has also been
confirmed that the CPR peak position can be sensitively tuned
by varying the interparticle gap distance. Moreover, Tao et al.
have demonstrated that AgNPs can be used as building blocks
to construct 3D plasmonic crystals.20

However, questions remain about the practicality of self-
assembly techniques for fabricating colloidal plasmonic crystals.
For example, it is important to demonstrate the feasibility of
depositing a single layer of highly ordered nanoparticles over a
wafer-scale substrate (to date, the largest 3D nanoparticle
crystals grown by self-assembly techniques have been limited
to submillimeter dimensions).21 Furthermore, it would be more
controllable to deposit nanoparticle supercrystals in a layer-by-
layer (LbL) fashion,22-24 similar to the molecular-beam epitaxy
technique used for fabricating semiconductor devices. If these
capabilities can be realized, construction of 3D plasmonic
metamaterials with engineerable plasmonic properties would
become more practical. Here we report a simple and efficient
bottom-up assembly method for achieving such goals. The
experimental technique can be applied to deposit close-packed,
multilayered nanoparticle films over large-area solid substrates.

Experimental Section

In Figure 1, we show that this method involves two key steps.
First, oversaturation conditions of the octadecanethiolate-passivated
nanoparticle solution in toluene were generated with a controlled
amount of surfactant in order to form a phase-segregated nanopar-
ticle “liquid” floating on top of the solution. Subsequently,
nanoparticle monolayers were transferred to any chosen substrate
[quartz, indium tin oxide (ITO), silicon, or gold] consecutively by
dipping the substrate and pulling it out perpendicular to the liquid
surface (dip coating). In comparison with the Langmuir-Blodgett
technique, one distinct advantage is that the present approach does
not require spreading and compression of the nanoparticle mono-
layers on the liquid surface (because of self-replenishment from
the oversaturated nanoparticle solution). In addition, the assembly
kinetics is very fast at high temperatures, on the order of seconds
for one full monolayer (ML) coverage onto a 2 cm × 2 cm substrate
area. At room temperature, the withdrawal rate for nanoparticle
dip coating is ∼30 s/cm, while at high temperature (70 °C), the
withdrawal rate can be as high as 2-5 s/cm.

It is important to note that without further surface-ligand
modification, only a self-limiting nanoparticle monolayer can be
formed. Therefore, stacking of more nanoparticle monolayers would
require that the exposed sides of the nanoparticles be converted to
solvent-phobic. However, as-synthesized nanoparticles are typically
symmetric in surface-ligand structure, allowing only the formation
of a single monolayer. Therefore, in order to construct multilayered
structures, it is essential to create monolayers of Janus nanoparticles
(particles that simultaneously display two distinctly different surface
properties25-34). We recently introduced a plasma-based surface-
modification technique that is suitable for large-scale, solvent-free synthesis of Janus nanoparticle arrays.35 Through the use of this

technique, which is scalable to almost any substrate size, the
exposed methyl groups of thiolate-stabilized nanoparticles on the
surface can be converted into oxidized moieties (Figure 1a) that
are solvent-phobic in toluene. This unique surface property makes
the nanoparticle monolayer insoluble in the solvent during subse-
quent dipping into the nanoparticle solution, allowing for deposition
of additional monolayers in an epitaxial growth manner. As shown
by the field-emission scanning electron microscopy (FE-SEM)
micrograph of the first nanoparticle monolayer (after plasma
modification; Figure 1a), the long-range ordering of the first
nanoparticle monolayer enables the formation of an epitaxial
template for subsequent deposition.

(18) Tao, A.; Sinsermsuksakul, P.; Yang, P. Nat. Nanotechnol. 2007, 2,
435–440.

(19) Chen, C.-F.; Tzeng, S.-D.; Chen, H.-Y.; Lin, K.-J.; Gwo, S. J. Am.
Chem. Soc. 2008, 130, 824–826.

(20) Tao, A. R.; Ceperley, D. P.; Sinsermsuksakul, P.; Neureuther, A. R.;
Yang, P. Nano Lett. 2008, 8, 4033–4038.

(21) Talapin, D. V. ACS Nano 2008, 2, 1097–1100.
(22) Kotov, N. A.; Dékány, I.; Fendler, J. H. J. Phys. Chem. 1995, 99,

13065–13069.
(23) Schmitt, J.; Decher, G.; Dressick, W. J.; Brandow, S. L.; Geer, R. E.;

Shashidhar, R.; Calvert, J. M. AdV. Mater. 1997, 9, 61–65.
(24) Brust, M.; Bethell, D.; Kiely, C. J.; Schiffrin, D. J. Langmuir 1998,

14, 5425–5429.

Figure 1. Rainbow plasmonic crystals assembled from gold and silver
nanoparticles. (a) Schematic illustration of the plasma-assisted LbL assembly
process. The FE-SEM image obtained from the first monolayer of AuNPs
after plasma treatment indicates that a long-range close-packed nanoparticle
superlattice can be formed by using this technique. The in-plane lattice
constant obtained by fast Fourier transform analysis (from an imaging area
of 500 nm × 500 nm) is ∼9 nm, and the FE-SEM-measured core diameter
of gold nanoparticles is ∼6 nm. The layer-forming process can be repeated
for arbitrary times to form multilayered films. (b, c) Plasmonic response of
a large-area (2 cm × 2 cm), highly uniform 10 ML AuNP film on quartz,
demonstrating the effects of collective plasmonic resonance. The reflection
photograph shows that the plasmonic resonance peak (568 nm) is at
greenish-yellow, which makes the AuNP film exhibit a hue similar to that
of a sputtered gold film. In contrast, the transmission photograph through
the film (illuminated by a halogen light source in combination with a
flashlight parabolic reflector) shows that this film has a brilliant purple color,
which is drastically different from the original ruby-red color of AuNPs
dispersed in toluene. (d) Optical reflection from AgNP (∼6 nm diameter)
films (∼0.5 cm × 1 cm) with thicknesses of 1, 3, 5, 7, 9, 11, 13, and 15
ML positioned side-by-side. The rainbow-colored photographs result from
the combined effect of two plasmonic resonance bands [one constant peak
at 468 nm and another one that sensitively depends on the layer number
(see Figure 4b)].
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which simultaneously change the refraction indices of the
nanoparticles or lattice parameters of the periodic structures.
According to this principle, Ozin et al. have fabricated
biosensors126 and electrical field sensors127 by using photonic
crystals as essential components. Currently, the bottom-up
method that relies on self-organization of individual nano-
particles is used to prepare photonic crystals, which requires
highly monodispersed nanoparticles with appropriate surface
funtionalization, and slow removal of the dispersion medium.
The difficulty of the bottom-up method is to build photonic
crystals up to few millimetres because even individual lattice
imperfection would cause a fault in the periodicity. In contrast
to the limitations of current photonic crystal construction at
visible length scales, nature has developed a wealth of periodic
nanostructures optimized to strongly interact with visible
light. For example, the attractive colors from insects result
from various types of biopolymeric photonic crystals with
periodic structures ranging from grating-like and multilayer
structures,128 to elaborate 3D architectures.129 Bio-inspired
photonics combined with robust mechanical support have
been created by mimicking these special biological photonic
lattices.129,130 Very recently, Galusha et al. have transformed
biopolymeric photonic structures with diamond based lattices
into technologically relevant high dielectric photonic crystals
via the feasible sol–gel chemical route.131

So far, various optical building blocks have been shown
as basic building blocks to construct rigid finely structured
functional materials via hierarchical organizations. Although
the sophistication of these self-organization have not reached
the level of biological architectures, some effects have been
made to obtain optical bulk materials that simultaneously
express stable optical properties and high mechanical perfor-
mance.110,113,116,119 Additionally, photonic crystals are
attractive structural materials constructed by the hierarchical
assembly of nanoparticles. In particular, biological photonic
structures have inspired a novel generation of photonic
crystals combined with robust mechanical supports.130 It can
be anticipated that more advanced artificial rigid structural
materials such as robust sensors and intelligent clothing could
be created via the hierarchical assembly of optical building
blocks.

4.1.1.2 Magnetic building blocks. Magnetic building blocks
will incorporate magnetic properties in advanced artificial
composite materials which are attractive for the fabrication
of data storage media and magnetic stimuli-responsive materials.
The synthesis, surface modification and copolymerization
of various magnetic nanoparticles including interesting super-
paramagnetic colloids at the relevant meso-/nano-scale
have been intensively investigated and summarized.132,133

The difficulty of dispersion of magnetic building blocks in
polymer matrix forming magnetic nanocomposites is to avoid
the aggregation of building blocks and enhance the interface
interaction between the surface of the nanoparticles and the
polymer matrix. Luechinger et al. made a recent advance on
the preparation of surfactant-free, melt-processable magnetic
metal nanoparticle–polymer matrix hybrid materials with a
metal loading of up to 90 wt% by coating several layers of
graphene on magnetic nanoparticles.134 Furthermore, Fuhrer
et al. used these novel magnetic building blocks to prepare
soft, magnetic field driven actuators with muscle-like flexibility
via crosslinking magnetic nanoparticles into the polymer back-
bone of hydrogels (Fig. 13a and b).135 The graphene-coated
magnetic metal nanoparticles have shown potential application
in hierarchical organizations for fabricating bio-inspired rigid
structural materials due to their monodispersion, stability and
suitable surface coatings.
On the other hand, the hierarchical assembly of magnetic

nanoparticles can be achieved by the decoration of magnetic
nanoparticles on the backbone of ductile or tough polymer
networks. Olsson et al. have made magnetic aerogels (Fig. 13c)
by non-agglomerated growth of ferromagnetic cobalt ferrite
nanoparticles on freeze-dried bacterial cellulose nanofibril
aerogels.136 The fabricated magnetic aerogel is dry, light
weight, flexible, and can be actuated by a small household
magnet. This example offered a novel route to hierarchical
assembly of magnetic nanoparticles for the preparation of
bio-inspired rigid structural magnetic materials combined with
high mechanical performance.
Additionally, hierarchical organization of magnetic building

blocks can make it possible to construct magnetically tuned
photonic crystals. Yin et al. have carried out the pioneering
work on this interesting application.137 As shown in Fig. 13d,
colloidal photonic crystals with magnetically tunable stop

Fig. 12 (a)–(d) FE-SEM micrographs of Au NP supercrystal films.

(a) Large-area and (b) high-resolution cross-sectional SEM micro-

graphs of a 10 ML Au NP film deposited on a Si substrate (imaged on

the cleaved face). (c), (d) Cross-sectional SEM micrographs of 20 and

30 ML Au NP films deposited on Si substrates. The scale bars in the

high-resolution micrographs indicate 100 nm. (e) Optical reflection

from Ag NP (B6 nm diameter) films (B0.5 cm ! 1 cm) with

thicknesses of 1, 3, 5, 7, 9, 11, 13 and 15 ML positioned side-by-side.

The rainbow-colored photographs result from the combined effect of

two plasmonic resonance bands (one constant peak at 468 nm and

another one that sensitively depends on the layer number). Reprinted

with permission from ref. 123.
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Figure 1.12 – Résultats majeurs de la littérature des dépôts de nano-objets obtenus par dip
coating.
a)-d) Clichés de MEB de dépôts de nanoparticules obtenus par dip coating sur des surfaces
d’accueil de silicium. Avant chaque dépôt d’une nouvelle couche, un plasma 02 qui désorbe les
ligands du dessus des nanoparticules est e�ectué. En e�et, la barrière stérique ne permettrait pas
de déposer une nouvelle couche de nanoparticules. a) Plan large et rapproché b) d’un cliché de
MEB en coupe transverse d’un dépôt d’une épaisseur de 10 couches avec en insert un cliché de
MEB de la première couche. c)-d) Clichés de MEB en cross-section d’un dépôt d’une épaisseur
de 20 et 30 couches respectivement. e) Cliché de microscopie optique de dépôts de nanoparticules
d’argent (6 nm) de di�érentes épaisseurs (1, 3, 5, 7, 9, 11, 13, 15 monocouches). Les couleurs
résultantes des dépôts s’expliquent par deux bandes de résonance plasmon (un pic situé à 468
nm et le second qui dépend de l’épaisseur) [150]. f) Cliché de MEB d’un dépôt par dip coating
de nanoparticules de FePt (2-3 nm) [151]. g) Cliché de MEB d’un réseau binaire obtenu par
dip coating de nanoparticules de Polystyrène (PS) avec des diamètres de (460-230 nm) [152].

La technique de dépôt de colloïdes par dip coating, constitue une méthode e�cace, à
la fois pour obtenir des monocouches auto-organisées sur de larges surfaces [153, 154, 155,
156, 157, 151, 152, 150] mais aussi des multicouches [153, 155, 157, 158, 159]. Un autre
avantage de cette technique, est sa facilité à être mise en place expérimentalement, ce qui
devient un critère d’autant plus important lorsqu’on souhaite manipuler des nano-objets
magnétiques en boîte à gants pour éviter leur oxydation. Les résultats majeurs de la litté-
rature, obtenus par la technique de dip coating, ont été reportés sur la figure 1.12. De a) à
e) on retrouve les résultats obtenus par Lin et coll. qui ont réussi à déposer des nanopar-
ticules d’or et d’Argent de 6 nm de diamètre sur de larges surfaces solides dont l’épaisseur
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du dépôt peut être contrôlée grâce à un protocole innovant. En e�et, la première mono-
couche (ML) de nanoparticules, stériquement stabilisées par une couche hydrophobe de
ligands (octadecanethiol) en suspension dans un solvant apolaire (toluène), est déposée
de manière "classique" par dip coating. Puis, pour élaborer un dépôt multicouche, Lin et
coll. ont mis au point une étape intermédiaire de plasma O2 (7 W en RF). Ce dernier est
appliqué avant le dépôt de chaque couche supplémentaire, afin de désorber les ligands sur
le dessus de la monocouche, qui par gène stérique ne permettraient pas d’en déposer une
seconde et ainsi de suite. Cette étape intermédiaire est une alternative intéressante à la
technique de dépôt classique dite de "Layer by Layer" (LBL) qui se déroule d’une part
en milieu aqueux et nécessite d’autre part d’intercaler des couches moléculaires faisant la
cohésion par interactions électrostatiques entre chaque couche de nanoparticules [160]. Le
bon déroulement de l’étape de plasma O2 peut être mis en évidence par une simple me-
sure d’angle de contact, étant donné que les nanoparticules deviennent hydrophiles sur la
moitié haute de leur surface (c’est pourquoi elles sont qualifiées de "Janus" en référence au
dieu Grec possédant deux visages). Grâce à ce protocole, un nombre de couche modulable
(allant de la monocouche unique jusqu’à 30 monocouches) sur des surface centimétriques
a été obtenu (voir figure 1.12 e)). On notera qu’au delà de la première monocouche, dans
le cas de l’utilisation de nano-objets magnétiques, on ne peut appliquer cette stratégie
qu’à des oxydes.
La technique de dip coating a permis à Shukla et coll. d’obtenir une monocouche de na-
noparticules magnétiques de FePt de 2-3 nm sur une surface d’accueil solide (voir figure
1.12 f)) [151]. Cependant aucun plan large ni aucune précision ne mentionne l’étendue de
l’auto-organisation.
Il est également possible via cette technique, d’obtenir des dépôts binaires de nano-objets.
Un cliché de MEB d’un réseau binaire de nanoparticules de Polystyrène (PS) avec des
diamètres de (460-230 nm) est présenté sur la figure 1.12 en g) [152].

On notera qu’il faut être attentif quant à l’utilisation du terme de dip coating. En e�et,
ce terme est également utilisé dans la littérature lorsqu’une surface d’accueil est immergée
dans une suspension colloïdale, et y reste un certain temps défini par l’expérimentateur.
Le mécanisme de dépôt n’est donc plus capillaire/convectif dans ce cas, mais utilise le
phénomène de physisorption. En e�et, les nano-objets qui s’approchent de la surface
d’accueil (notamment grâce au mouvement Brownien) peuvent s’adsorber de manière
aléatoire en fonction de l’intensité des forces de Van der Waals (nature de la surface
d’accueil, des nano-objets et du milieu dispersif) [156, 161].
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Figure 1.13 – Méthode de dépôt par dip coating (immersion) de nano-objets magnétiques sur
des surfaces d’accueil solides.
En a) un cliché de microscopie après 15 immersions d’une surface de silicium dans une suspen-
sion colloïdale de nanoparticules de 10 nm de “-Fe2O3 et en b) un résumé du taux de couverture
en fonction de la concentration en solutés et de la nature de la surface d’accueil [162].

Grâce à cette technique, Yoon et coll. ont déposé sur di�érents substrats (silicium,
Si3N4 et oxyde de silicium) une monocouche de nanoparticules de “ -Fe2O3 (10 nm),
à partir de nano-objets stériquement stabilisés avec de l’OA en suspension dans de l’oc-
tane (voir figure 1.7 a)). Cependant, l’adsorption irréversible, individuelle et aléatoire des
nano-objets, o�re (au meilleur des cas) un taux de couverture expérimental de 45 % et
de 25 %, respectivement pour des surfaces de silicium et d’oxyde de silicium (voir figure
1.7 b)) et ce, sans aucune auto-organisation même à courte portée. On notera que la
limite théorique de 55 % ("jamming limit" en anglais) est proche du résultat expérimental
obtenu sur une surface de silicium [163]. Pour outrepasser cette limite, Yoon et coll. ont
alors répété jusqu’à quinze fois le protocole précédent. Ainsi ils ont augmenté le taux de
couverture jusqu’à 61 et 76 %, respectivement sur des surfaces de silicium et d’oxyde de
silicium. On notera que cette technique met en évidence une interaction privilégiée de
nano-objets entourés de ligands hydrophobes avec des surfaces solides hydrophobes (in-
teractions de Van der Waals plus fortes).
Récemment, une autre astuce proposée par Ni et coll. a permis de dépasser la "Jamming
limit" en une seule étape. Dans leur protocole, une surface d’accueil est immergée dans
un tube contenant la suspension colloïdale de nano-objets d’intérêts (nanoparticules d’or
de 12 nm dans cette article), puis on centrifuge le tube dans les conditions expérimentales
optimisées. Le choix du temps ainsi que de la vitesse de centrifugation ont permis de
moduler la géométrie du dépôt allant d’une monocouche peu dense, à dense jusqu’à un
dépôt multicouche [164].
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over the isotropic ones, such as van der 
Waals, steric repulsions, or temperature 
diffusion effects. 

 The magnetic interaction energy for 
two dipoles in units of thermal energy 
 k  B  T  is:

 

V
kBT = µo µ2

4πkBTr 2
[Ŝ1 ·Ŝ2 − 3(Ŝ1·)(Ŝ2·)]

  

where ̂Sl   are the orientation unit vectors 
of the magnetic dipoles, separated by a 
center-to-center distance of  ̂r   , and   µ   is 
the magnetic moment of a particle. Con-
sidering a particle with fully saturated 
magnetization, that is a single-domain 
particle, of volume  v  p , and saturation 
magnetization of the bulk  m  s , the mag-
netic moment can be approximated by: 
  µ    =   v  p  m  s . Thus, the magnetic dipolar 
interactions increase quadratically with 
the particle magnetic moment, which 
is also proportional to its volume. In 
this sense, dipole–dipole interactions 
become effective for big enough par-
ticles with high magnetic moments. 
Still, the thermally fl uctuating mag-
netic moment of a superparamagnetic 
nanoparticle can also be stabilized 
when the particle is in the vicinity of 
another particle and under the action 
of dipole–dipole interaction. Puntes 
et al., [  48  ]  for example, estimated that the 
maximum dipolar fi eld created along the 
axis between two Co NPs (with diameter 
of  ∼ 6 nm, magnetic moment of the order of 
  µ    ≈  10 4    µ  B ,  and blocking temperature of 
 T B    =  130 K) in contact, is of the order 
of 7000 Oe. Thus, the energy of a Co NP 
in such a fi eld is one order of magnitude 
higher than its thermal energy at room 
temperature and can also play an impor-
tant role in the self-assembly process of 
superparamagnetic nanoparticles during 
the evaporation process. 

 Dipolar interactions have been 
stated as responsible for the chain-like 
assembly of ferrite NPs, both in their 
reduced (Fe 3 O 4 ) and oxidized (  γ  -Fe 2 O 3 ) 
forms, as well as for the assembly of Fe 3 S 4  
and Fe 7 S 8  NPs inside magnetotactic 
bacteria, which gives them the ability 
to align themselves and swim along the 
earth's magnetic fi eld. [  49–51  ]  Dipolar 
interactions are thus at the origin of 
magnetic anisotropy of chains of nano-
particles. In the case of an assembly of 
aligned magnetosomes, it has been stated 
that the origin of the magnetic anisot-
ropy of this system of aligned magnetic 

     Figure  2 .     a) Scanning electron microscopy (SEM) image of a cobalt-platinum NP fi lm deposited 
by the Langmuir–Blodgett method on electron-beam lithographically patterned Au electrodes, 
b) magnifi ed view of the NP fi lm, c) schematic illustration of the device. Reproduced with 
permission. [  42  ]  Copyright 2008, American Chemical Society. d) Background SEM image of 
 ∼ 11 nm Fe x O/CoFe 2 O 4  NPs on a Pt-covered Si substrate by tape-casting method. Cross-sectional 
transmission electron microscopy (TEM) images of a thin NP superlattice made of 11 nm spherical-
shaped (e), and  ∼ 11 nm cubic-shaped (f,g) Fe x O/CoFe 2 O 4  NPs. Reproduced with permission. [  45  ]  
Copyright 2009, American Chemical Society.  
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and simple evaluation routines to deduce three char-
acteristic order parameters of the nanoparticle assem-
blies that quantify the degree of short-range (κsr) and
long-range (ξlr) ordering as well as anisotropy (a) of
ordering. The various contributions of disorder to the
characteristic properties of the ACFs are demonstrated
and discussed for superlattices with well-defined artifi-
cially introduced imperfections. This yields a standard-
ized procedure that is applied to various examples of
single component and binary NC superstructures with
close to perfect ordering for up to 2500 NC building
blocks, demonstrating the high quantitative sensitivity
of our method.

RESULTS AND DISCUSSION

Autocorrelation Functions of Different Nanocrystal Superlattices.
NC superlattices showdifferent lattice structures depend-
ing on the shape, number, and size ratio of the NC con-
stituents as well as depending on the assembly techni-
ques and deposition parameters.10,21,22 This is illustrated
in Figure 1 by the SEM image of a single component
superlattice of 20 nm W€ustite/cobalt ferrite (FexO/Co-
Fe2O4) core-shell NCs (W/C-NCs) deposited via doctor
blade casting on silicon substrate (Figure 1A) together
with the TEM images of two binary superlattices, consist-
ing of such W/C-NCs with 11 nm diameter combined
either with 5.5 nm Au NCs forming a hexagonal (001)
projection of a AlB2-like binary superlattice (Figure 1B), or
with 5 nm PbS NCs forming the topmost layer of a cubic

NaZn13 structure (Figure 1C). The 2D-ACFs of these super-
lattices are shown in Figures 1D-F, respectively. In gen-
eral, ACFs represent the integral over a signal s(x) times
the signal shifted by a displacement vector r, s(x þ r),
where in our case s(x) represents the 2D intensity dis-
tribution of the image of the NC assembly recorded by
any microscopy technique (a detailed mathematical de-
scription of the ACF is given in the Supporting Informa-
tions section). The value of the integral, normalized to the
value at r = 0, gives ameasure for the self-similarity of the
microscope image in dependence of the displacement
vector. In particular, if for a given r the ACF value is high (i.
e., close to 1) all points in the image spaced by r are highly
correlated, as is the case for a periodic superlattice, for
example, along the main axes for distances equal to the
lattice constant. For disordered structures, on the other
hand, the ACF rapidly drops to zero at larger displace-
ments because in this case the imagepoints are no longer
correlated to each other. From the ACF image center the
displacement vector r points into all directions, giving a
complete, centrosymmetric 2D-ACF. ACFs are routinely
computed by using standard numerical software pack-
ages (such as Matlab and GNU Octave) and even more
conveniently usingmicroscope image analysis software
(such as Gwyddion Software Package), giving the 2D-
ACF A(r) in the form of 2D-matrix/bitmap images. The
symmetry of the 2D-ACFs and that of the investigated
NCsuperlattices is always the same, for example, the 2D-
ACFs of the hexagonally ordered NC superlattices in

Figure 1. (A) SEM image of a single component 20 nm W/C-NC superlattice. (B) TEM images of binary superlattices of
hexagonal symmetry consisting of 11 nmW/C-NC and 5.5 nm Au nanocrystals, AlB2 structure. (C) Binary superlattice of cubic
symmetry consisting of 11 nm W/C-NC and 5 nm PbS nanocrystals, NaZn13 structure. (D-F) 2D-ACFs of the superlattices
shown in panels A-C. The unit cells are indicated in gray and the line profiles of the ACFs along the red lines (themain axes of
the crystals) are shown as insets. For the binary superlattices, the ACF line-profiles exhibit secondary satellite peaks.
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the following, single component superlattices of 11
nm W/C-NCs deposited by doctor blade casting on
platinum-coated silicon substrates are discussed.
Two highly ordered regions of the same sample,
each covered by approximately 2500 NCs, are shown
in the scanning electron micrographs in Figure 3
panels A (tile 1) and B (tile 2).

The 2D-ACF of tile 1 (Figure 3C) shows a distinct
anisotropy, where apparently the degree of ordering is
higher in the horizontal direction than in the vertical
direction. This results in less pronounced autocorre-
lation peaks in the vertical direction. Line-profiles
along two major lattice directions, indicated by the
dashed and solid lines in the ACF are shown in the
inset of Figure 3C to underline this observation.
Evidently, the line-profile along the nearly vertical
direction (blue, dashed line) shows a decrease of the
autocorrelation peak height to a value 0.35 at r = 150
nm while the line-profile along the nearly horizontal
direction (red, solid line) only drops to a value of 0.7

for the same distance r. Therefore, a 1D analysis of the
ACF image along only one direction would deliver an
incomplete picture of the lattice quality. For a com-
prehensive analysis, all directions of the lattice must
be treated equally and all peaks found in the
ACF image should be included. Here an automated
approach, based on a simple algorithm searching for
the local, smooth and well isolated peak maxima in
the 2D matrix of the ACF in all directions is used (the
algorithm for MATLAB as well as detailed description
of the procedures is given in the Supporting Informa-
tion section) to obtain the ACF peak height versus the
correlation distance r. For the micrographs of the W/
C-NC superlattice of Figure 3 panels A and B, the
resulting data set is shown in Figure 3 panels D and E,
respectively. Evidently, the data points for tile 1 are
scattered out much more widely compared to that of
tile 2, indicating a much higher anisotropy in the
ordering along different directions. A 1D two-Gauss
fit over all data points according to eq 1 is used to
obtain the average short- and long-range order
parameter as well as to quantify the anisotropy of
the superlattice. For an anisotropic degree of order-
ing, the ACF peak values (acvi) for a certain distance r
vary along different directions. The average squared
residual per data point acvi with respect to the value
of the fit function ACFfit characterizes the degree of
anisotropy in ordering:

a ¼

ffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffiffi
1
n

Xn

i

(acvi -ACFfit(ri))2
s

(4)

where the index i runs over all data points, that is, the
ACF maxima acvi.

Since for a 1D-fit of a 2D data set, the longer
distances are overrepresented by a larger number of
data points at larger ri, a 1/r weighting of the data
points is introduced, which leads to a balanced fit for
the short range as well as for the long-range data
points. The fits are indicated by the solid lines in
Figures 3 panels D and E, all showing an initial drop
in the first AIPD due to pointlike defects and a con-
tinuous, gradual decay of the peak heights due to
lattice distortions. The actual results derived from the
fit of the data using eq 1-4 give a long-range para-
meter ξlr = 0.49 and 0.65 for tile 1 and 2, respectively.
Much more significant, however, is the difference of a
factor of 4 in anisotropy, giving a = 0.034 for tile 2 and
a = 0.135 for tile 1. This is evidence of the high
sensitivity of a in respect to the anisotropy of ordering.
Comparison of Various Single Component Superlattices. In

the following, the quality of ordering of three different
experimentally obtained single component superlat-
tices is quantitatively compared: The samples com-
prise, on the one hand, two colloidal NC superlattices, a
18.8 nm In NC superlattice prepared by drop casting
(Figure 4A) and a 20 nmW/C NC superlattice prepared

Figure 3. (A, B) Scanning electron micrographs of two
different regions of a 11 nmW/C-NC superlattice deposited
via doctor blade casting (same sample but different
locations). (C) The 2D-ACF of image A shows less
pronounced ACF peaks in the vertical direction than in the
horizontal direction. The inset shows two ACF line-profiles
along the two major axes as indicated by the dashed and
solid lines in panel C. The dashed line for the vertical
direction shows a much stronger and more rapid decay of
the ACF peak height than the solid ACF profile for the
horizontal direction. (D,E) Plot of all peak heights in the ACF
images of A and B as a function of their distance |r| from the
center of the 2D-ACF (r = 0).
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f)# g)#

h)# i)# j)#

k)#

m)#

l)#W/C#20#nm# W/C#11nm+Au#5.5nm# W/C#11nm+PbS#5nm#

W/C#11nm#

sized and shaped NCs dispersed in various nonpolar sol-
vents (Table 1).

Island Formation and Top-Down Growth in NC Multilayers.
The details of NC film formation are studied by elec-
tron microscopy. Since the brightness in SEM images is
related to the electron interaction volume, multilayers
of NCs appear brighter as more layers contribute to the
electron scattering. Thus, the darkest regions in the
plan view image in Figure 2A represent the substrate,
visible due to cracks in the NC assemblies, which are
most probably formed during late stages of solvent dry-
ing, because the resulting islands fit to each other like
pieces of a puzzle. The areas covered by the NCs appear
significantly brighter as the substrate, and within these
areas, step-like fluctuations in brightness are observed,
depending on the number of NC monolayers (MLs) in-
teracting with the electron beam (the brightest spots in
Figure 2A are caused by local charging). By increasing
the magnification, the areas covered by 1 to 3 ML can

be clearly distinguished (Figure 2B) and the ordering
of the NCs is observed. Using the same colloid, similar
assembled patterns are found by transmission electron
microscope (TEM) imaging for thin superlattices depos-
ited on a carbon-coated TEM grid by drying from a
droplet (Figure 2C). Also, by TEM, thickness variations
of the film between one and several MLs are observed.
In particular, at least one NC ML covers the complete
area shown in Figure 2C, whereas fractions of a second
and a third ML stacked on each other are also observed.
The hexagonal arrangement of NCs seen in the SEM
and TEM images of the single ML suggests either a face-
centered cubic (fcc) or a hexagonal close- packed (hcp)
lattice of the NC superstructures. Starting from a cover-
age corresponding to 3 MLs, the difference between
these two crystal structures becomes apparent. Both
appear as hexagonally arranged when they are viewed
along their [111] axis (for the fcc lattice) and their [001]
axis (for the hcp lattice). In the [001] direction, the hcp

Figure 1. (A) Sketch of the DBC process where the NCs assemble at the liquid/air interface. (B) TEM image of the used W/C
NCs with a size of 11 nm. (C) Optical microscope image of the NC film exhibiting separate islands only at the boarder of the
substrate. The inset shows the size distribution of the 11 nm W/C NCs used. (D) Background flattened SEM image of the 11 nm
W/C NCs deposited by DBC on a Pt-covered Si substrate. The labeled arrows indicate point defects in the NC superlattice.

TABLE 1. List of Investigated Samples Prepared from Colloidal W/C NCs of Different Size and Shapea

sample shape size/nm solvent substrate deposition !0.5 [nm] NCs

W/C1!S1 spheres 11 CB Pt DBC 303 " 5 22
W/C1!S2 spheres 11 CB Si DBC 380 " 5 25
W/C2!S3 spheres 20 CB Si DBC 220 " 25 10
W/C2!S4 spheres 20 CF Si DBC 106 " 5 5
W/C3!S5 spheres 11 CB Si inkjet 96 " 5 6
W/C4!S6 cubes 11 CB Si DBC

aGiven is also the used solvent (CB, chlorobenzene; CF, chloroform), the substrate, the deposition technique, and the evaluated correlation length #0.5 corresponding to a
certain number of NCs.
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structure is a repeated sequence of two hexagonally or-
dered layers and it exhibits holes through the entire
structure (right inset in Figure 2C). In the fcc lattice,
composed of periodic stacking of three layers in the
[111] direction, these holes are absent (left inset in Fig-
ure 2C). Indeed, we observe both structures with similar
occurrence by TEM imaging.

To get further insights into the superlattice forma-
tion by DBC, we cut thin slices from the samples by fo-
cused ion beam (FIB) and examined them by cross sec-
tional TEM imaging. To protect the NC assemblies
during the FIB preparation of thin lamellas, the superlat-
tice films deposited onto Si substrates were first capped
by a thermally evaporated 200 nm SiO2 layer. The cross
sectional TEM images show that the topmost NC ML
shows the largest lateral expansion, while the subja-
cent second and third layers show much smaller lat-
eral extends. This observation suggests that the NC as-
semblies exhibit a “top-down” growth, starting from the

liquid!air interface and proceeding toward the sub-
strate (as sketched in Figure 1A). This top-down growth
also clarifies why the ordering of NCs shown in Figure
2B is limited by the cracks but is not affected by the
boundaries of the individual islands with 2 or 3 NC layer
coverage. The second and third NC layers apparently
nucleate when the first layer is already formed. Even
though the top-down growth is somewhat counterintu-
itive, our observation is in agreement with several re-
ports in literature. Recently Friedrich et al.24 reported a
top-down assembly in binary NC superlattices, investi-
gated by TEM tomography. A similar growth mecha-
nism in binary NC superlattices has been recently sug-
gested also by Korgel et al.41 Furthermore, our
investigation is in full agreement with the results of Bi-
gioni et al.,14 who studied the formation of ordered
dodecanethiol-capped Au NCs and proposed a model
explaining this observation by an evaporation-induced
kinetic trapping of the NCs at the liquid!air interface.
The latter is favored if the diffusion of the NCs within
the solvent is slower as the evaporation rate of the sol-
vent. In our case, this condition is fulfilled because the
evaporation of the approximately 50 "m thick liquid
layer of chlorobenzene takes approximately 5 s at the
chosen substrate temperature of 60 °C, whereas during
this evaporation time, the spherical 11 nm large W/C
NCs with a hydrodynamic radius of #7.5 nm (taking
into account the #2 nm oleate shell) diffuse a vertical
distance of about 25 "m (this diffusion length is esti-
mated from Stokes!Einstein relation taking into ac-
count the viscosity of chlorobenzene at 60°C ($ % 0.5
mPa · s)).42 According to the model, the self-assembly
depends also on the change of the surface tension &'
caused by the adsorption of one NC and thus it should
exhibit a strong solvent dependence. Such a strong sol-
vent dependence we indeed observe, as will be de-
scribed further below. Figure 3 reveals also that the NC
layers are lifted above the Si substrate surface. This ob-
servation we attribute to the presence of an underlying
layer of excessive stabilizer, required to obtain a long-
range ordering in the films. Also the pinning of the NC
film by NC aggregates can play a role.

Figure 2. (A) Low-resolution and (B) high-resolution SEM
images of an ordered NC film prepared by DBC of 11 nm
W/C NCs from a chlorobenzene solution. (C) Low-resolution
TEM images of NC superlattices prepared by drop casting us-
ing the same solution as was used for (A) and (B). The in-
sets illustrate the difference between the (111) projection
of fcc and the (001) projection of hcp lattices.

Figure 3. Cross sectional TEM images of a thin NC superlat-
tice formed at the top interface by (A,B) 11 nm spherical and
11 nm cubic FexO/CoFe2O4 NCs (C,D).
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a)# b)# d)#

structure is a repeated sequence of two hexagonally or-
dered layers and it exhibits holes through the entire
structure (right inset in Figure 2C). In the fcc lattice,
composed of periodic stacking of three layers in the
[111] direction, these holes are absent (left inset in Fig-
ure 2C). Indeed, we observe both structures with similar
occurrence by TEM imaging.

To get further insights into the superlattice forma-
tion by DBC, we cut thin slices from the samples by fo-
cused ion beam (FIB) and examined them by cross sec-
tional TEM imaging. To protect the NC assemblies
during the FIB preparation of thin lamellas, the superlat-
tice films deposited onto Si substrates were first capped
by a thermally evaporated 200 nm SiO2 layer. The cross
sectional TEM images show that the topmost NC ML
shows the largest lateral expansion, while the subja-
cent second and third layers show much smaller lat-
eral extends. This observation suggests that the NC as-
semblies exhibit a “top-down” growth, starting from the

liquid!air interface and proceeding toward the sub-
strate (as sketched in Figure 1A). This top-down growth
also clarifies why the ordering of NCs shown in Figure
2B is limited by the cracks but is not affected by the
boundaries of the individual islands with 2 or 3 NC layer
coverage. The second and third NC layers apparently
nucleate when the first layer is already formed. Even
though the top-down growth is somewhat counterintu-
itive, our observation is in agreement with several re-
ports in literature. Recently Friedrich et al.24 reported a
top-down assembly in binary NC superlattices, investi-
gated by TEM tomography. A similar growth mecha-
nism in binary NC superlattices has been recently sug-
gested also by Korgel et al.41 Furthermore, our
investigation is in full agreement with the results of Bi-
gioni et al.,14 who studied the formation of ordered
dodecanethiol-capped Au NCs and proposed a model
explaining this observation by an evaporation-induced
kinetic trapping of the NCs at the liquid!air interface.
The latter is favored if the diffusion of the NCs within
the solvent is slower as the evaporation rate of the sol-
vent. In our case, this condition is fulfilled because the
evaporation of the approximately 50 "m thick liquid
layer of chlorobenzene takes approximately 5 s at the
chosen substrate temperature of 60 °C, whereas during
this evaporation time, the spherical 11 nm large W/C
NCs with a hydrodynamic radius of #7.5 nm (taking
into account the #2 nm oleate shell) diffuse a vertical
distance of about 25 "m (this diffusion length is esti-
mated from Stokes!Einstein relation taking into ac-
count the viscosity of chlorobenzene at 60°C ($ % 0.5
mPa · s)).42 According to the model, the self-assembly
depends also on the change of the surface tension &'
caused by the adsorption of one NC and thus it should
exhibit a strong solvent dependence. Such a strong sol-
vent dependence we indeed observe, as will be de-
scribed further below. Figure 3 reveals also that the NC
layers are lifted above the Si substrate surface. This ob-
servation we attribute to the presence of an underlying
layer of excessive stabilizer, required to obtain a long-
range ordering in the films. Also the pinning of the NC
film by NC aggregates can play a role.

Figure 2. (A) Low-resolution and (B) high-resolution SEM
images of an ordered NC film prepared by DBC of 11 nm
W/C NCs from a chlorobenzene solution. (C) Low-resolution
TEM images of NC superlattices prepared by drop casting us-
ing the same solution as was used for (A) and (B). The in-
sets illustrate the difference between the (111) projection
of fcc and the (001) projection of hcp lattices.

Figure 3. Cross sectional TEM images of a thin NC superlat-
tice formed at the top interface by (A,B) 11 nm spherical and
11 nm cubic FexO/CoFe2O4 NCs (C,D).
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Figure 1.14 – Résultats majeurs de la littérature des dépôts de nano-objets obtenus par blade
casting.
En a) un cliché de microscopie optique de nanoparticules de 11 nm ± 4.5% (distribution de
taille en insert) de Wustite/Ferrite de Cobalt (Fex/CoFe2O4 nommées W/C) déposées sur une
couche de platine à la surface d’un substrat de silicium. En b) des clichés de MEB à di�érents
grandissements d’une zone représentative du dépôt. L’épaisseur oscille entre 1 et 3 monocouches
(ML). En c) un agrandissement sur une zone de monocouche de nanoparticules, des flèches
mettent en évidence les rares défauts de cristallisation. En d) un cliché de MET en cross-
section d’un dépôt obtenu sur le même système mais sous forme cubique [165]. En e) un cliché
de MEB d’une monocouche de nanoparticules de 20 nm de Wustite/Ferrite de Cobalt. En f)
un cliché de MET d’un dépôt binaire à symétrie hexagonale de nanoparticules de 11 nm de
Wustite/Ferrite de Cobalt et de nanoparticules d’Au de 5.5 nm. En g) un cliché de MET d’un
dépôt binaire à symétrie cubique de nanoparticules de 11nm de Wustite/Ferrite de Cobalt et de
nanoparticules de PbS de 5 nm. De h à j des fonctions d’auto-corrélations en 2D et en 1D selon
l’axe principal (en insert) respectivement construit à partir des clichés des dépôts en e), f), g).
En k) et l) on retrouve deux clichés de MEB pris à deux endroits di�érents d’une monocouche
de nanoparticules de Wustite/Ferrite de Cobalt de 11 nm. L’analyse de l’organisation de la
monocouche avec la fonction d’auto-corrélation en 2D en m) met en évidence une anisotropie
de la qualité de cristallisation des nanoparticules [166].
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La technique de tape-casting ou doctor blade casting est une technique de dépôt
similaire à celle du dip coating (utilisant les phénomènes capillaire/convectif ), mais en
configuration de retrait horizontale. En e�et une goutte d’une suspension colloïdale est
piégée entre une surface d’accueil et une lame (voir figure 1.3 f)). Le déplacement de la
ligne triple est alors généré, soit par la mise en mouvement de la surface d’accueil, soit
de la lame. Le déplacement horizontal plutôt que vertical permet un meilleur contrôle du
déplacement de la ligne triple sur la surface d’accueil, qui par conséquent permet d’obtenir
une meilleure qualité de l’auto-assemblage et de l’organisation. De plus, la température
de la surface d’accueil peut être désormais contrôlée, grâce à un module Peltier placé
en contact en dessous de cette dernière. Cependant, cette technique est plus gourmande
en place ce qui la rend di�cilement transférable à l’intérieur d’une boîte à gants sous
atmosphère contrôlée.
A l’instar de la technique de dip coating, cette méthode a permis notamment d’obtenir des
multicouches [167] et des monocouches auto-organisées sur de larges surfaces à partir de
suspensions colloïdales de nano-objets non magnétiques [168, 169, 157, 170, 171, 172, 88,
173, 174, 175], ou magnétiques [176, 177, 165, 166]. Les résultats majeurs de la littérature
concernant les dépôts de monocouches de nano-objets magnétiques, obtenus via cette
technique, ont été reportés sur la figure 1.14. En a) on retrouve un cliché de microscopie
optique d’un dépôt de nanoparticules de 11 nm ± 4.5 % (distribution de taille en insert)
de Wustite/Ferrite de Cobalt (Fex/CoFe2O4 nommées W/C) déposées sur une couche
de platine à la surface d’un substrat de silicium. Des clichés de MEB en b), d’une zone
représentative du dépôt, révèlent la formation d’îlots de quelques micromètres carrés dont
l’épaisseur oscille entre 1 et 3 monocouches (ML). En c), un agrandissement d’une zone
où le dépôt est monocouche, met en évidence la qualité de la cristallisation après dépôts
(seuls quelques rares défauts sont localisés par des flèches noires). Le même système de
nano-objets mais sous forme cubique a pu être également déposé sur une surface d’accueil
solide, comme on peut le voir sur un cliché de MET en cross-section en d) [165].
En e) est présenté un cliché de MEB d’une monocouche de nanoparticules de 20 nm
de Wustite/Ferrite de Cobalt obtenue par le même groupe via la technique de blade
casting, ainsi que des réseaux binaires comme on peut le voir en f) sur un cliché de
MET d’un dépôt binaire à symétrie hexagonale de nanoparticules de Wustite/Ferrite de
Cobalt (11 nm) et d’Au (5.5 nm), et en g) sur un cliché de MET d’un dépôt binaire
à symétrie cubique de nanoparticules de Wustite/Ferrite de Cobalt (11 nm) et de PbS
(5 nm). De h) à j) des fonctions d’auto-corrélations en 2D et en insert en 1D (selon
l’axe principal) respectivement construites à partir des clichés des dépôts en e), f), g)
mettent en évidence la qualité de la cristallisation des dépôts. En k) et l) on retrouve
deux clichés de MEB de nanoparticules de Wustite/Ferrite de Cobalt de 11 nm pris à
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deux endroits di�érents. L’analyse de l’organisation de cette monocouche présentée en m)
grâce à la fonction d’auto-corrélation en 2D met également en évidence une anisotropie
directionnelle de la qualité de la cristallisation des nanoparticules. Il n’y a cependant pas
de cliché de microscopie optique ou de MEB à faibles grandissements permettant de se
rendre compte de l’homogénéité du dépôt à des échelles dépassant quelques micromètres
[166].

Dépôt de colloïdes en 2D chimiquement assisté

Le dépôt de colloïdes chimiquement assisté est une approche intéressante pour l’ob-
tention de monocouches de nano-objets magnétiques sur de larges surfaces. En e�et, cette
approche améliore la stabilité des dépôts grâce à l’ajout de molécules possédant des termi-
naisons chimiques fonctionnelles capables de lier fortement les nano-objets magnétiques
à une surface d’accueil. Outre le gain en stabilité, les fortes liaisons chimiques possibles
des nano-objets avec la surface, favorise clairement un dépôt en 2D (monocouche) plutôt
qu’en 3D (agrégats de nano-objets) [178, 179]. Ce type d’approche peut être obtenu par
trois voies di�érentes qui sont :

-La fonctionnalisation de la surface des nano-objets avec des molécules munies de grou-
pements chimiques fonctionnels capables d’interagir fortement avec la surface (voir figure
1.15 i)).
-La fonctionnalisation de la surface d’accueil avec des molécules munies de groupements
chimiques fonctionnels capables d’interagir fortement avec la surface des nano-objets (voir
figure 1.15 ii)).
-La combinaison des deux stratégies précédentes (voir figure 1.15 iii)).
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close-packing arrangement of the MNPs on the surface 
with a non-altered morphology. Moreover, regions where 
the MNPs formed a second layer were also observed due 
to the terminal alkyne dimerization occurring between two 
10-undecynoic acid molecules involving the fi rst and second 
MNP layer.  

 Alternatively, an UV-light-induced hydrosilylation 
route has also been effectively used for the immobilization 
of  ∼ 5 nm   γ  -Fe 2 O 3  NPs coated with a mixed capping layer 
made of 10-undecylenic acid and oleic acid molecules. [  70  ]  In 
contrast to the previous examples that are thermally acti-
vated, this strategy takes place at room temperature pre-
venting the MNPs from undesired side phenomena such as 
size and morphological changes and crystalline-phase trans-
formations. Finally, anchoring of the MNPs on H-terminated 
Si substrates can also be addressed with a more straightfor-
ward procedure by directly synthesizing the MNPs covered 
with bifunctional molecules containing free vinyl terminal 
groups. Following this strategy, vinyl-terminated CoFe 2 O 4  
( ∼ 3 nm) and MnFe 2 O 4  (6–11 nm) NPs were directly synthe-
sized in non-polar solvents and then covalently assembled in 
the form of well-ordered, tightly packed monolayer arrays on 
H-terminated silicon surfaces (Figure  6 d,e). [  69  ,  71,72  ]  

   3.1.2. Pre-functionalization of the Surface 

 This goal has been successfully pursued by chemically mod-
ifying the surfaces with self-assembled monolayers (SAMs) 
providing terminal head groups ready to interact with the 
MNPs (see Figure  5 b). [  67  ,  73  ]  For this purpose, the surface-
modifi ed substrate is incubated in a solution containing 
the MNPs for a given time while the surfactant molecules 
around the NPs are exchanged by the new functional 
groups, followed by an extensive cleaning with solvent 
that removes those NPs not directly attached to the head 
groups. In this way, FePt NPs ( ∼ 3 nm) have been assembled 
on a pre-modifi ed Si substrate using an amino-functional 
silane, (3-(2-aminoethylamino)propyl) trimethoxysilane 
(APTS), as a coupling layer. [  74  ]  The resulting FePt NP 
fi lm was extremely robust and preserved its integrity after 
in-situ annealing (up to 800  ° C and 10  − 8  Torr for 30 min) 
with no apparent aggregation ( Figure    7  a,b). The annealing 
process is needed to transform the as-synthesized NPs from 
the chemically disordered fcc structure to an ordered face-
centered tetragonal (fct) structure (L1 0  phase) that exhibits 
improved magnetic properties, such as larger coercivity, 
required in applications such as high-density data storage 
media, permanent magnetic nanocomposites, and biomag-
netic applications. [  75  ]   

 This approach can also allow the formation of less closely 
packed NP-decorated surfaces, if required. Mallah et al. 
prepared a Si surface bearing cationic N 3 Ni(H 2 O) 3  groups 
oriented out of the substrate, which interacted with the nega-
tively charged  ∼ 6 nm CsNiCr NPs by means of electrostatic/
coordination bonds (Figure  7 c,d). [  67  ]  To reduce the surface 
coverage, unreactive spacers with –CH 3  terminal groups were 
intercalated among the anchoring functionalities. Therefore, a 
rather large NP–NP distance was expected as a result of the 
low concentration of anchoring groups on the surface. SQUID 

over large substrate areas. With this approach the stability 
of the fi lms is strongly improved by introducing appropriate 
linkers with suitable terminal functionalities that anchor the 
MNPs to the surface. Beyond the stability gain, this approach 
clearly favors the monolayer distribution of the MNPs over 
the substrate instead of the formation of multilayers. [  66  ,  67  ]  
The use of the linkers can be done in three different ways: 
(i) functionalization of the MNPs with linkers bearing ter-
minal groups able to react with the surface, (ii) functionaliza-
tion of the surface with linkers bearing terminal groups able 
to react with the MNPs, and (iii) a combination of both of 
these methods ( Figure    5  ).  

  3.1.1. Pre-functionalization of the MNPs 

 Usually, the coating layer of the as-synthesized MNPs is 
not really suitable to react with bare substrates. For this 
reason, one common strategy is to replace the coating lig-
ands by bifunctional molecules able to react both with the 
surface and the MNPs (see Figure  5 a). For example, par-
tial exchange of the oleic acid coating of  ∼ 7 nm Fe 3 O 4  NPs 
with trimethoxy-7-octen-1-yl-silane, bearing trimethoxysi-
lane groups that interact with the Fe 3 O 4  surface, has been 
achieved ( Figure    6  a). [  66  ]  The new ligand also bears free vinyl 
groups that can be anchored to H-terminated Si surfaces 
through a stable covalent C–Si bond (Figure  6 b), resulting 
in homogeneous coverage of the substrate (Figure  6 c). Fur-
ther magnetization studies using a SQUID magnetometer 
showed that the MNPs effectively bound to the silicon 
surface without any signifi cant alteration of their magnetic 
properties (i.e., zero-fi eld-cooled (ZFC) and fi eld-cooled 
(FC) magnetizations, and hysteresis loop). Parallel studies 
made use of 10-undecynoic acid as a cross-linker between 
 ∼ 5 nm Fe 3 O 4  NPs and the H-terminated Si surface. [  68  ]  An 
extensive characterization of the MNP layer showed a 

     Figure  5 .     Schematic represenation of the three main approaches 
used in the chemically-assisted assembly of MNPs on a substrate: 
a) functionalization of the NPs with linkers bearing terminal groups able 
to react with the surface, b) functionalization of the surface with linkers 
bearing terminal groups able to react with the NPs, and c) a combination 
of both these methods. (Images not drawn to scale).  
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close-packing arrangement of the MNPs on the surface 
with a non-altered morphology. Moreover, regions where 
the MNPs formed a second layer were also observed due 
to the terminal alkyne dimerization occurring between two 
10-undecynoic acid molecules involving the fi rst and second 
MNP layer.  

 Alternatively, an UV-light-induced hydrosilylation 
route has also been effectively used for the immobilization 
of  ∼ 5 nm   γ  -Fe 2 O 3  NPs coated with a mixed capping layer 
made of 10-undecylenic acid and oleic acid molecules. [  70  ]  In 
contrast to the previous examples that are thermally acti-
vated, this strategy takes place at room temperature pre-
venting the MNPs from undesired side phenomena such as 
size and morphological changes and crystalline-phase trans-
formations. Finally, anchoring of the MNPs on H-terminated 
Si substrates can also be addressed with a more straightfor-
ward procedure by directly synthesizing the MNPs covered 
with bifunctional molecules containing free vinyl terminal 
groups. Following this strategy, vinyl-terminated CoFe 2 O 4  
( ∼ 3 nm) and MnFe 2 O 4  (6–11 nm) NPs were directly synthe-
sized in non-polar solvents and then covalently assembled in 
the form of well-ordered, tightly packed monolayer arrays on 
H-terminated silicon surfaces (Figure  6 d,e). [  69  ,  71,72  ]  

   3.1.2. Pre-functionalization of the Surface 

 This goal has been successfully pursued by chemically mod-
ifying the surfaces with self-assembled monolayers (SAMs) 
providing terminal head groups ready to interact with the 
MNPs (see Figure  5 b). [  67  ,  73  ]  For this purpose, the surface-
modifi ed substrate is incubated in a solution containing 
the MNPs for a given time while the surfactant molecules 
around the NPs are exchanged by the new functional 
groups, followed by an extensive cleaning with solvent 
that removes those NPs not directly attached to the head 
groups. In this way, FePt NPs ( ∼ 3 nm) have been assembled 
on a pre-modifi ed Si substrate using an amino-functional 
silane, (3-(2-aminoethylamino)propyl) trimethoxysilane 
(APTS), as a coupling layer. [  74  ]  The resulting FePt NP 
fi lm was extremely robust and preserved its integrity after 
in-situ annealing (up to 800  ° C and 10  − 8  Torr for 30 min) 
with no apparent aggregation ( Figure    7  a,b). The annealing 
process is needed to transform the as-synthesized NPs from 
the chemically disordered fcc structure to an ordered face-
centered tetragonal (fct) structure (L1 0  phase) that exhibits 
improved magnetic properties, such as larger coercivity, 
required in applications such as high-density data storage 
media, permanent magnetic nanocomposites, and biomag-
netic applications. [  75  ]   

 This approach can also allow the formation of less closely 
packed NP-decorated surfaces, if required. Mallah et al. 
prepared a Si surface bearing cationic N 3 Ni(H 2 O) 3  groups 
oriented out of the substrate, which interacted with the nega-
tively charged  ∼ 6 nm CsNiCr NPs by means of electrostatic/
coordination bonds (Figure  7 c,d). [  67  ]  To reduce the surface 
coverage, unreactive spacers with –CH 3  terminal groups were 
intercalated among the anchoring functionalities. Therefore, a 
rather large NP–NP distance was expected as a result of the 
low concentration of anchoring groups on the surface. SQUID 

over large substrate areas. With this approach the stability 
of the fi lms is strongly improved by introducing appropriate 
linkers with suitable terminal functionalities that anchor the 
MNPs to the surface. Beyond the stability gain, this approach 
clearly favors the monolayer distribution of the MNPs over 
the substrate instead of the formation of multilayers. [  66  ,  67  ]  
The use of the linkers can be done in three different ways: 
(i) functionalization of the MNPs with linkers bearing ter-
minal groups able to react with the surface, (ii) functionaliza-
tion of the surface with linkers bearing terminal groups able 
to react with the MNPs, and (iii) a combination of both of 
these methods ( Figure    5  ).  

  3.1.1. Pre-functionalization of the MNPs 

 Usually, the coating layer of the as-synthesized MNPs is 
not really suitable to react with bare substrates. For this 
reason, one common strategy is to replace the coating lig-
ands by bifunctional molecules able to react both with the 
surface and the MNPs (see Figure  5 a). For example, par-
tial exchange of the oleic acid coating of  ∼ 7 nm Fe 3 O 4  NPs 
with trimethoxy-7-octen-1-yl-silane, bearing trimethoxysi-
lane groups that interact with the Fe 3 O 4  surface, has been 
achieved ( Figure    6  a). [  66  ]  The new ligand also bears free vinyl 
groups that can be anchored to H-terminated Si surfaces 
through a stable covalent C–Si bond (Figure  6 b), resulting 
in homogeneous coverage of the substrate (Figure  6 c). Fur-
ther magnetization studies using a SQUID magnetometer 
showed that the MNPs effectively bound to the silicon 
surface without any signifi cant alteration of their magnetic 
properties (i.e., zero-fi eld-cooled (ZFC) and fi eld-cooled 
(FC) magnetizations, and hysteresis loop). Parallel studies 
made use of 10-undecynoic acid as a cross-linker between 
 ∼ 5 nm Fe 3 O 4  NPs and the H-terminated Si surface. [  68  ]  An 
extensive characterization of the MNP layer showed a 

     Figure  5 .     Schematic represenation of the three main approaches 
used in the chemically-assisted assembly of MNPs on a substrate: 
a) functionalization of the NPs with linkers bearing terminal groups able 
to react with the surface, b) functionalization of the surface with linkers 
bearing terminal groups able to react with the NPs, and c) a combination 
of both these methods. (Images not drawn to scale).  
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close-packing arrangement of the MNPs on the surface 
with a non-altered morphology. Moreover, regions where 
the MNPs formed a second layer were also observed due 
to the terminal alkyne dimerization occurring between two 
10-undecynoic acid molecules involving the fi rst and second 
MNP layer.  

 Alternatively, an UV-light-induced hydrosilylation 
route has also been effectively used for the immobilization 
of  ∼ 5 nm   γ  -Fe 2 O 3  NPs coated with a mixed capping layer 
made of 10-undecylenic acid and oleic acid molecules. [  70  ]  In 
contrast to the previous examples that are thermally acti-
vated, this strategy takes place at room temperature pre-
venting the MNPs from undesired side phenomena such as 
size and morphological changes and crystalline-phase trans-
formations. Finally, anchoring of the MNPs on H-terminated 
Si substrates can also be addressed with a more straightfor-
ward procedure by directly synthesizing the MNPs covered 
with bifunctional molecules containing free vinyl terminal 
groups. Following this strategy, vinyl-terminated CoFe 2 O 4  
( ∼ 3 nm) and MnFe 2 O 4  (6–11 nm) NPs were directly synthe-
sized in non-polar solvents and then covalently assembled in 
the form of well-ordered, tightly packed monolayer arrays on 
H-terminated silicon surfaces (Figure  6 d,e). [  69  ,  71,72  ]  

   3.1.2. Pre-functionalization of the Surface 

 This goal has been successfully pursued by chemically mod-
ifying the surfaces with self-assembled monolayers (SAMs) 
providing terminal head groups ready to interact with the 
MNPs (see Figure  5 b). [  67  ,  73  ]  For this purpose, the surface-
modifi ed substrate is incubated in a solution containing 
the MNPs for a given time while the surfactant molecules 
around the NPs are exchanged by the new functional 
groups, followed by an extensive cleaning with solvent 
that removes those NPs not directly attached to the head 
groups. In this way, FePt NPs ( ∼ 3 nm) have been assembled 
on a pre-modifi ed Si substrate using an amino-functional 
silane, (3-(2-aminoethylamino)propyl) trimethoxysilane 
(APTS), as a coupling layer. [  74  ]  The resulting FePt NP 
fi lm was extremely robust and preserved its integrity after 
in-situ annealing (up to 800  ° C and 10  − 8  Torr for 30 min) 
with no apparent aggregation ( Figure    7  a,b). The annealing 
process is needed to transform the as-synthesized NPs from 
the chemically disordered fcc structure to an ordered face-
centered tetragonal (fct) structure (L1 0  phase) that exhibits 
improved magnetic properties, such as larger coercivity, 
required in applications such as high-density data storage 
media, permanent magnetic nanocomposites, and biomag-
netic applications. [  75  ]   

 This approach can also allow the formation of less closely 
packed NP-decorated surfaces, if required. Mallah et al. 
prepared a Si surface bearing cationic N 3 Ni(H 2 O) 3  groups 
oriented out of the substrate, which interacted with the nega-
tively charged  ∼ 6 nm CsNiCr NPs by means of electrostatic/
coordination bonds (Figure  7 c,d). [  67  ]  To reduce the surface 
coverage, unreactive spacers with –CH 3  terminal groups were 
intercalated among the anchoring functionalities. Therefore, a 
rather large NP–NP distance was expected as a result of the 
low concentration of anchoring groups on the surface. SQUID 

over large substrate areas. With this approach the stability 
of the fi lms is strongly improved by introducing appropriate 
linkers with suitable terminal functionalities that anchor the 
MNPs to the surface. Beyond the stability gain, this approach 
clearly favors the monolayer distribution of the MNPs over 
the substrate instead of the formation of multilayers. [  66  ,  67  ]  
The use of the linkers can be done in three different ways: 
(i) functionalization of the MNPs with linkers bearing ter-
minal groups able to react with the surface, (ii) functionaliza-
tion of the surface with linkers bearing terminal groups able 
to react with the MNPs, and (iii) a combination of both of 
these methods ( Figure    5  ).  

  3.1.1. Pre-functionalization of the MNPs 

 Usually, the coating layer of the as-synthesized MNPs is 
not really suitable to react with bare substrates. For this 
reason, one common strategy is to replace the coating lig-
ands by bifunctional molecules able to react both with the 
surface and the MNPs (see Figure  5 a). For example, par-
tial exchange of the oleic acid coating of  ∼ 7 nm Fe 3 O 4  NPs 
with trimethoxy-7-octen-1-yl-silane, bearing trimethoxysi-
lane groups that interact with the Fe 3 O 4  surface, has been 
achieved ( Figure    6  a). [  66  ]  The new ligand also bears free vinyl 
groups that can be anchored to H-terminated Si surfaces 
through a stable covalent C–Si bond (Figure  6 b), resulting 
in homogeneous coverage of the substrate (Figure  6 c). Fur-
ther magnetization studies using a SQUID magnetometer 
showed that the MNPs effectively bound to the silicon 
surface without any signifi cant alteration of their magnetic 
properties (i.e., zero-fi eld-cooled (ZFC) and fi eld-cooled 
(FC) magnetizations, and hysteresis loop). Parallel studies 
made use of 10-undecynoic acid as a cross-linker between 
 ∼ 5 nm Fe 3 O 4  NPs and the H-terminated Si surface. [  68  ]  An 
extensive characterization of the MNP layer showed a 
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close-packing arrangement of the MNPs on the surface 
with a non-altered morphology. Moreover, regions where 
the MNPs formed a second layer were also observed due 
to the terminal alkyne dimerization occurring between two 
10-undecynoic acid molecules involving the fi rst and second 
MNP layer.  

 Alternatively, an UV-light-induced hydrosilylation 
route has also been effectively used for the immobilization 
of  ∼ 5 nm   γ  -Fe 2 O 3  NPs coated with a mixed capping layer 
made of 10-undecylenic acid and oleic acid molecules. [  70  ]  In 
contrast to the previous examples that are thermally acti-
vated, this strategy takes place at room temperature pre-
venting the MNPs from undesired side phenomena such as 
size and morphological changes and crystalline-phase trans-
formations. Finally, anchoring of the MNPs on H-terminated 
Si substrates can also be addressed with a more straightfor-
ward procedure by directly synthesizing the MNPs covered 
with bifunctional molecules containing free vinyl terminal 
groups. Following this strategy, vinyl-terminated CoFe 2 O 4  
( ∼ 3 nm) and MnFe 2 O 4  (6–11 nm) NPs were directly synthe-
sized in non-polar solvents and then covalently assembled in 
the form of well-ordered, tightly packed monolayer arrays on 
H-terminated silicon surfaces (Figure  6 d,e). [  69  ,  71,72  ]  

   3.1.2. Pre-functionalization of the Surface 

 This goal has been successfully pursued by chemically mod-
ifying the surfaces with self-assembled monolayers (SAMs) 
providing terminal head groups ready to interact with the 
MNPs (see Figure  5 b). [  67  ,  73  ]  For this purpose, the surface-
modifi ed substrate is incubated in a solution containing 
the MNPs for a given time while the surfactant molecules 
around the NPs are exchanged by the new functional 
groups, followed by an extensive cleaning with solvent 
that removes those NPs not directly attached to the head 
groups. In this way, FePt NPs ( ∼ 3 nm) have been assembled 
on a pre-modifi ed Si substrate using an amino-functional 
silane, (3-(2-aminoethylamino)propyl) trimethoxysilane 
(APTS), as a coupling layer. [  74  ]  The resulting FePt NP 
fi lm was extremely robust and preserved its integrity after 
in-situ annealing (up to 800  ° C and 10  − 8  Torr for 30 min) 
with no apparent aggregation ( Figure    7  a,b). The annealing 
process is needed to transform the as-synthesized NPs from 
the chemically disordered fcc structure to an ordered face-
centered tetragonal (fct) structure (L1 0  phase) that exhibits 
improved magnetic properties, such as larger coercivity, 
required in applications such as high-density data storage 
media, permanent magnetic nanocomposites, and biomag-
netic applications. [  75  ]   

 This approach can also allow the formation of less closely 
packed NP-decorated surfaces, if required. Mallah et al. 
prepared a Si surface bearing cationic N 3 Ni(H 2 O) 3  groups 
oriented out of the substrate, which interacted with the nega-
tively charged  ∼ 6 nm CsNiCr NPs by means of electrostatic/
coordination bonds (Figure  7 c,d). [  67  ]  To reduce the surface 
coverage, unreactive spacers with –CH 3  terminal groups were 
intercalated among the anchoring functionalities. Therefore, a 
rather large NP–NP distance was expected as a result of the 
low concentration of anchoring groups on the surface. SQUID 

over large substrate areas. With this approach the stability 
of the fi lms is strongly improved by introducing appropriate 
linkers with suitable terminal functionalities that anchor the 
MNPs to the surface. Beyond the stability gain, this approach 
clearly favors the monolayer distribution of the MNPs over 
the substrate instead of the formation of multilayers. [  66  ,  67  ]  
The use of the linkers can be done in three different ways: 
(i) functionalization of the MNPs with linkers bearing ter-
minal groups able to react with the surface, (ii) functionaliza-
tion of the surface with linkers bearing terminal groups able 
to react with the MNPs, and (iii) a combination of both of 
these methods ( Figure    5  ).  

  3.1.1. Pre-functionalization of the MNPs 

 Usually, the coating layer of the as-synthesized MNPs is 
not really suitable to react with bare substrates. For this 
reason, one common strategy is to replace the coating lig-
ands by bifunctional molecules able to react both with the 
surface and the MNPs (see Figure  5 a). For example, par-
tial exchange of the oleic acid coating of  ∼ 7 nm Fe 3 O 4  NPs 
with trimethoxy-7-octen-1-yl-silane, bearing trimethoxysi-
lane groups that interact with the Fe 3 O 4  surface, has been 
achieved ( Figure    6  a). [  66  ]  The new ligand also bears free vinyl 
groups that can be anchored to H-terminated Si surfaces 
through a stable covalent C–Si bond (Figure  6 b), resulting 
in homogeneous coverage of the substrate (Figure  6 c). Fur-
ther magnetization studies using a SQUID magnetometer 
showed that the MNPs effectively bound to the silicon 
surface without any signifi cant alteration of their magnetic 
properties (i.e., zero-fi eld-cooled (ZFC) and fi eld-cooled 
(FC) magnetizations, and hysteresis loop). Parallel studies 
made use of 10-undecynoic acid as a cross-linker between 
 ∼ 5 nm Fe 3 O 4  NPs and the H-terminated Si surface. [  68  ]  An 
extensive characterization of the MNP layer showed a 

     Figure  5 .     Schematic represenation of the three main approaches 
used in the chemically-assisted assembly of MNPs on a substrate: 
a) functionalization of the NPs with linkers bearing terminal groups able 
to react with the surface, b) functionalization of the surface with linkers 
bearing terminal groups able to react with the NPs, and c) a combination 
of both these methods. (Images not drawn to scale).  

Surface*d’accueil*
Nano6objet(s)*
magné.que(s)*

Figure 1.15 – Présentation schématique de la technique de dépôt chimiquement assisté. Les
trois voies possibles sont :
en i) la fonctionnalisation de la surface des nano-objets avec des molécules munies de groupe-
ments chimiques fonctionnels capables d’interagir fortement avec la surface. En ii) la fonctionna-
lisation de la surface d’accueil avec des molécules munies de groupements chimiques fonctionnels
capables d’interagir fortement avec la surface des nano-objets. Enfin en iii) la combinaison des
deux stratégies précédentes (Schéma adapté de [81]).

Pré-fonctionnalisation des nano-objets magnétiques

Immobilisation des nano-objets par réaction d’hydrosilylation :

Nous avons vu précédemment que les nano-objets magnétiques sont généralement sta-
bilisés naturellement après synthèse, grâce à des ligands gre�és sur leurs surfaces par leur
groupement fonctionnel alors que leur chaîne aliphatique hydrophobe pointe vers le sol-
vant. Les nano-objets sont par conséquent, de manière intrinsèque, peu réactifs d’un point
de vue chimique avec une surface d’accueil (silicium, oxyde de silicium, or, etc...). C’est
pourquoi il est intéressant de remplacer les ligands issus de la synthèse par des ligands pos-
sédant deux groupements fonctionnels qui sont capables de réagir à la fois avec la surface
des nano-objets magnétiques et la surface d’accueil. Par exemple, un échange de ligands
(molécules d’acide oléique OA) gre�és sur la surface de nanoparticules de Fe3O4 (8 nm)
par des molécules de trimethoxy-7-octen-1-yl-silane (H2C = CH(CH2)6Si(OCH3)3 (voir
figure 1.16 a)) a permis d’immobiliser des nano-objets par une liaison covalente (C-Si)
entre une surface de silicium possédant des groupements hydroxyles, et les groupements
vinyles (C = C ≠ R) autour des nano-objets, par une réaction d’hydrosilylation thermi-
quement activée (voir figure 1.16 b)). A l’issue de ce procédé, une monocouche a pu être
obtenue sur une surface d’accueil de silicium (voir figure 1.16 c)) [178]. La même année,
un résultat similaire (même protocole et même système de nanoparticules) a été obtenu
par un autre groupe grâce à l’échange des ligands utilisés pendant la synthèse par des
molécules bi-fonctionnelles d’acide 10-undecynoique (HC © (CH2)8COOH) [180].

25



En gardant cette même stratégie, des nanoparticules magnétiques ont pu être gre�ées
grâce à l’activation, par un rayonnement UV, de la liaison covalente avec la surface d’ac-
cueil. Cette voie est intéressante car à la di�érence des résultats précédents (qui sont
thermiquement activés), ce procédé se déroule à température ambiante ce qui évite les
phénomènes indésirables comme la modification de la taille, de la morphologie ou des
phases cristallines des nano-objets. Grâce à ce protocole, une monocouche de nanopar-
ticules de Fe3O4 (5 nm), stabilisées directement en fin de synthèse par des molécules
d’acide 10-undecynoique (HC © ≠(CH2)8COOH) a été obtenue (voir figure 1.16. En g)
on retrouve le mécanisme d’activation de la liaison covalente (par un rayonnement UV
nommé h‹ ) et en h) un représentation en 3D d’une mesure de MFA [181].
Une nouvelle méthode de synthèse a été mise au point pour obtenir des nanoparticules
de ferrite de Cobalt (CoFe2O4) directement stabilisées en fin de synthèse (ce qui lui
vaut l’appellation de "one-pot") avec des molécules bi-fonctionnelles d’acide undécanoïque
(CH3(CH2)9COOH) (voir figure 1.16 d)), ce qui simplifie grandement le procédé. Une
monocouche a été obtenue via ce procédé comme on peut le voir sur des clichés de MFA
et de MET en cross-section respectivement sur la figure 1.16 en e) et en f). On notera
qu’ici la liaison est thermiquement activée [182].
Un autre résultat combinant la synthèse "one-pot" et l’activation par rayonnement UV
d’un dépôt de monocouche de nanoparticules de Fe3O4 est présenté en i) [183, 184]. On
notera que tous ces résultats ne montrent pas clairement le taux de couverture obtenu sur
de larges surfaces, de plus les clichés de microscopie ne permettent pas dans la plupart
des cas d’apprécier la qualité de la cristallisation.

26



due to the antisymmetricQCH2 stretching mode, the CQC
stretching mode, and the C–H out-of-plane deformation
of the QCH2 moiety, respectively.8,9 The broad band at
B3400 cm!1 has been attributed to the presence of hydroxyl
moieties in related systems.8 Typically, two bands consistent
with the amino group are found in this region for nano-
particles coated with oleylamine.10 This fact and the observa-
tion that the characteristic band for oleates and oleylamine
found at B3006 cm!1 (associated with the C–H stretching
vibration for the carbon adjacent to the double bond) is absent
from the spectrum suggests a reduced presence for these two
adsorbates when compared to their ratio in the reaction
solution.11,12 On the basis of FTIR data in a related system,
Petridis and co-workers proposed that the COO! group binds
to g-Fe2O3 nanoparticles primarily as a bidentate ligand.11

Such binding would leave the olefinic tail group free to react
with the surface of the substrate.8 Based on this prior work
and the analysis of our own FTIR data, we similarly conclude
that the carboxylate anions from 16-heptadecenoic acid suc-
cessfully bind to the surface as the dominant adsorbate of the
MnFe2O4 nanoparticles through the COO! group, and the
pendant o-alkene group is then available for covalent attach-
ment to the surface of hydrogen-terminated silicon.
Further characterization of the MnFe2O4 nanoparticles by

TEM demonstrates their monodisperse size distribution
(8.6 " 1.4 nm); moreover, deposition onto the carbon-coated
copper grid led to the formation of a hexagonally ordered
array, with little or no nanoparticle aggregation (see Fig. 1).
Apparently, the unique and diverse set of organic ligands used

in our one-pot synthesis procedure inhibits particle aggrega-
tion during the deposition process.13

The vinyl-terminated magnetic nanoparticles were sepa-
rately deposited onto hydrogen-terminated silicon and an-
chored by UV photolysis at 254 nm.5,6,14 In this process, the
vinyl groups react directly with the hydrogen-terminated
silicon surface as depicted in the second step in Scheme 1.7

To our knowledge, there has been only one report of the
UV-promoted immobilization of nanospheres and nanorods
on hydrogen-terminated silicon.8 Our work, however, repre-
sents the first example in which the covalently bound nano-
particles, both magnetic in nature and monodisperse in size,
are assembled into densely packed ordered arrays without
requiring any post-synthesis processing. This combination of
features is paramount for the development of functioning
nanoscale magnetic devices (e.g., nanomagnetic sensors and
ultrahigh density data storage), where uniform and highly
ordered arrays for addressing and detection are required.
The specific details of the anchoring procedure are straight-

forward. To eliminate possible side reactions, the process was
conducted entirely under oxygen-free conditions. Hydrogen-
terminated silicon wafers were positioned horizontally (face
up) on a glass filter frit and flooded with a dilute solution of
the vinyl-terminated MnFe2O4 nanoparticles, which was imme-
diately vacuum-filtered through the frit. The wafers were then
irradiated under a UV lamp for 2 h. The resulting array was
then washed at room temperature with toluene, acetonitrile, and
ethanol under sonication for 10 min each in an effort to remove
any unbound nanoparticles.5,6,8 As a final step, the wafers were
dried under a stream of argon before characterization.
The o-alkene-terminated MnFe2O4 nanoparticle arrays

formed via the aforementioned anchoring process were charac-
terized by scanning electron microscopy (SEM). Fig. 2 shows
that either a submonolayer or a well-ordered, tightly packed
array of spherical nanoparticles was deposited on the silicon
surface, depending on whether the sample was
subjected to UV radiation. The rightmost image in Fig. 2
demonstrates that the union of our nanoparticle synthesis
method with the UV treatment process leads to the generation

Fig. 1 TEM image of MnFe2O4 nanoparticles with a size of 8.6 "
1.4 nm deposited from toluene on a carbon-coated copper grid,

followed by drying at room temperature. The inset shows the particle

size histogram of the MnFe2O4 nanoparticles.

Fig. 2 SEM images at 300 K magnification of o-alkene-terminated

MnFe2O4 nanoparticles on Si wafers (left) with no UV treatment and

(right) with UV treatment.
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This paper outlines the preparation of monodisperse MnFe2O4

nanoparticles modified with x-alkenyl moieties in a one-pot
reaction, requiring no ligand-exchange step, followed by deposi-
tion of the resulting surfactant-coated nanoparticles onto a
hydrogen-terminated silicon (111) wafer and covalent anchoring
to the surface via UV-initiated bonding, creating a stable two-
dimensional array of monodisperse magnetic nanoparticles.

The need to develop efficient methods for the assembly of
monodisperse magnetic nanoparticles on selected substrates
has been driven by interest in applications ranging from
nanoscale magnetic sensing to ultrahigh density data storage.1

In general, the properties needed for the successful application
of such magnetic nanoparticles are a highly regular size and a
reliably uniform shape.2 Moreover, the immobilization and
assembly of the nanoparticles on technologically useful
substrates requires a dependable assembly process to
afford reproducible arrays for activation/addressing on the
nanoscale.
MnFe2O4 nanoparticles—one of the most widely used

magnetic nanostructures3—have been prepared using a variety
of synthetic routes, including a widely used ‘‘hot’’ procedure
that involves nucleation and growth from organometallic
precursors at elevated temperatures in the presence of a
mixture of long-chain surfactants.2,4 Using a similar approach,
Cattaruzza et al. and Altavilla et al. prepared oleic acid/
oleylamine-stabilized magnetite nanoparticles, where the
initial stabilizing ligands were replaced in a subsequent step
by ligands having terminal unsaturation.5,6 These nanoparti-
cles were then attached to the surface of hydrogen-terminated
silicon via thermal hydrosilylation. In this procedure, a silicon
wafer was immersed in a nanoparticle solution and heated to
180 1C for several hours. It is known, however, that the milder
conditions used in photochemical hydrosilylation typically
lead to monolayer films having enhanced order when
compared to those prepared using thermal hydrosilylation.7

Given this background, we report here a new strategy for
the preparation, assembly, and photo-anchoring of mono-
disperse o-alkene-terminated MnFe2O4 nanoparticle arrays,
starting with a one-pot reaction that requires no separate

ligand-incorporation step or any additional surface modifica-
tion (see Scheme 1). Drawn from a reported synthesis,2,4 our
modified procedure involves the thermal decomposition of
selected metal precursors in the presence of a specifically
tailored mixture of surfactants. A combination of Fe(acac)3
(0.71 g, 2.0 mmol) and Mn(acac)2 (0.25 g, 1.0 mmol),
1,2-hexadecanediol (2.6 g, 10 mmol), 16-heptadecenoic acid
(0.13 g, 0.50 mmol), oleic acid (1.6 g, 5.5 mmol), oleylamine
(1.6 g, 6.0 mmol), and benzyl ether (25 mL) was stirred under
argon in a 100 mL three-necked flask. The mixture was heated
to 110 1C for 1 h, and the temperature was then carefully
raised to 210 1C at a rate of 10 1Cmin!1. This temperature was
maintained for 1 h and followed by reflux at 290 1C for 1 h.
After cooling, the crude solution of vinyl-terminated magnetic
nanoparticles was mixed with absolute ethanol (30 mL). A
black precipitate was isolated by centrifugation. Several post-
preparative steps were applied to remove excess stabilizer. The
resulting precipitated nanoparticles were stored in a non-polar
solution (e.g., toluene).
X-Ray diffraction (XRD) studies confirm that the diffrac-

tion peaks of the o-alkene-terminated MnFe2O4 nanoparticles
closely match the reported diffraction pattern of MnFe2O4

(JCPDS card number 10-0319; see Fig. S1 in the ESIw). The
width of the diffraction peaks was used to determine an
estimated particle size, leading to a calculated average size
for the nanoparticles of 7.4 nm through application of
Scherrer’s formula. This value is consistent with that obtained
from a statistical analysis of the TEM images (vide infra).
In the Fourier transform infrared (FTIR) spectrum of the

MnFe2O4 nanoparticles, broad bands appear for the antisym-
metric and symmetric stretching vibrations of the carboxylate
anions, nas(COO!) and ns(COO!), appearing at 1559 and
1427 cm!1, respectively, (see Fig. S2w). The bands of the
CQC terminal group appear at 3074, 1637, and 910 cm!1

Scheme 1 Preparation of o-alkene-terminated MnFe2O4 nanoparti-
cles and their immobilization onto a hydrogen-terminated silicon (111)
surface.

Department of Chemistry and Center for Nanomagnetic Systems,
University of Houston, 4800 Calhoun Road, Houston, TX 77204-5003,
USA. E-mail: trlee@uh.edu
w Electronic supplementary information (ESI) available: Characterization
data for MnFe2O4 nanoparticles. See DOI: 10.1039/b804633f
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KLL, and Fe LMM Auger signals clearly indicates that the
deposition of cobalt ferrite nanoparticles occurred on the
surface.

Figure 3 (left) shows the XPS spectrum in the binding
energy region between 765 and 815 eV. The peaks at binding
energies 781.5 eV (fwhm ) 3.0 eV) and 796.8 eV are
attributed to spin–orbit splitting of the Co 2p photoelectron
lines.18 Strong satellite structures at 5.6 eV on the higher
binding energy side of the main peaks were also observed
and confirmed that Co is present as Co2+.19 The Fe 2p
photoionization region is also reported (see Figure 3, right).
The signal of Fe 2p3/2 at BE 711.6 eV with separation

spin–orbit of 13.3 eV by Fe 2p1/2 is characteristic of Fe3+.20

The absence of Fe(II) signals confirms the oxidation of the
Fe(II) to Fe(III) during washing of undecanoate precursors
described in the Experimental Section.

In the XPS spectra of samples prepared in the same
conditions but at deposition temperature of 90–95 °C
the photoionization signals of cobalt and iron are absent. The
driving force of formation of nanoparticles layer is the
deposition temperature: the hydrosililation reaction between
silicon substrate and vinyl group occur only if the temper-
ature is high enough (>105 °C) to allow the formation of
covalent bond Si–C.

(18) Frost, D. C.; McDowell, C. A.; Woolsey, I. S. Chem. Phys. Lett. 1972,
17, 320.

(19) Altavilla, C.; Ciliberto, E. Appl. Phys. A 2004, 79, 309. (20) Chambers, S. A.; Kim, Y. J.; Gao, Y. Surf. Sci. Spectra 1998, 5, 219.

Figure 5. AFM topographic image of cobalt ferrite NP monolayer on silicon wafer with a scanning area of 10 µm × 10 µm. The mean roughness (Ra) in
this area is 0.226 nm. The monolayer mean height is 3.6 nm as shown in the profile on the right side of the figure.

Figure 6. AFM topographic (left) and magnetic (right) images of cobalt ferrite NP monolayer on silicon wafer with a scanning area of 1 µm × 1 µm. The
mean roughness (Ra) is 0.221 nm.
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and confirmed that Co is present as Co2+.19 The Fe 2p
photoionization region is also reported (see Figure 3, right).
The signal of Fe 2p3/2 at BE 711.6 eV with separation

spin–orbit of 13.3 eV by Fe 2p1/2 is characteristic of Fe3+.20

The absence of Fe(II) signals confirms the oxidation of the
Fe(II) to Fe(III) during washing of undecanoate precursors
described in the Experimental Section.
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driving force of formation of nanoparticles layer is the
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Figure 5. AFM topographic image of cobalt ferrite NP monolayer on silicon wafer with a scanning area of 10 µm × 10 µm. The mean roughness (Ra) in
this area is 0.226 nm. The monolayer mean height is 3.6 nm as shown in the profile on the right side of the figure.

Figure 6. AFM topographic (left) and magnetic (right) images of cobalt ferrite NP monolayer on silicon wafer with a scanning area of 1 µm × 1 µm. The
mean roughness (Ra) is 0.221 nm.
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Cross sections of some samples were analyzed by TEM
to evaluate the number of nanoparticles layers anchored on
silicon surface. The TEM image (see Figure 4) clearly shows
that only one layer of nanoparticles covers the silicon wafer
confirming the efficiency of the SAM technique and of the
synthetic strategy. The compositional analysis of film was
investigated by EELS equipped in TEM, and the composi-
tional image maps of O and Fe are also reported (Figure 4,
lower side).

The topography and the roughness and the magnetic
domains of the film were investigated by atomic force
microscopy. One of the AFM images collected on an area
of 10 µm2, in tapping mode, of silicon sample after
deposition of nanoparticles is reported (see Figure 5). The
sample is homogeneously covered and has a mean roughness
(Ra) of 0.226 nm. It has been possible to measure the height
of the film (3.6 nm) taking advantage of an imperfection
that uncovers the silicon surface in a small area clearly visible
on the right side of Figure 5. This result, in agreement with
that of TEM measurements, has confirmed that only one
nanoparticles layer has been deposited on the silicon wafer.

To confirm the magnetic nature of SAM, we investigated
a smaller area (1 µm2) in the same region and we acquired
images in tapping mode and in magnetic mode. The results
are reported in Figure 6. The magnetic image (right side)
reproduces the topographic one (left side). This indicates that
the silicon surface is homogeneously covered by magnetic
nanoparticles.

The magnetic characterization of the sample was also
performed using a SQUID magnetometer. In Figure 7 the
temperature dependence of the zero field cooled (ZFC) and
field cooled (FC) magnetizations of the cobalt ferrite particles
deposited on the silicon wafer is shown and is compared to
that measured for the coated nanoparticles dispersed in
toluene. The latter displays the behavior characteristic of
single domain magnetic nanoparticles: at room temperature
all the particles are in the superparamagnetic regime,
consistent with the very small size of the nanoparticles, while

below ca. 80 K, Tsep, thermal irreversibility occurs. Below
this temperature the ZFC curve exhibits a round maximum
at Tmax ) 37 K, while the FC curve continues to increase
down to 8 K and then saturates to a constant value. The
relatively small difference between Tmax and Tsep and the low-
temperature saturation of the FC curve can be taken as an
indication of a narrow energy barrier distribution, if compared
to most of the systems reported in the literature. A rough
estimation of the anisotropy energy constant, Keff, can be
obtained from Tmax using the Néel–Brown model20,21 for the
relaxation, Keff ) 25kBTB/V, where V is the particle volume,
kB is the Boltzmann constant, and TB is the blocking
temperature, i.e., the temperature at which the average
reversal time of the magnetization equals the experimental
time scale, which for this kind of measurements can be
assumed to be 100 s. As a first approximation TB can be
identified with Tmax, and thus from the previous relation we
obtain Keff ) 9 × 105 J/m3. This is a large value, but it is

(21) Néel, L. Ann. Geophys. 1949, 5, 99.

Figure 7. Temperature dependence of the ZFC (full symbols) and FC (open
symbols) magnetizations of a SAM of CoFe2O4 nanoparticles on a silicon
surface (bottom curves) and of the same particles dispersed in a toluene
solution (upper curves). Both measurements were performed with an applied
field of 0.01 T.

Scheme 1. Synthesis of Monodisperse Cobalt Ferrite
Nanoparticles Coated with Undecanoate

Scheme 2. Cobalt Ferrite Nanoparticles SAM Covalently
Linked on Hydrogen-Terminated Silicon (100) Surfacea

a Silicon is introduced in the reactor system containing the dispersion
of cobalt ferrite nanoparticles in dehydrated and deoxygenated toluene. The
solution is refluxed (112 °C) for 2 h under N2 flow. Through a thermal
hydrosilylation reaction, the vinyl group of nanoparticles organic coating
reacts with Si–H and strongly binds the nanocrystals to silicon substrate.
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with 10UDA-capped TiO2 at different stage of the photochem-
ical reaction. The progress of AuCl4– reduction was demon-
strated by the appearance of additional morphological features
on the starting TiO2-modified substrate (see Fig. 3a for a com-
parison). In particular, at short irradiation times (10 min), a
low surface density of Au islands (Fig. 7a–c) with lateral di-

mensions of ∼ 60–80 nm and height within 25–30 nm
could be identified. At longer reaction times
(120 min), a remarkably higher Au coverage was ob-
served (Fig. 7d–f), as further supported by the
changes in the cross-sectional profile (Fig. 7b and e)
and by the increase in the maximum height value,
ultimately found to be ∼ 40 nm.

The related RMS values, reported in Table 1 (Sam-
ples 7 and 8), indicate that surface roughness in-
creased as AuCl4– reduction proceeded. Both contin-
uous metal nucleation and simultaneous increase in
the mean lateral size (∼ 100–120 nm) of the initially
generated particles should be responsible for the ob-
served evolution of the gold lay-out.

Further evidence for the deposition of gold was
provided by AFM analysis in phase mode, as shown
in Figure 7g–i. The figure clearly shows the evolution
of large islandlike features (Fig. 7h,i) that are charac-
terized by a significantly different image contrast as
compared with that observable in the starting TiO2-
modified Si (Fig. 7g). This fact indicates that the
evolving particle lay-out is attributable to a material
different from TiO2, i.e., to metallic gold. As a gener-

al trend, the TiO2-functionalized silicon became covered with
an increasing density of isolated metal islands at progressively
longer illumination times. Therefore, the reaction course that
can be inferred from phase images is in excellent agreement
with that deducted from the corresponding topographic views
in Figure 7.
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Figure 5. AFM topographic investigation of a Si(100) surface after functionalization with iron oxide NCs. a) 2D view of freshly etched Si after attachment
of OLEA-capped NCs. b) 2D and c) 3D view of Si after attachment of 10UDA-capped NCs. d) The cross-sectional profile along the black line marked in
(b).

Figure 6. High-resolution XPS spectra of a,b) Fe 2p and c,d) O 1s corresponding to
the freshly etched Si substrate after reaction with OLEA-capped (a,c) and 10UDA-
capped (b,d) iron oxide NCs.
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with 10UDA-capped TiO2 at different stage of the photochem-
ical reaction. The progress of AuCl4– reduction was demon-
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on the starting TiO2-modified substrate (see Fig. 3a for a com-
parison). In particular, at short irradiation times (10 min), a
low surface density of Au islands (Fig. 7a–c) with lateral di-

mensions of ∼ 60–80 nm and height within 25–30 nm
could be identified. At longer reaction times
(120 min), a remarkably higher Au coverage was ob-
served (Fig. 7d–f), as further supported by the
changes in the cross-sectional profile (Fig. 7b and e)
and by the increase in the maximum height value,
ultimately found to be ∼ 40 nm.

The related RMS values, reported in Table 1 (Sam-
ples 7 and 8), indicate that surface roughness in-
creased as AuCl4– reduction proceeded. Both contin-
uous metal nucleation and simultaneous increase in
the mean lateral size (∼ 100–120 nm) of the initially
generated particles should be responsible for the ob-
served evolution of the gold lay-out.

Further evidence for the deposition of gold was
provided by AFM analysis in phase mode, as shown
in Figure 7g–i. The figure clearly shows the evolution
of large islandlike features (Fig. 7h,i) that are charac-
terized by a significantly different image contrast as
compared with that observable in the starting TiO2-
modified Si (Fig. 7g). This fact indicates that the
evolving particle lay-out is attributable to a material
different from TiO2, i.e., to metallic gold. As a gener-

al trend, the TiO2-functionalized silicon became covered with
an increasing density of isolated metal islands at progressively
longer illumination times. Therefore, the reaction course that
can be inferred from phase images is in excellent agreement
with that deducted from the corresponding topographic views
in Figure 7.
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Figure 5. AFM topographic investigation of a Si(100) surface after functionalization with iron oxide NCs. a) 2D view of freshly etched Si after attachment
of OLEA-capped NCs. b) 2D and c) 3D view of Si after attachment of 10UDA-capped NCs. d) The cross-sectional profile along the black line marked in
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Figure 6. High-resolution XPS spectra of a,b) Fe 2p and c,d) O 1s corresponding to
the freshly etched Si substrate after reaction with OLEA-capped (a,c) and 10UDA-
capped (b,d) iron oxide NCs.
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was transferred into three-neck flask (100 mL), and toluene (20
mL) was added. The oxygen in the dispersion was removed by
nitrogen bubbling for 20 min, and the silicon samples were
introduced in the reactor. The system was refluxed for 1 h. Finally,
all the samples were rinsed by ultrasonication in toluene for 5 min,
dried with clean N2, and stored in a dust-free nitrogen atmosphere.

2.4. Characterization Techniques. TEM micrographs were
obtained using a JEOL JEM 2010 electron microscope operating
at 200 kV. XPS measurements were carried out using a PE-PHI/
SAM5600 monochromator system spectrometer. AFM (tapping
mode) and MFM images were obtained with a Nanoscope IIIa
(Digital Instruments). Height images were flattened to remove
background slopes. No other filtering procedures were performed
on these images. Magnetic measurements were performed using a
Cryogenic S600 SQUID magnetometer. The diamagnetic contribu-

tion of the silicon wafer was separately measured and then
subtracted from the magnetic data.

3. Results and Discussion

Monodisperse undecanoate-stabilized CoFe2O4 nanopar-
ticles with an average diameter of 3 nm were prepared by
solution phase synthesis. The synthesis involves the reaction
of sodium undecanoate with iron(II) and cobalt(II) ions, the
formation of the corresponding metal complexes, and their
subsequent decomposition at relatively low temperature (150
°C) in an organic solvent under an inert atmosphere.

The morphological and structural properties of the as-
prepared particles were characterized by transmission elec-
tron microscopy (TEM) analyses. TEM images revealed the
formation of uniform particles that, once deposited over a
copper grid, tend to self-organize in a regular hexagonal
layer. The size distribution, obtained from a statistic analysis
over 100 nanoparticles, is shown in Figure 1 (right side).
The average diameter of the inorganic core is d ) 3.1 nm
with a σ ) 0.6 nm. The corresponding electron diffraction
pattern confirms the nanocrystals cobalt ferrite nature.17

To obtain a nanocrystals monolayer on silicon substrate,
we used a diluted toluene dispersion of the nanoparticles
coated by undecanoate. The unoxidized silicon substrate was
dipped in the dispersion deoxygenated by nitrogen bubbling,
and the system was refluxed for 2 h at 112 °C. In these
conditions the vinyl groups of organic coating react with
hydrogen-terminated silicon groups forming strong covalent
Si–C bonds between nanoparticles and substrate. These
samples were washed and analyzed by X-ray photoelectron
spectroscopy (XPS), transmission electron microscopy (TEM),
and atomic force microscopy (AFM). The magnetic char-
acterization was performed by a superconducting quantum
interference device magnetometer (SQUID).

The XPS wide spectrum of silicon wafer treated with
toluene dispersion of cobalt ferrite nanoparticles is shown
in Figure 2. The presence of C 1s, O 1s, Co 2p, Fe 2p, Si
2s, and Si 2p core photoionization signals and of C KLL, O

(17) Gonzalez-Sandoval, M. P.; Beesley, A. M.; Miki-Yoshida, M.; Fuentes-
Cobas, L.; Matutes-Aquino, J. A. J. Alloys Compd. 2004, 369, 190.

Figure 3. Co 2p and Fe 2p photoionization regions of silicon wafer treated with toluene dispersion of undecanoate–cobalt ferrite nanoparticles.

Figure 4. Cross section TEM image of cobalt ferrite NP monolayer on
silicon wafer. On the lower side the composition image maps of O and Fe
measured by EELS are reported.
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with carbon–carbon double-bond functionalities. To successful
apply such a strategy, oxide NCs are especially suitable candi-
dates, as they do not suffer from photocorrosion or other light
damage, unlike most nanosized semiconductors.[42] The general
applicability of the present photochemical approach has been
proven by testing two types of oxide materials: TiO2, which is
the most popular photocatalyst for environmental remediation,
and c-Fe2O3, which possesses useful magnetic properties.[32]

Prior to the photoreaction, the as-synthesized NCs were sub-
jected to surface processing to ensure the presence of the re-
quired bridging molecules on their surface. The FTIR investi-
gation of the processed NC enables the verification of the
effectiveness of the surface modification. Some characteristic
vibrational signals allow the unambiguous identification of the
respective surface ligands in both the OLEA-capped and
10UDA-capped NCs. The significant modification of the spec-
tra in the –COO– region indicates that both OLEA and
10UDA are bound to the oxide surface via the carboxylic
group, which is mainly involved in the formation of chelating
bidentate complexes. Moreover, the –C!C– double bond func-
tionalities of the free ligands appear to be unaltered after bind-
ing of the surfactant to the NCs. This implies that the NCs
should expose carbon–carbon double bond moieties available
for photochemical reaction with the Si surface. In addition, our
results suggest that even in the fresh 10UDA-capped NCs, the
presence of residual OLEA ligands can not be excluded.
However, this was not detrimental to our purposes, as even a
relatively small fraction of 10UDA molecules could provide a

sufficient number of anchoring points for photochemical at-
tachment to Si.

3.2. UV-Assisted Anchoring of Nanocrystals to Silicon

A hydrogen-terminated Si substrate is a metastable surface
and is, thus, amenable to further Si derivatization. It can be eas-
ily prepared by means of rapid treatment of the native silicon
oxide with specific wet-etching reagents, depending on the sur-
face crystallographic orientation.[37] For Si(100), a dilute aque-
ous solution of HF yields a hydrogen-terminated surface, in
which each surface Si atom is bound to two sub-surface Si
atoms and two surface H atoms. The procedure results in in-
creased surface hydrophobicity, which has been directly probed
by water contact-angle measurements. The as-prepared sub-
strates have then been employed as reactive surfaces to attach
the processed NCs by a UV-induced hydrosilylation reac-
tion.[24]

Scheme 1 illustrates the radical mechanism involved in the
hydrosilylation reaction between a !SiH2 surface and vinyl-
functionalized nanocrystals. UV light promotes the homolytic
cleavage of the Si–H bond, resulting in a Si-centered radical.
The vinyl moieties react with Si radicals and form covalent

bonds between Si and the terminal carbon atoms, leaving a
dangling bond on the carbon in the b-position. This radical fi-
nally abstracts a H atom from a neighboring hydrogenated Si,
after which the radical chain mechanism can proceed further.

Importantly, O2-free conditions must be strictly realized both
to prevent oxidation of the Si surface and to avoid the highly
competitive reaction of oxygen with the formed radicals.[24]

Terminal alkenes have been the most commonly exploited
reactive moieties; however, –OH, –CHO, –NH2, and –COOH
are reactive enough in this radical process. This is the reason
why the carboxylic moiety of 10UDA must be protected by
esterification if carboxyl-terminated monolayers on Si have to
be prepared. This condition is automatically fulfilled in our sys-
tem because the surfactants coordinate to the NC surface via
their carboxylic groups, which therefore are not involved in
further reactions with !SiH2 (Scheme 1).

The detailed surface characterization of the oxide-function-
alized Si substrates by AFM and XPS provided in the previous
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Figure 8. Wide-scan XPS spectra of a) 10UDA-capped-TiO2-functionalized
Si substrate after 120 min photochemical reduction of AuCl4

– ions under
visible light (the high resolution Au 4f spectrum is displayed in the inset)
and b) freshly etched silicon.

Scheme 1. Radical mechanism of the hydrosilylation reaction between a
hydrogen-terminated Si surface and 10UDA-coated nanocrystals.
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This paper outlines the preparation of monodisperse MnFe2O4

nanoparticles modified with x-alkenyl moieties in a one-pot
reaction, requiring no ligand-exchange step, followed by deposi-
tion of the resulting surfactant-coated nanoparticles onto a
hydrogen-terminated silicon (111) wafer and covalent anchoring
to the surface via UV-initiated bonding, creating a stable two-
dimensional array of monodisperse magnetic nanoparticles.

The need to develop efficient methods for the assembly of
monodisperse magnetic nanoparticles on selected substrates
has been driven by interest in applications ranging from
nanoscale magnetic sensing to ultrahigh density data storage.1

In general, the properties needed for the successful application
of such magnetic nanoparticles are a highly regular size and a
reliably uniform shape.2 Moreover, the immobilization and
assembly of the nanoparticles on technologically useful
substrates requires a dependable assembly process to
afford reproducible arrays for activation/addressing on the
nanoscale.
MnFe2O4 nanoparticles—one of the most widely used

magnetic nanostructures3—have been prepared using a variety
of synthetic routes, including a widely used ‘‘hot’’ procedure
that involves nucleation and growth from organometallic
precursors at elevated temperatures in the presence of a
mixture of long-chain surfactants.2,4 Using a similar approach,
Cattaruzza et al. and Altavilla et al. prepared oleic acid/
oleylamine-stabilized magnetite nanoparticles, where the
initial stabilizing ligands were replaced in a subsequent step
by ligands having terminal unsaturation.5,6 These nanoparti-
cles were then attached to the surface of hydrogen-terminated
silicon via thermal hydrosilylation. In this procedure, a silicon
wafer was immersed in a nanoparticle solution and heated to
180 1C for several hours. It is known, however, that the milder
conditions used in photochemical hydrosilylation typically
lead to monolayer films having enhanced order when
compared to those prepared using thermal hydrosilylation.7

Given this background, we report here a new strategy for
the preparation, assembly, and photo-anchoring of mono-
disperse o-alkene-terminated MnFe2O4 nanoparticle arrays,
starting with a one-pot reaction that requires no separate

ligand-incorporation step or any additional surface modifica-
tion (see Scheme 1). Drawn from a reported synthesis,2,4 our
modified procedure involves the thermal decomposition of
selected metal precursors in the presence of a specifically
tailored mixture of surfactants. A combination of Fe(acac)3
(0.71 g, 2.0 mmol) and Mn(acac)2 (0.25 g, 1.0 mmol),
1,2-hexadecanediol (2.6 g, 10 mmol), 16-heptadecenoic acid
(0.13 g, 0.50 mmol), oleic acid (1.6 g, 5.5 mmol), oleylamine
(1.6 g, 6.0 mmol), and benzyl ether (25 mL) was stirred under
argon in a 100 mL three-necked flask. The mixture was heated
to 110 1C for 1 h, and the temperature was then carefully
raised to 210 1C at a rate of 10 1Cmin!1. This temperature was
maintained for 1 h and followed by reflux at 290 1C for 1 h.
After cooling, the crude solution of vinyl-terminated magnetic
nanoparticles was mixed with absolute ethanol (30 mL). A
black precipitate was isolated by centrifugation. Several post-
preparative steps were applied to remove excess stabilizer. The
resulting precipitated nanoparticles were stored in a non-polar
solution (e.g., toluene).
X-Ray diffraction (XRD) studies confirm that the diffrac-

tion peaks of the o-alkene-terminated MnFe2O4 nanoparticles
closely match the reported diffraction pattern of MnFe2O4

(JCPDS card number 10-0319; see Fig. S1 in the ESIw). The
width of the diffraction peaks was used to determine an
estimated particle size, leading to a calculated average size
for the nanoparticles of 7.4 nm through application of
Scherrer’s formula. This value is consistent with that obtained
from a statistical analysis of the TEM images (vide infra).
In the Fourier transform infrared (FTIR) spectrum of the

MnFe2O4 nanoparticles, broad bands appear for the antisym-
metric and symmetric stretching vibrations of the carboxylate
anions, nas(COO!) and ns(COO!), appearing at 1559 and
1427 cm!1, respectively, (see Fig. S2w). The bands of the
CQC terminal group appear at 3074, 1637, and 910 cm!1

Scheme 1 Preparation of o-alkene-terminated MnFe2O4 nanoparti-
cles and their immobilization onto a hydrogen-terminated silicon (111)
surface.

Department of Chemistry and Center for Nanomagnetic Systems,
University of Houston, 4800 Calhoun Road, Houston, TX 77204-5003,
USA. E-mail: trlee@uh.edu
w Electronic supplementary information (ESI) available: Characterization
data for MnFe2O4 nanoparticles. See DOI: 10.1039/b804633f
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Figure 1.16 – Pré-fonctionnalisation des nano-objets magnétiques.
a) Représentation schématique du mécanisme d’échange de molécules d’OA gre�ées à la sur-
face de nanoparticules de Fe3O4 (8 nm) par des molécules de trimethoxy-7-octen-1-yl-silane
(H2C = CH(CH2)6Si(OCH3)3), et en b) de l’immobilisation par liaison covalente des nano-
objets sur une surface de silicium possédant des groupements hydroxyles avec les groupements
vinyles (C = C≠R) autour des nanoparticules, par une réaction d’hydrosilylation thermiquement
activée. En c) une représentation en 3D de mesures de MFA du dépôt monocouche résultant de
la bi-fonctionnalisation des nano-objets magnétiques [178].
En d) la représentation schématique du procédé permettant d’obtenir des nanoparticules de
ferrite de Cobalt (CoFe2O4) directement stabilisées en fin de synthèse avec des molécules bi-
fonctionnelles d’acide undécanoïque (CH3(CH2)9COOH). En e) et en f) respectivement des
clichés de MFA et de MET en cross-section d’une monocouche obtenue avec de tels nano-objets
où la liaison est thermiquement activée [182].
g) Représentation schématique du mécanisme d’activation de la liaison covalente, induite par un
rayonnement UV, de molécules d’acide 10-undecynoique (HC © ≠(CH2)8COOH) gre�ées en
post-synthèse à la surface de nanoparticules de Fe3O4 de 5 nm et d’une surface de silicium. En
h) une représentation en 3D (en haut) avec le profil 1D (en bas) associé d’une mesure de MFA
d’une surface de silicium après dépôt [181]. i) Un autre résultat obtenu avec des nanoparticules
de Fe3O4 de la littérature utilisant la même approche. Le mécanisme est schématisé en haut et
en bas on retrouve deux clichés de MEB pris après un dépôt fait en l’absence (à gauche) et en
présence (à droite) d’un rayonnement UV [183].
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Technique de "Cross-linking" ou "Echange-précipitation" :

Toujours en utilisant la technique d’échange de ligands, Leibowitz et coll. ont déve-
loppé une voie di�érente permettant d’obtenir des monocouches ou bien des multicouches
sur une surface d’accueil solide [185]. Leur stratégie consiste dans un premier temps a
introduire une surface d’accueil au fond d’une suspension colloïdale, puis d’introduire
des molécules dites "pontantes" dont les deux groupements fonctionnels identiques vont
pouvoir se gre�er sur deux nano-objets par échange de ligands. Lorsqu’un film assez
conséquent est formé, ce dernier va précipiter et se physisorber directement sur la surface
d’accueil. L’épaisseur du dépôt peut alors être contrôlée via le temps d’immersion.
Un premier avantage de cette technique est que la surface d’accueil introduite peut être
d’une nature quelconque (par exemple une surface isolante hydrophile patternée d’élec-
trodes de mesures métalliques). De plus, il en est de même pour les molécules pontantes.
Ce second point est très intéressant car ces dernières peuvent grandement influencer les
propriétés de magnéto-transport voire même les dominer. En e�et, la nature même de
ces molécules pourrait moduler le type de transition ou d’e�et désiré [186, 187, 188, 189,
38]. Cette technique constitue donc une alternative puissante pour l’étude des proprié-
tés collectives ou uniques de molécules qui peuvent être conductrices ou isolantes et/ou
magnétiques [190].

Pré-fonctionnalisation de la surface d’accueil

Une autre possibilité beaucoup étudiée depuis les années 1980, est la modification des
propriétés chimiques de surfaces solides par des monocouches moléculaires auto-assemblées
(SAM : voir une description en annexe B.4). En e�et, lorsque de telles molécules en so-
lution se gre�ent sur des surfaces solides immergées, les groupements fonctionnels actifs
restant après la fonctionnalisation permettent d’interagir fortement avec des nano-objets
d’intérêts jusqu’à les immobiliser sur la surface (voir figure 1.15 ii)) [179, 191]. Enfin, on
rince abondemment la surface solide avec la phase de dispersion des nano-objets lors de
son émersion, afin d’éliminer ceux qui ne seraient pas fortement liés avec la surface solide.

Des nanoparticules de FePt (3 nm) ont pu être assemblées sous forme de monocouche,
grâce à la modification chimique préalable d’une surface de silicium avec des molécules de
(3-(2-aminoethylamino)propyl) trimethoxysilane (CH3O)3Si(CH2)3NH ≠CH2CH2NH2

dont l’acronyme est APTS) [192]. Le dépôt résultant est très résistant comme on peut
le voir sur la figure 1.17 avant (en a)) et après un recuit in-situ (en b)) à plus de 800
°C pendant 30 min. En e�et, le taux de couverture n’est que faiblement diminué et les
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interactions in generating anisotropic chain-like structures on 
the assembly process as presented in section 2.2 is perturbed, 
since mainly, the external applied magnetic fi eld dominates 
over the intrinsic anisotropic nature of the dipolar interactions 
and allows for the formation of long-range ordered structures 
due to the dominating interaction between each MNP and the 
external magnetic fi eld. Such infl uence was carefully investi-
gated by Pileni et al., who immersed a HOPG substrate into a 
solution containing  ∼ 8 nm Co NPs (14% size distribution). [  81  ]  
Upon a slow solvent evaporation under an applied magnetic 
fi eld perpendicular to the surface, well-defi ned 3D superlattices 
were obtained ( Figure    9  ). At low magnetic fi elds (0.27 T), the 
Co NPs assembled in homogeneous micrometer dots organized 
in well-defi ned hexagonal networks. A slight enhancement of 
the magnetic fi eld strength up to 0.45 T resulted in a reduction 
of the size and interdistance between dots whereupon a fur-
ther increase up to 0.78 T induces a phase transition from dots 
to worm-like and labyrinth structures. Interestingly, such struc-
tures could be observed over large areas of up to 0.02 mm 2 , 
with a fully covered thick fi lm of Co NPs lying underneath in 

structures. The infl uence of an external magnetic fi eld on the 
MNP assembly is further discussed in the next section. 

    3.2. Magnetic-Field-Assisted Assembly 

 The presence of an applied external magnetic fi eld allows 
nanostructures to be grown in a specifi c directional manner, 
either perpendicular or parallel to the substrate. [  54  ,  78  ,  79  ]  The 
MNPs tend to align according to the direction of the applied 
magnetic fi eld to minimize their magnetic energy, which is 
strongly affected by the strength of the applied fi eld. [  55  ,  80  ,  81  ]  
The intensity of this force is directly proportional to a particle’s 
magnetic moment and thus, to its magnetization properties. 
On the other hand, magnetic moments feel a force under 
magnetic fi eld gradients that tend to move the moment to 
the region with higher magnetic fi eld density. So, in the pres-
ence of an external magnetic fi eld, the infl uence of the dipolar 

     Figure  7 .     a) High-resolution SEM image of a  ∼ 3 nm FePt NP monolayer 
formed over a surface functionalized with an SAM displaying terminal amino 
groups (bright dots correspond to the MNPs), and b) typical high-resolution 
SEM image of an FePt NP monolayer after thermal annealing process up to 
800  ° C. Reproduced with permission. [  74  ]  Copyright 2003, American Institute of 
Physics. c) AFM image of a monolayer of  ∼ 6 nm CsNiCr NPs formed on a surface 
functionalized with a SAM bearing cationic N 3 Ni(H 2 O) 3  and CH 3  terminal 
groups, and d) height profi le along the blue line drawn on (c). Reproduced 
with permission. [  67  ]  Copyright 2008, American Chemical Society.  

     Figure  8 .     Assembly of  ∼ 5 nm alkyne-substituted FePt NPs on an azide-
terminated SAM using click-chemistry: a) schematic illustration of 
the procedure, and b) SEM image of the resulting FePt NP monolayer. 
Reproduced with permission. [  76  ]  Copyright 2011, American Chemical 
Society.  

!!a)!!
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interactions in generating anisotropic chain-like structures on 
the assembly process as presented in section 2.2 is perturbed, 
since mainly, the external applied magnetic fi eld dominates 
over the intrinsic anisotropic nature of the dipolar interactions 
and allows for the formation of long-range ordered structures 
due to the dominating interaction between each MNP and the 
external magnetic fi eld. Such infl uence was carefully investi-
gated by Pileni et al., who immersed a HOPG substrate into a 
solution containing  ∼ 8 nm Co NPs (14% size distribution). [  81  ]  
Upon a slow solvent evaporation under an applied magnetic 
fi eld perpendicular to the surface, well-defi ned 3D superlattices 
were obtained ( Figure    9  ). At low magnetic fi elds (0.27 T), the 
Co NPs assembled in homogeneous micrometer dots organized 
in well-defi ned hexagonal networks. A slight enhancement of 
the magnetic fi eld strength up to 0.45 T resulted in a reduction 
of the size and interdistance between dots whereupon a fur-
ther increase up to 0.78 T induces a phase transition from dots 
to worm-like and labyrinth structures. Interestingly, such struc-
tures could be observed over large areas of up to 0.02 mm 2 , 
with a fully covered thick fi lm of Co NPs lying underneath in 

structures. The infl uence of an external magnetic fi eld on the 
MNP assembly is further discussed in the next section. 

    3.2. Magnetic-Field-Assisted Assembly 

 The presence of an applied external magnetic fi eld allows 
nanostructures to be grown in a specifi c directional manner, 
either perpendicular or parallel to the substrate. [  54  ,  78  ,  79  ]  The 
MNPs tend to align according to the direction of the applied 
magnetic fi eld to minimize their magnetic energy, which is 
strongly affected by the strength of the applied fi eld. [  55  ,  80  ,  81  ]  
The intensity of this force is directly proportional to a particle’s 
magnetic moment and thus, to its magnetization properties. 
On the other hand, magnetic moments feel a force under 
magnetic fi eld gradients that tend to move the moment to 
the region with higher magnetic fi eld density. So, in the pres-
ence of an external magnetic fi eld, the infl uence of the dipolar 

     Figure  7 .     a) High-resolution SEM image of a  ∼ 3 nm FePt NP monolayer 
formed over a surface functionalized with an SAM displaying terminal amino 
groups (bright dots correspond to the MNPs), and b) typical high-resolution 
SEM image of an FePt NP monolayer after thermal annealing process up to 
800  ° C. Reproduced with permission. [  74  ]  Copyright 2003, American Institute of 
Physics. c) AFM image of a monolayer of  ∼ 6 nm CsNiCr NPs formed on a surface 
functionalized with a SAM bearing cationic N 3 Ni(H 2 O) 3  and CH 3  terminal 
groups, and d) height profi le along the blue line drawn on (c). Reproduced 
with permission. [  67  ]  Copyright 2008, American Chemical Society.  

     Figure  8 .     Assembly of  ∼ 5 nm alkyne-substituted FePt NPs on an azide-
terminated SAM using click-chemistry: a) schematic illustration of 
the procedure, and b) SEM image of the resulting FePt NP monolayer. 
Reproduced with permission. [  76  ]  Copyright 2011, American Chemical 
Society.  
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Figure 1.17 – Résultats expérimentaux de dé-
pôt de monocouches chimiquement assisté par
pré-fonctionnalisation d’une surface d’accueil.
En a) un cliché de MEB d’une monocouche
de nanoparticules de FePt formée sur une
surface solide chimiquement modifiée avec une
SAM possédant des groupements fonction-
nels amines ((3-(2-aminoethylamino)propyl)
trimethoxysilane dont l’acronyme est APTS).
En b) un cliché MEB d’une monocouche de
nanoparticules de FePt après un recuit à plus
de 800 °C pendant 30 min [192].

nano-objets ne montrent aucune agrégation dûe à la forte température. Ce type de recuit
est habituellement subi par des nano-objets de FePt pour transformer la structure fcc
(cubique face centrée) intrinsèquement désordonnée, en structure ordonnée de type fct
(tétragonale face centrée), afin d’améliorer les propriétés magnétiques (comme une aug-
mentation souhaitée du champ coercitif).
Pichon et coll. ont également eu recours à la pré-fonctionnalisation de surfaces solides
pour obtenir des monocouches de nanoparticules de Fe3O4/“-Fe2O3 stabilisées avec des
molécules d’OA de 11.8 nm de diamètre (voir figure 1.18 a)). La force des interactions
de tels nano-objets avec des SAM possédant di�érents groupes fonctionnels (R≠COOH

voir e), R ≠ OH voir d), R ≠ CH3 c)) gre�és sur des surfaces d’or a été étudiée [191,
193, 137]. Ces travaux ont mis notamment en évidence que le groupement fonctionnel (R-
COOH) possède la meilleure a�nité sur ces systèmes magnétiques, grâce à la coordination
bidentate des acides carboxyliques qui augmente considérablement le taux de couverture
des nano-objets. Au contraire, une SAM avec un groupement fonctionnel R-CH3 empêche
l’immobilisation des nano-objets sur la surface d’accueil conduisant à un faible taux de
couverture.
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groups. The density of the NP monolayer depends on the
chemical nature of the terminal groups of the SAMs and on the
ratio between surfactant free molecules in solution and the one
absorbed onto NPs. In addition, the reaction has been demon-
strated to occur through a one-pot molecular exchange, i.e., no
post functionalization of NPs is required to ensure their assembly
onto the SAM.

II. Experimental Section
a. Synthesis of Oleic Acid Coated Iron Oxide Nanopar-

ticles. The synthesis of oleic acid coated iron oxide nanoparticles
was described previously by Hyeon et al.31 In this report, it was
carried out following an adapted method detailed in ref 32. It
consists of the preparation of an iron(III)/oleate complex
(Fe(oleate)3), which is thermally decomposed in a high boiling
solvent in the presence of oleic acid. Fe(oleate)3 was prepared
from FeCl3 ·H2O (10.8 g, 40 mmol, 97%, Aldrich), which was
dissolved in 60 mL of H2O (Milli-Q) and 80 mL of ethanol.
This solution was mixed with a solution of sodium oleate (36.5
g, 120 mmol, 82%, Riedel-de Haën) dissolved in hexane (140
mL) and refluxed at 70 °C for 4 h. The organic phase containing
the iron oleate complex was separated, washed three times with
distilled water (30 mL) to extract salts, and dried with MgSO4,
then finally hexane was evaporated. The resulting iron oleate
complex was a reddish-brown viscous solution and was stored
at 4 °C. A combination of Fe(oleate)3 (2 g, 2.2 × 10-3 mol),
oleic acid (1.24 g, 3.3 × 10-3 mol), and octyl ether (20 mL)
was stirred for 1 h to dissolve the reactants. The temperature
was carefully raised to reflux with a heating rate of 5 deg/min
without stirring for 120 min under air. After cooling to room
temperature, the black suspension of nanocrystals was washed
3 times by addition of ethanol and centrifugation (8000 rpm,
10 min). The obtained nanocrystals could be easily suspended
in various organic solvents to raise a highly stable suspension
that can be stored for several months. The size monodispersity
of NPs was improved by applying a size selection precipitation
process.33 The nanoparticles were suspended in hexane at a
concentration of 1 mg/mL and precipitated by adding the same
volume of acetone followed by centrifugation. The precipitate
was redispersed in tetrahydrofurane (THF) to prepare a highly
stable suspension of coated nanoparticles with a specific
concentration of 3.7 mg ·mL-1.

b. Preparation of Self-Assembled Monolayers. An ion
sputtered gold substrate (50 nm) was cleaned under O2 plasma
and then soaked in a 10 mmol ethanolic solution of 11-
mercaptoundecanoic acid (MUA, Aldrich), 11-mercaptounde-
canol (MUD, Aldrich), or mercaptododecane (MMD, Aldrich)
at room temperature for 24 h. The substrates were then washed
with absolute ethanol and dried under a stream of N2. SAMs
were obtained and respectively named SAM-COOH, SAM-OH,
and SAM-CH3.

c. Exposure of SAMs to a Suspension of Iron Oxide
Coated Nanoparticles. SAMs were immersed directly in the
suspension of oleate coated nanoparticles in THF with different
concentrations at room temperature for different times from 10
to 180 min. The modulations of concentration and immersion
times enable us to study the kinetics of the immobilization of
NPs. The substrates were then placed in an ultrasonic bath in
THF to remove any physisorbed nanoparticles and finally dried
under a stream of nitrogen.

d. Characterization Techniques for Nanoparticles and
SAMs. The X-ray diffraction (XRD) pattern was recorded at
room temperature with a D500 Siemens diffractometer equipped
with a quartz monochromator (Co KR1 0.17890 nm). The
average crystallite size ∆ was estimated by using the Debye-
Scherrer equation: ∆(2θ) ) 0.9λ/(L cos(θ0)), where λ is
wavelength of Co KR1 and L is the full width at half-maximum.
Nanoparticles were analyzed with a TOPCON model 002B
transmission electron microscope (TEM), operating at 200 kV,
with a point-to-point resolution of 0.18 nm. The polydispersity
in size was calculated from the size measurements of more than
300 nanoparticles. Dynamic light scattering (DLS) measure-
ments were performed on the suspension of nanoparticles in
tetrahydrofurane, using a nanosize MALVERN (nano ZS)
apparatus. Thermogravimetric measurements were performed
on dried powder samples by using a SETARAM TGA 92 from
20 to 600 at 5 deg/min under air.

The solid supports were studied before and after being
exposed to the suspension of nanoparticles with a JEOL 6700
scanning electronic microscope equipped with a field emission
gun (SEM-FEG) operating at an accelerating voltage of 3 KV.
Atomic force microscopy (AFM) was also performed with a
Digital Instrument 3100 microscope coupled to a Nanoscope
IIIa recorder. Measurements were done in the tapping mode
onto substrates before and after exposure to the suspension of
nanoparticles.

ω-Mercaptoalkane molecules adsorbed on gold substrates
which result in SAMs were characterized by polarization
modulation infrared reflection-absorption spectroscopy (PM-
IRRAS) performed on gold substrates after being immersed in
thiol solution, using a IF66S Bruker spectrometer with a liquid-
nitrogen-cooled mercury cadmium telluride (MCT) detector.
Typical data was derived from 2000 scans at a resolution of 1
cm-1, 85° beam angle of incidence and 74 kHz modulation
frequency.

X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) was performed with
a ThermoVGScientific photoelectron spectrometer equipped
with a twin anode, providing unchromatized Al KR radiation
(1486.6 eV). The spectrometer, which was equipped with a
multichannel detector, operated in the constant resolution mode
with pass energy of 20 eV. The total resolution of the system
was estimated to be 0.55 eV. The energy scale is referred to
the Au 4f7/2 line at a binding energy of 84 eV. The spectra were
fitted by using a linear background and the Gaussian function.

Magnetic measurements were performed with a supercon-
ducting quantum interference device (SQUID) magnetometer
(Quantum Design model MPMS-XL). Magnetizations versus
applied magnetic field curves were recorded at 290 and 5 K.
Zero field cooling (ZFC) and field cooling (FC) curves were
recorded between 5 and 300 K under exposure of an applied
magnetic field of 50 G. ZFC curves were first recorded from 5
to 300 K after the temperature had been decreased without
applying any magnetic field. The FC curves were recorded
between 5 and 300 K after the temperature was returned to 5 K
under a magnetic field of 50 G. Aliphatic coated nanoparticles

SCHEME 1: Immobilization of Oleic Acid Coated Iron
Oxide Nanoparticles onto SAMs Displaying Functional
Groups at the Interface of the Solution
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were easily dispersed in eicosane to limit the formation of any
assemblies during the measurements and to decrease the
magnetic dipolar interaction between the nanoparticles. The
substrate containing the monolayer of nanoparticles was placed
in a parallel direction to that of the applied magnetic field. ZFC
and FC curves were normalized on the basis of the magnetiza-
tion value corresponding to the maximum of the ZFC curves
of each sample.

III. Results

Oleic acid coated iron oxide nanoparticles were synthesized
by thermal decomposition of an iron(III)/oleate complex
(Fe(oleate)3) in a high boiling solvent in the presence of oleic
acid molecules.31,32 Transmission electron microscopy (TEM)
images showed highly uniform nanoparticles with a narrow size
distribution centered at 11.8 ( 1.4 nm (see the Supporting
Information). The electron diffraction pattern and the X-ray
diffraction (XRD) pattern have confirmed the formation of an
iron oxide spinel structure (see the SI).34 The calculated
parameter a ) 8.374 Å is intermediate to that of magnetite
(8.396 Å) and maghemite (8.346 Å) according to JCPDS cards
numbers 19-629 and 39-1346, respectively. This observation is
significant of nanoparticles which mainly consist of magnetite
partially oxidized at their surface.34 The average crystallite size
of about 11.5 nm estimated by using the Scherrer formula is in
good agreement with the mean size deduced from TEM
measurements.

Because the nonaggregation of nanoparticles in suspensions
is a determinant parameter to obtain homogeneous and dense
films, dynamic light scattering (DLS) measurements were
conducted. A monomodale distribution of the particle size is
observed and centered on 13.8 nm, which is a value in good
agreement with the hydrodynamic diameter of the NPs, taking
into account the oleate coating (two times a layer of about 2
nm) and the first coordination sphere of solvent molecules. In
addition, the initial weight ratio between NPs and oleic acid
was calculated from TGA measurements which revealed the
samples to consist of 15% by weight oleic acid (see SI).

To explore specific interactions between NPs in THF suspen-
sion and substrates covered with SAMs, the terminal function
of SAMs was either polar carboxylic acid or hydroxide groups
or a nonpolar methyl group. Moreover, the carboxylic acid group
is a coordinating and chelating group whereas the hydroxyl
group is only a coordinating group. On the other hand, the
methylene group is neither a coordinating nor a chelating group
and is used as a reference. SAMs were prepared in a very
common way in ethanol by chemisorption of thiol groups onto
a gold surface. The spontaneous assembly of ω-mercaptoalkyl
molecules was driven by intermolecular interactions.10 11-
Mercaptoundecanoic acid (MUA), 11-mercaptoundecanol (MUD),
and 12-mercaptododecane (MDD) lead to the corresponding
SAMs named respectively SAM-COOH, SAM-OH, and SAM-
CH3. SAMs were characterized by polarization modulation
infrared reflection-absorption spectroscopy (PM-IRRAS) and
show the presence of organic molecules containing alkyl chains
(see the SI).35 Bands corresponding to CH2 stretching vibration
modes at 2920-2921 cm-1 (νas) and 2850-2852 cm-1 (νs) and
CH2 scissoring modes at 1461-1457 cm-1 (δ) are displayed
by all spectra. Bonds of CH3 stretching at 2963 cm-1 (νas) and
2875 cm-1 (νs) are only observed for SAM-CH3 and correspond
to the terminal methylene groups. This confirms the adsorption
of MDD molecules onto gold substrates. These bands are not
observed in other spectra related to SAM-OH and SAM-COOH.
A band related to carboxylic acid groups is observed at 1596

cm-1 (νCdO) and is related to the absorption of MUA to form
SAM-COOH. The broad band at 3708-3050 cm-1 (νOH) in
SAM-COOH corresponds to adsorbed water molecules. These
spectral data show that SAMs of organic molecules were formed
at the gold surfaces after immersion in solutions of the
corresponding ω-mercaptoalkyl molecules.

In a first step, SAMs were separately introduced into a
suspension of iron oxide NPs in THF with a specific concentra-
tion of 3.7 mg ·mL-1 for only 10 min. Then the substrates were
extensively rinsed with THF and studied by scanning electron
microscopy (SEM) (Figure 1). A large and dense array of
nanoparticles was observed on the SAM-COOH (Figure 1a),
which corresponds to a density of 4090 ( 126 NP/µm2.
Assuming an ideal hexagonal superlattice of NPs with a size
of 15.8 nm (11.8 nm sized NPs shelled by a layer of oleic acid
molecules with an approximate thickness of 2 nm), the theoreti-
cal value is 4590 NP/µm2. In contrast, the density (2873 ( 24
NP/µm2) is 30% lower on SAM-OH than SAM-COOH, which
demonstrates weaker interactions between the SAM-OH and
the NPs (Figure 1b). Almost no particles (145 ( 22 NP/µm2)
are present on the SAM-CH3 after immersion in the suspension
and only gold grains from the substrate can be observed in a
cloudy fashion because of the SAM-CH3 (Figure 1c). A blank
experiment was also performed by using a gold substrate
uncovered by SAM that was immersed in a suspension of NPs.
The surface remains uncovered by NPs after rinsing showing
the need to chemically address the surface (Figure 1d). These
results points out the importance of the functional terminal
groups which direct the assembling of NPs through specific
interactions. The 2D assembling of NPs requires coordinating
head groups at the interface of the SAM with the suspension.
Moreover chelating groups favor stronger interactions at the NPs
surface and result in a higher density after only 10 min of
immersion.

To obtain a better insight in the mechanism and the kinetics
of the assembling we studied the NPs density on the SAMs as
a function of time by plunging the SAMs in the NP suspension
for different times. Whereas no significant modulation of the
NP density was observed when SAM-COOH and SAM-CH3

were immersed in the suspension of NPs at longer times (90
min), a dramatic increase in the NP density was observed on
SAM-OH. The assembling of NPs at different times from 10

Figure 1. SEM pictures of SAM-COOH, SAM-OH, SAM-CH3, and
gold substrate after exposure to a suspension of oleate coated nano-
particles at room temperature for 10 min.
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were easily dispersed in eicosane to limit the formation of any
assemblies during the measurements and to decrease the
magnetic dipolar interaction between the nanoparticles. The
substrate containing the monolayer of nanoparticles was placed
in a parallel direction to that of the applied magnetic field. ZFC
and FC curves were normalized on the basis of the magnetiza-
tion value corresponding to the maximum of the ZFC curves
of each sample.

III. Results

Oleic acid coated iron oxide nanoparticles were synthesized
by thermal decomposition of an iron(III)/oleate complex
(Fe(oleate)3) in a high boiling solvent in the presence of oleic
acid molecules.31,32 Transmission electron microscopy (TEM)
images showed highly uniform nanoparticles with a narrow size
distribution centered at 11.8 ( 1.4 nm (see the Supporting
Information). The electron diffraction pattern and the X-ray
diffraction (XRD) pattern have confirmed the formation of an
iron oxide spinel structure (see the SI).34 The calculated
parameter a ) 8.374 Å is intermediate to that of magnetite
(8.396 Å) and maghemite (8.346 Å) according to JCPDS cards
numbers 19-629 and 39-1346, respectively. This observation is
significant of nanoparticles which mainly consist of magnetite
partially oxidized at their surface.34 The average crystallite size
of about 11.5 nm estimated by using the Scherrer formula is in
good agreement with the mean size deduced from TEM
measurements.

Because the nonaggregation of nanoparticles in suspensions
is a determinant parameter to obtain homogeneous and dense
films, dynamic light scattering (DLS) measurements were
conducted. A monomodale distribution of the particle size is
observed and centered on 13.8 nm, which is a value in good
agreement with the hydrodynamic diameter of the NPs, taking
into account the oleate coating (two times a layer of about 2
nm) and the first coordination sphere of solvent molecules. In
addition, the initial weight ratio between NPs and oleic acid
was calculated from TGA measurements which revealed the
samples to consist of 15% by weight oleic acid (see SI).

To explore specific interactions between NPs in THF suspen-
sion and substrates covered with SAMs, the terminal function
of SAMs was either polar carboxylic acid or hydroxide groups
or a nonpolar methyl group. Moreover, the carboxylic acid group
is a coordinating and chelating group whereas the hydroxyl
group is only a coordinating group. On the other hand, the
methylene group is neither a coordinating nor a chelating group
and is used as a reference. SAMs were prepared in a very
common way in ethanol by chemisorption of thiol groups onto
a gold surface. The spontaneous assembly of ω-mercaptoalkyl
molecules was driven by intermolecular interactions.10 11-
Mercaptoundecanoic acid (MUA), 11-mercaptoundecanol (MUD),
and 12-mercaptododecane (MDD) lead to the corresponding
SAMs named respectively SAM-COOH, SAM-OH, and SAM-
CH3. SAMs were characterized by polarization modulation
infrared reflection-absorption spectroscopy (PM-IRRAS) and
show the presence of organic molecules containing alkyl chains
(see the SI).35 Bands corresponding to CH2 stretching vibration
modes at 2920-2921 cm-1 (νas) and 2850-2852 cm-1 (νs) and
CH2 scissoring modes at 1461-1457 cm-1 (δ) are displayed
by all spectra. Bonds of CH3 stretching at 2963 cm-1 (νas) and
2875 cm-1 (νs) are only observed for SAM-CH3 and correspond
to the terminal methylene groups. This confirms the adsorption
of MDD molecules onto gold substrates. These bands are not
observed in other spectra related to SAM-OH and SAM-COOH.
A band related to carboxylic acid groups is observed at 1596

cm-1 (νCdO) and is related to the absorption of MUA to form
SAM-COOH. The broad band at 3708-3050 cm-1 (νOH) in
SAM-COOH corresponds to adsorbed water molecules. These
spectral data show that SAMs of organic molecules were formed
at the gold surfaces after immersion in solutions of the
corresponding ω-mercaptoalkyl molecules.

In a first step, SAMs were separately introduced into a
suspension of iron oxide NPs in THF with a specific concentra-
tion of 3.7 mg ·mL-1 for only 10 min. Then the substrates were
extensively rinsed with THF and studied by scanning electron
microscopy (SEM) (Figure 1). A large and dense array of
nanoparticles was observed on the SAM-COOH (Figure 1a),
which corresponds to a density of 4090 ( 126 NP/µm2.
Assuming an ideal hexagonal superlattice of NPs with a size
of 15.8 nm (11.8 nm sized NPs shelled by a layer of oleic acid
molecules with an approximate thickness of 2 nm), the theoreti-
cal value is 4590 NP/µm2. In contrast, the density (2873 ( 24
NP/µm2) is 30% lower on SAM-OH than SAM-COOH, which
demonstrates weaker interactions between the SAM-OH and
the NPs (Figure 1b). Almost no particles (145 ( 22 NP/µm2)
are present on the SAM-CH3 after immersion in the suspension
and only gold grains from the substrate can be observed in a
cloudy fashion because of the SAM-CH3 (Figure 1c). A blank
experiment was also performed by using a gold substrate
uncovered by SAM that was immersed in a suspension of NPs.
The surface remains uncovered by NPs after rinsing showing
the need to chemically address the surface (Figure 1d). These
results points out the importance of the functional terminal
groups which direct the assembling of NPs through specific
interactions. The 2D assembling of NPs requires coordinating
head groups at the interface of the SAM with the suspension.
Moreover chelating groups favor stronger interactions at the NPs
surface and result in a higher density after only 10 min of
immersion.

To obtain a better insight in the mechanism and the kinetics
of the assembling we studied the NPs density on the SAMs as
a function of time by plunging the SAMs in the NP suspension
for different times. Whereas no significant modulation of the
NP density was observed when SAM-COOH and SAM-CH3

were immersed in the suspension of NPs at longer times (90
min), a dramatic increase in the NP density was observed on
SAM-OH. The assembling of NPs at different times from 10

Figure 1. SEM pictures of SAM-COOH, SAM-OH, SAM-CH3, and
gold substrate after exposure to a suspension of oleate coated nano-
particles at room temperature for 10 min.
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were easily dispersed in eicosane to limit the formation of any
assemblies during the measurements and to decrease the
magnetic dipolar interaction between the nanoparticles. The
substrate containing the monolayer of nanoparticles was placed
in a parallel direction to that of the applied magnetic field. ZFC
and FC curves were normalized on the basis of the magnetiza-
tion value corresponding to the maximum of the ZFC curves
of each sample.

III. Results

Oleic acid coated iron oxide nanoparticles were synthesized
by thermal decomposition of an iron(III)/oleate complex
(Fe(oleate)3) in a high boiling solvent in the presence of oleic
acid molecules.31,32 Transmission electron microscopy (TEM)
images showed highly uniform nanoparticles with a narrow size
distribution centered at 11.8 ( 1.4 nm (see the Supporting
Information). The electron diffraction pattern and the X-ray
diffraction (XRD) pattern have confirmed the formation of an
iron oxide spinel structure (see the SI).34 The calculated
parameter a ) 8.374 Å is intermediate to that of magnetite
(8.396 Å) and maghemite (8.346 Å) according to JCPDS cards
numbers 19-629 and 39-1346, respectively. This observation is
significant of nanoparticles which mainly consist of magnetite
partially oxidized at their surface.34 The average crystallite size
of about 11.5 nm estimated by using the Scherrer formula is in
good agreement with the mean size deduced from TEM
measurements.

Because the nonaggregation of nanoparticles in suspensions
is a determinant parameter to obtain homogeneous and dense
films, dynamic light scattering (DLS) measurements were
conducted. A monomodale distribution of the particle size is
observed and centered on 13.8 nm, which is a value in good
agreement with the hydrodynamic diameter of the NPs, taking
into account the oleate coating (two times a layer of about 2
nm) and the first coordination sphere of solvent molecules. In
addition, the initial weight ratio between NPs and oleic acid
was calculated from TGA measurements which revealed the
samples to consist of 15% by weight oleic acid (see SI).

To explore specific interactions between NPs in THF suspen-
sion and substrates covered with SAMs, the terminal function
of SAMs was either polar carboxylic acid or hydroxide groups
or a nonpolar methyl group. Moreover, the carboxylic acid group
is a coordinating and chelating group whereas the hydroxyl
group is only a coordinating group. On the other hand, the
methylene group is neither a coordinating nor a chelating group
and is used as a reference. SAMs were prepared in a very
common way in ethanol by chemisorption of thiol groups onto
a gold surface. The spontaneous assembly of ω-mercaptoalkyl
molecules was driven by intermolecular interactions.10 11-
Mercaptoundecanoic acid (MUA), 11-mercaptoundecanol (MUD),
and 12-mercaptododecane (MDD) lead to the corresponding
SAMs named respectively SAM-COOH, SAM-OH, and SAM-
CH3. SAMs were characterized by polarization modulation
infrared reflection-absorption spectroscopy (PM-IRRAS) and
show the presence of organic molecules containing alkyl chains
(see the SI).35 Bands corresponding to CH2 stretching vibration
modes at 2920-2921 cm-1 (νas) and 2850-2852 cm-1 (νs) and
CH2 scissoring modes at 1461-1457 cm-1 (δ) are displayed
by all spectra. Bonds of CH3 stretching at 2963 cm-1 (νas) and
2875 cm-1 (νs) are only observed for SAM-CH3 and correspond
to the terminal methylene groups. This confirms the adsorption
of MDD molecules onto gold substrates. These bands are not
observed in other spectra related to SAM-OH and SAM-COOH.
A band related to carboxylic acid groups is observed at 1596

cm-1 (νCdO) and is related to the absorption of MUA to form
SAM-COOH. The broad band at 3708-3050 cm-1 (νOH) in
SAM-COOH corresponds to adsorbed water molecules. These
spectral data show that SAMs of organic molecules were formed
at the gold surfaces after immersion in solutions of the
corresponding ω-mercaptoalkyl molecules.

In a first step, SAMs were separately introduced into a
suspension of iron oxide NPs in THF with a specific concentra-
tion of 3.7 mg ·mL-1 for only 10 min. Then the substrates were
extensively rinsed with THF and studied by scanning electron
microscopy (SEM) (Figure 1). A large and dense array of
nanoparticles was observed on the SAM-COOH (Figure 1a),
which corresponds to a density of 4090 ( 126 NP/µm2.
Assuming an ideal hexagonal superlattice of NPs with a size
of 15.8 nm (11.8 nm sized NPs shelled by a layer of oleic acid
molecules with an approximate thickness of 2 nm), the theoreti-
cal value is 4590 NP/µm2. In contrast, the density (2873 ( 24
NP/µm2) is 30% lower on SAM-OH than SAM-COOH, which
demonstrates weaker interactions between the SAM-OH and
the NPs (Figure 1b). Almost no particles (145 ( 22 NP/µm2)
are present on the SAM-CH3 after immersion in the suspension
and only gold grains from the substrate can be observed in a
cloudy fashion because of the SAM-CH3 (Figure 1c). A blank
experiment was also performed by using a gold substrate
uncovered by SAM that was immersed in a suspension of NPs.
The surface remains uncovered by NPs after rinsing showing
the need to chemically address the surface (Figure 1d). These
results points out the importance of the functional terminal
groups which direct the assembling of NPs through specific
interactions. The 2D assembling of NPs requires coordinating
head groups at the interface of the SAM with the suspension.
Moreover chelating groups favor stronger interactions at the NPs
surface and result in a higher density after only 10 min of
immersion.

To obtain a better insight in the mechanism and the kinetics
of the assembling we studied the NPs density on the SAMs as
a function of time by plunging the SAMs in the NP suspension
for different times. Whereas no significant modulation of the
NP density was observed when SAM-COOH and SAM-CH3

were immersed in the suspension of NPs at longer times (90
min), a dramatic increase in the NP density was observed on
SAM-OH. The assembling of NPs at different times from 10

Figure 1. SEM pictures of SAM-COOH, SAM-OH, SAM-CH3, and
gold substrate after exposure to a suspension of oleate coated nano-
particles at room temperature for 10 min.
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were easily dispersed in eicosane to limit the formation of any
assemblies during the measurements and to decrease the
magnetic dipolar interaction between the nanoparticles. The
substrate containing the monolayer of nanoparticles was placed
in a parallel direction to that of the applied magnetic field. ZFC
and FC curves were normalized on the basis of the magnetiza-
tion value corresponding to the maximum of the ZFC curves
of each sample.

III. Results

Oleic acid coated iron oxide nanoparticles were synthesized
by thermal decomposition of an iron(III)/oleate complex
(Fe(oleate)3) in a high boiling solvent in the presence of oleic
acid molecules.31,32 Transmission electron microscopy (TEM)
images showed highly uniform nanoparticles with a narrow size
distribution centered at 11.8 ( 1.4 nm (see the Supporting
Information). The electron diffraction pattern and the X-ray
diffraction (XRD) pattern have confirmed the formation of an
iron oxide spinel structure (see the SI).34 The calculated
parameter a ) 8.374 Å is intermediate to that of magnetite
(8.396 Å) and maghemite (8.346 Å) according to JCPDS cards
numbers 19-629 and 39-1346, respectively. This observation is
significant of nanoparticles which mainly consist of magnetite
partially oxidized at their surface.34 The average crystallite size
of about 11.5 nm estimated by using the Scherrer formula is in
good agreement with the mean size deduced from TEM
measurements.

Because the nonaggregation of nanoparticles in suspensions
is a determinant parameter to obtain homogeneous and dense
films, dynamic light scattering (DLS) measurements were
conducted. A monomodale distribution of the particle size is
observed and centered on 13.8 nm, which is a value in good
agreement with the hydrodynamic diameter of the NPs, taking
into account the oleate coating (two times a layer of about 2
nm) and the first coordination sphere of solvent molecules. In
addition, the initial weight ratio between NPs and oleic acid
was calculated from TGA measurements which revealed the
samples to consist of 15% by weight oleic acid (see SI).

To explore specific interactions between NPs in THF suspen-
sion and substrates covered with SAMs, the terminal function
of SAMs was either polar carboxylic acid or hydroxide groups
or a nonpolar methyl group. Moreover, the carboxylic acid group
is a coordinating and chelating group whereas the hydroxyl
group is only a coordinating group. On the other hand, the
methylene group is neither a coordinating nor a chelating group
and is used as a reference. SAMs were prepared in a very
common way in ethanol by chemisorption of thiol groups onto
a gold surface. The spontaneous assembly of ω-mercaptoalkyl
molecules was driven by intermolecular interactions.10 11-
Mercaptoundecanoic acid (MUA), 11-mercaptoundecanol (MUD),
and 12-mercaptododecane (MDD) lead to the corresponding
SAMs named respectively SAM-COOH, SAM-OH, and SAM-
CH3. SAMs were characterized by polarization modulation
infrared reflection-absorption spectroscopy (PM-IRRAS) and
show the presence of organic molecules containing alkyl chains
(see the SI).35 Bands corresponding to CH2 stretching vibration
modes at 2920-2921 cm-1 (νas) and 2850-2852 cm-1 (νs) and
CH2 scissoring modes at 1461-1457 cm-1 (δ) are displayed
by all spectra. Bonds of CH3 stretching at 2963 cm-1 (νas) and
2875 cm-1 (νs) are only observed for SAM-CH3 and correspond
to the terminal methylene groups. This confirms the adsorption
of MDD molecules onto gold substrates. These bands are not
observed in other spectra related to SAM-OH and SAM-COOH.
A band related to carboxylic acid groups is observed at 1596

cm-1 (νCdO) and is related to the absorption of MUA to form
SAM-COOH. The broad band at 3708-3050 cm-1 (νOH) in
SAM-COOH corresponds to adsorbed water molecules. These
spectral data show that SAMs of organic molecules were formed
at the gold surfaces after immersion in solutions of the
corresponding ω-mercaptoalkyl molecules.

In a first step, SAMs were separately introduced into a
suspension of iron oxide NPs in THF with a specific concentra-
tion of 3.7 mg ·mL-1 for only 10 min. Then the substrates were
extensively rinsed with THF and studied by scanning electron
microscopy (SEM) (Figure 1). A large and dense array of
nanoparticles was observed on the SAM-COOH (Figure 1a),
which corresponds to a density of 4090 ( 126 NP/µm2.
Assuming an ideal hexagonal superlattice of NPs with a size
of 15.8 nm (11.8 nm sized NPs shelled by a layer of oleic acid
molecules with an approximate thickness of 2 nm), the theoreti-
cal value is 4590 NP/µm2. In contrast, the density (2873 ( 24
NP/µm2) is 30% lower on SAM-OH than SAM-COOH, which
demonstrates weaker interactions between the SAM-OH and
the NPs (Figure 1b). Almost no particles (145 ( 22 NP/µm2)
are present on the SAM-CH3 after immersion in the suspension
and only gold grains from the substrate can be observed in a
cloudy fashion because of the SAM-CH3 (Figure 1c). A blank
experiment was also performed by using a gold substrate
uncovered by SAM that was immersed in a suspension of NPs.
The surface remains uncovered by NPs after rinsing showing
the need to chemically address the surface (Figure 1d). These
results points out the importance of the functional terminal
groups which direct the assembling of NPs through specific
interactions. The 2D assembling of NPs requires coordinating
head groups at the interface of the SAM with the suspension.
Moreover chelating groups favor stronger interactions at the NPs
surface and result in a higher density after only 10 min of
immersion.

To obtain a better insight in the mechanism and the kinetics
of the assembling we studied the NPs density on the SAMs as
a function of time by plunging the SAMs in the NP suspension
for different times. Whereas no significant modulation of the
NP density was observed when SAM-COOH and SAM-CH3

were immersed in the suspension of NPs at longer times (90
min), a dramatic increase in the NP density was observed on
SAM-OH. The assembling of NPs at different times from 10

Figure 1. SEM pictures of SAM-COOH, SAM-OH, SAM-CH3, and
gold substrate after exposure to a suspension of oleate coated nano-
particles at room temperature for 10 min.
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Figure 1.18 – Résultats expérimentaux de dépôt par dip coating (immersion) de nanoparticules
d’oxyde de Fe de 10 nm chimiquement assisté par pré-fonctionnalisation d’une surface d’ac-
cueil.
a) Représentation schématique du procédé d’immobilisation de nanoparticules d’oxyde de Fe
stabilisées par des ligands d’OA sur des SAM possédant di�érents groupements chimiques fonc-
tionnels. Clichés de MEB pris après l’immersion d’une surface d’or respectivement : non modi-
fiée en b), fonctionnalisée par une SAM de molécules dont le groupement fonctionnel est R-CH3
en c), R-OH en d) et enfin R-COOH en e) dans une suspension de nano-objets d’oxyde de Fe
de 12 nm [191].

Récemment, ce même groupe a montré qu’une surface d’accueil fonctionnalisée aidait
à augmenter l’ordre de cristallisation lors de la formation de monocouches obtenues par
compression d’un film de nanoparticules d’oxyde de Fe de 10 nm par la technique de
Langmuir-Blodgett (voir la figure 1.19).

different molecules have been used in order to study the influence

of the surface functionality: 11-mercaptoundecanoic acid

(MUA), 11-mercaptoundecanol (MUO) and mercaptododecane

(MDD). SAMs were prepared by the common adsorption

technique which consists in the immersion of a gold substrate

in an ethanol solution of thiol molecules and were named

SAM-COOH, SAM-OH and SAM-CH3, respectively.
61 These

surfaces, decorated with carboxylic acid, hydroxyl and methyl

terminal groups, are expected to modulate the interactions

between the substrate and the NPs. Therefore the homogeneity

of the film is expected to be influenced because of the relative

chelating and coordinative abilities of the terminal functional

groups at the surface of the SAMs.42 Surfaces were characterized

by Polarization Modulation InfraRed Reflection-Absorption

Spectroscopy (PM-IRRAS) and atomic force microscopy

(AFM) which are detailed in ref. 42.

We underline that the deposition of NP10 on functionalized

substrates and on bare silicon (Fig. 7) was performed from the

same Langmuir film. Accordingly, all the observed differences

can be assigned to the effect of the substrate. No monolayer

could be transferred on the SAM-CH3 presenting methyl groups.

This result is in agreement with previous experiments dealing on

the kinetic of deposition of NPs on functionalized substrates

dipped in NP suspensions.42 The SAM-OH which displays

hydroxyl groups at its surface showed a slightly more homoge-

neous and dense monolayer of NPs (Fig. 7b) by comparison with

the film obtained on Si substrate (Fig. 7a) but some cracks and

holes still remain. In contrast, films deposited on SAM-COOH

substrates display a full and dense coverage by NPs (Fig. 7c).

The correlation length x calculated through an autocorrelation

function from SEM pictures (insets of Fig. 7) reveals that the

degree of order of NP assemblies is clearly enhanced when the

substrate is functionalized. NP assemblies on SAM-COOH

(x ¼ 90 nm) display larger correlation length than SAM-OH

(x¼ 30 nm) and hydrophilic silicon surface (x¼ 20 nm) (Table 2).

The organization of these films was also characterized by

GISAXS. Diffraction patterns of monolayers deposited on

SAM-OH or SAM-COOH are similar. Fig. 5b corresponds to

the diffraction by a particle monolayer deposited on SAM-OH,

the diffraction conditions being the same as before. The rapid

succession of Kiessig fringes (1) essentially corresponds to

interferences between beams reflected at silicon–gold and

gold–NP interfaces. As seen above, the diffraction lines (2) and

(3) are associated with the NPs in-plane packing and the values

of the corresponding in-plane component of the scattering

vectors are respectively 0.526 nm"1 (2) and 0.98 nm"1(3). Though

close to the previous values (monolayer on hydrophilic silicon),

they are in a higher ratio (1.86) so that local hexagonal packing is

less obvious. If this packing is nonetheless assumed (as it can be

observed on SEM pictures), an inter-particle distance of 13.3 nm

is found, close to the one obtained with LB films on bare silicon.

More surprising is the absence of modulation of the out-of-the-

plane intensity. A possible explanation is that the surface treat-

ment favors the immobilization of particles of slightly different

diameters so that the oscillations of the form factor are getting

smeared. One may not exclude also a possible effect of the SAM

roughness (about 1 nm) due to the roughness of gold

coated substrate. The HWHM corrected for resolution is

ca. dqHWHM ¼ 0.065 nm"1, implying that in-plane positional

correlations are lost for distances higher than 2–3 times

1/dqHWHM, typically 40 nm.

These results show the influence of the SAM of organic

molecules on a substrate as well as the influence of the chemical

nature of terminal groups. Bare silicon substrates display simi-

larities with SAM-OH as its prior cleaning with the H2SO4/H2O2

mixture induces the activation of hydroxyl groups on the surface.

However, based on SEM images, the films of NPs deposited on

SAM-OH appear more densely packed and with a higher

coverage than those deposited on silicon substrates. However

such an effect is not visible on GISAXS measurements. The

better quality of the film transferred on SAM-COOH by

comparison with SAM-OH may be attributed to the high

chelating ability of carboxylic acid terminal groups which

induces stronger interactions with the iron oxide surface.42

Hydroxyl terminal groups from SAM-OH exhibit no chelating

but coordinating abilities, and thus have weaker interactions

with the NPs surface. Strong chelating abilities of SAM-COOH

with the surface of NPs should stabilize the nanoparticle

monolayer against cracking effects which may appear during the

film transfer and drying. This is consistent with the absence of

NPs on SAM-CH3: it confirms the low interaction of NPs with

SAM-CH3 despite their coating with oleic acid molecules.

Moreover the interactions of SAM head groups with the

surface of NPs are favored by the intensive washing procedure

which reduces the oleic acid chain density on the NP surface

below one monolayer, as determined by thermogravimetric

Fig. 7 LB films of NP10 on Si, SAM-OH and SAM-COOH substrates.
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different molecules have been used in order to study the influence

of the surface functionality: 11-mercaptoundecanoic acid

(MUA), 11-mercaptoundecanol (MUO) and mercaptododecane

(MDD). SAMs were prepared by the common adsorption

technique which consists in the immersion of a gold substrate

in an ethanol solution of thiol molecules and were named

SAM-COOH, SAM-OH and SAM-CH3, respectively.
61 These

surfaces, decorated with carboxylic acid, hydroxyl and methyl

terminal groups, are expected to modulate the interactions

between the substrate and the NPs. Therefore the homogeneity

of the film is expected to be influenced because of the relative

chelating and coordinative abilities of the terminal functional

groups at the surface of the SAMs.42 Surfaces were characterized

by Polarization Modulation InfraRed Reflection-Absorption

Spectroscopy (PM-IRRAS) and atomic force microscopy

(AFM) which are detailed in ref. 42.

We underline that the deposition of NP10 on functionalized

substrates and on bare silicon (Fig. 7) was performed from the

same Langmuir film. Accordingly, all the observed differences

can be assigned to the effect of the substrate. No monolayer

could be transferred on the SAM-CH3 presenting methyl groups.

This result is in agreement with previous experiments dealing on

the kinetic of deposition of NPs on functionalized substrates

dipped in NP suspensions.42 The SAM-OH which displays

hydroxyl groups at its surface showed a slightly more homoge-

neous and dense monolayer of NPs (Fig. 7b) by comparison with

the film obtained on Si substrate (Fig. 7a) but some cracks and

holes still remain. In contrast, films deposited on SAM-COOH

substrates display a full and dense coverage by NPs (Fig. 7c).

The correlation length x calculated through an autocorrelation

function from SEM pictures (insets of Fig. 7) reveals that the

degree of order of NP assemblies is clearly enhanced when the

substrate is functionalized. NP assemblies on SAM-COOH

(x ¼ 90 nm) display larger correlation length than SAM-OH

(x¼ 30 nm) and hydrophilic silicon surface (x¼ 20 nm) (Table 2).

The organization of these films was also characterized by

GISAXS. Diffraction patterns of monolayers deposited on

SAM-OH or SAM-COOH are similar. Fig. 5b corresponds to

the diffraction by a particle monolayer deposited on SAM-OH,

the diffraction conditions being the same as before. The rapid

succession of Kiessig fringes (1) essentially corresponds to

interferences between beams reflected at silicon–gold and

gold–NP interfaces. As seen above, the diffraction lines (2) and

(3) are associated with the NPs in-plane packing and the values

of the corresponding in-plane component of the scattering

vectors are respectively 0.526 nm"1 (2) and 0.98 nm"1(3). Though

close to the previous values (monolayer on hydrophilic silicon),

they are in a higher ratio (1.86) so that local hexagonal packing is

less obvious. If this packing is nonetheless assumed (as it can be

observed on SEM pictures), an inter-particle distance of 13.3 nm

is found, close to the one obtained with LB films on bare silicon.

More surprising is the absence of modulation of the out-of-the-

plane intensity. A possible explanation is that the surface treat-

ment favors the immobilization of particles of slightly different

diameters so that the oscillations of the form factor are getting

smeared. One may not exclude also a possible effect of the SAM

roughness (about 1 nm) due to the roughness of gold

coated substrate. The HWHM corrected for resolution is

ca. dqHWHM ¼ 0.065 nm"1, implying that in-plane positional

correlations are lost for distances higher than 2–3 times

1/dqHWHM, typically 40 nm.

These results show the influence of the SAM of organic

molecules on a substrate as well as the influence of the chemical

nature of terminal groups. Bare silicon substrates display simi-

larities with SAM-OH as its prior cleaning with the H2SO4/H2O2

mixture induces the activation of hydroxyl groups on the surface.

However, based on SEM images, the films of NPs deposited on

SAM-OH appear more densely packed and with a higher

coverage than those deposited on silicon substrates. However

such an effect is not visible on GISAXS measurements. The

better quality of the film transferred on SAM-COOH by

comparison with SAM-OH may be attributed to the high

chelating ability of carboxylic acid terminal groups which

induces stronger interactions with the iron oxide surface.42

Hydroxyl terminal groups from SAM-OH exhibit no chelating

but coordinating abilities, and thus have weaker interactions

with the NPs surface. Strong chelating abilities of SAM-COOH

with the surface of NPs should stabilize the nanoparticle

monolayer against cracking effects which may appear during the

film transfer and drying. This is consistent with the absence of

NPs on SAM-CH3: it confirms the low interaction of NPs with

SAM-CH3 despite their coating with oleic acid molecules.

Moreover the interactions of SAM head groups with the

surface of NPs are favored by the intensive washing procedure

which reduces the oleic acid chain density on the NP surface

below one monolayer, as determined by thermogravimetric

Fig. 7 LB films of NP10 on Si, SAM-OH and SAM-COOH substrates.

16024 | J. Mater. Chem., 2011, 21, 16018–16027 This journal is ª The Royal Society of Chemistry 2011

D
ow

nl
oa

de
d 

by
 U

ni
ve

rs
ite

 P
au

l S
ab

at
ie

r o
n 

21
 Ju

ly
 2

01
2

Pu
bl

is
he

d 
on

 0
8 

A
ug

us
t 2

01
1 

on
 h

ttp
://

pu
bs

.rs
c.

or
g 

| d
oi

:1
0.

10
39

/C
1J

M
12

01
2C

different molecules have been used in order to study the influence

of the surface functionality: 11-mercaptoundecanoic acid

(MUA), 11-mercaptoundecanol (MUO) and mercaptododecane

(MDD). SAMs were prepared by the common adsorption

technique which consists in the immersion of a gold substrate

in an ethanol solution of thiol molecules and were named

SAM-COOH, SAM-OH and SAM-CH3, respectively.
61 These

surfaces, decorated with carboxylic acid, hydroxyl and methyl

terminal groups, are expected to modulate the interactions

between the substrate and the NPs. Therefore the homogeneity

of the film is expected to be influenced because of the relative

chelating and coordinative abilities of the terminal functional

groups at the surface of the SAMs.42 Surfaces were characterized

by Polarization Modulation InfraRed Reflection-Absorption

Spectroscopy (PM-IRRAS) and atomic force microscopy

(AFM) which are detailed in ref. 42.

We underline that the deposition of NP10 on functionalized

substrates and on bare silicon (Fig. 7) was performed from the

same Langmuir film. Accordingly, all the observed differences

can be assigned to the effect of the substrate. No monolayer

could be transferred on the SAM-CH3 presenting methyl groups.

This result is in agreement with previous experiments dealing on

the kinetic of deposition of NPs on functionalized substrates

dipped in NP suspensions.42 The SAM-OH which displays

hydroxyl groups at its surface showed a slightly more homoge-

neous and dense monolayer of NPs (Fig. 7b) by comparison with

the film obtained on Si substrate (Fig. 7a) but some cracks and

holes still remain. In contrast, films deposited on SAM-COOH

substrates display a full and dense coverage by NPs (Fig. 7c).

The correlation length x calculated through an autocorrelation

function from SEM pictures (insets of Fig. 7) reveals that the

degree of order of NP assemblies is clearly enhanced when the

substrate is functionalized. NP assemblies on SAM-COOH

(x ¼ 90 nm) display larger correlation length than SAM-OH

(x¼ 30 nm) and hydrophilic silicon surface (x¼ 20 nm) (Table 2).

The organization of these films was also characterized by

GISAXS. Diffraction patterns of monolayers deposited on

SAM-OH or SAM-COOH are similar. Fig. 5b corresponds to

the diffraction by a particle monolayer deposited on SAM-OH,

the diffraction conditions being the same as before. The rapid

succession of Kiessig fringes (1) essentially corresponds to

interferences between beams reflected at silicon–gold and

gold–NP interfaces. As seen above, the diffraction lines (2) and

(3) are associated with the NPs in-plane packing and the values

of the corresponding in-plane component of the scattering

vectors are respectively 0.526 nm"1 (2) and 0.98 nm"1(3). Though

close to the previous values (monolayer on hydrophilic silicon),

they are in a higher ratio (1.86) so that local hexagonal packing is

less obvious. If this packing is nonetheless assumed (as it can be

observed on SEM pictures), an inter-particle distance of 13.3 nm

is found, close to the one obtained with LB films on bare silicon.

More surprising is the absence of modulation of the out-of-the-

plane intensity. A possible explanation is that the surface treat-

ment favors the immobilization of particles of slightly different

diameters so that the oscillations of the form factor are getting

smeared. One may not exclude also a possible effect of the SAM

roughness (about 1 nm) due to the roughness of gold

coated substrate. The HWHM corrected for resolution is

ca. dqHWHM ¼ 0.065 nm"1, implying that in-plane positional

correlations are lost for distances higher than 2–3 times

1/dqHWHM, typically 40 nm.

These results show the influence of the SAM of organic

molecules on a substrate as well as the influence of the chemical

nature of terminal groups. Bare silicon substrates display simi-

larities with SAM-OH as its prior cleaning with the H2SO4/H2O2

mixture induces the activation of hydroxyl groups on the surface.

However, based on SEM images, the films of NPs deposited on

SAM-OH appear more densely packed and with a higher

coverage than those deposited on silicon substrates. However

such an effect is not visible on GISAXS measurements. The

better quality of the film transferred on SAM-COOH by

comparison with SAM-OH may be attributed to the high

chelating ability of carboxylic acid terminal groups which

induces stronger interactions with the iron oxide surface.42

Hydroxyl terminal groups from SAM-OH exhibit no chelating

but coordinating abilities, and thus have weaker interactions

with the NPs surface. Strong chelating abilities of SAM-COOH

with the surface of NPs should stabilize the nanoparticle

monolayer against cracking effects which may appear during the

film transfer and drying. This is consistent with the absence of

NPs on SAM-CH3: it confirms the low interaction of NPs with

SAM-CH3 despite their coating with oleic acid molecules.

Moreover the interactions of SAM head groups with the

surface of NPs are favored by the intensive washing procedure

which reduces the oleic acid chain density on the NP surface

below one monolayer, as determined by thermogravimetric

Fig. 7 LB films of NP10 on Si, SAM-OH and SAM-COOH substrates.

16024 | J. Mater. Chem., 2011, 21, 16018–16027 This journal is ª The Royal Society of Chemistry 2011

D
ow

nl
oa

de
d 

by
 U

ni
ve

rs
ite

 P
au

l S
ab

at
ie

r o
n 

21
 Ju

ly
 2

01
2

Pu
bl

is
he

d 
on

 0
8 

A
ug

us
t 2

01
1 

on
 h

ttp
://

pu
bs

.rs
c.

or
g 

| d
oi

:1
0.

10
39

/C
1J

M
12

01
2C

Figure 1.19 – Résultats expérimentaux de dépôt par Langmuir-Blodgett de nanoparticules
d’oxyde de Fe chimiquement assisté par pré-fonctionnalisation d’une surface d’accueil.
Clichés de MEB de monocouches après dépôt, a) sur une surface d’accueil non fonctionnalisée,
b) fonctionnalisée avec une SAM de R-OH, c) fonctionnalisée avec une SAM de R-COOH.
En insert les fonctions d’autocorrélations en 2D (ACFs) permettant de quantifier la qualité de
cristallisation locale des monocouches.[137].

30



En e�et, les ACFs (en insert) calculées à partir de clichés de MEB des monocouches
transférées respectivement, sur une surface d’accueil non fonctionnalisée en a), fonction-
nalisée avec une SAM de R-OH en b) et de R-COOH en c) montrent clairement une
amélioration progressive de l’ordre local. De plus, cette amélioration peut être corrélée
avec l’augmentation progressive des a�nités chimiques entre la surface d’accueil et les na-
noparticules. On notera que le meilleur résultat est obtenu pour une SAM de molécules
dont le groupement fonctionnel est en R-COOH qui permet une double liaison avec les
nanoparticules (chélation) [137].

31



Fonctionnalisation des nano-objets magnétiques et de la surface d’accueil
Magnetic Nanoparticles on Surfaces and Devices
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interactions in generating anisotropic chain-like structures on 
the assembly process as presented in section 2.2 is perturbed, 
since mainly, the external applied magnetic fi eld dominates 
over the intrinsic anisotropic nature of the dipolar interactions 
and allows for the formation of long-range ordered structures 
due to the dominating interaction between each MNP and the 
external magnetic fi eld. Such infl uence was carefully investi-
gated by Pileni et al., who immersed a HOPG substrate into a 
solution containing  ∼ 8 nm Co NPs (14% size distribution). [  81  ]  
Upon a slow solvent evaporation under an applied magnetic 
fi eld perpendicular to the surface, well-defi ned 3D superlattices 
were obtained ( Figure    9  ). At low magnetic fi elds (0.27 T), the 
Co NPs assembled in homogeneous micrometer dots organized 
in well-defi ned hexagonal networks. A slight enhancement of 
the magnetic fi eld strength up to 0.45 T resulted in a reduction 
of the size and interdistance between dots whereupon a fur-
ther increase up to 0.78 T induces a phase transition from dots 
to worm-like and labyrinth structures. Interestingly, such struc-
tures could be observed over large areas of up to 0.02 mm 2 , 
with a fully covered thick fi lm of Co NPs lying underneath in 

structures. The infl uence of an external magnetic fi eld on the 
MNP assembly is further discussed in the next section. 

    3.2. Magnetic-Field-Assisted Assembly 

 The presence of an applied external magnetic fi eld allows 
nanostructures to be grown in a specifi c directional manner, 
either perpendicular or parallel to the substrate. [  54  ,  78  ,  79  ]  The 
MNPs tend to align according to the direction of the applied 
magnetic fi eld to minimize their magnetic energy, which is 
strongly affected by the strength of the applied fi eld. [  55  ,  80  ,  81  ]  
The intensity of this force is directly proportional to a particle’s 
magnetic moment and thus, to its magnetization properties. 
On the other hand, magnetic moments feel a force under 
magnetic fi eld gradients that tend to move the moment to 
the region with higher magnetic fi eld density. So, in the pres-
ence of an external magnetic fi eld, the infl uence of the dipolar 

     Figure  7 .     a) High-resolution SEM image of a  ∼ 3 nm FePt NP monolayer 
formed over a surface functionalized with an SAM displaying terminal amino 
groups (bright dots correspond to the MNPs), and b) typical high-resolution 
SEM image of an FePt NP monolayer after thermal annealing process up to 
800  ° C. Reproduced with permission. [  74  ]  Copyright 2003, American Institute of 
Physics. c) AFM image of a monolayer of  ∼ 6 nm CsNiCr NPs formed on a surface 
functionalized with a SAM bearing cationic N 3 Ni(H 2 O) 3  and CH 3  terminal 
groups, and d) height profi le along the blue line drawn on (c). Reproduced 
with permission. [  67  ]  Copyright 2008, American Chemical Society.  

     Figure  8 .     Assembly of  ∼ 5 nm alkyne-substituted FePt NPs on an azide-
terminated SAM using click-chemistry: a) schematic illustration of 
the procedure, and b) SEM image of the resulting FePt NP monolayer. 
Reproduced with permission. [  76  ]  Copyright 2011, American Chemical 
Society.  
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interactions in generating anisotropic chain-like structures on 
the assembly process as presented in section 2.2 is perturbed, 
since mainly, the external applied magnetic fi eld dominates 
over the intrinsic anisotropic nature of the dipolar interactions 
and allows for the formation of long-range ordered structures 
due to the dominating interaction between each MNP and the 
external magnetic fi eld. Such infl uence was carefully investi-
gated by Pileni et al., who immersed a HOPG substrate into a 
solution containing  ∼ 8 nm Co NPs (14% size distribution). [  81  ]  
Upon a slow solvent evaporation under an applied magnetic 
fi eld perpendicular to the surface, well-defi ned 3D superlattices 
were obtained ( Figure    9  ). At low magnetic fi elds (0.27 T), the 
Co NPs assembled in homogeneous micrometer dots organized 
in well-defi ned hexagonal networks. A slight enhancement of 
the magnetic fi eld strength up to 0.45 T resulted in a reduction 
of the size and interdistance between dots whereupon a fur-
ther increase up to 0.78 T induces a phase transition from dots 
to worm-like and labyrinth structures. Interestingly, such struc-
tures could be observed over large areas of up to 0.02 mm 2 , 
with a fully covered thick fi lm of Co NPs lying underneath in 

structures. The infl uence of an external magnetic fi eld on the 
MNP assembly is further discussed in the next section. 

    3.2. Magnetic-Field-Assisted Assembly 

 The presence of an applied external magnetic fi eld allows 
nanostructures to be grown in a specifi c directional manner, 
either perpendicular or parallel to the substrate. [  54  ,  78  ,  79  ]  The 
MNPs tend to align according to the direction of the applied 
magnetic fi eld to minimize their magnetic energy, which is 
strongly affected by the strength of the applied fi eld. [  55  ,  80  ,  81  ]  
The intensity of this force is directly proportional to a particle’s 
magnetic moment and thus, to its magnetization properties. 
On the other hand, magnetic moments feel a force under 
magnetic fi eld gradients that tend to move the moment to 
the region with higher magnetic fi eld density. So, in the pres-
ence of an external magnetic fi eld, the infl uence of the dipolar 

     Figure  7 .     a) High-resolution SEM image of a  ∼ 3 nm FePt NP monolayer 
formed over a surface functionalized with an SAM displaying terminal amino 
groups (bright dots correspond to the MNPs), and b) typical high-resolution 
SEM image of an FePt NP monolayer after thermal annealing process up to 
800  ° C. Reproduced with permission. [  74  ]  Copyright 2003, American Institute of 
Physics. c) AFM image of a monolayer of  ∼ 6 nm CsNiCr NPs formed on a surface 
functionalized with a SAM bearing cationic N 3 Ni(H 2 O) 3  and CH 3  terminal 
groups, and d) height profi le along the blue line drawn on (c). Reproduced 
with permission. [  67  ]  Copyright 2008, American Chemical Society.  

     Figure  8 .     Assembly of  ∼ 5 nm alkyne-substituted FePt NPs on an azide-
terminated SAM using click-chemistry: a) schematic illustration of 
the procedure, and b) SEM image of the resulting FePt NP monolayer. 
Reproduced with permission. [  76  ]  Copyright 2011, American Chemical 
Society.  

a)## b)##
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oxide and alkyl chains, respectively. The disappearance of the
characteristic nC–O! band of oleic acid (1635 cm!1) and of the
nasCH3 band (2956 cm!1) in the NP@AP12 spectrum and the
appearance of nN3 (2096 cm!1) band agree with the replace-
ment of oleic acid by AP12 at the NP surface. In addition, the
interaction of the phosphonic acid group with the NP surface
was evidenced by the appearance of a broad nP–O–Fe band
(1200–900 cm!1).19 The disappearance of the nP–OH bands
(1101 and 945 cm!1) and the observation of a shoulder at 1106 cm!1

corresponding to the nPQO band of AP12 suggest a binulcear
bridging complex.

Alkyne-terminated self-assembled monolayers (SAMs) were
prepared by immersing a gold substrate in a 10 mM ethanolic
solution of 11-(undec-1-ynyl)thioacetate for 15 h according to
the standard solution procedure.21 Thioacetates were used
because of the low stability of the corresponding alkyne–thiol
derivative. Indeed, thiol and alkyne react easily to form C–S
bonds in a similar manner to the thiol-ene reaction.22 To
overcome this drawback, 11-(undec-1-ynyl)thioacetate was
prepared starting from the 11-undec-1-yn-11-ol through a
methylsulfonate intermediate (Chart 1) on the basis of a
synthesis pathway described by Collman et al.23 The
formation of alkyne-terminated SAMs is accompanied by
the observation of intense nC–H bands (2950–2850 cm!1) in
the PM-IRRAS spectrum although the very weak nCC band is
not observed. In addition, the presence of sulfur-containing
fragments bonded to gold was evidenced by XPS which
exhibits the S(2p) signal at 163.5 eV.

The azide-terminated NPs were assembled on alkyne-termi-
nated SAMs under non-aqueous conditions via the CuAAC
‘‘click’’ reaction (Scheme 1) as we reported previously on the
synthesis of silane derivatives.24,25 Alkyne-terminated SAMs
were immersed in NP suspensions containing EtN3 and

CuBr(PPh3)3 as catalyst. The reaction was performed under
reflux for 1 h with NP@AP2 and 48 h with NP@AP12. Both
samples SAM-1h and SAM-48h were then extensively rinsed
and ultrasonicated to remove physisorbed NPs. As seen by
SEM (Fig. 2), the NP density increases with the reaction time
from 530 to 2005 NPs per mm2, which confirms the influence of
the kinetic control over the assembling process. Because NPs
cover homogeneously both SAMs, the average interparticle
distance is reduced on increasing the reaction time from 1 to
48 h. A blank experiment was performed for 48 h by using a
methylene-terminated SAM on which no particles were
assembled (see ESIw). This demonstrates the selectivity of
the ‘‘click’’ reaction to pattern NP assemblies.
The magnetic properties of both samples were studied by

using a superconducting quantum interference device
(SQUID) magnetometer (Fig. 3a). Zero-field-cooled (ZFC)
magnetization curves of SAM-1h and SAM-48h exhibit a
maximum at 80 K and 145 K, respectively. This is generally
associated to the blocking temperature (TB) which is the
temperature limit between the single blocked monodomain
behaviour (T o TB) and the superparamagnetic behaviour
(T 4 TB) of NPs. The significant increase of TB with the
density and the average interparticle distance is clearly correlated
to the increase of dipolar interactions as reported previously
on similar iron oxide NPs dispersed in solution.26 The increase
of dipolar interactions is also depicted by the broadening of
the ZFC curve related to SAM-48h.10a Moreover, the field-
cooled (FC) magnetization curves exhibit different behaviours
at temperatures below TB that are also related to the strength
of dipolar interactions between NPs. SAM-48h presents a
plateau which is typical of strong dipolar interactions between
NPs.16 In contrast, the gradual increase of the magnetization

Fig. 1 TEM micrographs (a, c), DLS and TEM size distribution for

NP@AP2 (a, b) and NP@AP12 (c, d).

Chart 1 Reaction pathway to obtain 11-(undec-1-ynyl)thioacetate
(HCC(CH2)9SCOCH3). (a) ClSO2CH3, Et3N, RT, 2 h. (b) KSCOCH3,
reflux under N2, 3 h.

Scheme 1 Schematic representation of covalent assembling of azide-

terminated NPs on alkyne-terminated SAMs by the CuAAC ‘‘click’’

reaction.

Fig. 2 SEM pictures of SAM-1h (a) and SAM-48h (b) after the

CuAAC ‘‘click’’ reaction.
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oxide and alkyl chains, respectively. The disappearance of the
characteristic nC–O! band of oleic acid (1635 cm!1) and of the
nasCH3 band (2956 cm!1) in the NP@AP12 spectrum and the
appearance of nN3 (2096 cm!1) band agree with the replace-
ment of oleic acid by AP12 at the NP surface. In addition, the
interaction of the phosphonic acid group with the NP surface
was evidenced by the appearance of a broad nP–O–Fe band
(1200–900 cm!1).19 The disappearance of the nP–OH bands
(1101 and 945 cm!1) and the observation of a shoulder at 1106 cm!1

corresponding to the nPQO band of AP12 suggest a binulcear
bridging complex.

Alkyne-terminated self-assembled monolayers (SAMs) were
prepared by immersing a gold substrate in a 10 mM ethanolic
solution of 11-(undec-1-ynyl)thioacetate for 15 h according to
the standard solution procedure.21 Thioacetates were used
because of the low stability of the corresponding alkyne–thiol
derivative. Indeed, thiol and alkyne react easily to form C–S
bonds in a similar manner to the thiol-ene reaction.22 To
overcome this drawback, 11-(undec-1-ynyl)thioacetate was
prepared starting from the 11-undec-1-yn-11-ol through a
methylsulfonate intermediate (Chart 1) on the basis of a
synthesis pathway described by Collman et al.23 The
formation of alkyne-terminated SAMs is accompanied by
the observation of intense nC–H bands (2950–2850 cm!1) in
the PM-IRRAS spectrum although the very weak nCC band is
not observed. In addition, the presence of sulfur-containing
fragments bonded to gold was evidenced by XPS which
exhibits the S(2p) signal at 163.5 eV.

The azide-terminated NPs were assembled on alkyne-termi-
nated SAMs under non-aqueous conditions via the CuAAC
‘‘click’’ reaction (Scheme 1) as we reported previously on the
synthesis of silane derivatives.24,25 Alkyne-terminated SAMs
were immersed in NP suspensions containing EtN3 and

CuBr(PPh3)3 as catalyst. The reaction was performed under
reflux for 1 h with NP@AP2 and 48 h with NP@AP12. Both
samples SAM-1h and SAM-48h were then extensively rinsed
and ultrasonicated to remove physisorbed NPs. As seen by
SEM (Fig. 2), the NP density increases with the reaction time
from 530 to 2005 NPs per mm2, which confirms the influence of
the kinetic control over the assembling process. Because NPs
cover homogeneously both SAMs, the average interparticle
distance is reduced on increasing the reaction time from 1 to
48 h. A blank experiment was performed for 48 h by using a
methylene-terminated SAM on which no particles were
assembled (see ESIw). This demonstrates the selectivity of
the ‘‘click’’ reaction to pattern NP assemblies.
The magnetic properties of both samples were studied by

using a superconducting quantum interference device
(SQUID) magnetometer (Fig. 3a). Zero-field-cooled (ZFC)
magnetization curves of SAM-1h and SAM-48h exhibit a
maximum at 80 K and 145 K, respectively. This is generally
associated to the blocking temperature (TB) which is the
temperature limit between the single blocked monodomain
behaviour (T o TB) and the superparamagnetic behaviour
(T 4 TB) of NPs. The significant increase of TB with the
density and the average interparticle distance is clearly correlated
to the increase of dipolar interactions as reported previously
on similar iron oxide NPs dispersed in solution.26 The increase
of dipolar interactions is also depicted by the broadening of
the ZFC curve related to SAM-48h.10a Moreover, the field-
cooled (FC) magnetization curves exhibit different behaviours
at temperatures below TB that are also related to the strength
of dipolar interactions between NPs. SAM-48h presents a
plateau which is typical of strong dipolar interactions between
NPs.16 In contrast, the gradual increase of the magnetization

Fig. 1 TEM micrographs (a, c), DLS and TEM size distribution for

NP@AP2 (a, b) and NP@AP12 (c, d).

Chart 1 Reaction pathway to obtain 11-(undec-1-ynyl)thioacetate
(HCC(CH2)9SCOCH3). (a) ClSO2CH3, Et3N, RT, 2 h. (b) KSCOCH3,
reflux under N2, 3 h.

Scheme 1 Schematic representation of covalent assembling of azide-

terminated NPs on alkyne-terminated SAMs by the CuAAC ‘‘click’’

reaction.

Fig. 2 SEM pictures of SAM-1h (a) and SAM-48h (b) after the
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Figure 1.20 – Résultats expérimentaux de dépôt par click-chemistry de nanoparticules de FePt
chimiquement assisté par pré-fonctionnalisation d’une surface d’accueil et des nanoparticules.
a) Représentation schématique du mécanisme de "Click-chemistry" grâce à la formation d’un
groupement triazole qui lie par liaison covalente la surface d’accueil et les nanoparticules. Cette
formation née de l’interaction entre le groupement fonctionnel d’azoture (issu d’une SAM à la
surface d’une couche d’oxyde silium) et les groupements fonctionnels alcynes à la surface des
nanopartiules. b) Cliché de MEB pris après dépôt par "Click-chemistry" mettant en évidence
l’immobilisation des nanoparticules sur la surface d’oxyde silicium [194]. c) Représentation sché-
matique du mécanisme d’immobilisation par liaison covalente de nanoparticules d’oxyde Fe sur
une surface d’accueil d’or. Clichés de MEB de la surface d’or après 1 h et 24 h d’immersion
respectivement en d) en e) dans la suspension colloïdale [195].

La modification chimique combinée de la surface d’accueil et de la surface des nano-
objets conduit à une interaction sélective et encore plus stable (voir figure 1.15 iii)).
Kinge et coll. ont récemment utilisé cette stratégie combinée à une méthode de "Click-
chemistry" pour immobiliser des nanoparticules magnétiques [194]. Les ligands en fin
de synthèse (¥ 5 nm) ont été remplacés par des molécules d’acide 5-hexanoïque et des
groupes de 6-amino-1-hexyne pour former par substitutions des alcynes. Puis, une surface
d’oxyde de silicium est fonctionnalisée avec une SAM dont les groupements fonctionnels
sont composés d’azotures qui réagissent par la formation de groupe triazole grâce aux
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groupements alcynes à la surface de nanoparticules de FePt (voir figure 1.20 a)). Un
cliché de MEB après dépôt montre l’immobilisation des nanoparticules sur la surface
d’accueil (voir figure 1.20 b)). Le dépôt a été ultérieurement recuit pour améliorer les
propriétés magnétiques des nanoparticules [194].
Plus récemment, des nanoparticules d’oxyde de Fe ont pu être immobilisées sur une surface
d’or via les mêmes stratégies combinées de "Click-chemistry" et de fonctionnalisation. Le
mécanisme réactionnel est présenté sur la figure 1.20 en a) ainsi que deux clichés de MEB
pris après 1 h d’immersion de la surface d’accueil en c) et 24 h en d) [195].

1.2.2 Dépôt dirigé et positionnement de colloïdes

Certaines des techniques de dépôts vues précédemment permettent, lorsqu’elles sont
associées à des défauts « intentionnels » structurés sur la surface d’accueil, de diriger des
assemblées auto-organisées de nano-objets sur cette dernière.
Généralement, un tel assemblage est dirigé grâce à des défauts topographiques ou chi-
miques structurés par lithographie (douce ou conventionnelle), mais on trouve également
dans la littérature des techniques d’écriture sérielle par "dip-pen" ou encore le piégeage
de nano-objets par application d’un champ électrique [196]. Nous allons décrire plus en
détails ces techniques, en nous focalisant toujours sur les résultats de la littérature impli-
quant des nano-objets magnétiques issus de la chimie.

Structuration chimique

La structuration de défauts chimiques consiste à reproduire des motifs à contraste
d’énergie de surface qui alternent des zones hydrophiles/hydrophobes sur une surface
d’accueil (par exemple un couple de molécules d’APTES/OTS gre�ées sur du SiO2).
Lorsque la ligne triple d’une suspension colloïdale balaye une telle surface, la suspension
mouille de manière sélective les zones hydrophiles, ce qui a pour e�et de déformer loca-
lement la ligne triple, d’augmenter l’évaporation, et d’inciter l’assemblage des colloïdes
dans ces régions précisément. Ainsi, les zones hydrophiles représentent des sites préféren-
tiels pour l’assemblage par forces de capillarité et de convection. La littérature compte
de nombreuses approches pour la fabrication de motifs à contraste d’énergie de surface
[197, 198, 199, 200, 201]. La plupart des groupes de recherche qui se sont intéressés à
l’assemblage dirigé par fonctionnalisation de la surface d’accueil, utilisent des SAM [199,
200, 201]. Il existe principalement trois stratégies pour obtenir des SAM sur une surface
d’accueil dont la géométrie et la surface sont bien définies [202, 203] :
La première consiste à localiser directement le dépôt de SAM sur la surface d’accueil.
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Pour ce faire, on utilise généralement les techniques de micro-contact printing (µCP) [197,
204, 198, 199, 200] (voir figure 1.21 i) a) et b)), de nanolithographie "dip-pen" (voir figure
1.21 ii)) [205, 206, 207] ou enfin l’absorption sélective de SAM de di�érentes natures sur
des surfaces d’accueil pré-patternées (voir figure 1.21 iii))[208, 209].
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structures was also feasible by the fabrication of patterned 
hydrophobic and hydrophilic SAMs using  µ CP, followed by 
the dewetting of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm Fe 3 O 4  NPs 
solution on top of the pattern (Figure  11 b). [  25  ]  The patterned 
surface was fi rst used to direct the condensation of water 
droplets onto the hydrophilic areas after cooling below the 
dew point. Then, a liquid layer of chloroform containing the 
NPs was deposited on top of the water-patterned surface 
by dip-coating, which after the complete evaporation of the 
solvents resulted in an ordered pattern of magnetic rings of 
approximately 10  µ m in diameter and 450 nm in height.  

  µ CP technique is also suitable for the fabrication of SAM 
templates that induce the selective attachment of the MNPs 
by means of ligand-place-exchange reactions, leaving highly 
stable monolayers of MNPs. For example, Al 2 O 3  substrates 
were patterned using aminobutylphosphonic acid (ABP) 
SAMs, whose NH 2 -terminated groups are known to effectively 
interact with FePt NPs by ligand-place-exchange reactions. [  84  ]  
After dip-coating the template into the colloidal solution, 
SEM images revealed the selective formation of monolayers 
of  ∼ 10 nm FePt NPs on top of NH 2 -terminated micrometric 
areas while leaving all the non-patterned areas uncovered. 

  Direct patterning . By combining both  µ CP and click-
chemistry, Kinge et al. directly generated patterns of highly 
packed  ∼ 5 nm FePt NPs monolayers with an elastomeric 
stamp that was directly immersed into a solution containing 
the MNPs (Figure  11 c). [  76  ]  The stamp can also been func-
tionalized with a LB fi lm, technique known as patterned 
Langmuir– Blodgett (pLB) ( Figure    12  a). [  85–87  ]  Following this 

     Figure  11 .     a) Schematic illustration of the indirect-patterning approach 
by means of  µ CP. b) Optical image of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm 
Fe 3 O 4  NPs into ring-shaped structures. Reproduced with permission. [  25  ]  
Copyright 2005, Elsevier. c) Schematic illustration of the direct-
patterning approach by means of  µ CP.  

techniques. Moreover, each can be used following two dif-
ferent approaches: (i) direct-patterning of the MNPs, and 
(ii) indirect-patterning deposition, where templates are used 
to fi rst pattern a chemically modifi ed substrate that sub-
sequently guides the site-selective assembly of the MNPs (in 
a similar way as described in section 3.1). 

  3.3.1. Stamp-Assisted Structuration (Soft-Lithographies) 

 The technique most widely used for the stamp-assisted struc-
turation of MNPs on surfaces is that of microcontact printing 
( µ CP). This technique can be used for the direct patterning of 
NPs on surfaces though most of the examples so far reported 
rely on the indirect-patterning approach. 

  Indirect patterning . In general, in the indirect-patterning 
approach fi rst the elastomeric stamp is wetted on a solu-
tion containing functional molecules and brought in contact 
with the substrate to fabricate SAM patterns. Afterwards, 
the MNPs are attached upon dipping the structured surfaces 
( Figure    11  a). [  24  ,  25  ,  84  ]  For instance, Whitesides et al. applied 
this process to the selective deposition of 5–12 nm Fe 3 O 4  
NPs on Au substrates, which were previously patterned with 
both hydrophobic and hydrophilic SAMs by  µ CP. [  24  ]  By dip-
ping the patterned Au substrates into an aqueous solution 
containing either positively or negatively charged Fe 3 O 4  NPs, 
the selective wetting properties of the template directed the 
deposition of particles only onto the hydrophilic patterned 
areas with features of micrometer size and thickness between 
50 and 100 nm. Further organization of MNPs into ring-like 

     Figure  12 .     a) Schematic illustration of pLB procedure followed by 
additional thermal treatment. SEM images of the obtained FePt 
microstructures after thermal annealing: b) lines (1  µ m wide), c) squares 
(2  µ m wide), and d) meshes (10  µ m dot diameter). Reproduced with 
permission. [  86  ]   
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dew point. Then, a liquid layer of chloroform containing the 
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by means of ligand-place-exchange reactions, leaving highly 
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SAMs, whose NH 2 -terminated groups are known to effectively 
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stamp that was directly immersed into a solution containing 
the MNPs (Figure  11 c). [  76  ]  The stamp can also been func-
tionalized with a LB fi lm, technique known as patterned 
Langmuir– Blodgett (pLB) ( Figure    12  a). [  85–87  ]  Following this 

     Figure  11 .     a) Schematic illustration of the indirect-patterning approach 
by means of  µ CP. b) Optical image of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm 
Fe 3 O 4  NPs into ring-shaped structures. Reproduced with permission. [  25  ]  
Copyright 2005, Elsevier. c) Schematic illustration of the direct-
patterning approach by means of  µ CP.  

techniques. Moreover, each can be used following two dif-
ferent approaches: (i) direct-patterning of the MNPs, and 
(ii) indirect-patterning deposition, where templates are used 
to fi rst pattern a chemically modifi ed substrate that sub-
sequently guides the site-selective assembly of the MNPs (in 
a similar way as described in section 3.1). 

  3.3.1. Stamp-Assisted Structuration (Soft-Lithographies) 

 The technique most widely used for the stamp-assisted struc-
turation of MNPs on surfaces is that of microcontact printing 
( µ CP). This technique can be used for the direct patterning of 
NPs on surfaces though most of the examples so far reported 
rely on the indirect-patterning approach. 

  Indirect patterning . In general, in the indirect-patterning 
approach fi rst the elastomeric stamp is wetted on a solu-
tion containing functional molecules and brought in contact 
with the substrate to fabricate SAM patterns. Afterwards, 
the MNPs are attached upon dipping the structured surfaces 
( Figure    11  a). [  24  ,  25  ,  84  ]  For instance, Whitesides et al. applied 
this process to the selective deposition of 5–12 nm Fe 3 O 4  
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both hydrophobic and hydrophilic SAMs by  µ CP. [  24  ]  By dip-
ping the patterned Au substrates into an aqueous solution 
containing either positively or negatively charged Fe 3 O 4  NPs, 
the selective wetting properties of the template directed the 
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structures was also feasible by the fabrication of patterned 
hydrophobic and hydrophilic SAMs using  µ CP, followed by 
the dewetting of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm Fe 3 O 4  NPs 
solution on top of the pattern (Figure  11 b). [  25  ]  The patterned 
surface was fi rst used to direct the condensation of water 
droplets onto the hydrophilic areas after cooling below the 
dew point. Then, a liquid layer of chloroform containing the 
NPs was deposited on top of the water-patterned surface 
by dip-coating, which after the complete evaporation of the 
solvents resulted in an ordered pattern of magnetic rings of 
approximately 10  µ m in diameter and 450 nm in height.  

  µ CP technique is also suitable for the fabrication of SAM 
templates that induce the selective attachment of the MNPs 
by means of ligand-place-exchange reactions, leaving highly 
stable monolayers of MNPs. For example, Al 2 O 3  substrates 
were patterned using aminobutylphosphonic acid (ABP) 
SAMs, whose NH 2 -terminated groups are known to effectively 
interact with FePt NPs by ligand-place-exchange reactions. [  84  ]  
After dip-coating the template into the colloidal solution, 
SEM images revealed the selective formation of monolayers 
of  ∼ 10 nm FePt NPs on top of NH 2 -terminated micrometric 
areas while leaving all the non-patterned areas uncovered. 

  Direct patterning . By combining both  µ CP and click-
chemistry, Kinge et al. directly generated patterns of highly 
packed  ∼ 5 nm FePt NPs monolayers with an elastomeric 
stamp that was directly immersed into a solution containing 
the MNPs (Figure  11 c). [  76  ]  The stamp can also been func-
tionalized with a LB fi lm, technique known as patterned 
Langmuir– Blodgett (pLB) ( Figure    12  a). [  85–87  ]  Following this 

     Figure  11 .     a) Schematic illustration of the indirect-patterning approach 
by means of  µ CP. b) Optical image of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm 
Fe 3 O 4  NPs into ring-shaped structures. Reproduced with permission. [  25  ]  
Copyright 2005, Elsevier. c) Schematic illustration of the direct-
patterning approach by means of  µ CP.  

techniques. Moreover, each can be used following two dif-
ferent approaches: (i) direct-patterning of the MNPs, and 
(ii) indirect-patterning deposition, where templates are used 
to fi rst pattern a chemically modifi ed substrate that sub-
sequently guides the site-selective assembly of the MNPs (in 
a similar way as described in section 3.1). 

  3.3.1. Stamp-Assisted Structuration (Soft-Lithographies) 

 The technique most widely used for the stamp-assisted struc-
turation of MNPs on surfaces is that of microcontact printing 
( µ CP). This technique can be used for the direct patterning of 
NPs on surfaces though most of the examples so far reported 
rely on the indirect-patterning approach. 

  Indirect patterning . In general, in the indirect-patterning 
approach fi rst the elastomeric stamp is wetted on a solu-
tion containing functional molecules and brought in contact 
with the substrate to fabricate SAM patterns. Afterwards, 
the MNPs are attached upon dipping the structured surfaces 
( Figure    11  a). [  24  ,  25  ,  84  ]  For instance, Whitesides et al. applied 
this process to the selective deposition of 5–12 nm Fe 3 O 4  
NPs on Au substrates, which were previously patterned with 
both hydrophobic and hydrophilic SAMs by  µ CP. [  24  ]  By dip-
ping the patterned Au substrates into an aqueous solution 
containing either positively or negatively charged Fe 3 O 4  NPs, 
the selective wetting properties of the template directed the 
deposition of particles only onto the hydrophilic patterned 
areas with features of micrometer size and thickness between 
50 and 100 nm. Further organization of MNPs into ring-like 

     Figure  12 .     a) Schematic illustration of pLB procedure followed by 
additional thermal treatment. SEM images of the obtained FePt 
microstructures after thermal annealing: b) lines (1  µ m wide), c) squares 
(2  µ m wide), and d) meshes (10  µ m dot diameter). Reproduced with 
permission. [  86  ]   
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structures was also feasible by the fabrication of patterned 
hydrophobic and hydrophilic SAMs using  µ CP, followed by 
the dewetting of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm Fe 3 O 4  NPs 
solution on top of the pattern (Figure  11 b). [  25  ]  The patterned 
surface was fi rst used to direct the condensation of water 
droplets onto the hydrophilic areas after cooling below the 
dew point. Then, a liquid layer of chloroform containing the 
NPs was deposited on top of the water-patterned surface 
by dip-coating, which after the complete evaporation of the 
solvents resulted in an ordered pattern of magnetic rings of 
approximately 10  µ m in diameter and 450 nm in height.  

  µ CP technique is also suitable for the fabrication of SAM 
templates that induce the selective attachment of the MNPs 
by means of ligand-place-exchange reactions, leaving highly 
stable monolayers of MNPs. For example, Al 2 O 3  substrates 
were patterned using aminobutylphosphonic acid (ABP) 
SAMs, whose NH 2 -terminated groups are known to effectively 
interact with FePt NPs by ligand-place-exchange reactions. [  84  ]  
After dip-coating the template into the colloidal solution, 
SEM images revealed the selective formation of monolayers 
of  ∼ 10 nm FePt NPs on top of NH 2 -terminated micrometric 
areas while leaving all the non-patterned areas uncovered. 

  Direct patterning . By combining both  µ CP and click-
chemistry, Kinge et al. directly generated patterns of highly 
packed  ∼ 5 nm FePt NPs monolayers with an elastomeric 
stamp that was directly immersed into a solution containing 
the MNPs (Figure  11 c). [  76  ]  The stamp can also been func-
tionalized with a LB fi lm, technique known as patterned 
Langmuir– Blodgett (pLB) ( Figure    12  a). [  85–87  ]  Following this 

     Figure  11 .     a) Schematic illustration of the indirect-patterning approach 
by means of  µ CP. b) Optical image of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm 
Fe 3 O 4  NPs into ring-shaped structures. Reproduced with permission. [  25  ]  
Copyright 2005, Elsevier. c) Schematic illustration of the direct-
patterning approach by means of  µ CP.  

techniques. Moreover, each can be used following two dif-
ferent approaches: (i) direct-patterning of the MNPs, and 
(ii) indirect-patterning deposition, where templates are used 
to fi rst pattern a chemically modifi ed substrate that sub-
sequently guides the site-selective assembly of the MNPs (in 
a similar way as described in section 3.1). 

  3.3.1. Stamp-Assisted Structuration (Soft-Lithographies) 

 The technique most widely used for the stamp-assisted struc-
turation of MNPs on surfaces is that of microcontact printing 
( µ CP). This technique can be used for the direct patterning of 
NPs on surfaces though most of the examples so far reported 
rely on the indirect-patterning approach. 

  Indirect patterning . In general, in the indirect-patterning 
approach fi rst the elastomeric stamp is wetted on a solu-
tion containing functional molecules and brought in contact 
with the substrate to fabricate SAM patterns. Afterwards, 
the MNPs are attached upon dipping the structured surfaces 
( Figure    11  a). [  24  ,  25  ,  84  ]  For instance, Whitesides et al. applied 
this process to the selective deposition of 5–12 nm Fe 3 O 4  
NPs on Au substrates, which were previously patterned with 
both hydrophobic and hydrophilic SAMs by  µ CP. [  24  ]  By dip-
ping the patterned Au substrates into an aqueous solution 
containing either positively or negatively charged Fe 3 O 4  NPs, 
the selective wetting properties of the template directed the 
deposition of particles only onto the hydrophilic patterned 
areas with features of micrometer size and thickness between 
50 and 100 nm. Further organization of MNPs into ring-like 

     Figure  12 .     a) Schematic illustration of pLB procedure followed by 
additional thermal treatment. SEM images of the obtained FePt 
microstructures after thermal annealing: b) lines (1  µ m wide), c) squares 
(2  µ m wide), and d) meshes (10  µ m dot diameter). Reproduced with 
permission. [  86  ]   
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structures was also feasible by the fabrication of patterned 

hydrophobic and hydrophilic SAMs using  µ CP, followed by 

the dewetting of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm Fe 3  O 4   NPs 

solution on top of the pattern (Figure  11 b). [  25  ]  The patterned 

surface was fi rst used to direct the condensation of water 

droplets onto the hydrophilic areas after cooling below the 

dew point. Then, a liquid layer of chloroform containing the 

NPs was deposited on top of the water-patterned surface 

by dip-coating, which after the complete evaporation of the 

solvents resulted in an ordered pattern of magnetic rings of 

approximately 10  µ m in diameter and 450 nm in height.  

  µ CP technique is also suitable for the fabrication of SAM 

templates that induce the selective attachment of the MNPs 

by means of ligand-place-exchange reactions, leaving highly 

stable monolayers of MNPs. For example, Al 2  O 3   substrates 

were patterned using aminobutylphosphonic acid (ABP) 

SAMs, whose NH 2  -terminated groups are known to effectively 

interact with FePt NPs by ligand-place-exchange reactions. [  84  ]  

After dip-coating the template into the colloidal solution, 

SEM images revealed the selective formation of monolayers 

of  ∼ 10 nm FePt NPs on top of NH 2  -terminated micrometric 

areas while leaving all the non-patterned areas uncovered. 

  Direct patterning . By combining both  µ CP and click-

chemistry, Kinge et al. directly generated patterns of highly 

packed  ∼ 5 nm FePt NPs monolayers with an elastomeric 

stamp that was directly immersed into a solution containing 

the MNPs (Figure  11 c). [  76  ]  The stamp can also been func-

tionalized with a LB fi lm, technique known as patterned 

Langmuir– Blodgett (pLB) ( Figure    12  a). [  85–87  ]  Following this 

     Figure  11 .     a) Schematic illustration of the indirect-patterning approach 

by means of  µ CP. b) Optical image of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm 

Fe 3  O 4   NPs into ring-shaped structures. Reproduced with permission. [  25  ]  

Copyright 2005, Elsevier. c) Schematic illustration of the direct-

patterning approach by means of  µ CP.  

techniques. Moreover, each can be used following two dif-

ferent approaches: (i) direct-patterning of the MNPs, and 

(ii) indirect-patterning deposition, where templates are used 

to fi rst pattern a chemically modifi ed substrate that sub-

sequently guides the site-selective assembly of the MNPs (in 

a similar way as described in section 3.1). 

  3.3.1. Stamp-Assisted Structuration (Soft-Lithographies) 

 The technique most widely used for the stamp-assisted struc-

turation of MNPs on surfaces is that of microcontact printing 

( µ CP). This technique can be used for the direct patterning of 

NPs on surfaces though most of the examples so far reported 

rely on the indirect-patterning approach. 

  Indirect patterning . In general, in the indirect-patterning 

approach fi rst the elastomeric stamp is wetted on a solu-

tion containing functional molecules and brought in contact 

with the substrate to fabricate SAM patterns. Afterwards, 

the MNPs are attached upon dipping the structured surfaces 

( Figure    11  a). [  24  ,  25  ,  84  ]  For instance, Whitesides et al. applied 

this process to the selective deposition of 5–12 nm Fe 3  O 4   

NPs on Au substrates, which were previously patterned with 

both hydrophobic and hydrophilic SAMs by  µ CP. [  24  ]  By dip-

ping the patterned Au substrates into an aqueous solution 

containing either positively or negatively charged Fe 3  O 4   NPs, 

the selective wetting properties of the template directed the 

deposition of particles only onto the hydrophilic patterned 

areas with features of micrometer size and thickness between 

50 and 100 nm. Further organization of MNPs into ring-like 

     Figure  12 .     a) Schematic illustration of pLB procedure followed by 

additional thermal treatment. SEM images of the obtained FePt 

microstructures after thermal annealing: b) lines (1  µ m wide), c) squares 

(2  µ m wide), and d) meshes (10  µ m dot diameter). Reproduced with 

permission. [  86  ]   
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structures was also feasible by the fabrication of patterned 
hydrophobic and hydrophilic SAMs using  µ CP, followed by 
the dewetting of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm Fe 3 O 4  NPs 
solution on top of the pattern (Figure  11 b). [  25  ]  The patterned 
surface was fi rst used to direct the condensation of water 
droplets onto the hydrophilic areas after cooling below the 
dew point. Then, a liquid layer of chloroform containing the 
NPs was deposited on top of the water-patterned surface 
by dip-coating, which after the complete evaporation of the 
solvents resulted in an ordered pattern of magnetic rings of 
approximately 10  µ m in diameter and 450 nm in height.  

  µ CP technique is also suitable for the fabrication of SAM 
templates that induce the selective attachment of the MNPs 
by means of ligand-place-exchange reactions, leaving highly 
stable monolayers of MNPs. For example, Al 2 O 3  substrates 
were patterned using aminobutylphosphonic acid (ABP) 
SAMs, whose NH 2 -terminated groups are known to effectively 
interact with FePt NPs by ligand-place-exchange reactions. [  84  ]  
After dip-coating the template into the colloidal solution, 
SEM images revealed the selective formation of monolayers 
of  ∼ 10 nm FePt NPs on top of NH 2 -terminated micrometric 
areas while leaving all the non-patterned areas uncovered. 

  Direct patterning . By combining both  µ CP and click-
chemistry, Kinge et al. directly generated patterns of highly 
packed  ∼ 5 nm FePt NPs monolayers with an elastomeric 
stamp that was directly immersed into a solution containing 
the MNPs (Figure  11 c). [  76  ]  The stamp can also been func-
tionalized with a LB fi lm, technique known as patterned 
Langmuir– Blodgett (pLB) ( Figure    12  a). [  85–87  ]  Following this 

     Figure  11 .     a) Schematic illustration of the indirect-patterning approach 
by means of  µ CP. b) Optical image of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm 
Fe 3 O 4  NPs into ring-shaped structures. Reproduced with permission. [  25  ]  
Copyright 2005, Elsevier. c) Schematic illustration of the direct-
patterning approach by means of  µ CP.  

techniques. Moreover, each can be used following two dif-
ferent approaches: (i) direct-patterning of the MNPs, and 
(ii) indirect-patterning deposition, where templates are used 
to fi rst pattern a chemically modifi ed substrate that sub-
sequently guides the site-selective assembly of the MNPs (in 
a similar way as described in section 3.1). 

  3.3.1. Stamp-Assisted Structuration (Soft-Lithographies) 

 The technique most widely used for the stamp-assisted struc-
turation of MNPs on surfaces is that of microcontact printing 
( µ CP). This technique can be used for the direct patterning of 
NPs on surfaces though most of the examples so far reported 
rely on the indirect-patterning approach. 

  Indirect patterning . In general, in the indirect-patterning 
approach fi rst the elastomeric stamp is wetted on a solu-
tion containing functional molecules and brought in contact 
with the substrate to fabricate SAM patterns. Afterwards, 
the MNPs are attached upon dipping the structured surfaces 
( Figure    11  a). [  24  ,  25  ,  84  ]  For instance, Whitesides et al. applied 
this process to the selective deposition of 5–12 nm Fe 3 O 4  
NPs on Au substrates, which were previously patterned with 
both hydrophobic and hydrophilic SAMs by  µ CP. [  24  ]  By dip-
ping the patterned Au substrates into an aqueous solution 
containing either positively or negatively charged Fe 3 O 4  NPs, 
the selective wetting properties of the template directed the 
deposition of particles only onto the hydrophilic patterned 
areas with features of micrometer size and thickness between 
50 and 100 nm. Further organization of MNPs into ring-like 

     Figure  12 .     a) Schematic illustration of pLB procedure followed by 
additional thermal treatment. SEM images of the obtained FePt 
microstructures after thermal annealing: b) lines (1  µ m wide), c) squares 
(2  µ m wide), and d) meshes (10  µ m dot diameter). Reproduced with 
permission. [  86  ]   
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structures was also feasible by the fabrication of patterned 
hydrophobic and hydrophilic SAMs using  µ CP, followed by 
the dewetting of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm Fe 3 O 4  NPs 
solution on top of the pattern (Figure  11 b). [  25  ]  The patterned 
surface was fi rst used to direct the condensation of water 
droplets onto the hydrophilic areas after cooling below the 
dew point. Then, a liquid layer of chloroform containing the 
NPs was deposited on top of the water-patterned surface 
by dip-coating, which after the complete evaporation of the 
solvents resulted in an ordered pattern of magnetic rings of 
approximately 10  µ m in diameter and 450 nm in height.  

  µ CP technique is also suitable for the fabrication of SAM 
templates that induce the selective attachment of the MNPs 
by means of ligand-place-exchange reactions, leaving highly 
stable monolayers of MNPs. For example, Al 2 O 3  substrates 
were patterned using aminobutylphosphonic acid (ABP) 
SAMs, whose NH 2 -terminated groups are known to effectively 
interact with FePt NPs by ligand-place-exchange reactions. [  84  ]  
After dip-coating the template into the colloidal solution, 
SEM images revealed the selective formation of monolayers 
of  ∼ 10 nm FePt NPs on top of NH 2 -terminated micrometric 
areas while leaving all the non-patterned areas uncovered. 

  Direct patterning . By combining both  µ CP and click-
chemistry, Kinge et al. directly generated patterns of highly 
packed  ∼ 5 nm FePt NPs monolayers with an elastomeric 
stamp that was directly immersed into a solution containing 
the MNPs (Figure  11 c). [  76  ]  The stamp can also been func-
tionalized with a LB fi lm, technique known as patterned 
Langmuir– Blodgett (pLB) ( Figure    12  a). [  85–87  ]  Following this 

     Figure  11 .     a) Schematic illustration of the indirect-patterning approach 
by means of  µ CP. b) Optical image of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm 
Fe 3 O 4  NPs into ring-shaped structures. Reproduced with permission. [  25  ]  
Copyright 2005, Elsevier. c) Schematic illustration of the direct-
patterning approach by means of  µ CP.  

techniques. Moreover, each can be used following two dif-
ferent approaches: (i) direct-patterning of the MNPs, and 
(ii) indirect-patterning deposition, where templates are used 
to fi rst pattern a chemically modifi ed substrate that sub-
sequently guides the site-selective assembly of the MNPs (in 
a similar way as described in section 3.1). 

  3.3.1. Stamp-Assisted Structuration (Soft-Lithographies) 

 The technique most widely used for the stamp-assisted struc-
turation of MNPs on surfaces is that of microcontact printing 
( µ CP). This technique can be used for the direct patterning of 
NPs on surfaces though most of the examples so far reported 
rely on the indirect-patterning approach. 

  Indirect patterning . In general, in the indirect-patterning 
approach fi rst the elastomeric stamp is wetted on a solu-
tion containing functional molecules and brought in contact 
with the substrate to fabricate SAM patterns. Afterwards, 
the MNPs are attached upon dipping the structured surfaces 
( Figure    11  a). [  24  ,  25  ,  84  ]  For instance, Whitesides et al. applied 
this process to the selective deposition of 5–12 nm Fe 3 O 4  
NPs on Au substrates, which were previously patterned with 
both hydrophobic and hydrophilic SAMs by  µ CP. [  24  ]  By dip-
ping the patterned Au substrates into an aqueous solution 
containing either positively or negatively charged Fe 3 O 4  NPs, 
the selective wetting properties of the template directed the 
deposition of particles only onto the hydrophilic patterned 
areas with features of micrometer size and thickness between 
50 and 100 nm. Further organization of MNPs into ring-like 

     Figure  12 .     a) Schematic illustration of pLB procedure followed by 
additional thermal treatment. SEM images of the obtained FePt 
microstructures after thermal annealing: b) lines (1  µ m wide), c) squares 
(2  µ m wide), and d) meshes (10  µ m dot diameter). Reproduced with 
permission. [  86  ]   
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structures was also feasible by the fabrication of patterned 
hydrophobic and hydrophilic SAMs using  µ CP, followed by 
the dewetting of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm Fe 3 O 4  NPs 
solution on top of the pattern (Figure  11 b). [  25  ]  The patterned 
surface was fi rst used to direct the condensation of water 
droplets onto the hydrophilic areas after cooling below the 
dew point. Then, a liquid layer of chloroform containing the 
NPs was deposited on top of the water-patterned surface 
by dip-coating, which after the complete evaporation of the 
solvents resulted in an ordered pattern of magnetic rings of 
approximately 10  µ m in diameter and 450 nm in height.  

  µ CP technique is also suitable for the fabrication of SAM 
templates that induce the selective attachment of the MNPs 
by means of ligand-place-exchange reactions, leaving highly 
stable monolayers of MNPs. For example, Al 2 O 3  substrates 
were patterned using aminobutylphosphonic acid (ABP) 
SAMs, whose NH 2 -terminated groups are known to effectively 
interact with FePt NPs by ligand-place-exchange reactions. [  84  ]  
After dip-coating the template into the colloidal solution, 
SEM images revealed the selective formation of monolayers 
of  ∼ 10 nm FePt NPs on top of NH 2 -terminated micrometric 
areas while leaving all the non-patterned areas uncovered. 

  Direct patterning . By combining both  µ CP and click-
chemistry, Kinge et al. directly generated patterns of highly 
packed  ∼ 5 nm FePt NPs monolayers with an elastomeric 
stamp that was directly immersed into a solution containing 
the MNPs (Figure  11 c). [  76  ]  The stamp can also been func-
tionalized with a LB fi lm, technique known as patterned 
Langmuir– Blodgett (pLB) ( Figure    12  a). [  85–87  ]  Following this 

     Figure  11 .     a) Schematic illustration of the indirect-patterning approach 
by means of  µ CP. b) Optical image of a polystyrene-coated  ∼ 10 nm 
Fe 3 O 4  NPs into ring-shaped structures. Reproduced with permission. [  25  ]  
Copyright 2005, Elsevier. c) Schematic illustration of the direct-
patterning approach by means of  µ CP.  

techniques. Moreover, each can be used following two dif-
ferent approaches: (i) direct-patterning of the MNPs, and 
(ii) indirect-patterning deposition, where templates are used 
to fi rst pattern a chemically modifi ed substrate that sub-
sequently guides the site-selective assembly of the MNPs (in 
a similar way as described in section 3.1). 

  3.3.1. Stamp-Assisted Structuration (Soft-Lithographies) 

 The technique most widely used for the stamp-assisted struc-
turation of MNPs on surfaces is that of microcontact printing 
( µ CP). This technique can be used for the direct patterning of 
NPs on surfaces though most of the examples so far reported 
rely on the indirect-patterning approach. 

  Indirect patterning . In general, in the indirect-patterning 
approach fi rst the elastomeric stamp is wetted on a solu-
tion containing functional molecules and brought in contact 
with the substrate to fabricate SAM patterns. Afterwards, 
the MNPs are attached upon dipping the structured surfaces 
( Figure    11  a). [  24  ,  25  ,  84  ]  For instance, Whitesides et al. applied 
this process to the selective deposition of 5–12 nm Fe 3 O 4  
NPs on Au substrates, which were previously patterned with 
both hydrophobic and hydrophilic SAMs by  µ CP. [  24  ]  By dip-
ping the patterned Au substrates into an aqueous solution 
containing either positively or negatively charged Fe 3 O 4  NPs, 
the selective wetting properties of the template directed the 
deposition of particles only onto the hydrophilic patterned 
areas with features of micrometer size and thickness between 
50 and 100 nm. Further organization of MNPs into ring-like 

     Figure  12 .     a) Schematic illustration of pLB procedure followed by 
additional thermal treatment. SEM images of the obtained FePt 
microstructures after thermal annealing: b) lines (1  µ m wide), c) squares 
(2  µ m wide), and d) meshes (10  µ m dot diameter). Reproduced with 
permission. [  86  ]   
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nanoparticle is being attracted to a positively charged line,
the gradient of the interaction energy in a direction parallel
to the substrate (x direction in Figure 1) produces lateral
forces that push it toward the center of the positively charged
line, a low-energy site. Because an entire wafer could be
functionalized at the same time, this guiding mechanism may
be able to allow concurrent large-scale nanoparticle place-
ment over an entire wafer. As will be shown later in this
paper, when the interaction energy gradient is sufficiently
strong, nanoparticles can be placed along a line with
nanometer scale precision even though the guiding structures
are defined in much larger scale, on the order of ∼100 nm.
Figure 2 outlines the experimental procedures used to

demonstrate the concept of electrostatic funneling. We started
the experiment with a common interconnect structure of
alternating lines of copper and silicon oxide fabricated with
damascene technology40 on a 200 mm silicon wafer, Figure
2A. It should be noted that, being planarized by chemical-
mechanical polishing (CMP),40 the surface of the copper and
silicon oxide lines were almost flat (roughness: 1-2 nm)
and had negligible height difference, with the copper lines
being lower than silicon oxide lines by ∼5 nm as measured
with an atomic force microscope (AFM, Digital Instruments
Dimension 5000). The line widths were 120 and 80 nm for
copper and silicon oxide, respectively. The wafer was cut
(typically, 2 cm × 2 cm), cleaned with acetone, and then
UV ozone cleaned (PSD-UVT, NovaScan) for 30 min. The
wafer was then immersed into 1% citric acid solution (Sigma-
Aldrich) for 15 min to remove any copper oxide on the
surface of copper lines and rinsed with deionized water. We
then selectively coated the copper lines with a thin layer of
gold (thickness ∼15 nm) using electroless plating,41 produc-
ing alternating lines of gold and silicon oxide, Figure 2B,
and making the Au-coated copper lines ∼10 nm higher than
silicon oxide lines, as measured with the AFM. Positively
and negatively charged self-assembled monolayers (SAMs)
were formed on lines of silicon oxide and gold using (3-
aminopropyl)triethoxysilane (APTES, (C2H5O)3-Si-(CH2)3-
NH2, 99%; Sigma-Aldrich) and 16-mercaptohexadecanoic
acid (MHA, HS-(CH2)15-COOH, 99%; ProChimia, Po-

land), respectively.42,43 The APTES SAMs were formed by
immersing the wafer into 1 mM of APTES in chloroform
for 30 min at room temperature, followed by rinsing with
2-propanol and drying with nitrogen. The MHA SAMs were
formed using 5 mMMHA solution in ethanol for 3 h at room
temperature, followed by rinsing in a 1% solution of HCl in
ethanol for 15 s and then with absolute ethanol (200 proof)
and drying with nitrogen. The wafer was then immersed into
a colloidal solution containing negatively charged gold
nanoparticles44,45 (diameter, ∼20 nm; concentration, 3.5 ×
1011 particles/mL (5.8 × 10-10 M); Ted Pella Inc.) for 30
min at 4 °C. The pH of the gold colloid was 6.6 (measured
with a pH meter; Oakton Acorn pH5) and did not change
during or after sample immersion. After removal from the
gold colloidal solution, the sample was immediately rinsed
with methanol and dried with a stream of nitrogen. The
samples were imaged with an FE-SEM (field-emission
scanning electron microscope, ZEISS Supra 55 VP).
In Figure 3, we show a representative SEM image that

demonstrates the effectiveness of the electrostatic funnel for
a one-dimensional guidance structure. The SEM image shows
that electrostatic guidance works extremely well and results
in many Au nanoparticles simultaneously placed along the

Figure 2. Experimental procedure. (A) Starting structure in which copper interconnect lines (brown) are embedded in the silicon oxide
dielectric (green) fabricated on a 200 mm silicon wafer. (B) Exposed copper lines are electroless plated with gold. (C) Selective formation
of self-assembled monolayers (SAMs). SAMs of APTES (-NH2; -NH3+) are selectively formed on silicon oxide surfaces and SAMs of
MHA (-COOH; -COO-) are selectively formed on gold surfaces, providing positively and negatively charged lines, respectively, in an
aqueous solution. (D) Immersion into colloidal solution containing negatively charged Au nanoparticles.

Figure 3. SEM image of Au nanoparticles (diameter ∼20 nm)
placed on silicon oxide lines using the electrostatic funneling
scheme. In this SEM image, the gold lines appear bright and silicon
oxide lines dark. Scale bars: 100 nm.
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Figure 1.21 – Techniques de structuration chimique de SAM sur des surfaces d’accueil solide.
i) a Représentation schématique de la méthode indirecte de dépôt dirigé de SAM par micro-
contact printing (µCP), associée à une méthode de dépôt capillaire/convective (dip coating sur
le schéma) pour le dépôt de colloïdes sur une surface d’accueil solide. En b une représentation
schématique de la méthode directe. Schémas adaptés de [81].
ii) Représentation schématique de la méthode NDP. Une pointe de MFA est immergée dans une
solution contenant des molécules ou des colloïdes d’interêts. lorsque la pointe est en mouvement
et en contact avec la surface d’accueil, il se crée un ménisque d’eau par condensation. Les entités
sont alors tranférées sur la surface d’accueil par les mécanismes de capillarité et de convection
[210].
iii) Représentation schématique de la méthode d’absorption sélective de SAM de di�érentes na-
tures sur une surface d’accueil pré-patternée. 1 Surface d’accueil pré-patternée d’électrodes d’or
par lithographie conventionnelle. 2 Adsorption sélective de SAM de di�érentes natures sur la
surface d’accueil pré-patternée : par exemple, des molécules munies de groupements fonctionnels
"thiols" se gre�ent préférentiellement sur les électrodes d’or, alors que des molécules d’APTES
se gre�ent sur l’oxyde de silicium. 3 Le contraste hydrophile/hydrophobe dans cette configuration
permet de déposer des nano-objets magnétiques entre les électrodes (Schéma adapté de[209]).
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La technique de (µCP) est une technique de lithographie douce qui repose sur l’uti-
lisation d’un timbre élastomère, généralement moulé avec des polymères de PDMS. Ce
matériau, liquide avant réticulation, peut reproduire la structure d’un moule en silicium
qui présente à sa surface les motifs topographiques souhaités. On notera que le moule
est élaboré par lithographie conventionnelle, et traité au préalable chimiquement pour le
rendre anti-adhésif en phase liquide, grâce à un gre�age covalent d’une SAM de molécules
d’OTS. On trouve dans la littérature deux méthodes di�érentes pour obtenir des dépôts
localisés de colloïdes via la technique de (µCP). Une méthode qualifiée de directe et une
seconde d’indirecte.

La méthode indirecte, qui est la plus largement utilisée, permet d’imprimer des
molécules sur une surface d’accueil grâce à un timbre de PDMS, dont l’échelle des sur-
faces peuvent varier du micromètre au nanomètre (le protocole est schématisé sur la figure
1.21 i) a. Tout d’abord, la surface du timbre de PDMS est imprégnée par une solution
contenant des molécules d’intérêt (couche orange sur la figure), puis par la simple mise
en contact de ce timbre avec une surface d’accueil, les motifs moléculaires s’impriment
de manière localisée [197]. La flexibilité du timbre permet un bon contact avec la sur-
face et permet une structuration de haute résolution aussi bien sur des surfaces planes
que non planes. Après la fabrication des motifs moléculaires par µCP, l’assemblage dirigé
des colloïdes est e�ectué grâce aux forces de capillarité et de convection, soit par re-
trait vertical d’un substrat immergé [211, 201, 212], soit par évaporation de gouttes [199,
198], ou encore par évaporation en milieu confiné [200]. Cette méthode dite indirecte a
notamment permis de déposer des nanoparticules magnétiques sur des surfaces solides
[213, 214, 215, 216, 217]. Par exemple, des résultats expérimentaux obtenus récemment
via cette méthode par Jie et coll. sont présentés sur la figure 1.22. Les géométries de dé-
pôts dirigés obtenues à partir de nanoparticules d’or, de Co, de FePt, de Fe3O4, de Ni
sur une surface d’accueil d’or, vont de la monocouche peu dense au dépôt multicouche,
grâce à l’ajustement de paramètres comme le temps d’immersion et/ou la concentration
de la suspension colloïdale. Les groupements fonctionnels libres obtenus via la méthode
de µCP indirecte permettent une adsorption sélective des nanoparticules magnétiques sur
la surface d’accueil : les SAM pourvues de groupements fonctionnels "thiols" permettent
le gre�age de nanoparticules de nature quelconque (métal ou oxyde), alors que les SAM
pourvues de groupements fonctionnels "diols" n’ont permis d’immobiliser que les systèmes
à base de Fe3O4 et de Co. On notera que les dépôts par dip coating (immersion) ont été
faits sous atmosphère ambiante. Les systèmes de Co et de Ni présentent donc un oxyde
natif à leur surface. De plus, les dépôts obtenus ne présentent pas d’auto-organisation.
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composition or the ligand shell to exploit hydrophobic or elec-

trostatic interactions.52,53

In an effort to develop a universal approach for laterally

patterning MNPs, we have focused on using patterned SAMs on

metal thin films for binding to MNPs through ligand exchange.

After deposition of an Au thin film on a Si substrate, monolayers

of hexadecanethiol (HDT) were patterned onto the surface

through mCP.54 The active, bifunctional molecules, 1,10-dec-

anedithiol (DDT) or 4-(11-mercaptoundecyl)benzene-1,2-diol

(MBD), were then patterned through backfilling. Submerging

the patterned SAM-coated substrates in the NP solutions takes

advantage of well-known thiol and catechol chemistry, and the

NPs selectively bind to the thiol or modified catechol domains.

Moreover, both monolayer and partial multilayers of MNPs

were formed through this process, depending on the NP solution,

concentration, and soak time. This simple method integrates

mCP, surface chemistry, and solution processes to yield the

desired product of laterally patterned MNP films.

Experimental section

Nanoparticle synthesis

All NP syntheses were performed using standard inert processing

procedures and commercially available reagents without further

purification. The synthetic methods are based on previously

reported procedures, for which details are provided in the

ESI†.55–58

Preparation of the Au substrate

Au was selected as the substrate, because Au does not readily

oxidize under ambient atmosphere. Furthermore, Au–thiol

surface chemistry is well established, and thiolate linkages form

quickly and are relatively robust.59 Au thin films were prepared

by thermal evaporation onto a Si/SiOx wafer (see ESI† for the

detailed experimental procedure).

Microcontact printing and nanoparticle patterning

The formation of patterned SAMs by mCP has been previously

described by Kumar et al.59,60 Briefly, a hexadecanethiol solution

(30 mM in 200 proof ethanol) was drop cast onto the surface of

a PDMS stamp containing predefined, recessed features. The

stamp was lightly dried with an N2 stream, and was immediately

brought into contact with a freshly evaporated Au thin film.

After remaining in contact with the surface for 5–10 s, the stamp

was slowly removed. The resulting substrate was washed with

a solution of DDT or MBD (1 mM in ethanol) for 2–4 s, rinsed

with ethanol, and then dried under a gentle stream of N2.

Consequently, the bare regions where the stamp deposited no

material were functionalized with terminal thiol or catechol

groups. These substrates were submerged in NP solutions to

form patterned regions of NPs bound to the surface. Each

substrate was sonicated sequentially in tetrahydrofuran (THF)

and then hexanes for 30 s without loss of pattern fidelity.

Materials characterization

Transmission electron microscopy (TEM) was performed with

a JEOL 2000FX microscope operated at 200 kV, and the

nanoparticle sizes were manually measured from TEM images

using ImageJ software. Scanning electron micrographs (SEM)

were obtained using the electron beam capabilities on a FEI

Helios 600 Nanolab Dual Beam System (accelerating voltage

15 kV, beam current 20 nA). Atomic force microscopy (AFM)

images were collected using an Asylum Atomic Force Micro-

scope (Asylum MFP-3D, Asylum Research). The microscope

Fig. 1 Complete patterning process. (A) Bare Au substrate; (B) after microcontact printing of hexadecanethiol; (C) back-filling with decanedithiol

(shown) or 4-(11-mercaptoundecyl)benzene-1,2-diol; (d) after soaking in MNP solution for patterning.
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composition or the ligand shell to exploit hydrophobic or elec-

trostatic interactions.52,53

In an effort to develop a universal approach for laterally

patterning MNPs, we have focused on using patterned SAMs on

metal thin films for binding to MNPs through ligand exchange.

After deposition of an Au thin film on a Si substrate, monolayers

of hexadecanethiol (HDT) were patterned onto the surface

through mCP.54 The active, bifunctional molecules, 1,10-dec-

anedithiol (DDT) or 4-(11-mercaptoundecyl)benzene-1,2-diol

(MBD), were then patterned through backfilling. Submerging

the patterned SAM-coated substrates in the NP solutions takes

advantage of well-known thiol and catechol chemistry, and the

NPs selectively bind to the thiol or modified catechol domains.

Moreover, both monolayer and partial multilayers of MNPs

were formed through this process, depending on the NP solution,

concentration, and soak time. This simple method integrates

mCP, surface chemistry, and solution processes to yield the

desired product of laterally patterned MNP films.

Experimental section

Nanoparticle synthesis

All NP syntheses were performed using standard inert processing

procedures and commercially available reagents without further

purification. The synthetic methods are based on previously

reported procedures, for which details are provided in the

ESI†.55–58

Preparation of the Au substrate

Au was selected as the substrate, because Au does not readily

oxidize under ambient atmosphere. Furthermore, Au–thiol

surface chemistry is well established, and thiolate linkages form

quickly and are relatively robust.59 Au thin films were prepared

by thermal evaporation onto a Si/SiOx wafer (see ESI† for the

detailed experimental procedure).

Microcontact printing and nanoparticle patterning

The formation of patterned SAMs by mCP has been previously

described by Kumar et al.59,60 Briefly, a hexadecanethiol solution

(30 mM in 200 proof ethanol) was drop cast onto the surface of

a PDMS stamp containing predefined, recessed features. The

stamp was lightly dried with an N2 stream, and was immediately

brought into contact with a freshly evaporated Au thin film.

After remaining in contact with the surface for 5–10 s, the stamp

was slowly removed. The resulting substrate was washed with

a solution of DDT or MBD (1 mM in ethanol) for 2–4 s, rinsed

with ethanol, and then dried under a gentle stream of N2.

Consequently, the bare regions where the stamp deposited no

material were functionalized with terminal thiol or catechol

groups. These substrates were submerged in NP solutions to

form patterned regions of NPs bound to the surface. Each

substrate was sonicated sequentially in tetrahydrofuran (THF)

and then hexanes for 30 s without loss of pattern fidelity.

Materials characterization

Transmission electron microscopy (TEM) was performed with

a JEOL 2000FX microscope operated at 200 kV, and the

nanoparticle sizes were manually measured from TEM images

using ImageJ software. Scanning electron micrographs (SEM)

were obtained using the electron beam capabilities on a FEI

Helios 600 Nanolab Dual Beam System (accelerating voltage

15 kV, beam current 20 nA). Atomic force microscopy (AFM)

images were collected using an Asylum Atomic Force Micro-

scope (Asylum MFP-3D, Asylum Research). The microscope

Fig. 1 Complete patterning process. (A) Bare Au substrate; (B) after microcontact printing of hexadecanethiol; (C) back-filling with decanedithiol

(shown) or 4-(11-mercaptoundecyl)benzene-1,2-diol; (d) after soaking in MNP solution for patterning.
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was operated in tapping mode under ambient conditions (T ¼
21 "C, 45% relative humidity), using silicon cantilevers (Budget-

Sensors, Tap300Al) with resonance frequencies of approximately

300 kHz, force constants of #40 N m$1, and tip radii of less than

10 nm.

Results and discussion

The complete patterning process is depicted in Fig. 1, while Fig. 2

shows micrographs of a representative thin film of patterned Co

nanoparticles. This approach relies on binding MNPs to well-

defined regions of the substrate that have been deliberately

designed to have strong chemical affinity to the nanoparticles. In

this work, a patterned SAM on an Au thin film serves as

a template to preferentially bind the MNPs. Methyl-terminated

SAMs that are chemically inert to the nanoparticles were first

patterned by mCP. This was followed by backfilling between the

printed monolayer regions with monolayers composed of

bifunctional molecules that are chemically reactive with the

nanoparticle cores. The functional group on one terminus readily

forms self-assembled monolayers on Au, while the other func-

tional group is directed away from the surface and is available to

bind to the MNPs (likely through ligand exchange, in which one

or several of the ligands are displaced when theMNP binds to the

SAM). Among the available methods for patterning molecules

on surfaces (e.g., dip-pen nanolithography61), we chose mCP for

its simplicity and versatility. In general, mCP is most suitable for

patterning mono-functional SAMs that are largely hydrophobic,

where the classic example is hexadecanethiol. Therefore, in the

first step of Fig. 1, a regular pattern of HDT was deposited onto

Au by transfer printing from a pre-patterned PDMS stamp.

Then, thiol- or catechol-terminated bifunctional molecules were

backfilled into the spaces between the HDT domains, resulting in

a heterogeneous surface of patterned SAMs with vastly different

terminal chemistries. This two-step approach—mCP followed by

backfilling—offers two important advantages: (1) it enables the

formation of heterogeneous patterns of SAMs of bifunctional

molecules that cannot be patterned by mCP directly and (2) it

includes regions of HDT that are unavailable for adsorption of

MNPs.

Careful design of the bifunctional molecule is critical, because

it must both form a densely packed SAMwith minimal defects as

well as expose terminal functional groups for binding to the

nanoparticles. Thiols were chosen for binding to the Au

substrate, because they can form a strong bond to Au that is

Fig. 2 Patterned Co nanoparticles on an Au substrate (DDTmonolayers used for this example). (A) SEM image showing 50 mm patterns of MNPs. (B)

SEM and (C) AFM images of nanoparticles at the interface between functionalized (DDT) and unfunctionalized (HDT) monolayers.

Fig. 3 TEM images of nanoparticles: (A) Co, (B) FePt, (C) Fe3O4, and

(D) Ni.
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composition or the ligand shell to exploit hydrophobic or elec-

trostatic interactions.52,53

In an effort to develop a universal approach for laterally

patterning MNPs, we have focused on using patterned SAMs on

metal thin films for binding to MNPs through ligand exchange.

After deposition of an Au thin film on a Si substrate, monolayers

of hexadecanethiol (HDT) were patterned onto the surface

through mCP.54 The active, bifunctional molecules, 1,10-dec-

anedithiol (DDT) or 4-(11-mercaptoundecyl)benzene-1,2-diol

(MBD), were then patterned through backfilling. Submerging

the patterned SAM-coated substrates in the NP solutions takes

advantage of well-known thiol and catechol chemistry, and the

NPs selectively bind to the thiol or modified catechol domains.

Moreover, both monolayer and partial multilayers of MNPs

were formed through this process, depending on the NP solution,

concentration, and soak time. This simple method integrates

mCP, surface chemistry, and solution processes to yield the

desired product of laterally patterned MNP films.

Experimental section

Nanoparticle synthesis

All NP syntheses were performed using standard inert processing

procedures and commercially available reagents without further

purification. The synthetic methods are based on previously

reported procedures, for which details are provided in the

ESI†.55–58

Preparation of the Au substrate

Au was selected as the substrate, because Au does not readily

oxidize under ambient atmosphere. Furthermore, Au–thiol

surface chemistry is well established, and thiolate linkages form

quickly and are relatively robust.59 Au thin films were prepared

by thermal evaporation onto a Si/SiOx wafer (see ESI† for the

detailed experimental procedure).

Microcontact printing and nanoparticle patterning

The formation of patterned SAMs by mCP has been previously

described by Kumar et al.59,60 Briefly, a hexadecanethiol solution

(30 mM in 200 proof ethanol) was drop cast onto the surface of

a PDMS stamp containing predefined, recessed features. The

stamp was lightly dried with an N2 stream, and was immediately

brought into contact with a freshly evaporated Au thin film.

After remaining in contact with the surface for 5–10 s, the stamp

was slowly removed. The resulting substrate was washed with

a solution of DDT or MBD (1 mM in ethanol) for 2–4 s, rinsed

with ethanol, and then dried under a gentle stream of N2.

Consequently, the bare regions where the stamp deposited no

material were functionalized with terminal thiol or catechol

groups. These substrates were submerged in NP solutions to

form patterned regions of NPs bound to the surface. Each

substrate was sonicated sequentially in tetrahydrofuran (THF)

and then hexanes for 30 s without loss of pattern fidelity.

Materials characterization

Transmission electron microscopy (TEM) was performed with

a JEOL 2000FX microscope operated at 200 kV, and the

nanoparticle sizes were manually measured from TEM images

using ImageJ software. Scanning electron micrographs (SEM)

were obtained using the electron beam capabilities on a FEI

Helios 600 Nanolab Dual Beam System (accelerating voltage

15 kV, beam current 20 nA). Atomic force microscopy (AFM)

images were collected using an Asylum Atomic Force Micro-

scope (Asylum MFP-3D, Asylum Research). The microscope

Fig. 1 Complete patterning process. (A) Bare Au substrate; (B) after microcontact printing of hexadecanethiol; (C) back-filling with decanedithiol

(shown) or 4-(11-mercaptoundecyl)benzene-1,2-diol; (d) after soaking in MNP solution for patterning.
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Figure 1.22 – Résultats expérimentaux de dépôt de monocouches de nanoparticules magnétiques
par la méthode de µCP indirecte.
A-D Représentation schématique des di�érentes étapes du procédé. A Surface d’or nue. B Sur-
face d’accueil après le µCP de molécules d’hexadecanethiol (ou de catechols modifiés). C Les
zones où l’or est nu sont remplies avec des molécules de decanedithiol. D Dépôt après immersion
de la surface d’accueil chimiquement structurée, dans une suspension colloïdale de nanoparti-
cules magnétiques (Co, FePt, Fe3O4). E Cliché de MEB du dépôt final, mettant en évidence des
motifs de 50 µm où les nanoparticules magnétiques ne se sont pas déposées. Cliché de MEB en
F et de MFA en G, pris à l’interface des SAM d’hexadecanethiol/decanedithiol respectivement
à gauche et à droite. Schéma adapté de [217].

La méthode directe consiste dans la mise en contact d’un timbre de PDMS, préa-
lablement structuré et dont les reliefs sont déjà recouverts de colloïdes physisorbés, avec
une surface d’accueil solide. Après quelques minutes, les colloïdes présents sur les reliefs
sont transférés directement sur la surface d’accueil. Les colloïdes peuvent être physisorbés
à la surface du timbre de deux manières : soit par contact direct avec une monocouche
de colloïdes, déposée préalablement sur une première surface solide par une des méthodes
décrites dans le chapitre précédent (voir 1.2.1). Soit directement grâce à une des méthodes
décrites dans le chapitre précédent où la surface d’accueil est le timbre de PDMS.
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Figure 1.23 – Résultats expérimentaux de dépôt de monocouches de nanoparticules magnétiques
par la méthode de µCP directe.
a) Représentation schématique du procédé pLB suivi d’un traitement thermique (�) sous H2.
Des clichés de MEB des dépôts de nanoparticules de FePt résultants sont présentés : en b) des
lignes de largeur micrométrique (1 µm), en c) des carrés de 2 µm de côté et en d) des ronds
de 10 µm de diamètre [218].

Cette méthode a notamment permis de déposer des nanoparticules magnétiques sur
des surfaces solides [194, 127, 218, 139, 219, 140]. En e�et, en combinant la méthode
directe de µCP (voir 1.21 i) b)) et la technique de "click-chemistry" (voir 1.2.1), Kinge
et coll. ont directement déposé, par immersion du timbre dans une suspension colloïdale
de nanoparticules de FePt (5 nm), des monocouches de géométrie contrôlée [194].
Un timbre préalablement structuré peut également être fonctionnalisé via la technique de
Langmuir-Blodgett (connue sous le nom de pLB pour patterned Langmuir-Blodgett en
anglais) représentée sur la figure 1.23 en a) [127, 218, 139]. Grâce à cette approche Yang
et coll. ont déposé des films de Langmuir de nanoparticules de “-Fe2O3 (¥ 13 nm) [127]
et de Pt/Fe2O3 ( ¥ 4 nm en structure en coeur-coquille) directement sur un timbre en
PDMS, puis ils l’ont transféré ultérieurement sur une surface d’accueil solide (en sili-
cium). Des motifs uniformes de géométries di�érentes de nanoparticules magnétiques ont
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ainsi été obtenus (lignes micrométriques périodiquement espacées (voir figure 1.23 b)),
des carrés (voir figure 1.23 c)) ou encore des ronds (voir figure 1.23 d)). On notera que
la hauteur des dépôts est d’environ six couches. Grâce à un traitement thermique, ces
dépôts ont pu être transformés en films de FePt avec phase cristalline en L10, sans pour
autant avoir modifié la morphologie des assemblées de nanoparticules [218].
Un avantage de la technique de pLB, est le contrôle de l’épaisseur finale du dépôt grâce à
la formation de monocouches via la technique de dépôt de Langmuir-Blodgett [139, 140].
Par exemple, la formation de motifs de monocouches de nanoparticules de FePt (7 nm)
et de nanoparticules en structure coeur-coquille de FePt/SiO2 (25 nm) cristallisée en sy-
métrie hcp ont été reportées par Korgel et coll. [140]. Ces dernières ont pu être transférées
directement sur un timbre structuré avec des cercles, des carrés, et des lignes dont les
dimensions s’étendent de 1.5 µm à 20 µm puis sur une surface solide de silicium. De plus,
des motifs multicouches peuvent facilement être obtenus en répétant simplement le pro-
tocole précédent, c’est-à-dire déposer à nouveau une monocouche sur le timbre structuré
puis transférer la monocouche du timbre vers la monocouche structurée déjà présente sur
la surface solide de silicium.

Une seconde stratégie pour localiser une SAM sur une surface d’accueil, peut égale-
ment être obtenu par la méthode de nanolithographie "dip-pen" (NDP), développée par
Mirkin et coll. [205, 206]. La technique de NDP consiste à immerger une pointe de MFA
dans un réservoir contenant une suspension d’entités (molécules, colloïdes) à déposer. Lors
du retrait de la pointe hors de la suspension, les entités restent adsorbées sur la pointe
alors que le solvant s’évapore. On procède ensuite au déplacement de la pointe sur la
surface d’accueil en mode contact, selon le motif prédéfini (voir le schéma figure 1.21 ii)).
Or, sous atmosphère ambiante lorsque la pointe et le substrat sont en contact, il se forme
un ménisque provenant de la condensation des molécules d’eau adsorbées sur ces surfaces.
Les entités adsorbées sur la pointe peuvent alors di�user vers le substrat à travers ce
ménisque, dont la taille dépendra majoritairement du rayon de courbure de la pointe,
de l’état de surface du substrat et de la pointe mais également du degré d’hygrométrie.
Cette technique permet d’atteindre des résolutions de l’ordre de quelques dizaines de na-
nomètres. Les SAM déposées localement sur des surfaces solides grâce à cette technique
ont permis notamment de diriger des nano-objets non magnétiques [220, 221], ou magné-
tiques [222, 223, 224, 225], des protéines [226], des virus [227] ou encore des nanotubes de
carbone [228, 229, 230].
Il existe également une variante de cette technique appelée t-NDP pour nanolithographie
"dip-pen" thermiquement assistée. En e�et, des résistances chau�antes au niveau du can-
tilever permettent de contrôler l’état de viscosité des entités dissoutes dans un polymère.
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Lorsque la température augmente et que la pointe se déplace en contact avec la surface
d’accueil, la viscosité largement réduite permet aux entités de se déposer. A l’inverse si
on arrête de chau�er, la viscosité augmente et le dépôt s’arrête (voir figure 1.24 a)) [231].
Sheehan et coll. ont récemment utilisé la technique de t-NDP pour déposer localement sur
une surface d’accueil solide, des nanoparticules magnétiques de Fe3O4 de 7 nm prison-
nières d’une matrice de PMMA [232]. Ils ont obtenu des lignes d’une épaisseur comprise
entre 78 et 400 nm grâce au contrôle de la température et la vitesse de déplacement de la
pointe (voir figure 1.24 b)). On notera que la matrice de polymère a pu être retirée après
dépôt grâce à un plasma O2. Finalement on obtient un dépôt en 1D composé d’une ligne
unique de nanoparticules magnétiques (voir figure 1.24 c)).
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Metallic and semiconductor NPs have also been synthesized, 
such as Cu, [  124  ]  Pd, [  125  ]  Ni, [  126  ]  Co, [  126  ]  CoPt, [  127  ]  CdSe, [  128  ]  and 
ZnSe. [  129  ]   

 Interestingly, the external protein shell can be modi-
fied to guide the assembly of ferritin on a given substrate 
while preserving all the inner characteristics. This prop-
erty allows the use of ferritin as a vehicle (template) for 
guiding and positioning a large variety of internal inor-
ganic NPs to desired positions on a surface by using in 
all the cases the same experimental conditions. Indeed, 
since proteins are more easily decomposed than inor-
ganic materials, once structured on a surface the organic 
protein shell can be selectively eliminated by means of 
heat or UV/ozone treatment, while the inorganic mate-
rial preserves its original integrity and location on the 
surface. [  131  ,  132  ]  In view of these unique properties, ferritin 
emerges as a fascinating scaffold for the nanostructu-
ration of MNPs on a substrate. Representative examples 
for the structuration of these materials both assisted and 
un-assisted are considered next. The representative exam-
ples have been divided following the same experimental 
sections as those previously described without biological 
templates. 

  4.1. Un-assisted Self-Assembly 

 To date, several strategies to organize ferritin mol-
ecules into well-ordered mono- and multi-layers, 
including the transference of a ferritin fi lm from an air–
liquid interface onto a solid support [  131  ,  132  ]  as well as the use 
of scratching [  133  ]  and spread-coating [  134  ]  methods, have been 
described. Yamashita et al. reported a method called Bio 
Nano Process for the fabrication of 2D FeO MNP mono-
layers on substrates. [  131  ,  132  ]  In this process, the ferritin mole-
cules fi rst self-assemble into well-ordered 2D hexagonal 
close-packed arrays by means of a charged polypeptide 
layer spread at an air–liquid interface. Then, the MNP fi lm 
was transferred onto a hydrophobic Si surface (pre-treated 
with 1,1,1,3,3,3-hexamethyldisilazane) by laying the sub-
strate on the air–liquid interface ( Figure    19  a). Finally, the      Figure  17 .     a) Schematic illustration of the fabrication of MNP-based 

motives by means t-DPN. After deposition of the composite ink (made 
of  ∼ 7 nm Fe 3 O 4  NPs and PMMA); the polymer can be removed by oxygen 
plasma treatment. AFM and SEM images of the fabricated pattern before 
(b), and after (c, d) the elimination of the polymer, resulting in single 
MNP lines. Reproduced with permission. [  107  ]  Copyright 2010, American 
Chemical Society.  

     Figure  18 .     Schematic illustration of the structure of ferritin molecule. 
Reproduced with permission. [  130  ]  Copyright 2010, Elsevier.  

     Figure  19 .     High-resolution SEM images of a 2D array of ferritin on a 
Si substrate before (a) and after (b) heat treatment at 450  ° C under 
nitrogen fabricated by means of the Bio Nano Process method. White 
spots correspond to the iron oxide cores of ferritin molecules. b) A tilted 
high-resolution SEM image where secondary electron intensity has been 
transformed into a height profi le to form a pseudo 3D image, showing 
the achieved high-order of the 2D array of FeO NPs. Reproduced with 
permission. [  132  ]  Copyright 2001, Elsevier.  
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Figure 1.24 – Technique de t-NDP (nanolithographie "dip-pen" assistée thermiquement).
a), b) Une solution visqueuse de nanoparticules magnétiques de Fe3O4 emprisonnées dans un
polymère dePMMA est déposée grâce à une pointe de MFA thermiquement assistée. c) Le
polymère peut être éliminé après dépôt grâce à un plasma O2. d) On obtient après plasma des
lignes de nanoparticules magnétiques sur une surface solide. Schéma adapté de [232]

Enfin, une troisième stratégie pour localiser une SAM sur une surface d’accueil
est l’absorption sélective de SAM de di�érentes natures sur des surfaces d’accueil pré-
patternées (voir 1.21 iii)). Par exemple, lorsqu’une surface d’accueil isolante d’oxyde de
silicium pré-patternée d’électrodes d’or, est immergée dans une solution de molécules
bi-fonctionnelles d’APTES, ces dernières se gre�ent préférentiellement sur l’oxyde. En-
fin, si on immerge à nouveau la surface d’accueil dans une solution de molécules munies
seulement d’un groupement fonctionnel thiol, ces dernières se gre�ent sur les électrodes
d’or. On obtient ainsi un contraste d’énergie de surface (hydrophile/hydrophobe) simi-
laire à celui décrit précédemment par µCP, qui permet ensuite via la méthode de dépôt
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la plus adéquate, de déposer des nano-objets magnétiques qui seront immobilisés (dans
cet exemple) préférentiellement sur l’oxyde de silicium.

Une deuxième voie pour structurer un contraste d’énergie de surface sur une sur-
face d’accueil solide, est d’éliminer localement des molécules de SAM déjà gre�ées sur
la surface d’accueil. Cela inclut une désorption locale des molécules grâce à di�érentes
techniques comme l’utilisation de rayonnement UV [233, 234], l’application d’un champ
électrique local grâce à un STM [203, 235], mais aussi grâce à un MFA [203, 236, 237,
238, 239, 240]. Pour ces trois techniques, la zone où les molécules ont été désorbées peut
être à nouveau fonctionnalisée avec une SAM de nature di�érente ou au contraire laissée
nue.
Par exemple, une SAM d’OTS gre�ée sur une surface d’accueil de silicium a tout d’abord
été localement convertie en groupement COOH par traitement électrochimique (applica-
tion d’une tension) grâce à la pointe conductrice d’un MFA. Cette structuration chimique
a permis ultérieurement d’immobiliser de manière sélective des nanoparticules magné-
tiques de “-Fe2O3 et de FePt sur des surfaces d’accueil solides [241, 242, 243].

Structuration topographique

La structuration topographique permet de localiser des nano-objets sur une surface
d’accueil, grâce à des structures de taille et de géométrie bien définies combinées à une
des techniques de dépôts capillaire/convective décrites précédemment [244, 245, 246, 247,
248, 249, 250, 251, 252, 253, 70, 254]. En e�et, des motifs topographiques, généralement
en creux, sont reproduits sur une surface solide ou souple par une méthode de lithogra-
phie (détaillée dans la suite). Puis, la ligne triple d’une suspension colloïdale est retirée ou
évaporée sur la surface d’accueil topographiquement structurée. Lorsque la ligne de triple
balaye cette dernière, elle est localement déformée par la présence des motifs qui génère
des forces de capillarité confinant les colloïdes à l’intérieur des motifs.

Les surfaces d’accueil peuvent être structurées par diverses techniques : (photolithogra-
phie conventionelle, lithographie par faisceau d’électrons et leurs dérivés : " step-and-flash
imprint lithography" (SFIL) [255, 256, 257], microtransfer molding (µTM) [258, 259], mi-
cro injection molding in capillaries (MIMIC) [260, 261, 262], nanoimprint lithography
(NIL) [263, 264, 265]. Dans le cas des substrats souples, nous avons vu précédemment
que le PDMS est un matériau qui peut reproduire la structure d’un moule présentant
des motifs micro- ou nanométriques. Après réticulation et démoulage, ce timbre peut être
utilisé directement comme support topographique pour diriger l’assemblage sur de larges
étendues.
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On notera que la technique MIMIC a été également utilisée par Cavallini et coll. pour
structurer directement des lignes de nanoparticules de Fe3O4 (13 nm) de largeur micro-
métrique (voir figure 1.25 a)). Pour ce faire, un timbre préalablement structuré a été mis
directement en contact avec une surface solide (comme lors des transferts décrits précé-
demment). Puis, une suspension colloïdale contenant des nano-objets d’intérêts injectée
tout près des espaces vides du timbre. La suspension s’engou�re spontanément par capilla-
rité dans les structurations du timbre qui se remplissent. Cette méthode originale a permis
la structuration en une seule étape de lignes périodiquement espacées de nanoparticules
de Fe3O4 dont l’épaisseur peut atteindre une seule couche. De plus, la morphologie et
les motifs finaux peuvent être contrôlés par la concentration en nanoparticules de la sus-
pension et le type de solvant (voir figure 1.23 d) et e) respectivement concentré et dilué)
[219].
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Figure 3. (a) General scheme of micro-injection molding in
capillaries (MIMIC). (b) Detail of the last step of evaporation in the
concentrated regime and (c) in the diluted regime. (d) AFM image of
the PDMS stamp used in this work with the line profile.

using a concentration of 120 mg ml−1 was estimated to be
10.2 mT.

2.2. Patterning of Fe3O4 nanoparticles

Micro-injection molding in capillaries (MIMIC) is a well
known unconventional lithographic method [16, 17] used
to pattern several functional materials, such as organic and
inorganic semiconductors [18], biological molecules [19] and
other materials [20, 21]. Here MIMIC has been used to
fabricate sub-micrometric stripes of Fe3O4 nanoparticles; its
scheme is shown in figure 3(a).

In MIMIC a stamp made of polydimethylsiloxane (PDMS;
Sylgard 184 Down Corning), whose motif consists of parallel
grooves, is placed in contact with the surface. PDMS stamps
were prepared by replica molding of a structured master. The
curing process was carried for 6 h at 60 ◦C. Once cured,
the replica is peeled off from the master and washed in pure
ethanol.

In our experiments the PDMS stamp motif consists of
parallel lines with a periodicity of 1.4 µm, width at half-
height 500 and 200 nm. An AFM image of the stamp is
shown in the figure 3(d). The grooves between the protrusions
in contact with the surface form the microcavities, which
once in contact with the substrate delimit the sub-micrometric
channels (µ-channels) 800 nm in width (10% of the width
contraction is due to the stamp deformation) and 200 nm
high. When the solution is deposited at the open end of

Figure 4. Evolution of the morphology corresponding to a variation
of the solution volume inside the µ-channels: (a) full (∼100%)
µ-channels; (b) ∼75% of the volume; (c) ∼50% of the volume;
(d) ∼25% of the volume.

the stamp, the liquid spontaneously fills the µ-channels under
the effect of capillary forces. After the complete evaporation
of the solvent (24 h at room temperature) the stamp is
gently removed and the samples investigated by AFM. The
self-organization of the solute enters into play at the later
stages of shrinking, when the solution reaches supersaturation.
Depending on the nature of the solvent the evaporation, which
can occur through the stamp or only from the open part
of the channels, different kinds of patterns can be obtained.
Using water, or polar solvent, the solvent evaporation occurs
from the open part of the channels, inducing a small flux of
material that occasionally compromises the homogeneity of the
pattern. Spatially organized nanodots or continuous µ-stripes
are fabricated, exploiting self-organization and dewetting [22]
of Fe3O4 nanoparticles. Depending on the concentration of the
solution, several kinds of patterns can be obtained by MIMIC.
If the solution reaches supersaturation when the µ-channel
is still full of solution (high concentrate regime), the pattern
replicates the size of the µ-channel (see figure 3(a)). On the
other hand if the solution reaches supersaturation when the
major part of the solvent is evaporated and the volume of
the residual solution is not enough to completely fill the µ-
channel, the solution tends to accumulate on the boundaries
of the µ-channel giving rise to some defects in the µ-stripes
(see figure 3(b)) or split lines as shown in figure 3(c) (diluted
regime).

For our experiment we have used Fe3O4 nanoparticles
functionalized by lauric acid as described in section 2.1;
however similar results were obtained with nanoparticles
functionalized by other surfactants. Freshly cleaved mica was
used as a prototype surface for this experiment. Figure 4 shows
the evolution of the morphology of Fe3O4 sub-micrometric
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Figure 1.25 – Dépôt de nanoparticules de Fe3O4 de 13 nm localisé par la technique de MIMIC.
a) Représentation schématique illustrant les étapes du procédé. Les étapes sont détaillées dans le
cas où la concentration de la suspension colloïdale est forte ou faible respectivement en b) et c).
Des clichés de MFA des motifs obtenus montrent que leurs morphologies dépendent notamment
du volume de la suspension colloïdale injectée à l’intérieur des canaux micrométriques : d) 100
% et en e) 25 % du volume total [219].

En 1996, Kim et coll. ont été les premiers à introduire l’utilisation de motifs pour
structurer des réseaux à 2D ou à 3D [261]. Puis, Xia et coll. ont montré que l’assemblage
pouvait avoir lieu en milieu confiné, dans une cellule microfluidique constituée de deux
lamelles de verre [248]. La lamelle inférieure est structurée avec des motifs topographiques
par photolithographie alors que la lamelle supérieure comporte une cavité permettant de
remplir la cellule. Une suspension colloïdale est injectée dans la cellule, puis cette dernière
est légèrement inclinée de manière à inciter le démouillage de la suspension colloïdale. Les
forces de capillarité engendrées par la déformation de la ligne de contact en présence des
motifs pendant le démouillage du liquide entraînent les colloïdes dans les motifs. Ainsi, le
groupe de recherche de Xia a assemblé des billes de polystyrène de diamètres variés (150
nm- 2.5 µm) dans des motifs de diverses géométries et tailles [246, 266, 247, 267] (voir
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figure 1.26). Le milieu confiné présente l’avantage de protéger le procédé d’assemblage du
flux d’air extérieur et d’éventuelles contaminations de la suspension colloïdale. Cependant,
cette méthode rencontre des di�cultés à intégrer des colloïdes de taille inférieure à 150
nm.
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Figure 1.26 – Structuration topographique : assemblage de nanoparticules en milieu confiné.
a) Représentation schématique de l’assemblage de nanoparticules en milieu confiné, dans une
cellule microfluidique constituée de deux lamelles de verre. De b) à j) Clichés de MEB d’as-
semblages de sphères de polystyrène de di�érentes tailles et selon di�érentes géométries [248].

Plus tard, Wolf et coll. ont combiné la structuration topographique grâce à un timbre
de PDMS avec la technique de dépôt par blade casting. Ainsi ils ont obtenu des assem-
blages de nanoparticules sur des surfaces d’accueil solides avec des tailles et des formes
variées d’une grande précision (voir figure 1.27).
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to destroy the order. The dry, filled printing plates (Fig. 2) are then
stable and can be stored until the particles are transferred
onto substrates.

In capillary assembly, as the colloid moves over the surface,
particles are deposited in the desired regions. Excess particles are
removed through the Stokes drag exerted by the liquid meniscus
(Fig. 3a), which fulfils a similar function as the doctor blade in
gravure printing (Fig. 1). High yield, precise arrangement and high
contrast require control of particle transport, which is intimately
connected with the wetting behaviour of the colloidal suspension.

Providing sufficient particles from the bulk colloid to the
assembly region near the contact line is a prerequisite for particle
deposition. This mass transport can be achieved by the
convective flux of liquid towards the meniscus caused by water
evaporating from the meniscus16. For 60-nm gold particles, the
timescale of inertial response is very short—on the order of
nanoseconds—and the brownian timescale is very long compared
with convective timescales, so that in the bulk part of the fluid,
particles can be regarded as solutes that travel along
the streamlines (see Supplementary Information, page 2). The
streamlines depend on experimental parameters, notably the
temperature, the humidity and the substrate velocity, and can be
simulated. Figure 3b shows computational fluid dynamics
simulations, taking into account the substrate motion, which
drags liquid towards the meniscus, and the evaporation from the
meniscus, which removes liquid that has to be replenished from
the bulk.

Two main features appear in the laminar flow of the colloid
according to our simulations (see Supplementary Information,
page 5): a flow component that is directed towards the meniscus
and a recirculation flow in the upper part of the liquid. As the
evaporation rate increases, the recirculation zone moves away
from the meniscus. Higher colloid temperature and lower outside

humidity increase particle flux to the assembly region both by
increasing flow rates from the bulk and by decreasing the particle
recirculation. For the liquid flow rate V̇colloid that occurs at a
colloid temperature of 27 8C and a bulk particle concentration of
cp ¼ 2 ! 1014 l21, a flux of Ṅp ¼ cpV̇colloid " 1.5 ! 108 m21 s21 is
transported to the assembly region. This particle flux is larger than
the flux required to form a full particle monolayer,

_NML ¼ vsubstr

p=ð3
ffiffiffiffiffi
2Þ

p

r2
pp

" 1:96! 107m&1 s&1

at a substrate velocity of vsubstr ¼ 0.3 mm s21. Thus, sufficient
particles to fill any feature on the printing plate are supplied.
However, to ink with high yield and good contrast, additional
prerequisites need to be satisfied.

In addition to the particle flux, the particle concentration in the
assembly zone has to be sufficient. We can analyse the requirements
for high-yield assembly using a microscopic model of particle
transport. Whereas gaussian statistics describe the transport of
particles to the accumulation zone, Poisson statistics apply when
small numbers of particles need to move into specific positions.
The immobilization of a single particle in a capture site of the
template can be modelled by assuming that any particle from a
certain volume Vc above this site will be captured (Fig. 3c). If no
additional force exists, the average number knl of particles in Vc

depends solely on the particle concentration, knl ¼ cpVc. Thus,
the probability of capturing at least one particle becomes

Pðn ' 1Þ "
X1

n¼1

PðnÞ ¼ 1& e&knl

>10 µm typical 

60 nm typical 

Figure 1 From traditional gravure printing to high-resolution particle printing. a, In gravure printing, a doctor blade fills the recessed features of a printing plate

with ink. Pigment particles are randomly dispersed in the ink, which is transferred from the plate onto the substrate. b, In high-resolution particle printing, a self-
assembly process controls the arrangement of nanoparticles on the printing plate. The entire assembly is printed onto the substrate, whereby the particle positions
are precisely retained at a resolution that is three orders of magnitude higher than in conventional printing.
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destabilize the colloidal particles, not even in the accumulation
zone with its high particle concentrations, and it should only
leave a very thin film on the inked plate. Less obvious are the
effects of the surfactant on the particle–substrate interactions.
We find that some surfactants hinder the assembly, possibly by
creating a repulsive force between substrate and particles, whereas
others (such as polyvinylpyrrolidone) form deposits that embed
the particles on the substrate. A mixture of a non-ionic, rather
hydrophobic surfactant—namely Triton X-45, an octylphenol
ethoxylate with a short polyethyleneglycol chain—and the anionic
dodecyl sulphonate appears to avoid all these issues, leaving the
colloid stable even at high concentrations.

The surfactant system ensures a proper receding contact angle on an
unstructured surface, but the local contact angle during assembly also
depends on the pinning caused by the structures on the template’s
surface16. To achieve high yields without unspecific deposition, both
an appropriate geometry and a sufficient depth of the capture sites
have to be chosen. The results shown in Fig. 2 stem from arrays of
single particles assembled in 40- to 45-nm deep holes and lines of
particles assembled in 70- to 100-nm deep lines. The deeper the lines
are, the more robust the assembly process, at the cost of a lower
transfer yield. To produce sufficiently precise templates, masters
patterned through electron-beam or optical lithography and etched
into silicon or silicon oxide were used. They can be used to cast
many templates in a high-elastic-modulus polydimethylsiloxane
rubber18,19. First, a prepolymer mixture is poured onto the silicon
master, then a flexible glass backplane is placed on top, and the
polymer is cured. The backplane and polymer layer are peeled off,
and the template is finally extracted with ethanol to remove residues
before the inking of the printing plate (see Supplementary
Information for details of printing plate fabrication).

PARTICLE TRANSFER

Inking is followed by transfer in the printing process. During
transfer, the printing plate and substrate are brought into
conformal contact, facilitated by the elastomer layer that adjusts
to the topography of the substrate surface. On removal of the
printing plate, adhesive forces hold the particles on the substrate,
thereby creating the desired arrangement (Fig. 4). Traditional
printing technologies use liquid inks, and ink transfer is based on
wetting differences between the printing plate and the substrate
(for example, paper). In this work, the ink solely consists of dry
nanoparticles, which are far less mobile than liquids. Particles
therefore can be positioned more precisely, but they are harder to
print. Their transfer is based on the different levels of particle
adhesion on the printing plate and the substrate. Such adhesion
differences have already been used to transfer larger particles20

and large molecules10.
Wetting differences are caused by differences in interfacial energy.

Likewise, the adhesion of small particles strongly depends on the
interfacial energy of the particle–surface joint21. In contrast to
solid–liquid interfaces, however, the particle–substrate interface is
often not conformal, and its geometry can be complex22. When
surfaces with different energies are used to transfer particles, it is
also necessary to control the interfacial area, in particular when
working with individual nanocrystals20. Such crystals often have
irregular surfaces with sharp crystal edges. The adhesive force
acting on one particle with a planar geometry can be much
stronger than that acting on spherical ones. Moreover, solutes
from the colloidal suspension frequently form adlayers on the
metal surface while drying, thereby changing the chemical identity
of the interface and increasing the particle–substrate distance. We

10 µm

T = 27 °C, RH = 50% T = 20 °C, RH = 95%

Cover plate

10 µm

Vc

Figure 3 The inking process that arranges the particles. a, The meniscus of a colloidal suspension containing 60-nm Au particles is moving over the patterned

PDMS surface of a printing plate. b, Simulation of the evaporation (colours indicate concentrations) and the streamlines (red lines) of the laminar flow that drags
along particles towards the three-phase contact line, where they form an accumulation zone. The main panel is a simulation at a relative humidity (RH) of 50% and
the inset for a RH of 95%. c,d, The accumulation zone, visible in the micrographs as a bright yellow line, moves over the printing plate. Depending on the geometry
they encounter, particles at the contact line form sparse patterns, for example, arrays (c) or dense arrangements such as lines (d).
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find that dry transfer of isolated spherical gold nanoparticles with
60 nm diameters leads to very low yields on silicon, quartz, and
even fresh gold layers with strong van der Waals attraction to gold
particles. The transfer of cubes and plates leads to much larger
yields. Likewise, lines and layers of 60-nm gold spheres could be
printed with good yield onto a hard silicon surface with a clean
native oxide layer (Fig. 4). It appears that both a large crystal face
in contact with the hard substrate and multiple smaller contact
points increase adhesion and transfer yield, whereas organic
adlayers on the particles decrease adhesion and yield. This is
consistent with standard microscale models of adhesion, which
stress the importance of the actual interfacial area and of contact
splitting for adhesive strength23. Inside the lines, particles strongly
adhere to each other, and each particle adheres to the substrate.
Thus, to break the adhesive bond to the substrate, multiple
particle–substrate contacts have to be broken, which requires a
larger force than for each single adhesive contact24.

A reliable transfer process thus requires both surface-energy
differences and defined interfacial areas. The PDMS layer on the
printing plate that we use provides a low-energy surface, well
known for its capacity to release biomolecules onto more
hydrophilic substrates10. The geometry of the PDMS layer was
designed such that the particles come into contact with the
substrate when the printing plate is placed on the target. This
sometimes conflicts with the inking process, which for some
particle arrangements (for example, for lines) requires that the
template be deeper than the particle’s diameter. In such cases, the

gap was kept as small as possible. A height difference of 5–10 nm
can be overcome when pressure is applied on the stamp during
the transfer process. Figure 4a shows particle lines of different
widths printed on oxidized silicon using this geometry.

In contrast to lines, arrays of individual spherical nanocrystals
cannot be transferred onto hard substrates, even if they protrude
significantly from the template (Fig. 2e,f). However, transfer
with high yields is possible onto thin polymer layers, for
example, spin-coated resists. A polymethylmethacrylate (PMMA)
layer with a thickness of 10–30 nm increases the transfer yield to
above 95%. Transfer takes place at a temperature of 110–120 8C,
slightly above the glass transition temperature of PMMA.
The polymer embeds the protruding segment of the crystal,
thus providing a sufficiently large area of contact to create
the adhesion necessary for transfer. Figure 4 shows arrays of
individual nanocrystals printed on PMMA. If necessary, the
PMMA can then be removed in hydrogen plasma, where it
cleanly decomposes.

The position of the nanocrystals is preserved during the transfer
with a local accuracy better than 100 nm (see also Fig. 5b). The
long-range accuracy of the transfer is comparable to that of
microcontact printing with thin-film stamps, for which relative
average positioning errors below 20 p.p.m. have been
demonstrated across 4-inch wafers9. Our printing plates feature
the same combination of hard backplanes with soft elastomer
layers to reduce the deformations of the stamp that cause long-
range inaccuracies in soft lithography techniques18.

67 nm
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1 µm
1 µm
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0
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Figure 4 Particle structures printed on unpatterned Si substrates. Lines are directly printed onto the native oxide layer of Si wafers, and single-particle arrays are

printed onto additional 30-nm PMMA adhesion layers. a, AFM and b, SEM images of lines from 60-nm Au particles. The bottom row in b is made from 100-nm Ag
particles, which are mostly cubical in shape. c, Larger area of 200-nm-wide lines from 60-nm Au particles. d, AFM detail and e, SEM overview of 1-mm-spaced
array of 60-nm Au particles. f, Detail (left eye) from a printed sun pattern composed of 60-nm-diameter Au particles with 280 nm pitch.
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destabilize the colloidal particles, not even in the accumulation
zone with its high particle concentrations, and it should only
leave a very thin film on the inked plate. Less obvious are the
effects of the surfactant on the particle–substrate interactions.
We find that some surfactants hinder the assembly, possibly by
creating a repulsive force between substrate and particles, whereas
others (such as polyvinylpyrrolidone) form deposits that embed
the particles on the substrate. A mixture of a non-ionic, rather
hydrophobic surfactant—namely Triton X-45, an octylphenol
ethoxylate with a short polyethyleneglycol chain—and the anionic
dodecyl sulphonate appears to avoid all these issues, leaving the
colloid stable even at high concentrations.

The surfactant system ensures a proper receding contact angle on an
unstructured surface, but the local contact angle during assembly also
depends on the pinning caused by the structures on the template’s
surface16. To achieve high yields without unspecific deposition, both
an appropriate geometry and a sufficient depth of the capture sites
have to be chosen. The results shown in Fig. 2 stem from arrays of
single particles assembled in 40- to 45-nm deep holes and lines of
particles assembled in 70- to 100-nm deep lines. The deeper the lines
are, the more robust the assembly process, at the cost of a lower
transfer yield. To produce sufficiently precise templates, masters
patterned through electron-beam or optical lithography and etched
into silicon or silicon oxide were used. They can be used to cast
many templates in a high-elastic-modulus polydimethylsiloxane
rubber18,19. First, a prepolymer mixture is poured onto the silicon
master, then a flexible glass backplane is placed on top, and the
polymer is cured. The backplane and polymer layer are peeled off,
and the template is finally extracted with ethanol to remove residues
before the inking of the printing plate (see Supplementary
Information for details of printing plate fabrication).

PARTICLE TRANSFER

Inking is followed by transfer in the printing process. During
transfer, the printing plate and substrate are brought into
conformal contact, facilitated by the elastomer layer that adjusts
to the topography of the substrate surface. On removal of the
printing plate, adhesive forces hold the particles on the substrate,
thereby creating the desired arrangement (Fig. 4). Traditional
printing technologies use liquid inks, and ink transfer is based on
wetting differences between the printing plate and the substrate
(for example, paper). In this work, the ink solely consists of dry
nanoparticles, which are far less mobile than liquids. Particles
therefore can be positioned more precisely, but they are harder to
print. Their transfer is based on the different levels of particle
adhesion on the printing plate and the substrate. Such adhesion
differences have already been used to transfer larger particles20

and large molecules10.
Wetting differences are caused by differences in interfacial energy.

Likewise, the adhesion of small particles strongly depends on the
interfacial energy of the particle–surface joint21. In contrast to
solid–liquid interfaces, however, the particle–substrate interface is
often not conformal, and its geometry can be complex22. When
surfaces with different energies are used to transfer particles, it is
also necessary to control the interfacial area, in particular when
working with individual nanocrystals20. Such crystals often have
irregular surfaces with sharp crystal edges. The adhesive force
acting on one particle with a planar geometry can be much
stronger than that acting on spherical ones. Moreover, solutes
from the colloidal suspension frequently form adlayers on the
metal surface while drying, thereby changing the chemical identity
of the interface and increasing the particle–substrate distance. We

10 µm

T = 27 °C, RH = 50% T = 20 °C, RH = 95%

Cover plate

10 µm

Vc

Figure 3 The inking process that arranges the particles. a, The meniscus of a colloidal suspension containing 60-nm Au particles is moving over the patterned

PDMS surface of a printing plate. b, Simulation of the evaporation (colours indicate concentrations) and the streamlines (red lines) of the laminar flow that drags
along particles towards the three-phase contact line, where they form an accumulation zone. The main panel is a simulation at a relative humidity (RH) of 50% and
the inset for a RH of 95%. c,d, The accumulation zone, visible in the micrographs as a bright yellow line, moves over the printing plate. Depending on the geometry
they encounter, particles at the contact line form sparse patterns, for example, arrays (c) or dense arrangements such as lines (d).
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Figure 1.27 – Représentation schématique de l’assemblage dirigé par démouillage forcé.
a) Le ménisque d’une suspension colloïdale de nanoparticules d’or de 60 nm est retiré le long
d’un timbre de PDMS topographiquement structuré. b) Cliché de microscopie optique pris lors
du retrait du ménisque. Les zones jaunes correspondent aux nanoparticules déposées. c) L’as-
semblée de nanoparticules est "imprimée" sur une surface d’accueil solide. Via cette technique
la position des nanoparticules est plus précise que par la fonctionnalisation par µCP.
Les lignes sont directement positionnées sur une surface solide de SiO2 alors que les nanoparti-
cules isolées sont déposées sur une couche de 30 nm de PMMA. Clichés de d) MFA et de e)
MEB de lignes de nanoparticules de 60 nm de diamètre. La ligne la plus en bas en e) contient
des nanocubes d’argent de 100 nm de côté. f) Lignes périodiques de 200 nm de large (4 lignes
en parallèle de nanoparticules d’or).
Clichés de g) MFA et de h) MEB de réseaux de nanoparticules espacées d’1 µm périodique-
ment en 2D. f) Grandissement d’un motif complexe (soleil) reproduit avec des nanoparticules
d’or de 60 nm [70].

Enfin, Chen et coll. ont récemment utilisé la lithographie conventionnelle et électro-
nique (EBL) pour structurer topographiquement des surface solides. Ces dernières ont
permis de diriger des nanoparticules magnétiques de FeO/CoFe2O3 en coeur-coquille de
18 nm et des nanocubes de Fe3O4 de 50 nm (voir figure 1.28) à l’intérieur d’une surface
structurée de creux. Les nanoparticules ont été déposées grâce à la technique de dépôt par
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goutte (drop-casting). Cependant cette technique ne permet pas de déposer sélectivement
les nanoparticules, c’est pourquoi celles qui étaient présentes sur la surface ont été enlevées
par polissage mécanique. En contrôlant la concentration, la dimension des nanoparticules
et des creux, des nanoparticules magnétiques ont pu être dirigées de manière unique dans
des creux de 25 nm (voir figure 1.28) [268].
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2! 2 patterns (Fig. 2f), for"75 or"55-nm side length of the pits,
respectively. Thus, an assembly of NCs in blocks with well-
defined configurations of the individual NCs is obtained. The
demonstrated approach for nanopositioning of NCs becomes less
efficient when the pit size is increased considerably beyond
250 nm, because for too large pits, the polishing step removes
again part of the NCs from the pits.

To highlight the relevance of single NC positioning on
substrates we tried to locate the magnetic NCs by means of
MFM.[44] Our aim was to demonstrate the read-out of the
magnetization of single NCs, which could eventually be utilized
as a binary unit in magnetic storage devices. For the MFM study
we have used magnetic cantilevers from Nanosensors with hard
magnetic coating and a nominal tip radius of 33 nm. Different
cantilever lift heights have been used for the measurements,
ranging from 75 to 25 nm, to achieve a controlled balance
between maximum spatial resolution and minimum topogra-
phical influence. The external magnetic field was applied via a
cylindrical permanent magnet with a magnetic field of 0.38 T on

the surface. During the MFM measurement in magnetic fields,
the samples were directly placed onto the flat surface of the
magnet. Thus, the external magnetic field could be regarded as
perpendicular to the sample surface. Figure 3a and 3b show SEM
and AFM images, respectively, of a sample with a pit size of
200 nm, filled with the ferrimagnetic Fe3O4 NCs. Obviously, all
pits are filled with a number of NCs, whereby the AFM image
clearly demonstrates that most of the NCs are trapped deep at
the bottom of the pits and only a few of NCs are located close to
the substrate surface. A cantilever lift height of 25 nm above the
substrate surface is thus sufficient for MFM imaging without
observing a significant topographical signal from the NCs. When
an external magnetic field is applied perpendicular to the sample
surface and the magnetization direction of the cantilever is
adjusted parallel to the external magnetic field, the image given in
Figure 3c is obtained. All images in Figure 3 are collected for
exactly the same nine pits but with different types of microscopy
(SEM, AFM, and MEM). Thus, we may conclude that the contrast
in Figure 3c is dominated by magnetic interactions and the dark
areas originate from attractive forces between the tip and the NCs.
This conclusion is substantiated by the fact that pits that appear to
be empty in the AFM images, because the NCs are sitting deep in
the pits, may still provide a largemagnetic contrast (see pit labeled
(2)), whereas other pits, which are clearly filled with NCs (pit
labeled (1)) do not provide a strong magnetic contrast. Increasing
the cantilever height to 75 nm basically gives the same image as
that in Figure 3c, but both the contrast and the resolution of the
image decrease. The MFM is also capable of detecting the
remanent magnetization of the NC ensembles in the pits. When
the permanent magnet is removed from the specimen and the tip
is magnetized in opposite direction as the NCs, the MFM image
shows repulsive magnetic forces (white areas in Fig. 3d) close to
the locations of the pits. Stray field signals, i.e., the combination
of dark and bright areas close to the locations of the pits are
indicated by arrows in Figure 3d. Those are attributed to in-plane
dipole stray fields arising from the asymmetric NC arrangements
within the pits.[45,46]

The results shown above clearly demonstrate that the
ferrimagnetic moment of the Fe3O4 NCs can be well detected
by MFM. For data-storage applications, however, the single,
mono-domain NCs might be advantageous as compared to NC
ensembles, as the latter exhibit complex magnetostatic field
distributions. Thus, as a next step, pit arrays with single-NC
occupation were investigated. The sample area under investiga-
tion exhibits nine pits, five of which are occupied by a single NC,
while four are left empty (Fig. 3e). This particular area with 55%
occupancy of the pits is chosen on purpose to highlight the
differences in theMFM signals between occupied and empty pits.
The MFM image in Figure 3f, taken again with an external
applied field, clearly exhibits a magnetic contrast for each
occupied pit and no signal from the empty pits; thus, single Fe3O4

NCs can be detected byMFM. The resolution of theMFM images,
characterized by the full width at half maximum of the peak in the
line profile of the MFM image in Figure 3g, arising from a single
NC, is around "80 nm. Therefore the resolution of the MFM
would allow reducing the pitch of the structure to 100 nm,
enabling to read data from a storage device with a density of more
than 60 Gbit in.#2. It should be noted that through the accurate
control of the pit diameter and the NC size, as well as the high

Figure 2. a–c) SEM images showing the evolution of the number of the
NCs in a single pit when the pit diameter is reduced from 90 to 25 nm.
d) When the diameter of the pit is smaller than the diameter of the FeO/
CoFe2O4 nanocrystals, no NCs remain at the surface after polishing (except
for one that is located at a pattern defect). e,f) demonstrate control of the
NC arrangement by using square-shaped pits.

1366 ! 2010 WILEY-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, Weinheim Adv. Mater. 2010, 22, 1364–1368

C
O
M

M
U
N
IC

A
TIO

N

www.MaterialsViews.com
www.advmat.de

is spun onto the bare wafer surface. After electron-beam (e-beam)
writing, pit arrays were prepared by reactive ion etching (RIE)
using SF4 for Si(001) wafers in an Oxford Plasmalab 80 system. In
order to vary the pit diameter from 40 up to 250 nm, different
exposure doses were applied. This also resulted in pit depths
ranging from 35 to 100 nm, according to AFMmeasurements.[41]

Si wafers with arrays of square-shaped pits were sputtered by
10 keV Ar ions using the CHARPAN technique (ii), which
simultaneously employs thousands of beams with an enormous
advantage in processing time. In addition, this technique works
without any resist, which reduces not only the necessary
manufacturing steps but also the contamination risks. With
10 keV beam energy the realized CHARPAN tool provides 15 nm
resolution, which can be improved to<10 nmwhen using 20 keV
Argon or Xenon ions.[38]

Two different kinds of colloidal magnetic NC were chosen:
(i) spherical colloidal FeO/CoFe2O4 core/shell NCs[42] with a
diameter of!18 nm (Fig. S1b in the Supporting Information) and
(ii) colloidal Fe3O4 NCs

[43] with predominantly cubic shape and a
mean size of 50 nm (Fig. S1d). Both are the model systems
because of their large size of 10–50 nm, which is very convenient
for SEM imaging and good monodispersity. Both types of NC
show good colloidal stability at these sizes and reasonable
coercivities and remanence at room temperature for MFM
imaging. Further, both types of NC show hysteresis at room
temperature with a remanent magnetization of 0.74 emu g"1 and
8.73 emu g"1 for (i) and (ii), respectively. The coercitive fields are
40 kA m"1 and 20 kA m"1, respectively (Fig. S1a S1c). The
polishing equipment includes a cloth-covered polishing plate and
a cylindrical sample holder, on which the specimen with adsorbed
NCs is glued. During the polishing process, which we found to
crucially depend on the chosen polishing cloth (best results are
obtained with Nr. 515-08-10 from A. B. Technices Handels
GmbH.), the cylinder with the specimen contacts the cloth and is
rotated in one direction. The optimum total polishing time
depends on the thickness as well as the viscidity of the adsorbed
NCs layer. Typically, we used 10–60 sec. (For a schematic
illustration of the process see Fig. S2.)

To controllably position the NCs, they were first introduced
into a suspension with a volatile dispersant and then deposited by
dropcasting onto the prepatterned Si templates. After natural
drying/evaporation of the dispersant, the NCs are closely packed
on the whole surface of the template. As demonstrated by the
SEM image in Figure 1a, the NCs do not only sit on the flat part of
the surface but they also partially fill the pits. Then themechanical
polishing process is applied to remove the NCs from the flat parts
of the substrate surface and also to maneuver some of those NCs
into the pits; thus, the NCs are either swept into the pits or are
wiped off the surface of the wafer, trapped in the polishing cloth.
A result is shown in Figure 1b. The diameter and depth of the pits
shown in Figure 1a and 1b are about 250 nm and about 100 nm,
respectively; thus, these pits contain many NCs with 18 nm
diameter. The SEM image for a large area of 10mm# 10mm is
shown in Figure 1c, in which the pit diameter has been reduced to
110 nm. Again the flat part is free of NCs and the pits have been
filled with a few NCs, as indicated by the inset of a magnified
image for a set of nine pits.

With decreasing diameter and depth of the pits the number of
NCs per pit decreases and more regular arrangements of the NCs

are obtained. For a pit diameter of 90 nm, a hexagonal
arrangement of seven closely packed NCs is observed (Fig. 2a),
while further reduction of the diameter leads to a tetragonal
arrangement with 4 NCs sitting in each pit (Fig. 2 b). For 25-nm
pit diameter, single NCs are left in the pits (Fig. 2c) and any
further reduction of the pit diameter excludes the possibility to
locate NCs in the pits, as shown in Figure 2d. While
circular-shaped pits are easy to prepare by e-beam lithography,
they have the disadvantage that, except for a single nanoparticle in
a single pit, the exact site of the nanoparticle is not accurately
defined. To address this issue, we tested templates patterned with
square-shaped pits prepared by CHARPAN. For these patterns we
found that the NCs are arranged in ordered 3# 3 (Fig. 2e), or

Figure 1. SEM images for a specimen with 250-nm pit diameter coated
with FeO/CoFe2O4-NCs of !18-nm size before (a), and after (b) mech-
anical polishing. c) Large-area SEM image (10mm# 10mm) of a sample
with 110-nm pit diameter showing that the NCs have been removed from
the flat surface of the sample and the pits have been filled with NCs, (see
expanded area).
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Figure 1.28 – Dépôt dirigé par structuration topographique de nanoparticules magnétiques de
FeO/CoFe2O3 en coeur-coquille de 18 nm et des nanocubes de Fe3O4 de 50 nm.
a) Cliché de MEB à faible grandissement d’un réseau de creux de 110 nm remplis de nano-
particules magnétiques. De b) à d) des clichés de MEB montrant le contrôle du nombre de
nanoparticules par creux jusqu’à une seule nanoparticules pour un creux de 25 nm [268].

Dépôt dirigé par diélectrophorèse (DEP)

Introduction : E�ets électrocinétiques au sein d’une suspension colloïdale

Lorsqu’un champ électrique de fréquence variable (DC pour une fréquence nulle à
plusieurs MHz) uniforme et/ou non uniforme est appliqué au sein d’une suspension col-
loïdale, des phénomènes d’électro-osmose, d’électrothermie, d’électrophorèse et de diélec-
trophorèse apparaissent. Ces e�ets électrocinétiques, concurrents, permettent de mouvoir
des colloïdes au sein d’un milieu de dispersion aqueux et/ou non aqueux. Néanmoins,
en ajustant les propriétés de la suspension colloïdale (conductivité, composition ionique,
permittivité...) et les propriétés du champ électrique (fréquence, tension et géométrie des
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électrodes) il est possible d’amplifier un e�et électrocinétique par rapport aux autres [269].
Dans un premier temps, nous allons décrire brièvement l’origine physique de ces e�ets en
explicitant plus en détails le phénomène de diélectrophorèse (DEP). En e�et, une tech-
nique de dépôt dirigé basée sur le phénomène de DEP permet de diriger et d’aligner
des nano-objets directement entre des électrodes. Nous allons voir que de nombreuses
applications de la DEP ont pu être développées grâce à l’accès aux techniques de micro
et nano-fabrication. Ce sont les capacités à créer des électrodes et des espaces inter-
électrodes de petites dimensions qui permettent l’établissement de champs électriques de
fortes intensités. Plus particulièrement, ce sont les forts gradients de champs électriques
qui permettent de localiser des colloïdes en des positions déterminées. Par exemple, des
électrodes séparées de 10 µm ayant une di�érence de potentiel électrique de 1 V pro-
duisent un champ électrique global de 1 V

10 µm = 105 V.m≠1. Pour des raisons de facilité de
fabrication, la majorité des configurations sont co-planaires, c’est à dire que les électrodes
qui sont soumises à une di�érence de potentiel électrique sont dans le même plan. Ce type
de configuration implique que la distribution spatiale du champ électrique dans la solu-
tion s’atténue rapidement lorsqu’on s’éloigne des électrodes. De plus, les gradients sont
localisés au niveau des bords des électrodes. Les colloïdes en suspension sont donc soumis
aux forces de DEP seulement si ils sont su�samment proches des bords des électrodes,
typiquement d’une valeur égale à la taille du colloïde.

Electro-osmose

Lorsqu’une suspension contenant des électrolytes est mise en contact avec des élec-
trodes, une double couche électrique se forme à la surface de ces dernières. Si l’on ap-
plique un champ électrique continu ou alternatif, on produit sous certaines conditions un
flux électro-osmotique qui meut la suspension colloïdale. Ce phénomène se produit indé-
pendamment du type de champ utilisé (uniforme ou non uniforme) lorsque ce dernier est
continu. Si le champ est alternatif et uniforme, l’équilibre du mouvement des charges n’in-
duit aucun déplacement des colloïdes. En revanche, dans une configuration où le champ
électrique alternatif n’est pas uniforme, il apparait un déplacement de la suspension. Dans
le cadre de paire(s) d’électrodes coplanaires, comme le montre l’exemple de la figure 1.29
a), une di�érence de potentiel ± V appliquée entre les électrodes, donne naissance à un
champ Ę en dehors de la double couche et une charge induite sur chacune des électrodes.

La double couche électrique est alors soumise à une force F̨c due à l’action du champ
tangent Ęx, induisant le mouvement de la suspension et donc des colloïdes. La figure 1.29
a) schématise le dispositif pour une demi-période du signal électrique alternatif. Pendant
l’autre demi-période, la direction du champ tangent et le signe de la charge induite sont
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tracer particles tomap the electrothermal flow. The body force
on a fluid in terms of permittivity and conductivity gradients is
given by[29]
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where s is the conductivity and e the permittivity of the
solution, T is the temperature, E is the applied electric field,
and Re denotes the real component of the complex number.
The first term on the right-hand side, which dominates at low
frequencies, represents Coulomb forces due to the space
charge density generated by the conductivity and permittivity
gradients. The second term on the right-hand side, which
dominates at high frequencies, represents dielectric forces. For
the electrode geometries used here, the temperature gradient
and therefore the permittivity and conductivity gradients are

expected to be uniform along the length of the electrodes.
However, the field strength is highest near the gap separating
the electrodes. Previous work using similar electrode geome-
tries showed that temperature gradients lead to inward bulk
fluid flow along each electrode that converges at the electrode
gap to create vertical flow normal to the surface at the
electrode gap.[30,31]

To model the expected electrothermal flow profile for our
electrode geometry, we carried out finite element simulations
using a pair of electrodes separated by a 20-mm gap. The
electrode temperatures were set to 10 8C above ambient to
simulate electrode heating from the microscope illumination,
and a 35Vp–p, 1.5MHz AC voltage was applied across them.
As seen from the streamlines in Figure 3A, the simulation
predicted inward flow along the electrode surfaces that
converged to a vertical flow in the electrode gap, with a
return path in solution. To characterize the speed and
direction of electrothermal flow in our experimental cham-
bers, the movement of 1-mm fluorescent polystyrene beads in
solution was quantified at different illumination intensities.
One test of whether observed flows are electrothermal in
nature is to reduce the microscope illumination (reducing the
associated heating of the electrodes) and test whether flow
velocities are diminished. In the 100-mm-thick experimental
chamber, the bottom surface contained a pair of 15-mm-wide
electrodes separated by a 20-mm gap, similar to Figure 1A. A
30Vp–p, 500 kHz AC voltage was applied across the electrodes
and the bead movements observed by fluorescence micros-
copy. As seen in Figure 3B and C, and in Supporting
Information Movie 3, at a height of '7mm above the surface,
the beads moved parallel to the electrodes toward the gap and
flow velocities fell with increasing distance away from the
electrodes. These flow trajectories are similar to the electro-
thermal flow observed by others (see Figure 3 in Reference
[30]) and qualitatively agree with our simulations. As expected
for electrothermal flow, when neutral density filters were used
to reduce the illumination of the 100W mercury arc lamp on
the microscope by a factor of 64, there was an 85% decrease in
the flow velocity of tracer particles. When the electric field was
switched off while maintaining constant illumination, the flow
stopped immediately, demonstrating that the flows are not due
to simple convection. Hence, we conclude that the inward-
directed bulk flows observed along the electrodes were
electrothermal in origin and that the temperature gradients
driving this flow were primarily due to heating of the
electrodes by microscope illumination.

2.3. Microtubule Accumulation Due to
Electrohydrodynamic Flow

One behavior that we consistently observed at frequencies
below 500 kHz was the accumulation of microtubules along
the centerline of the two electrodes up to hundreds of
micrometers away from the electrode gap. At these frequen-
cies, microtubules did not accumulate near the electrode gap
(Figure 1B) and, interestingly, microtubules could be observed
moving away from the electrode gap (Supporting Information
Movie 1). This behavior has not been documented using this
electrode geometry or with particles having aspect ratios

full papers W. O. Hancock et al.

Figure 2. Mechanism of AC electro-osmotic flow. A) During each half
cycle, counter ions accumulate on each electrode. Tangential
electric-field components (Ex) lead to Coulombic forces (Fc) that are
directed away from the gap, irrespective of the electrode polarity. B) The
resulting ion fluxes cause electro-osmotic fluid flow away from the
electrode gap. C) Using the same electrode geometry as in the
experiments, a simulation of the tangential components of the electric
field in the x–y plane just above the surface. The resulting ion flow
results in inward fluid flow towards the center of the electrodes from all
edges.

1374 www.small-journal.com ! 2008 Wiley-VCH Verlag GmbH & Co. KGaA, Weinheim small 2008, 4, No. 9, 1371–1381

tracer particles tomap the electrothermal flow. The body force
on a fluid in terms of permittivity and conductivity gradients is
given by[29]

feh i ¼ 1

2
Re

s"ða# bÞ
s þ iv"

ðrT & EÞE # 1

2
"a Ej j2rT

! "

a ¼ 1

"

# $
@"

@T

# $
b ¼ 1

s

# $
@s

@T

# $ (2)

where s is the conductivity and e the permittivity of the
solution, T is the temperature, E is the applied electric field,
and Re denotes the real component of the complex number.
The first term on the right-hand side, which dominates at low
frequencies, represents Coulomb forces due to the space
charge density generated by the conductivity and permittivity
gradients. The second term on the right-hand side, which
dominates at high frequencies, represents dielectric forces. For
the electrode geometries used here, the temperature gradient
and therefore the permittivity and conductivity gradients are

expected to be uniform along the length of the electrodes.
However, the field strength is highest near the gap separating
the electrodes. Previous work using similar electrode geome-
tries showed that temperature gradients lead to inward bulk
fluid flow along each electrode that converges at the electrode
gap to create vertical flow normal to the surface at the
electrode gap.[30,31]

To model the expected electrothermal flow profile for our
electrode geometry, we carried out finite element simulations
using a pair of electrodes separated by a 20-mm gap. The
electrode temperatures were set to 10 8C above ambient to
simulate electrode heating from the microscope illumination,
and a 35Vp–p, 1.5MHz AC voltage was applied across them.
As seen from the streamlines in Figure 3A, the simulation
predicted inward flow along the electrode surfaces that
converged to a vertical flow in the electrode gap, with a
return path in solution. To characterize the speed and
direction of electrothermal flow in our experimental cham-
bers, the movement of 1-mm fluorescent polystyrene beads in
solution was quantified at different illumination intensities.
One test of whether observed flows are electrothermal in
nature is to reduce the microscope illumination (reducing the
associated heating of the electrodes) and test whether flow
velocities are diminished. In the 100-mm-thick experimental
chamber, the bottom surface contained a pair of 15-mm-wide
electrodes separated by a 20-mm gap, similar to Figure 1A. A
30Vp–p, 500 kHz AC voltage was applied across the electrodes
and the bead movements observed by fluorescence micros-
copy. As seen in Figure 3B and C, and in Supporting
Information Movie 3, at a height of '7mm above the surface,
the beads moved parallel to the electrodes toward the gap and
flow velocities fell with increasing distance away from the
electrodes. These flow trajectories are similar to the electro-
thermal flow observed by others (see Figure 3 in Reference
[30]) and qualitatively agree with our simulations. As expected
for electrothermal flow, when neutral density filters were used
to reduce the illumination of the 100W mercury arc lamp on
the microscope by a factor of 64, there was an 85% decrease in
the flow velocity of tracer particles. When the electric field was
switched off while maintaining constant illumination, the flow
stopped immediately, demonstrating that the flows are not due
to simple convection. Hence, we conclude that the inward-
directed bulk flows observed along the electrodes were
electrothermal in origin and that the temperature gradients
driving this flow were primarily due to heating of the
electrodes by microscope illumination.

2.3. Microtubule Accumulation Due to
Electrohydrodynamic Flow

One behavior that we consistently observed at frequencies
below 500 kHz was the accumulation of microtubules along
the centerline of the two electrodes up to hundreds of
micrometers away from the electrode gap. At these frequen-
cies, microtubules did not accumulate near the electrode gap
(Figure 1B) and, interestingly, microtubules could be observed
moving away from the electrode gap (Supporting Information
Movie 1). This behavior has not been documented using this
electrode geometry or with particles having aspect ratios

full papers W. O. Hancock et al.

Figure 2. Mechanism of AC electro-osmotic flow. A) During each half
cycle, counter ions accumulate on each electrode. Tangential
electric-field components (Ex) lead to Coulombic forces (Fc) that are
directed away from the gap, irrespective of the electrode polarity. B) The
resulting ion fluxes cause electro-osmotic fluid flow away from the
electrode gap. C) Using the same electrode geometry as in the
experiments, a simulation of the tangential components of the electric
field in the x–y plane just above the surface. The resulting ion flow
results in inward fluid flow towards the center of the electrodes from all
edges.
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approaching microtubules, and for biological experiments this
phenomenon could provide a model for the microtubule
organization in neurons or a geometry to test the sorting of
mixed orientation filaments by molecular motors. As
described below, we believe that this accumulation is driven
by electro-osmotic flow that sweeps the microtubules into the
center of the electrode, and that dielectrophoretic forces that
attract microtubules to the electrode edgesmay also be playing
a role.

As seen in Figure 2C, away from the electrode gaps the
electric-field vector parallel to the surface is directed perpendi-
cular to the electrode axis and is strongest at the edges of the
electrodes. This field distribution sets up electro-osmotic flow
that,at thesurface, isdirectedtowardthecenteroftheelectrode,
and that converges to a stagnation point at the centerline and
flowsupwards intosolutionfromthere.Theresultof thisflowisa
pair of vortices (see Figure 1C and Supporting Information 2)
with an energy minimum at the centerline, where the flow
velocity is zero and shear forces are balanced. Microtubules
oriented parallel to the electrodes accumulate at the centerline
of the electrodes, and any filaments not precisely aligned are
swept away by the vortex flow.

One argument for electro-osmotic flow being the driver for
microtubule accumulation is that the degree of accumulation
correlates with the predicted and observed magnitude and
direction of electro-osmotic flow. At the electrode surface, the
calculated tangential electric field (Figure 2C) falls with
increasing distance away from the electrode gap and the rate
of electro-osmotic flow, as observed by following fluorescent
beadsormicrotubulesinsolution,similarlyfellatdistancesaway
fromtheelectrodegap.The fact thatmicrotubules accumulated
at these positions of maximal electro-osmotic flow suggests a
mechanisminwhichaminimumorganizingflowrateisnecessary
to overcome Brownian motion of the microtubules in solution.
As seen in Figure 4, the region over which microtubules
accumulate depends strongly on the AC excitation frequency.
At frequencies above500 kHz therewasnoaccumulationbut at
lower frequencies the accumulation zone grew and the
accumulation start point moved farther away from the gap.
At 50 kHz, the microtubule accumulation zone began 15mm
from the electrode gap and continued for over 400mm.Because
at lower frequencies there ismore timeduringeachhalf-cycle to
accumulate the ion double layer (see Equation (1)), electro-
osmotic flow is expected to be larger at lower frequencies, and
qualitative observations supported this. Because the tangential
electric field is strongest directly adjacent to the electrode gap
(Figure 2C) and because the electro-osmotic flow is predicted
and observed to be directed away from the electrode gap in this
region, the fact that the microtubule accumulation begins
farther from the gap and extends for a longer distance at lower
frequencies is consistent with electro-osmotic flow driving the
microtubule accumulation.

In previous AC electrokinetics experiments, the accumu-
lation of latex particles observed by others has been attributed
to a combination of AC electro-osmotic flow and positive
dielectrophoretic forces. For instance, using large electrodes
so that only a single vortex is formed on each electrode (in
contrast to the pairs of vortices in our experiments), Green and
Morgan[32] and Hoettges et al.[25] found that positive

Microtubule Alignment and Manipulation Using AC Electrokinetics

Figure 3. Simulation and experimental observation of electrothermal
flow resulting from microscope illumination. A) Simulation of electro-
thermal flow, showing the flow vectors above two 100-mm-long elec-
trodes separated by a 20-mm gap (side view). Note that near the
electrode surface, flow is observed towards the gap. B) Experimental
flow profiles (top view) observed by tracking fluorescent beads at a
height of!7mm above the electrode surface. The traces show the track
taken by each particle in the 5 s preceding the image. For clarity, only
one electrode is shown and every bead is observed to move toward the
gap separating the electrodes. C) Particle velocities along a line per-
pendicular to the electrode at a distance of 50mm from the gap.
Velocities are maximal directly above the electrode and fall of with
increasing lateral distances away from the electrode edge.
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Figure 1.29 – Mécanisme du phénomène
d’électro-osmose induit par un champ élé-
trique non uniforme alternatif.
a) Durant chaque demi-cycle, les contre-ions
s’accumulent sur chaque électrode. Les com-
posantes tangentielles du champ électrique
(Ex) engendrent des forces de Coulomb (Fc)
qui sont dans des directions opposées au gap
d’électrodes quelque soit la polarité à l’instant
t. b) Simulation du flux électro-osmotique,
mettant en évidence la direction des flux au
dessus d’électrodes de 100 µm de large sé-
parées par un gap de 20 µm (vue de côté).
Schéma adapté de [270].

opposés. Sur un cycle entier, la direction de la force reste constante et donne naissance à
une force non nulle dans le temps et donc à un flux continu. Comme on peut le voir grâce
à une simulation sur la figure 1.29 en b), ce flux attire et positionne les colloïdes présents
au dessus du gap d’électrodes, tout en éloignant tangentiellement ceux qui sont présents
au dessus des électrodes [270, 271].
Dans le cas d’un champ électrique alternatif, l’électro-osmose prédomine à basse fréquence
car les charges induites dans la double couche ont le temps nécessaire pour suivre la ca-
dence du champ appliqué. A contrario, au-delà d’une certaine fréquence critique, la double
couche n’arrive plus à suivre la cadence du champ, et l’influence de l’électro-osmose sur le
comportement de la suspension s’estompe progressivement au profit des autres forces. La
fréquence critique au dessus de laquelle ce phénomène est négligeable peut être estimée
par l’expression :

fc = 1/(2fi·), · = Á0Ár/‡

où Ár et ‡ sont respectivement la permittivité relative et la conductivité électrique du mi-
lieu de dispersion de la suspension. Par exemple, pour des milieux de dispersion comme
l’éthanol ou le THF, les fréquences critiques sont égales respectivement à ¥ 110 Hz et ¥
350 Hz (les caractéristiques de ces deux milieux sont résumées dans ce tableau : B.1).

E�et électrothermique

Lorsqu’un champ électrique Ę est appliqué aux bornes d’une paire d’électrodes, plon-
gée dans une suspension de conductivité électrique ‡, l’apport d’énergie électrique aug-
mente la température de la suspension par e�et Joule [272, 270]. Lorsque le champ est
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non-uniforme, il y aura une variation spatiale de la di�usion de chaleur et donc l’appari-
tion d’un gradient de température �T au sein de la suspension qui peut être estimé grâce
à l’expression [273] :

�T = V 2
rms ‡

2k
où k est la conductivité thermique du milieu de dispersion et Vrms la tension e�cace
appliquée. A son tour, ce gradient génère des gradients de conductivité (‡) mais aussi de
permittivité électrique (Ár), induisant ainsi des mouvements de charges mobiles au sein de
la suspension et finalement de la suspension elle-même. La force électrothermique crée des
flux de convection de la suspension en forme de vortex dont la norme et le sens peuvent
varier en fonction de la viscosité de la suspension, de ‡, de Ár et de la fréquence. Comme
l’e�et électrothermique dépend d’une valeur variable de la conductivité du milieu, il peut
donner naissance soit à de forts flux ou au contraire à des flux négligeables, lorsque la
conductivité ou la tension appliquée sont très faibles. Par exemple, l’augmentation de
température par e�et Joule après l’application d’une tension de 7 Vrms aux bornes d’une
paire d’électrodes vaut : 6.2 ◊10≠6 K et 24 ◊10≠6 K respectivement pour de l’éthanol et
du THF (les caractéristiques de ces deux milieux sont résumées dans ce tableau : B.1).

Diélectrophorèse (DEP) et électrophorèse (EP)

Lorsqu’une solution colloïdale aqueuse ou non est soumise à un champ électrique al-
ternatif, la répartition des charges au sein des colloïdes et autour d’eux va être modifiée.
En e�et, les barycentres des charges positives et négatives ne coïncident plus. Il y a donc
apparition d’un moment dipolaire induit (p̨) proportionnel au champ électrique appliqué.
Les colloïdes peuvent ainsi être mis en mouvement au sein du milieu de dispersion en
fonction de leurs propriétés électriques et de celles du champ électrique appliqué :

- Dans le cas d’un colloïde chargé soumis à un champ électrique continu ou alternatif
uniforme (voir un exemple sur la figure 1.30 c)) ou non-uniforme avec une fréquence suf-
fisamment faible (voir un exemple sur la figure 1.30 a), b)), ce dernier se déplace vers
l’électrode de signe opposé à sa charge : c’est l’électrophorèse (EL) [274].

- Dans le cas d’un colloïde globalement neutre soumis à un champ alternatif ou continu,
ou d’un colloïde chargé dans un champ alternatif de fréquence su�samment élevée, ces
derniers sont mis en mouvement à condition que le champ soit non-uniforme (voir un
exemple sur la figure 1.30 a), b)) : c’est la diélectrophorèse (DEP) [275].

Les premières études relatant un e�et diélectrophorétique remontent à 1927, avec les
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expériences de Muth. Celui-ci constate la formation de colliers de perles de particules,
suite à l’application d’un champ électrique de hautes fréquences [276]. Il faut attendre les
travaux de Pohl en 1951, pour qu’un nom soit donné à ce type de phénomène. Il décide
d’employer le terme de diélectrophorèse, pour désigner le déplacement d’un objet neutre
suite à l’application d’un champ électrique non uniforme [277]. Le mot combine le mot
grec –phoresis (mouvement) et le préfixe diélectro- qui renvoie au principe de polarisation
d’un diélectrique sous l’action d’un champ électrique.

c)#b)#a)#

SiO2% SiO2%

Lignes%de%champ%électrique%non8uniforme% Uniforme%

Colloïde%chargé% Colloïde%polarisable%

Figure 1.30 – Comportement d’un colloïde chargé et d’un colloïde polarisable.
a), b) Dans un champ électrique non uniforme, un colloïde plus polarisable que le milieu où il
est en suspension, se dirige vers les gradients de champ les plus intenses (en direction du gap
d’électrodes). Un colloïde négativement chargé est attiré en direction de l’électrode polarisée de
manière opposée à ce dernier.
c) Dans un champ électrique uniforme les forces de DEP sont nulles alors que les forces d’EL
attirent le colloïde négativement chargé vers l’électrode polarisée positivement.

De par leurs similitudes, l’EL et la DEP peuvent être confondues. Toutefois, il faut
se rappeler que la DEP correspond à un mouvement de translation d’une matière causé
par les e�ets de polarisation dans un champ électrique obligatoirement non-uniforme. Ce
phénomène se distingue de la réponse d’un corps chargé plongé dans un champ électrique
(uniforme ou non) appelé l’électrophorèse (voir figure 1.30). Les di�érences entre ces deux
mécanismes de réaction de la matière sont à la fois nombreuses et subtiles :

- La DEP implique un mouvement du colloïde qui est indépendant du signe du champ
électrique appliqué (un champ non-uniforme alternatif ou même continu peut être utilisé).
L’EL peut également mouvoir des colloïdes, mais la direction du mouvement dépend à
la fois de sa charge et du sens du champ électrique (inverser le sens du champ électrique
inverse la direction de propagation du colloïde).
- La DEP est un phénomène proportionnel à la taille du colloïde ; plus celle ci est impor-
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tante, plus le phénomène sera facilement observable. L’EL est observable avec des colloïdes
de toute taille.
- La DEP nécessite habituellement un champ fortement non-uniforme pour observer
un e�et, contrairement à l’EL qui peut s’appliquer avec des champs uniformes ou non-
uniformes.
- La DEP est sensible aux propriétés respectives des colloïdes et du milieu, notamment
aux propriétés diélectriques.

Modèles théoriques :

Les forces de DEP (F̨DEP ) qui agissent sur un colloïde polarisable (nanoparticule,
nano-bâtonnet, nanotube, feuillet), sont proportionnelles au moment dipolaire induit (p̨)
et au gradient du champ électrique appliqué (Ǫ̀E) :

F̨DEP = p̨ · Ǫ̀Ę

La force moyenne de DEP appliquée sur une nanoparticule (Np) ou un nano-objet avec
une anisotropie de forme (Nb), dans l’approximation d’une forme ellipsoïdale, est donnée
par l’expression [278, 279] :

F̨Np,Nb(Ê) = 2fi CNp,Nb Ám Re [CMNp,Nb (Ê)]
---Ǫ̀Ę

---
2

où CNp,Nb est un paramètre qui dépend de la géométrie du nano-objet et Re [CMNp(Ê)]
est la partie réelle du facteur de Clausius-Mossoti qui dépend de la fréquence angulaire
(Ê = 2fif). Le signe de ce facteur détermine le signe de la force engendrée :

- Si Re [CMNp,Nb (Ê)] > 0 : Les colloïdes sont attirés vers les zones de fort gradient de
champ électrique. Cette configuration est communément appelée DEP positive.
- Si Re [CMNp,Nb (Ê)] < 0 : Les colloïdes sont repoussés vers les zones de faible gradient
de champ électrique. Cette configuration est communément appelée DEP négative.

On notera que ce phénomène est utilisé dans de nombreuses applications, essentielle-
ment biologiques. En e�et, depuis la preuve de faisabilité de son utilisation sur des objets
de faibles tailles à la fin des années 1970 par Pohl [275] et la démonstration de mani-
pulation d’objets biologiques à la fin des années 1980 par Masuda et coll. [280, 281], le
phénomène de DEP positive et négative est devenu un outil de plus en plus utilisé dans
le domaine de la biologie et des applications médicales pour déplacer, trier, et obtenir des
informations sur des particules biologiques ciblées [282, 283, 284, 285, 286].
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Modèle théorique appliqué à une sphère

Pour une nanoparticule (Np) :

CNp = r3, [CMNp(Ê)] =
Áú

Np(Ê) ≠ Áú
m(Ê)

Áú
Np(Ê) + 2Áú

m(Ê)

Les permittivités complexes de la nanoparticule Áú
Np et du milieu de dispersion Áú

m, qui dé-
pendent de la fréquence angulaire (Ê) du champ électrique appliqué, sont définies comme :

Áú
Np,Nb,m = ÁNp,Nb,m ◊ Á0 ≠ j

‡Np,Nb,m

Ê

où ÁNp,Nb,m et ‡Np,Nb,m sont respectivement les permittivités réelles et conductivités élec-
triques à température ambiante, de la nanoparticule, ou du nano-bâtonnet ou du milieu
de dispersion. Á0 est la permittivité du vide.

Modèle théorique appliqué à un nano-objetà forte anisotropie de forme

Pour un nano-bâtonnet (Nb) dans l’approximation d’une forme ellipsoïdale :

CNb = rLr
2
S,

Ë
CMS,L

Nb (Ê)
È

= Áú
Nb(Ê) ≠ Áú

m(Ê)
3((Áú

Nb(Ê) ≠ Áú
m(Ê))AS,L ≠ Áú

m(Ê))

La partie réelle du facteur de Clausius-Mossoti peut être réécrite comme :

(‡Nb ≠ ‡m)‡m + AS,L(‡Nb ≠ ‡m)2 + (Á0 Ê)2
Ë
(ÁNb ≠ Ám)Ám + AS,L(ÁNb ≠ Ám)2

È

[‡m + AS,L(‡Nb ≠ ‡m)]2 + (Á0 Ê)2 [(ÁNb ≠ Ám)Ám + AS,L(ÁNb ≠ Ám)2]

Dans la limite des fréquences basses, la partie réelle du facteur se réduit à :

Re
Ë
CMS,L

Nb (Ê)
È

=

Y
__]

__[

‡m
‡Nb≠‡m

+AS,L

3
Ë

‡m
‡Nb≠‡m

+AS,L

È2 pour Ê æ 0

1
3AS,L pour Ê æ 0 et ‡Nb ∫ ‡m

où rS et rL sont respectivement les rayons du grand axe et du petit axe, lorsque la
forme du nano-bâtonnet est approchée par une forme ellipsoïdale. AS,L désigne les facteurs
dépolarisants définis par l’intégrale elliptique le long du petit axe (S) et du grand (L) de
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l’ellipsoïde. Ils s’expriment en fonction de l’excentricité e2 =
3
1 ≠

1
rS
rL

224
comme :

AL = 1 ≠ e2

2e3

5
ln

31 + e

1 ≠ e

4
≠ 2e

6
, AS =

A
1 ≠ AL

2

B

Pour que les forces de DEP soit prépondérantes, l’énergie potentielle électrique doit
surpasser l’énergie thermique qui tend à mouvoir les nano-objets de manière aléatoire.
Cela se traduit grâce à l’équation ci-dessous [287] :

2fi CNp, Nb Ám Re [CMNp,Nb (Ê)]E2 ∫ 3
2KBT

Il existe finalement un champ électrique critique en dessous duquel les forces de DEP sont
négligeables :

E Ø
Û

3KBT

4fi CNp, Nb Ám Re [CMNp,Nb (Ê)]
Lorsque des nano-objets possèdent une forte anisotropie de forme, en plus de générer

des forces de translation, le champ électrique appliqué induit au sein de ces derniers
un moment dipolaire préférentiellement aligné le long de leurs grands axes. Une telle
séparation de charges électriques génère un couple d’orientation (ou torque en anglais) qui
aligne préférentiellement le grand axe du nano-objet parallèlement aux lignes de champ.
Le couple d’orientation dépend donc fortement du facteur de forme du nano-objet mais
aussi du champ électrique local appliqué qui s’exprime comme [287] :

< · >= 2fi CNb Ám (As ≠ AL) Re
Ë
CMS

Nb (Ê)CML
Nb (Ê)

È
E2sin(2Ï)

Ici Ï est l’angle formé entre les lignes de champ électrique non uniformes et le grand
axe du nano-objet. L’orientation moyenne adoptée par les nano-objets grâce au couple
d’orientation est également en compétition avec l’énergie thermique. Dans le cas de dipôles
induits le long du grand axe d’un nano-objet, l’énergie potentielle d’orientation su�t à
aligner le nano-objet si la condition ci-dessous est remplie :

2fi CNb Ám (As ≠ AL) Re
Ë
CMS

Nb (Ê)CML
Nb (Ê)

È
E2 Ø 3

2KBT

Il existe donc un champ électrique critique en dessous duquel le couple d’orientation
est également négligeable :

E Ø
Û

3KBT

4fi CNb Ám (As ≠ AL) Re [CMS
Nb (Ê)CML

Nb (Ê)]

On notera que toutes les équations décrites précédemment ne sont de bonnes approxi-
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mations qu’à condition que le nano-objet soit su�samment petit devant les échelles de
variation du champ électrique. En e�et, lorsqu’un nano-objet avoisine les dimensions du
gap d’électrodes, ce dernier ressent de fortes variations d’intensité du champ électrique.
Dans ces conditions, il est nécessaire d’utiliser des méthodes numériques pour calculer de
manière quantitative le déplacement et l’orientation de tels nano-objets en suspension.
Liu et coll. ont utilisé l’analyse des tenseurs de Maxwell pour modéliser les forces de DEP
et du couple d’orientation subis par un nano-bâtonnet conducteur, placé dans une région
de fort gradient de champ électrique au voisinage d’électrodes (voir figure 1.31 a), b)).
Ils ont également étudié la dépendance de ces forces en fonction du paramètre ⁄, défini
comme le rapport de la longueur du grand axe du nano-objet et de la séparation des
électrodes.
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fields (21, 22), fluidic alignment (23–26), and Langmuir-Blodgett (27, 28), or blown-bubble films
(29, 30).

2. INTRODUCTION TO DIELECTROPHORESIS
The electric-field force induced on liquid-suspended, polarizable anisotropic particles by a nonuni-
form electric field, !E, can be used to attract, align, and position individual particles at predefined
locations on a patterned substrate. The origin of this force, which is referred to as the DEP
force (31), can be understood by considering a simplified model of a nanowire that is polarized
by the field. Although the following discussion uses nanowires as an example, the analysis also
applies to other anisotropic particles such as nanotubes or sheets. As illustrated in Figure 2a, a
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Figure 2
Dielectrophoretic assembly of anisotropic particles. (a) Simple model of a polarized nanowire (NW) showing
a nonuniform field acting on the ideal electric dipole. (b) Electromagnetic field simulation of a 2.0-µm-long
metal NW centered across alignment electrodes at a height of 0.3 µm. The presence of the wire in the gap
distorts the nonuniform electric field produced by the biased electrodes, which shows that the assumptions
used to derive Equation 3 are not valid in this region. A Maxwell stress tensor analysis was used to calculate
the (c) Dielectrophoretic (DEP) force and (d ) the torque on the wire for different electrode gap and NW
geometries. Panels b, c, and d reprinted with permission from Reference 34. Copyright 2006 American
Chemical Society.
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Figure 1.31 – Dépendance des forces de DEP et du couple d’orientation en fonction de la
séparation des électrodes et de la dimension du grand axe d’un nano-bâtonnet.
a) Schéma simplifié d’un nano-bâtonnet modélisé par un dipôle parfait induit par un champ
électrique non-uniforme [288]. b) Simulation du champ électromagnétique d’un nano-bâtonnet
métallique de 2 µm de long centré à une hauteur de 300 nm au dessus de deux électrodes
parallèles. La présence du nano-bâtonnet perturbe les lignes de champ non-uniformes, démontrant
la nécessité d’une méthode de résolution numérique grâce à l’analyse des tenseurs de Maxwaell.
c) Résultats de simulations des forces de DEP et d) de couple d’orientation (torque) subis
par le nano-bâtonnet pour di�érentes valeurs de séparations des électrodes (gap length) et de
dimensions du grand axe du nano-bâtonnet (NW length) [273].

D’une part, Liu et coll. montrent que les forces de DEP subies par un nano-objet sont
maximales pour une gamme de valeurs optimales (⁄max) comprises entre 0.85 et 1 (voir
1.31 c)). En e�et, l’intensité du champ électrique est maximale au niveau des arêtes des
électrodes. Par conséquent, pour ⁄ < ⁄max, le champ électrique ressentit par le nano-
objet est plus faible. De même, pour ⁄ > ⁄max, les forces de DEP autour du nano-objet
diminuent également, car l’intensité du champ électrique est la plus faible au centre des
électrodes.
D’autre part, grâce aux mêmes simulations, ces derniers démontrent que le couple d’orien-
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tation maximal est obtenu pour une gamme de valeurs optimales ⁄max, comprises entre
0.5 et 2. Lorsque ⁄ > 2, le couple d’orientation est diminué de part la réduction d’intensité
du champ électrique. Le couple d’orientation est qualifié de positif car il tend à aligner le
grand axe du nano-objet parallèlement aux lignes de champ. Si ⁄ < 0.5, la longueur de
polarisation e�ective des nano-objets migre du grand axe vers le petit axe, générant un
couple très faible ou un couple qualifié de négatif (qui pousse le grand axe du nano-objet
à s’aligner perpendiculairement aux lignes de champ).

Résultats expérimentaux majeurs de la littérature

Dès 1997, Bezryadin et coll. ont démontré qu’il était possible d’utiliser la DEP avec
un champ électrique continu (DC) non-uniforme afin de piéger des nanoparticules de Pd
de 20 nm de diamètre dans un gap d’électrodes d’environ 10 nm [289]. Burke et coll., ont
utilisé les forces de DEP à travers un nanotube de carbone pour piéger des nanoparticules
d’or seulement le long de ce dernier, et montré la possibilité de manipuler des nanoparti-
cules d’un diamètre de seulement 2 nm [290]. Barsotti et coll. ont étudié la dépendance
des forces de DEP en fonction de la taille du gap d’électrodes, de la fréquence et de la
tension du champ appliqué sur un système de nanoparticules d’or de 20 nm de diamètre.
Leurs travaux mettent en évidence que l’attraction des nanoparticules est prépondérante
à faible fréquence et qu’il existe une tension seuil à partir de laquelle le nombre de na-
noparticules piégées augmente très rapidement [291]. On notera que Schönenberg et coll.
ont également utilisé des nanoparticules d’or (de 10 à 100 nm de diamètre), qui grâce
aux forces de DEP, ont notamment permis d’élaborer des fils métalliques d’or pontant
les deux électrodes [292]. Le groupe de Gil-Ho kim ont publié de nombreux travaux qui
traitent du positionnement de nanoparticules métalliques par DEP, notamment à partir
de nanoparticules d’or munies de di�érents diamètres (5, 10, et 20 nm, voir figure 1.32
a)) [293, 294].
Les expériences décrites précédemment ne mentionnent que des exemples pour lesquels la
DEP était positive. En e�et, le facteur de Clausius-Mossoti reste positif et égal à 1 pour
des fréquences supérieures à 1015 Hz [293, 295]. Cependant, comme les nanoparticules
d’or sont habituellement dispersées dans un milieu aqueux, la dépendance en fréquence
a pour origine d’autres phénomènes que la DEP, comme l’influence de la double couche
électrique à l’interface de la suspension et des électrodes et notamment le phénomène
d’électro-osmose [295]. Plusieurs groupes ont utilisé la DEP et les nanoparticules métal-
liques comme un outil de fabrication de dispositifs pour l’électronique moléculaire ou à
base de nano-objets. Cependant, les molécules avec des propriétés électriques potentiel-
lement intéressantes ont des tailles typiques de l’ordre du nanomètre. Un des principaux
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problèmes dans le domaine de l’électronique moléculaire est alors le manque de méthodes
reproductibles pour la fabrication de dispositifs à base de molécules uniques. En e�et,
la résolution des techniques de lithographie classique ne permettent pas d’application di-
recte sur de telles échelles. C’est pourquoi, Tsui et coll. ont utilisé la DEP pour placer
des nanoparticules de 80 à 120 nm de diamètre entre des électrodes d’or préalablement
fonctionnalisées d’une SAM de 1-nitro-2,5-di(phenylethynyl-4*-thioacetyl)benzene. Avec
cette approche, des jonctions électrode/molécules/nanoparticule/molécules/électrode ont
été formées. A partir de ce dispositif les caractéristiques des molécules d’intérêts ont pu
être mesurées [296]. Une approche di�érente a été utilisée par les groupes de Bar-Joseph
[190] (voir 1.32 b)) et Parsons [297]. Ces deux groupes ont utilisé un dimère de nano-
objets connecté à des électrodes métalliques, constitué de deux nanoparticules d’or reliées
par de courtes molécules organiques. Pour piéger un tel dimère, ces derniers ont utilisé
la technique de DEP, soit en courant continu [190], soit en alternatif [297]. Yao et coll.
ont rapporté la fabrication d’un transistor à un électron à l’aide de la technique de DEP
pour le positionnement de quelques nanoparticules d’or [298]. Dans un premier temps,
des nanoparticules d’or de 20 nm de diamètre ont été piégées par DEP entre une paire
d’électrodes séparées de 200 nm. Comme les forces de DEP sont su�samment fortes pour
coalescer ces systèmes de nanoparticules, ces dernières se condensent pour former un na-
nofil métallique. Puis, des nanogaps d’environ 10 nm ont été obtenus par électromigration
des nano-barreaux d’or. Enfin, une étape de DEP supplémentaire a permis de piéger
quelques nanoparticules au niveau du nanogap. Ce résultat démontre bien la puissance
du phénomène de DEP.
On notera que des nanoparticules semi-conductrices (voir figure 1.32 c) [299]) mais aussi
de latex [300, 301] ont pu être piégées par la technique de DEP et qu’il n’existe, à notre
connaissance, aucun résultat de dépôts dirigés par DEP de nano-objets magnétiques.
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application of higher frequencies usually requires applica-
tion of higher voltages, since in general polarizability goes
down with frequency. At a fixed frequency, there is a certain
threshold voltage below which no trapping is observed and
above which the amount trapped objects grows rapidly with
voltage [28, 34–36]. The effect occurs because the trapping
DEP potential should overcome the Brownian motion,
which determines the threshold voltage.

4 Dielectrophoretic manipulation of metal
and semiconducting nanoparticles

NPs have been widely used as objects for dielectrophoretic
manipulation at the nanosclale (see Fig. 1). Due to their
relative simplicity NPs allow to test the performance and
efficiency of DEP and compare it with theoretical predic-
tions. In addition, NPs have been used to fabricate
functional electrical devices.

As early as 1997, Bezryadin and co-workers demon-
strated that it is possible to use dc DEP to trap 20 nm Pd
NPs in 4 nm wide gaps [37]. Burke and co-workers used gold
NPs to test the performance of carbon nanotube and an
electrode for DEP [27], and showed that NPs with diameter
down to 2 nm can be efficiently manipulated. Barsotti et al.
studied the dependence of DEP assembly of 20 nm Au NPs
on the gap size, frequency and the magnitude of applied
voltage [35]. The authors observed that NPs are more effi-
ciently trapped with lower DEP frequencies and that there is
a certain threshold voltage above which the number of the
trapped particles growth rapidly. Schönenberger and
co-workers used Au NP (from 10 to 100 nm in diameter) in
combinations with DEP for the controlled fabrication of
metallic nanowires [38]. The group of Gil-Ho Kim published
several reports dealing with the DEP trapping of gold NPs.
They showed that DEP can be efficiently used for bridging
nanogap electrodes with Au NPs [39]. In addition, the
authors demonstrated trapping of Au NPs with different
diameters (5, 10 and 20 nm, see Fig. 2A) and studied the
effect of mutual DEP responsible for the NPs chain
formation [40].

All the above-mentioned experiments are examples of
positive DEP. It can be calculated that for the gold NPs
in an aqueous solution the real part of the Clausius–Mossoti
factor is close to 1 for frequencies up to 1015 Hz [33, 40],
well above any reasonably obtainable electrical
excitation frequency. However, there can be a strong
frequency dependence in a system, which arises from other
than DEP processes, such as electro-osmosis and the
influence of the electrical double layer at the electrode-
solution interface [33].

Several groups used DEP of metal NPs as a tool for
device fabrication for molecular and nano electronics. Many
molecules with potentially interesting electrical properties
have typical size in the order of 1 nm. One the main
problems in the field of molecular electronics is the lack of
methods for the reproducible fabrication of single molecule

devices. The resolution of the standard lithography techni-
ques does not permit their direct application on such scale.
Tsui and co-workers used DEP to place Au NP with
diameters from 80 to 120 nm between gold electrodes
covered with SAM (self-assembled monolayer) of 1-nitro-2,5-
di(phenylethynyl-4!-thioacetyl)benzene. With this approach
electrode-molecules-AuNP-molecules-electrode junctions
were formed and electrical conductivity of the molecules of
interest was measured [41]. A different approach was used
by groups of Bar-Joseph [42] (see Fig. 2B) and Parsons [43].
These groups synthesized a dimmer structure, consisting of
two colloidal gold particles connected by short organic
molecules. Then, either dc [42] or ac [43] DEP was used to
place dimmers between prefabricated electrodes. Yao and
co-workers reported fabrication of a single electron transis-
tor using dielectrophoretic trapping of individual gold NPs
[44]. This work nicely demonstrates the power of the
dielectrophoretic trapping. First, 20 nm gold NPs were
trapped between 200 nm spaced electrodes. Under strong
DEP force the trapped particles were fused together to form
a metallic wire. Then, nanogaps were obtained by breaking
the nanowires via current induced electromigration.
Majority of the gaps were below 10 nm. After obtaining
nanogaps, thiol coated 10 nm AuNP were assembled
between the electrodes through additional DEP trapping
step.

 

A B

C

Figure 2. Nanoscale dielectrophoretic trapping of metal and
semiconducting NPs. (A) Bridging nanogaps with gold NPs of
different diameters [40]: (i) 20 nm, (ii) 19 nm, (iii) 5 nm. Reprinted
with permission from Appl. Phys. Lett. 96, 013101. Copyright
2010, American Institute of Physics. (B) Trapping of Au NP
dimmer with gold particles connected by short organic mole-
cules [42]. Adapted by permission from Macmillan Publishers
Ltd.: Nature 436, 677–680. Copyright 2005. (C) DEP assembly of
9 nm semiconducting (ZnO) NPs into 60 nm nanogap [45].
Reprinted with permission from Appl. Phys. Lett. 94, 153104.
Copyright 2009, American Institute of Physics.
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Measurement of the conductance of single
conjugated molecules
Tali Dadosh1,2*, Yoav Gordin1*, Roman Krahne1†, Ilya Khivrich1, Diana Mahalu1, Veronica Frydman3,
Joseph Sperling2, Amir Yacoby1 & Israel Bar-Joseph1

Electrical conduction through molecules depends critically on the
delocalization of the molecular electronic orbitals and their con-
nection to the metallic contacts. Thiolated (2SH) conjugated
organic molecules are therefore considered good candidates
for molecular conductors1,2: in such molecules, the orbitals are
delocalized throughout the molecular backbone, with substantial
weight on the sulphur–metal bonds1–4. However, their relatively
small size, typically ,1 nm, calls for innovative approaches to
realize a functioning single-molecule device5–11. Here we report an
approach for contacting a single molecule, and use it to study the
effect of localizing groups within a conjugated molecule on the
electrical conduction. Our method is based on synthesizing a
dimer structure, consisting of two colloidal gold particles con-
nected by a dithiolated short organic molecule12,13, and electro-
statically trapping it between two metal electrodes. We study
the electrical conduction through three short organic molecules:
4,4 0 -biphenyldithiol (BPD), a fully conjugated molecule; bis-
(4-mercaptophenyl)-ether (BPE)14, in which the conjugation
is broken at the centre by an oxygen atom; and 1,4-
benzenedimethanethiol (BDMT), in which the conjugation is
broken near the contacts by a methylene group. We find that the
oxygen in BPE and the methylene groups in BDMT both suppress
the electrical conduction relative to that in BPD.
Various methods have been suggested and realized to form nano-

metre-sized gaps, including electron beam lithography with shadow
mask evaporation15, mechanical break junctions5–7, electromigra-
tion8, and side etched quantum wells16. Molecules are then deposited
on the thin gap, and it is assumed that electrical conductivity is
obtained when a single molecule bridges the gap and conducts
current. Although impressive success in measuring the conductance
of molecular junctions has been reported5–7,9,10,17, serious problems
are evident. The most notable are the uncertainty about the number
of conducting molecules in the junction, and the lack of information
about the shape and structure of the metal contacts near the
molecule. The dimer-based contacting scheme presented here
provides several advantages. (1) Single-molecule devices can be
fabricated with high certainty. (2) The contacts to the molecule are
well defined and can be characterized separately. (3) Our scheme
avoids the need for fabricating nanometre-sized gaps. (4) It also
allows measurements of the temperature dependence of the molecu-
lar junction conductance over periods of hours and even days,
regaining the original spectra after thermal cycling.
The dimer synthesis is performed by mixing a solution of dithio-

lated molecules, whose structure is depicted in Fig. 1a, with a gold
colloid, keeping their respective ratio below 1:10. The colloids were
stabilized using the conventional citrate method18. In making the
bridged dimers, the thiols on the bridging molecule displace citrate

anions to form stable Au–S bonds19 (Fig. 1b, c). If more than one
molecule binds to a certain colloidal particle, trimers (Fig. 1d),
tetramers (Fig. 1e) and higher oligomers can be formed. To ensure
that most of the dimeric colloidal particles are bridged by a single
dithiolated molecule, the concentration of the latter (Cm) in
the reaction mixture should be much smaller than the concentra-
tion of the monomeric colloidal particles (Cp). In that case, when
the reaction is completed, the ratio R of dimers to single
unbound colloidal particles is expected to follow the relation
R < Cm/(Cp 2 2Cm). We measured R for different input concen-
trations of dithiolated molecules, keeping Cp fixed, and found that
the above relation holds for Cm:Cp ratios that are lower than 1:10.
The dimeric colloidal particles are separated from monomeric

particles and higher oligomers on the basis of their relative mass, by
centrifugation through glycerol or sucrose density gradients. Each
structure propagates as a different band along the centrifuged tube,
and is easily distinguished because of its reddish colour. Figure 1f
shows a transmission electron microscope (TEM) image at higher
magnification of a dimer (made of two 10-nm colloidal gold particles
connected by BDMT) that was synthesized in this manner. The
gap between the two particles is readily seen, and its size is in
good agreement with the size of the BDMT molecule, which is

LETTERS

Figure 1 | The molecules and colloidal structures under study. a, The
structures of the three molecules: 1,4-benzenedimethanethiol (BDMT),
4,4 0 -biphenyldithiol (BPD) and bis-(4-mercaptophenyl)-ether (BPE). b, The
dimer contacting scheme. c–e, TEM images of BDMT dimer, trimer and
tetramer structures made of 50-nm colloidal gold particles. f, TEM image of
a BDMT dimer made of 10-nm colloidal gold particles. The ,1 nm
separation between the two particles corresponds approximately to the
BDMT length (0.9 nm).
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Figure 1.32 – Positionnement de nanoparticules métalliques et semi-conductrices par les forces
de DEP.
a) Positionnement de nanoparticules d’or de di�érents diamètres (i) 20 nm, ii) 19 nm, iii) 5
nm) à l’intérieur de nano-gap d’électrodes [293]. b) Dépôt dirigé par DEP d’un dimère de na-
noparticules d’or connectées entre elles par une courte molécule organique[190]. c) Dépôt dirigé
par DEP de nanoparticules semi-conductrices de ZnO (9 nm) à l’intérieur d’un gap d’électrodes
séparéees de 60 nm [299].

Outre la manipulation de nanoparticules et de molécules, la technique de DEP a
également été largement utilisée dans la littérature pour positionner des colloïdes plus
complexes. En e�et, on peut trouver par exemple des nano-bâtonnets semi-conducteurs
[302, 303, 304, 273, 232], métalliques [305, 306, 307, 287, 308], ou à base d’oxyde non
magnétique [309].
Le groupe de Yu et coll. a réussi à diriger et aligner un grand nombre de nano-bâtonnets
semi-conducteurs à l’intérieur de structures d’électrodes individuelles. Ces résultats ont
été rendus possibles par l’optimisation de la géométrie d’électrodes ainsi que de la fré-
quence de travail, comme on peut le voir sur des images représentatives présentées sur la
figure 1.33 a) [304].
Récemment, Freer et coll. ont obtenu des résultats similaires à partir de nano-bâtonnets
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de Silicium, sur des échelles encore plus étendues et avec un meilleur rendement. Pour
cela, ils ont développé une méthode qui combine la technique de DEP à partir d’une
suspension colloïdale dont le flux constant, généré par une pompe en circuit fermé, aligne
et dirige grossièrement de tels nano-objets en direction des électrodes. L’alignement flui-
dique consiste à établir un flux laminaire avec la suspension de nano-objets à l’intérieur de
minces canaux se trouvant au dessus d’un substrat muni de multiples paires d’électrodes
en regard, comme le montre la figure 1.33 b). Lorsque un tel flux est stable, l’applica-
tion d’un champ électrique alternatif permet de positionner les nano-bâtonnets entre les
paires d’électrodes. Une étude des forces de DEP, à fréquence et flux laminaire constants
en fonction de la tension appliquée, a permis de mettre en évidence trois régimes de po-
sitionnement. En dessous d’une tension seuil, aucun nano-bâtonnet n’est positionné (voir
figure 1.33 c) courbe bleue sur la gauche). Puis lorsqu’on augmente la tension à une va-
leur intermédiaire, les conditions sont favorables au positionnement d’un nano-bâtonnet
individuel (courbe verte au milieu). Enfin, à forte tension il est possible de piéger deux
nano-bâtonnets qui se repoussent latéralement à cause des forces de répulsion électrosta-
tiques. Finalement, grâce au contrôle à la fois des interactions entre les nano-bâtonnets,
des forces de DEP, de surface, et les forces hydrodynamiques, Freer et coll. ont démontré
la possibilité de positionner un nano-bâtonnet individuel à l’intérieur de multiples paires
d’électrodes en regard, dont le rendement atteint 98,5 % sur 16 000 paires d’électrodes
couvrant une surface de 400 mm2 [310].
Pour un système donné, un espacement minimum entre des nano-bâtonnets adjacents a
été observé [311, 310, 312]. La figure 1.33 d) illustre les répulsions électrostatiques respon-
sables d’un tel espacement. Pour atteindre cette configuration finale, les nano-bâtonnets se
sont déplacés latéralement pour minimiser l’énergie du système, modifiée dès qu’un nou-
veau nano-bâtonnet se rajoute. Lorsqu’ils sont en nombre su�sant, la séparation entre
ces derniers est relativement uniforme.
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Figure 5
Assembly of silicon nanowires (NWs) into gaps between narrow finger electrodes. (a) Scanning electron
microscopy images of individual alignment sites after assembly at 10-kHz or 10-MHz frequencies. (b) Effect
of applied voltage on assembly of Si NWs at narrow finger electrodes, at a constant flow rate and frequency.
(c) Effect of flow Si NW assembly as a function of applied voltage. Closed circles represent single alignment,
whereas open marks represent double alignment. Panel a reprinted with permission from Reference 71.
Copyright 2009 American Chemical Society. Panels b and c reprinted from Reference 41 by permission from
Macmillan Publishers Ltd.: Nature Nanotechnology, copyright 2010.
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followed by atomic layer deposition of Al2O3 as the
gate dielectric. Finally, Al top-gate (G) electrodes were
fabricated. For such devices, the typical channel length
(S/D electrode spacing) is L ∼ 1.5 μm, and the channel
width is 100!200 μm.69 The gate electrode length is
LG ∼ 1.4 μm. The configuration of the electrical pads
matches that of the conventional ground-signal-ground
(GSG)microwave probes (150 μmpitch). Figure 9a shows
the layered schematic of a NW array RF device. The
printed NW density is ∼4 NWs/μm, as confirmed by
scanning electron microscopy.69 After the comple-
tion of the fabrication process, the polyimide layer
is peeled off from the rigid Si/SiO2 handling wafer,
resulting in mechanically flexible device arrays, as
shown in Figure 9b.

To directly extract the high-frequency behavior
from the devices, the two-port scattering parameters
(S parameters) of InAs NW array FETs weremeasured in
the common-source configuration using standard pro-
cedures with a vector network analyzer over a fre-
quency range from 40 MHz to 10 GHz.69 The S
parameters were then used to analyze the RF perfor-
mance of the device (Figure 10a). S11, S22, S21, and S12
are, respectively, the reflection coefficient of the input,
the reflection coefficient of the output, the forward
transmission gain, and the reverse transmission gain.
Figure 10b shows various radio frequency metrics of a
representative devicewith channel width of 200μm, all
derived from S parameters. In this result, the unity
transit frequency of the current gain (h21) of a transistor
is determined to be ft = 1.08 GHz, and the maximum

frequency of oscillation, fmax, is found to be 1.8 GHz.69

The high-frequency response of the device is due
to the high saturation velocity of electrons in high-
mobility InAs NWs.69 The results present a scalable
platform for integration of ultrahigh frequency devices
onflexible substrate, as schematically shown inFigure1,
with potential applications onhigh-performance digital
and analog circuitry.

All-NW Integrated Image Sensor Circuitry. The capability
of heterogeneously assembling various types of NWs

Figure 8. Electric field-assisted NW assembly. (a) Random NWs in the suspension on the electrodes before electric field-
assisted assembly. (b) NWs are parallel after electric field-assisted assembly. (c) Optical dark-field images of NWs assembled
onto electrodes by electric field-assisted process. Reprinted with permission from ref 79. Copyright 2010 Nature Publishing
Group.

Figure 9. Schematic and optical images of a printed InAs
NW array FET fabricated on a flexible polyimide (PI) sub-
strate for GHz operation. (a) Schematic illustration of the
NW parallel array FET, illustrating the various layers of the
device. The cross-sectional image is shown in the top.
(b) Photograph image of the fabricated NW device array
on a bendable polyimide substrate. Reprinted from ref 69.
Copyright 2010 American Chemical Society.
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microscopy images of individual alignment sites after assembly at 10-kHz or 10-MHz frequencies. (b) Effect
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Figure 4
Particle assembly between parallel electrodes. (a) As the concentration of the carbon nanotube solution
increases, so does the as-assembled density for a fixed set of dielectrophoretic parameters. (b) Quantification
of this relationship for different electrode spacings. (c) Illustration of interactions between wires assembled
across parallel electrodes. (d ) Optical microscopy images during assembly of metal nanowires between
electrodes as a function of time. (e) Uniformly spaced, 80-nm diameter, ∼10-µm-long Si wires assembled
across parallel plate electrodes. Wires are n+ Si with a doping density of 10–18 cm−3. Panels a and b
reprinted with permission from Reference 67. Copyright 2011 American Chemical Society. Panels c and d
adapted with permission from Reference 40. Reproduced by permission of The Royal Society of Chemistry.
Abbreviation: SWNT, single-walled nanotube.
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Figure 1.33 – Positionnement de nano-bâtonnets métalliques et semi-conducteurs par les forces
de DEP.
a) Cliché de MEB de nano-bâtonnets alignés par DEP à une paire d’électrodes en regard pour
une fréquence appliquée de 10 KHz (à gauche) et 10 MHZ (à droite) [304]. b) Cliché de microsco-
pie optique en champ sombre après dépôt par méthode combinée de DEP et d’un flux laminaire
d’une suspension de nano-bâtonnets de silicium [310]. c) Etude en tension des forces de DEP in-
duites sur des nano-bâtonnets de silicium pour une fréquence et un flux laminaire fixe. d) Dépôt
dirigé entre une paire d’électrodes coplanaires par DEP de nano-bâtonnets de 80 nm de diamètre
et 10 µm de longueur, espacés de manière homogène grâce aux répulsions électrostatiques [311].

La DEP a également permis de positionner des nanotubes de carbone [313, 314, 315,
316, 317, 318, 319], ou des feuilles de graphène [320, 321, 322, 323]. Khondaker et coll. ont
réussi à moduler la densité de nanotubes de carbone positionnés entre deux électrodes en
faisant varier la concentration de la suspension [324, 325].
Lorsque des nano-objets plus ou moins conducteurs sont piégés à l’intérieur d’une struc-
ture d’électrodes en parallèle, on observe un taux de remplissage des nano-objets plus
faible. Cette di�érence provient principalement d’une baisse de l’intensité du champ élec-
trique à mesure que des nano-objets conducteurs sont piégés entre les électrodes [288].
On notera qu’il n’existe, à notre connaissance, aucun résultat de dépôts dirigés par DEP
de nano-objets magnétiques ou à base de complexe moléculaire à transition de spin.
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1.3 Paramètres clés de l’auto-assemblage/organisation
En plus du type d’interaction et/ou de la méthode de dépôt, nous avons vu précé-

demment à travers de nombreux résultats issus de la littérature, qu’il existe des facteurs
communs ou "paramètres clés" qui gouvernent l’auto-assemblage/organisation. Une bonne
compréhension de ces paramètres ainsi que de leur inter-dépendance sont nécessaires, afin
de contrôler la morphologie des assemblées déposées.

1.3.1 Vitesse de retrait de la surface d’accueil

Nous avons vu précédemment que plusieurs techniques de dépôts qui utilisent le mé-
canisme capillaire/convectif nécessitent le retrait d’une surface d’accueil ou de manière
équivalente, le retrait d’une goutte déposée sur une surface fixe. Comme on peut le voir
sur la figure 1.34 en a), la vitesse de retrait est un paramètre puissant puisqu’elle permet
de choisir l’épaisseur et la morphologie du dépôt. En e�et, l’épaisseur est non monotone
lorsque la vitesse de retrait augmente. Un premier régime dit "capillaire", à faible vitesse,
permet d’obtenir un dépôt épais et continu si le solvant possède un faible taux d’évapo-
ration (voir un exemple sur la figure 4.7 en b)). Puis en augmentant la vitesse de retrait,
on atteint un régime "intermédiaire" où l’épaisseur du dépôt est minimale. C’est dans
cette région que l’obtention d’une monocouche de nano-objets est la plus probable (voir
un exemple sur la figure 4.7 en c)). Enfin, on atteint aux fortes vitesses le régime de Lan-
dau Levich Derjaguin (LLD) qui permet d’obtenir des épaisseurs de dépôts intermédiaires
[326, 327, 328]. Dans le cas où le taux d’évaporation est conséquent et la vitesse de retrait
inférieure à une vitesse critique, on voit apparaître un mécanisme de "stick-slip" [329]. En
e�et, l’évaporation emmène un flux de colloïdes qui s’accumulent au niveau de la ligne
triple. Ces derniers peuvent se déposer sur la surface d’accueil et piéger momentanément
la ligne triple. Il se forme alors des lignes d’accroche périodiquement espacées sur la sur-
face d’accueil (voir un exemple sur la figure 1.34 en d)). On notera que ce phénomène a
été observé en premier lieu lors du séchage d’une goutte (e�et de broutage) [330]. Comme
on utilise généralement des solvants à forte évaporation et que la vitesse minimale est
expérimentalement limitée, c’est le régime de LLD qui est le plus fréquemment rencontré.
De nombreux résultats relatant de la formation de lignes périodiques peuvent être trou-
vés dans la littérature (voir un schéma du mécanisme de formation des lignes d’accroche
périodiques sur la figure 1.34 en e)) : en e�et, des lignes d’accroche perpendiculaires à la
direction de retrait ont été obtenues par un grand nombre de groupes sur di�érents types
de nano-objets [331, 332, 333, 334, 335, 336, 337, 329, 338, 339, 340] mais aussi à partir
de polymères [341, 342, 343]. Des lignes périodiques parallèles à la direction de retrait
de la surface d’accueil ont également été obtenues [344, 345]. On notera qu’il est possible
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d’élaborer des quadrillages en tournant la surface d’accueil de 90 ° [346, 347].
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Figure 1.34 – Di�érents régimes de dépôts convectif/capillaire en fonction de la vitesse de re-
trait de la surface d’accueil.
a) Graphique typique qui illustre la dépendance non monotone de l’épaisseur du dépôt en fonc-
tion de la vitesse de retrait. Il met en évidence trois régimes de dépôts visibles grâce aux trois
couleurs. Les cercles noirs correpondent à des points expérimentaux alors que les courbes violette
et orange montrent la tendance suivie par l’épaisseur lorsque la température et la dilution sont
respectivement augmentées. b) Dépôt obtenu dans le régime capillaire à partir d’une suspension
aqueuse de T iO2. c) Film mince de ZrO2 obtenu dans le régime intermédiaire. d) Un exemple
de dépôt à partir d’une suspension à fort taux d’évaporation dans le régime de LLD (Landau
Levich Derjaguin). On observe des lignes d’accroche périodiquement espacées d’une épaisseur
intermédiaire. Schéma adapté de [327].
e) Mécanisme de formation de lignes d’accroche périodiques sur des surfaces hydrophiles. i) et
ii) représentent respectivement la largeur et l’espacement des lignes d’accroche [337]

La largeur des lignes d’accroche diminue exponentiellement lorsque la vitesse de retrait
augmente alors que l’espacement semble avoir un comportement non monotone [337, 342].
En e�et, plus la vitesse augmente moins les nanoparticules ont le temps de s’accumuler
au niveau de la ligne triple et donc de former des lignes d’accroche à la fois larges et
hautes. On note une corrélation entre la diminution de l’épaisseur et la largeur des lignes
d’accroche lorsque la vitesse de retrait augmente, mettant en évidence la synchronisation
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de ces deux paramètres lors de la formation des lignes d’accroche. Par conséquent, plus
les lignes d’accroche sont larges plus elles sont épaisses et vice versa. Concernant l’espa-
cement entre deux lignes d’accroche, il semble établi qu’il soit indépendant de la vitesse
[348, 337, 349].
Le mécanisme de "stick-slip" disparaît pour une vitesse supérieure aux vitesses du régime
de LLD. Cette idée est confortée par les observations rapportées par Ghosh et coll. [348]
au cours de dépôt par dip coating et par Rio et coll. [350] grâce à l’avancement de goutte-
lettes déposées sur une surface d’accueil solide. Le régime correspondant à la disparition
des lignes d’accroche et à l’apparition d’une couche non organisée très peu dense, est ap-
pelé régime "désordonné". En e�et, lorsque la vitesse de retrait est très importante, au delà
du régime de LLD, le ménisque est violemment étiré, ce qui limite l’épaisseur du dépôt
grâce à l’angle de contact dynamique qui est dès lors très faible. Ce film mince favorise une
forte évaporation, et donc un e�et de démouillage sur de larges surfaces, entraînant ainsi
une physisorption individuelle et aléatoire des nanoparticules sur la surface d’accueil [348].

1.3.2 Angle

Weller et coll. ont étudié l’influence de l’angle d’une surface d’accueil par rapport à la
direction de retrait, sur la qualité des films formés par Langmuir Blodgett. Ils concluent
que la structure du film est améliorée en utilisant un angle de 105° par rapport à l’angle de
180° classiquement utilisé [117]. Park et coll. ont mis en évidence que l’augmentation de
l’angle d’inclinaison de la surface d’accueil d’une valeur de -10 ° à 30 °, su�t à augmenter
l’épaisseur du dépôt [351]. Lopez et coll. ont optimisé l’angle de dépôt à une valeur de
20 °. En e�et, ce dernier modifie la forme du ménisque et donc la qualité du dépôt [175].
Gilchrist et coll. ont observé le même phénomène au cours de dépôts par blade casting,
lorsque cette fois c’est l’angle de la lame de verre qui est augmenté [170].
L’angle de contact est également un paramètre clé. En e�et, lors d’un dépôt dans le régime
de "stick-slip", plus l’angle de contact diminue, moins les nano-objets peuvent migrer au
plus près de la ligne d’accroche pour s’adsorber et s’accumuler, afin de former ce qui
va devenir la prochaine ligne d’accroche et ainsi de suite. Par conséquent l’espacement
entre deux lignes consécutives augmente lorsque l’angle de contact diminue [333]. Une
modification de l’angle de contact permet de passer d’un régime de dépôt convectif à
capillaire en augmentant l’angle à une valeur supérieure à 15 ° [352].
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1.3.3 Concentration

Lorsqu’on se reporte à la figure précédente (4.7 a)) on remarque que lorsque la dilu-
tion augmente (courbe orange), l’épaisseur diminue sur toute la plage de vitesse. Dans le
cas du régime de stick-slip, seule la hauteur des lignes d’accroche diminue [155, 337] ainsi
que leur largeur [331]. Dans le cas de la méthode de dépôt d’adsorption par dip coating,
nous avons vu que l’augmentation de la concentration permet d’augmenter la probabilité
d’adsorption d’un nano-objet sur un site, et donc le taux de couverture final [162].
Kondaker et coll. ont modulé le nombre de nanotubes de carbone positionnés par DEP
entre une paire d’électrodes parallèles. Pour cela, ils ont fait varier la concentration de
la suspension colloïdale de 0.1 à 10 µg.L≠1 et réussi à positionner respectivement un
nanotube unique jusqu’à 30 nanotubes par micromètre [325, 324]. Pour des géométries
d’électrodes en regard, la variation de la concentration peut influencer le nombre de po-
sitionnements multiples et de gap d’électrodes vides de nano-objet sur une seule paire
d’électrodes, comparé au nombre de positionnement unique [288].

1.3.4 Température

La température est un paramètre externe très important, qui peut être utilisé comme
un outil puissant de positionnement de nano-objets. D’un point de vue thermodynamique,
la cristallisation finale après l’auto-assemblage est donnée par la minimisation de l’énergie
libre de GibbsG = H≠TS. Le rôle de l’entropie peut alors être augmenté par l’élévation de
la température tout en conservant les autres paramètres constants. Une étude de l’auto-
assemblage de nanoparticules de Wustite/Ferrite de Cobalt (Fex/CoFe2O4) dispersées
dans du chloroforme et déposées sur une grille de MET à di�érentes températures (entre
-40 et 45 °C), a révélé que di�érentes structures de cristallisation étaient possibles [353].
Bien que la structure fcc soit favorisée par rapport à la structure hcp à une température de
45 °C en raison d’une plus grande entropie, les structures hcp deviennent progressivement
dominantes lorsque la température est diminuée jusqu’à -20 °C. Des expériences similaires
ont été réalisées pour des températures variables de la surface d’accueil, à partir de na-
noparticules de Co déposées sur des plaquettes de silicium par des techniques de drop
casting ou spin-coating [83]. A basse température (25 °C), des instabilités tels que les flux
capillaires ont causé l’apparition d’e�ets "co�ee stain", qui détruisent l’auto-assemblage.
Cela contraste avec la bonne homogénéité observée sur de grandes surfaces à des tempéra-
tures plus élevées (150 °C), grâce à une plus grande mobilité des nanoparticules. Le groupe
de Vanmaekelbergh a récemment fait état d’une étude systématique de la force motrice
thermodynamique, cachée derrière la formation de réseaux binaires de nano-objets, in-
duite par l’évaporation du solvant à une température d’abord contrôlée, puis variable (de
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20 à 70 °C) [354]. Ces derniers ont montré qu’à température élevée l’auto-assemblage est
gouverné par une augmentation de l’entropie, alors que pour les basses températures, ce
sont les interactions de Van der Waals qui prédominent.
La température est également un moyen de contrôler l’épaisseur d’une assemblée. En ef-
fet, lorsque la température est modifiée le flux de nano-objets au niveau de la ligne triple
l’est également. La rapidité de l’auto-assemblage et donc l’épaisseur du dépôt peut être
modulée [352, 211]. De plus, si la température est égale à la température de rosée de la sus-
pension, le flux de nano-objets devient nul au niveau de la ligne triple. Si la température
est plus basse que cette température critique, les nano-objets auto-assemblés repartent
dans la suspension [352, 355].
Koumoto et coll. ont étudié l’influence de la température sur l’espacement et la largeur
des lignes d’accroche qui augmentent fortement à mesure que la température augmente
[331]. Ressier et coll. ont mis en évidence deux mécanismes distincts de formation de lignes
périodiques grâce au contrôle de la température. En e�et, en abaissant la température
de 18 à 12.5 °C, la formation des lignes périodiques est respectivement perpendiculaire
puis parallèle à la direction de retrait de la surface d’accueil. On notera que lors de la
transition entre les deux mécanismes, l’auto-assemblage passe par un état intermédiaire
en forme d’îlots [345].

1.3.5 Taux d’évaporation

Le taux d’évaporation est un paramètre clé qui dépend à la fois de l’environnement
(température et taille de la pièce où se déroule le dépôt), de la nature du solvant, de la
concentration en nano-objets, des ligands mais aussi de l’énergie de la surface d’accueil
qui régie la mouillabilité de la suspension colloïdale. Par exemple, il a été montré qu’on
obtient une organisation en 2D pour un milieu de dispersion apolaire, seulement si l’éva-
poration est assez forte pour que les nano-objets restent en surface et ne s’organisent pas
en solution [356, 67]. Au contraire si l’évaporation est trop importante, par exemple lors
d’un dépôt par spin coating, la limitation de l’évaporation augmente dans ce cas, à la fois
l’homogénéité [109] et l’organisation du dépôt [357]. De plus, contrairement au dépôt par
goutte, comme le film s’étale rapidement jusqu’à atteindre l’épaisseur d’une couche ou de
quelques couches de nano-objets, ces derniers peuvent di�cilement former des agrégats
en 3D. On observe la même amélioration lorsqu’un film d’une suspension colloïdale hy-
drophobe (nano-objets hydrophobes dispersés dans un solvant apolaire) rapidement étalé
au dessus d’une phase polaire, voit son évaporation limitée [93].
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1.3.6 Nature du solvant ou de la sous phase

La nature du solvant joue également un rôle dans l’homogénéité et la morphologie des
dépôts. Wang et coll. ont démontré l’importance du choix du solvant, dont le taux d’éva-
poration permet aux nano-objets de di�user sur la surface afin de former une monocouche
[109]. Outre le taux d’évaporation, la nature du solvant influe également sur la bonne
dispersion des nano-objets en solution et donc sur le nombre de nano-objets individuels
disponibles. De plus, l’auto-assemblage à longue portée est dominé par les forces capillaires
qui sont directement proportionnelles à la tension de surface dont la valeur dépend de la
nature du solvant [161]. Par exemple, Bodnarchuk et coll. ont obtenu une qualité décrois-
sante de l’auto-assemblage de nano-objets de (W/C) lorsque ces derniers sont dispersés
respectivement dans du chlorobenzène (Teb = 132 °C et “ = 33.3 mN.m≠1), chloroforme
(Teb = 61 °C et “ = 27.16 mN.m≠1), et dans l’hexane (Teb = 69 °C et “ = 18.4 mN.m≠1)
[165]. Pour certaines techniques de dépôts, la sous phase joue également un rôle non né-
gligeable. Le groupe de Weller a mis en évidence une meilleure qualité de leurs dépôts
lorsque la sous phase, habituellement constituée d’eau, a été remplacée par du glycol
ou du DEG. En e�et, toutes leurs tentatives pour obtenir des films de nanoparticules
ordonnées à la surface de l’eau ont échoué en raison de l’agglomération de ces dernières
puis de leur sédimentation. Une raison possible pour un tel comportement pourrait être
la capacité des molécules d’HDA, qui stabilisent les nanoparticules, à former des films de
Langmuir sur la surface de l’eau. Comme elles occupent l’interface, cela entraîne un taux
de couverture pauvre des nanoparticules à la surface. De plus, la di�usion de l’HDA à
l’interface eau / air peut faciliter son détachement à partir de la surface des nanoparti-
cules et par conséquent altérer la stabilité de ces dernières, qui explique l’agglomération
observée des nanoparticules à la surface de l’eau [117].

1.3.7 Morphologie des nano-objets

La morphologie des nano-objets influence clairement la qualité de la cristallisation.
Un exemple mettant en évidence l’influence de la morphologie sur le processus d’auto-
assemblage est le dépôt par goutte d’une solution diluée de nanoparticules de (FexO)
sur une grille de MET. En e�et, un réseau cubique auto-organisé a été obtenu lorsque
les nano-objets de wüstite (FexO) possèdent eux mêmes une forme cubique (11-13 nm
de diamètre) [358], alors que l’utilisation de nano-objets analogues de FexO mais de
forme sphérique (8-10 nm) [358] ainsi que de nanoparticules de Co (¥ 10 nm) [359],
aboutissent à des réseaux hexagonaux. L’obtention de surfaces les plus sphériques possibles
(sans facetage) ou les plus cubiques possibles permet d’augmenter la longueur d’ordre de
cristallisation des nano-objets.
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Outre la forme individuelle des nano-objets, les distributions de taille et de morphologie
sont toutes aussi importantes. En e�et, la monodispersité en taille jusqu’à des distributions
inférieures ou égales à 5 % est nécessaire pour obtenir des dépôts proches des systèmes
modèles [360, 361, 165, 111, 362].

1.3.8 Ligands

Nous avons vu précédemment que, dans la plupart des cas, les nano-objets synthétisés
par voie chimique sont stabilisés stériquement grâce à des ligands organiques (re)dispersés
dans des solvants peu polaires. Bien que la surface des nano-objets soit en moyenne pas-
sivée pour empêcher l’agrégation des nano-objets, de tels ligands peuvent être désorbés
temporairement de la surface des nano-objets. On pourra noter que la probabilité de dé-
sorption décroît lorsque la température diminue, mais elle peut être cependant observée
à température ambiante et donc pendant l’auto-assemblage [363, 364, 365]. Le caractère
labile des ligands, qui peuvent s’adsorber et se désorber réversiblement même à tempéra-
ture ambiante, explique pourquoi les suspensions colloïdales stabilisées stériquement sont
généralement préparées avec un excès de ligands. Cependant, les ligands vacants peuvent
devenir problématiques lors du dépôt et de l’auto-assemblage de nano-objets sur une sur-
face d’accueil. En e�et, lorsque ces derniers sont su�samment près de la surface, certains
s’adsorbent et modifient de fait l’énergie d’interaction entre les nano-objets et la surface
d’accueil. Cette hypothèse a été vérifiée expérimentalement lors de dépôts faits par dip
coating à partir de nano-objets magnétiques dispersés dans des solvants organiques non
polaires. Un excès de ligands avec des groupements fonctionnels acide et amine pour un
ratio 1 : 1 [151, 109] ou bien seulement un excès d’acide [161], a été rajouté dans la
suspension pour étudier l’impact de leurs ajouts sur l’organisation des nano-objets. Dans
les deux cas, l’ajout d’excès de ligands entraîne un dépôt désordonné et multicouche. De
plus, le taux de couverture diminue lorsqu’on augmente la concentration en ligands. A
notre connaissance il n’existe pas de telle étude où seule l’amine est ajoutée en excès dans
un solvant peu polaire ou apolaire.
On pourra noter que, pour certains systèmes à base d’or ou d’oxydes magnétiques relé-
gués à la surface (soit par séparation de phase, soit grâce à une évaporation su�sante), un
grand excès de ligands libres (mélanges d’acides et d’amines) a pu permettre au contraire
l’amélioration de l’organisation du dépôt [366, 174, 356, 67, 367, 165, 368, 369]. Une ex-
plication serait que lors de l’utilisation de ligands vacants, ces dernier peuvent fournir
une force motrice supplémentaire de déplétion [370], qui organise les nano-objets avec des
structures thermodynamiquement plus stables.
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Chapitre 2

Propriétés de magnéto-transport de
nano-objet(s) magnétique(s)

Dans ce chapitre, nous dépeindrons brièvement les di�érents mécanismes qui entrent en
jeu lors du transport électronique au sein de nano-objets, et plus particulièrement pour des
matériaux magnétiques stabilisés par des barrières organiques isolantes. Nous rappellerons
le mécanisme de l’e�et tunnel qui se manifeste au sein de jonctions métal-isolant-métal,
à la base de la majorité des e�ets présentés ultérieurement. Nous décrirons ensuite le
régime de blocage de Coulomb pour un nano-objet unique, puis pour des assemblées 1D,
2D ou 3D. Dans un second temps, nous nous intéresserons aux di�érents mécanismes
de transport mis en jeu au sein de réseaux de nano-objets magnétiques, ainsi que l’état
de l’art du transport de charges dans des composés à transition de spin. Enfin, nous
clôturerons ce chapitre par un état de l’art des propriétés de magnéto-transport de nano-
objets magnétiques en nous focalisant plus particulièrement sur ceux qui utilisent des
barrières tunnel organiques.

2.1 Propriétés de transport de nano-objet(s)

2.1.1 Jonctions métal-isolant-métal

L’e�et tunnel permet à des particules comme les électrons de passer d’un site faible-
ment couplé à un autre. Par exemple dans le cas d’un réseau de nano-objets métalliques
et/ou magnétiques enrobés par des ligands organiques, intrinsèquement isolants (avec
une constante diélectrique Ár), chaque site représente un nano-objet faiblement couplé à
ses voisins séparé par une barrière tunnel. Lorsque un tel réseau est polarisé électrique-
ment par deux électrodes, les électrons peuvent passer par e�et tunnel (sous certaines
conditions) à travers les ligands interdigités des nano-objets voisins. Le comportement
des électrons face aux ligands isolants (modélisé par une barrière de potentiel) est bien
décrit par la mécanique quantique.
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Vide% Vide%

Figure 2.1 – Diagrammes d’energies pour une jonction tunnel composée de deux électrodes
polarisées électriquement à a) Vb = 0 V et b) Vb > 0. Les lignes rouges représentent les états
d’énergies accessibles pour un événement tunnel de l’électrode 1 à 2. Les lignes en pointillés
montrent l’e�et des forces d’attraction de charges "image" sur le potentiel des barrières. Adapté
de [371]

L’e�et tunnel est un processus élastique, c’est-à-dire que les énergies avant et après
que l’électron ait traversé la barrière de potentiel par e�et tunnel sont égales. D’après le
principe d’exclusion de Pauli, un tel électron qui provient par exemple d’un état d’énergie
occupé de l’électrode de gauche, ne peut occuper qu’un état d’énergie vide (sans électrons)
de celle de droite. Or, la probabilité de trouver un état d’énergie occupé au sein d’une
électrode métallique, est donnée par la distribution de Fermi-Dirac,

f(E) = 1
1 + e(E≠µ)/KBT

où µ est le potentiel chimique. A température nulle (0 K), la distribution de Fermi-
Dirac devient une fonction créneau et µ représente le plus haut état en énergie occupé de
l’électrode, communément appelé énergie de Fermi (EF ). Par conséquent, la probabilité
combinée de trouver un état d’énergie E occupé et vide respectivement dans les électrodes
de gauche et droite, est donnée par f(E) ◊ [1 ≠ f(E)] pour deux électrodes identiques.
Lorsqu’un potentiel positif (Vb > 0) est appliqué à une électrode, son potentiel chimique
est déplacé de µ ≠ eVb. L’expression de Fermi-dirac s’exprime maintenant comme

1
1 + e[E≠(µ≠eVb)]/KBT

= 1
1 + e[(E+eVb)≠µ]/KBT

= f(E + eVb)

La probabilité de trouver un état occupé et vide dans les deux électrodes vaut maintenant
f(E)◊ [1 ≠ f(E + Vb)]. Les électrons qui passent par e�et tunnel rencontrent une énergie
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de barrière U dont la hauteur, pour Vb = 0, est donnée par U = � + EF ≠ E où U

représente le travail de sortie alors que � est défini comme la di�érence entre le niveau de
Fermi et celui du vide (voir figure 2.1). Pour Vb > 0, la hauteur de barrière à une distance
x à l’intérieur de celle-ci varie linéairement avec la distance x tel que U(x) = �+EF ≠E≠
eVb x/s. On note que U retrouve les bonnes hauteurs de barrières pour x = 0 et s, où s est
la largeur de la barrière. Lorsqu’un électron qui vient de la gauche arrive à proximité de
l’électrode de droite, il polarise la surface de cette dernière en créant une charge image de
signe opposé, attirant ainsi l’électron. Dans une jonction tunnel, les charges images créent
elles-mêmes d’autres charges images dans l’autre électrode. Par conséquent un électron
est a�ecté par la somme de toutes les forces d’attractions des charges images. Simmons
a discuté en détails l’influence de ces multiples forces d’attractions, sur la forme de la
barrière de potentiel entre les deux électrodes. Il a notamment montré que la hauteur et
la largeur de la barrière de potentiel sont réduites. Il définit le potentiel image résultant
comme

Uimage = ≠1.15 e2ln(2)L
16fiÁrÁ0x(L ≠ x)

où Á0 est la permittivité du vide. La barrière de potentiel modifiée a pour expression

U(x) = � + EF ≠ E ≠ eVbx

L
≠ 1.15 e2ln(2)L

16fiÁrÁ0x(L ≠ x)

En première approximation, on peut remplacer la hauteur de barrière par une valeur
moyenne :

Ū = 1
s

⁄ s

0
U(x) dx

A température ambiante, les fluctuations thermiques de l’énergie des électrons sont de
l’ordre de 25 meV . On notera que cette valeur est plus basse que la plupart des hauteurs de
barrières obtenues expérimentalement grâce aux ligands. Par conséquent, si la température
ou la tension ne sont pas assez élevées, il n’y a a aucun courant à travers la jonction.
Cependant les électrons ont une probabilité de transmission (noté | T 2 |) non nulle de
passer à travers la barrière de potentiel par e�et tunnel (de gauche à droite comme de
droite à gauche). La probabilité étant la même, le courant total est finalement nul. Dans
le cas de barrières épaisses la transmission tunnel décroît exponentiellement lorsque la
largeur (notée s) augmente : | T 2 |¥ e≠2Ÿs où Ÿ est la constante de décroissance qui
dépend de la hauteur de barrière :

Ÿ =
Ô

2mŪ
~

où m est la masse de l’électron et ~ = h/2fi la constante réduite de Planck. Le taux
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d’événement tunnel, de l’électrode gauche vers l’électrode de droite pour une énergie E,
peut être obtenue en utilisant la règle d’or de Fermi :

�gæd(E) = 22fi
~ fl(E)fl(E + eVb) | T (E)2 | f(E) [1 ≠ f(E + eVb)]

où fl représente la densité d’état des électrodes alors que le facteur 2 provient de la
dégénérescence d’état de spin des électrons. Si on intègre sur toutes les énergies, et que
l’on soustrait �gæd ≠ �dæg = �total on remonte ainsi au courant qui traverse la jonction
tunnel. En e�et I = e� :

I = 4fi
~

⁄ +Œ

0
fl(E)fl(E + eVb) | T (E)2 | [f(E) ≠ f(E + eVb)] dE

A faible valeur de tension appliquée et à température ambiante, eVb π EF . Par consé-
quent, les niveaux d’énergies proches du niveau de Fermi dominent les événements tunnels.
L’expression donnant le courant peut être simplifiée si l’on considère que la densité d’état
et la transmission tunnel sont approximativement égales à celles au niveau de Fermi :

I ¥ g0
e

⁄ +Œ

0
[f(E) ≠ f(E + eVb)] dE

avec
g0 = 4fie2

~ fl(EF )2 | T (EF )2 |

L’intégrale est à présent solvable analytiquement et vaut eVb. L’expression du courant
tunnel à faible tension a donc pour expression : I = g0Vb. Le courant est proportionnel
au taux de transmission tunnel (| T (E)2 |) qui vaut environ exp(≠2Ÿs) = exp(≠—s)
avec — = 2Ÿ ¥ 0.22 nm pour des électrodes d’or. On note que g0 ne dépend pas de la
température et que pour de fortes tensions de polarisation, la déformation de la barrière
doit être prise en compte, car elle modifie de manière significative le taux de transmission
tunnel. Lorsqu’on tient compte de cette déformation, on obtient une expression du courant
tunnel qui dépend exponentiellement de la tension de polarisation appliquée.

I(Vb) Ã e(≠2„/›) sinh (eVb

2› )

où › = „/Ÿ0s et Ÿ0 =
Ò

2m„/~ est la constante de décroissance à faible tension de
polarisation. Les détails des calculs peuvent être trouvés dans la revue suivante [371].
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2.1.2 Double junction tunnel : Blocage de Coulomb

Théorie dans le cas d’un nano-objet unique

Nous allons définir à présent le phénomène de blocage de Coulomb qui apparait lors
des mesures de transport de nano-objets entourés de barrières tunnel (le lecteur peut
trouver une description plus détaillée ici [372, 373, 20]). Afin d’illustrer ce phénomène,
nous examinons le cas idéal d’un nano-objet unique métallique, placé entre deux élec-
trodes métalliques (réservoir d’électrons) et séparées par une barrière isolante (organique
ou inorganique). Une telle structure est représentée sur la figure 2.2 a). Le blocage de Cou-
lomb est une combinaison de propriétés classiques et quantiques : pour voir un courant
circuler dans ce système élémentaire, il est nécessaire de charger le nano-objet grâce à une
tension de polarisation. L’aspect classique décrit alors l’énergie coulombienne apporté au
conducteur comme étant EC , également appelée l’énergie de charge. Les barrières tunnel
possèdent un caractère dual, et peuvent à ce titre être modélisées à la fois comme une ca-
pacité (avant l’événement tunnel) et comme une résistance (pendant l’événement tunnel)
[374]. Une telle structure peut donc être représentée par un schéma électrique classique
(voir figure 2.2 b)), ou encore par une représentation des profils d’énergie (voir figure 2.2
c)).

a) b) c) 

Figure 2.2 – Double jonction tunnel.
a) Représentation schématique du système le plus simple pouvant présenter du blocage de Cou-
lomb. b) Réprésentation "classique" par un schéma électrique du système. c) Représentation
électrique d’une simple barrière tunnel et de son caractère dual (capacité et résistance). Issu de
[20]

La première condition pour observer du blocage de Coulomb est que l’agitation ther-
mique ne doit pas induire de fluctuations de charge. Cela signifie que l’énergie de charge
associée à l’entrée ou à la sortie d’un électron du nano-objet doit être plus grande que
l’énergie thermique. L’énergie d’un électron dans un nano-objet peut être représentée en-
tièrement comme une énergie de chargement électrostatique, en modélisant le nano-objet
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par une capacité totale, C�, qui ne dépend que de la géométrie de ce dernier. Nous pouvons
alors écrire :

KBT <<
e2

2C�
<< EC

Cette relation fixe une limite pour la température à laquelle nous pouvons observer ex-
périmentalement des e�ets mono-électroniques dans un nano-objet de taille donnée. Plus
ce dernier est petit, plus la température de travail permettant d’observer ces phénomènes
est grande. Ainsi, pour voir ces e�ets à 300 K, il faut avoir un nano-objet avec une énergie
de chargement bien supérieure à 26 meV et donc une capacité totale beaucoup plus faible
que 3 aF. Afin de donner un ordre de grandeur, cette capacité totale pour un îlot sphérique
de silicium correspond à un rayon plus petit que 2 nm (avec C� = Csphère = 4fiÁ0Árr).
La deuxième condition pour observer du blocage de Coulomb est relative à la localisation
des électrons soit d’un côté soit de l’autre de la barrière tunnel. D’après la relation d’in-
certitude d’Heisenberg, l’énergie et le temps qui caractérisent un système ne peuvent pas
être connus au même moment avec une bonne précision :

�t.�E > h =∆ (RT unnel.C).e
2

C
> h =∆ RT unnel >

h

e2 ¥ 25.9 k�

Ces deux conditions se traduisent par des contraintes précises en termes de géométrie
du nano-objet et de la barrière tunnel, ainsi que de température de travail. Finalement,
les propriétés de transport d’un système présentant un e�et de blocage de Coulomb sont
fortement dépendantes des caractéristiques physiques du système (capacités, résistances,
charge d’environnement, symétries du système, ...). L’observation et la compréhension
de ces propriétés sont d’une grande importance afin de remonter par des calculs simples
aux paramètres physiques du système et d’obtenir des simulations des caractéristiques de
transport.

Lorsque les conditions expérimentales sont réunies, le blocage de Coulomb peut être
mis en évidence au sein d’une structure au travers des caractéristiques courant-tension
(I (V )). Il est alors possible de faire circuler un courant, dans le régime de blocage de
Coulomb seulement si :

eV Ø EC , eV Ø KBT

Si les deux conditions ci-dessus ne sont satisfaites, alors aucun courant ne circule entre
les électrodes. Ce sont à ces deux conditions réunies que nous nous réfèrerons par la suite
pour désigner le régime de blocage de Coulomb. On observe un gap dans la caractéristique
I (V ) : le courant est nul tant que ta tension V est inférieure à EC . On peut alors définir
une tension seuil Vth qui est la limite entre le régime dit « bloqué » (régime de blocage
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de Coulomb) et le régime de conduction qui a pour valeur :

Vth = EC = e

[max(C1, C2)]

Dès que la tension appliquée est égale à Vth un électron venant de l’électrode possède
assez d’énergie pour vaincre la répulsion coulombienne et ainsi charger le nano-objet. Le
blocage de Coulomb a donc pour e�et de décaler la caractéristique ohmique vers les hautes
tensions. Pour autant, les autres électrons restent bloqués tant que ce dernier n’a pas quitté
le nano-objet vers l’autre électrode. Si la tension est augmentée, on peut atteindre une
énergie su�sante pour ajouter deux électrons et ainsi de suite. Des simulations de telles
caractéristiques I (V ) pour un système idéalisé (C1 = C2 et R1 = R2) est représenté sur
la figure 2.3. Typiquement, les caractéristiques I (V ) présentent une zone où le courant
est nul, appelée zone de blocage, puis di�érentes marches de Coulomb, qui correspondent
respectivement à un courant à un électron, deux, etc... La charge totale du nano-objet
est la somme de la charge apportée par les n électrons supplémentaires et de celle de
l’environnement [375] :

Q = ≠ne+Q0

avec e, la valeur absolue de la charge de l’électron et Q0 la charge d’environnement.
Cette dernière peut prendre des valeurs non entières, et est intrinsèque à tout dispositif
de mesure et son environnement électrostatique associé. Cependant, ces faibles variations
de charges ne sont détectées que pour des systèmes présentant du blocage de Coulomb
qui deviennent de fait extrêmement sensibles. Une conséquence directe est que Q0 est
modifiée lors de cycles cryogéniques ou lorsqu’une tension su�samment élevée est appli-
quée (typiquement quelques centaines millivolts). Dans ces conditions, un défaut peut être
chargé ou déchargé à proximité du nano-objet, modifiant de fait le champ électrostatique
ressenti par le nano-objet et donc les propriétés de transport. Ce phénomène, associé à des
simulations numériques, constitue une preuve solide du passage des électrons au travers
d’un nano-objet unique. Les marches de Coulomb visibles dans ce type de nano-structures
sont habituellement mises en évidence grâce au tracé de la conductance di�érentielle. On
notera qu’expérimentalement, les systèmes présentant un e�et de blocage de Coulomb
possèdent des résistances dissymétriques. En e�et, la résistance des jonctions tunnel va-
rie exponentiellement avec l’épaisseur. Par conséquent une faible variation d’épaisseur
engendre une forte variation de résistance et exalte les marches de Coulomb.
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a) 

b) 

c) 

d) 

Figure 2.3 – Double jonction tunnel.
a) et b) Profil en énergie du système. c) et d) Simulations des caractéristiques I (V) et de
conductance di�érentielle dI/dV(V) en fonction de la tension. Issu de [20]

Expérience :

A l’aide d’une pointe STM, Van Bentum et coll. ont e�ectué les premières observa-
tions expérimentales des marches de Coulomb sur une particule unique [376]. Dans cette
expérience, la pointe STM est placée au dessus d’un film granulaire d’Al, de 3.5-4 nm
d’épaisseur, qui est déposé sur une épaisse couche continue d’oxyde d’Al de 50 nm. Les
deux couches sont placées au dessus d’une couche d’Al qui joue le rôle de la première
électrode. Depuis, de nombreuses expériences ont été menées et à température ambiante
grâce à l’utilisation de nano-électrodes en configuration planaire [377, 378, 379, 380, 381,
382, 383, 384, 385], par STM [386, 387, 388, 389, 390, 391] où encore en utilisant des mé-
thodes électrochimiques [392, 393, 394]. Plus récemment, la technique de nanoindentation
a permis de connecter des nano-objets individuels en configuration perpendiculaire (voir
figure 2.4). Cette technique a permis de connecter un nano-objet unique à une ou deux
électrodes ferromagnétiques [395, 375, 13]
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Figure 1 |Device and Coulomb-blockade characteristics. a, Schematic representation of the structure containing the 2D assembly of nanoparticles
embedded in a tunnel barrier and connected to top/bottom Co electrodes. b, Electrical representation of the system used for the Coulomb-blockade
simulations. c, SET diagram showing dI/dV simulation versus island charge Q and voltage V calculated for C1 = 2,50 aF,C2 = 2,70 aF,R1 ⌧ R2 and
R1 +R2 ⇡ 15 M�. The charging energy is Ec = e2/2(C1 +C2) = 15.4 meV. The parameters of the simulation are extracted from the fit of experimental I–V
curves in d,e. The dI/dV amplitude is represented by a grey scale from white (zero) to black (450 nS). Their positions on the SET diagram are indicated by
coloured vertical lines. d,e, Experimental I–V characteristics measured at T = 1.5 K on sample S1 (Cu electrodes) and the corresponding simulations
obtained with the parameters given above. The background charges are respectively Q1 = �0.070e and Q2 = 0.320e for d and e. The dI/dV�V of the
corresponding curves are represented in the bottom insets of d,e. The experimental I–V in e is obtained after a thermal cycling of the sample. The top inset
of e shows a zoom of the experimental I–V for low voltages.

charging of C2 is present at positive bias, whereas at negative
bias, the current presents a weak slope corresponding to the
charging of C1. This is a geometric particularity of our system
where the capacitances are very close. Hence, most of the offset
charge values will lead to such an asymmetric shape in our single-
nanoparticle I–V curves.

Magnetization-driven gate-like effect
We now focus on sample S2, where the Cu electrodes are replaced
by Co. A first I–V curve and the associated fit is presented in
Fig. 2c, showing that, as for the sample with Cu leads, this curve
is well reproduced by the single-nanoparticle Coulomb-blockade
model (blue line). From this curve, we extract the capacitance
and resistance parameters that characterize sample S2. To describe
the magnetic effects, in the following we mainly discuss the
low-bias range (as shown in the inset of Fig. 1e) around the
outcome of the Coulomb-blockade regime. A saturating magnetic
field of 500Oe is applied in the plane of the ferromagnetic
electrodes and I–V characteristics are measured for two different
magnetization angles corresponding to the easy and hard axis
of the magnetic layers’ uniaxial anisotropy induced during the
sputtering deposition. The data are presented in Fig. 2a as black
circles for magnetization at 0�(easy axis) and red circles for
magnetization at 90� (hard axis). When the magnetization is

rotated from 0� to 90�, we observe an important change in
the I–V curves. This can be clearly seen in particular as the
threshold voltage for the sharp step is shifted to higher bias
by 3mV. This shift is reversible and reproducible as a function
of magnetization orientation. The curve corresponding to 0� is
well reproduced by a simulation (black line) using the above set
of parameters and Q1 = 0.341e. The striking result is that the
90�-magnetization I–V curve (see Fig. 2a) can also be simulated
well using the same set of parameters, only introducing a change
of 1Q = �0.033e (Q0

1 = Q1 + 1Q = 0.308e). This is shown in
Fig. 2b, which shows a standard SET diagram simulation of the
dI/dV versus applied voltage and offset charge. The position of
the I–V curves for 0� and 90� is given here by vertical lines.
We see on this diagram the shift of the dI/dV peaks induced
by a change in the offset charge of the nanoparticle. Hence,
by changing the magnetization orientation, one obtains a gate-
like effect on the single-electron device. This magnetization-
driven gate allows us to obtain a ferromagnetic SET relying
on only two electrodes. The amplitude of the effect would be
further enhanced by either using a ferromagnet with stronger
anisotropy effects (such as FePt) or working with nano-objects
having smaller Coulomb-blockade charging energies (such as larger
nanoparticles or carbon nanotubes). We point out here that during
the measurement, both magnetizations were constantly saturated
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a) b) c) 

e) d) 

Figure 2.4 – Dispositif et caractéristiques du blocage de Coulomb.
a) Une représentation schématique de la structure contenant une assemblée de nanoparticules
2D incorporée dans une matrice isolante et reliée à des électrodes de Co (en haut et en bas).
b) Représentation électrique du modèle utilisé pour les simulations du blocage de Coulomb. c)
Simulation de la conductance di�érentielle en fonction de la tension appliquée et de la charge
d’environnement. La tension V calculée pour C1 = 2.50 aF, C2 = 2.70 aF, R1 « R2 et R1 +
R2 ¥ 15 M�. L’énergie de charge est EC = e2/2(C1 + C2) = 15.4 meV. Les paramètres de la
simulation sont extraits de la forme des caractéristiques I (V) expérimentales. L’amplitude dI /
dV est représentée par une échelle de gris allant du blanc (zéro) au noir (450 ns). Leurs posi-
tions sur le diagramme sont indiquées par des lignes verticales colorées. d), e), Caractéristiques
I-V expérimentales mesurées à T = 1,5 K (électrodes de Cu) et les simulations correspondantes
obtenues avec les paramètres donnés ci-dessus. Les charges d’environnement sont respectivement
Q1 = 0.070e et Q2 = 0.320e pour d) et e). En insert (en bas), sont représentées les caracté-
ristiques dI / dV - V des courbes correspondantes. L’I-V expérimentale en e) est obtenue après
un cycle thermique de l’échantillon. L’insert supérieur montre un zoom de la caractéristique I-V
expérimentale pour une faible tension. Issu de [395]
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Dans des réseaux de nano-objets

Nous venons de voir que pour un nano-objet unique, les propriétés de transport élec-
tronique dépendaient essentiellement de l’énergie de charge et donc de la température et
de la taille des nano-objets. Pour des réseaux de nano-objets, il faut prendre en compte
également la dimensionnalité et la taille du réseau, ou encore la nature et la quantité de
désordre à l’intérieur de ce réseau.

Théorie :

La dépendance de la résistivité R d’une assemblée de nano-objets en fonction de la
température peut le plus souvent être ajustée (au moins sur une certaine gamme de
température), par [396] :

R(T ) = R0 exp[(T0/T )–]

avec R0 la résistance à haute température, T0 la température d’activation de l’assemblée
et – un exposant relié au régime de conduction du système.
Lorsque – = 1 [26, 29, 141, 28] la conduction électrique est gouvernée par des sauts élec-
troniques entre des états localisés thermiquement activés. Par conséquent, la température
d’activation T0 peut être directement reliée à l’énergie de charge EC des nano-objets. Ce-
pendant, contrairement au cas précédent pour un nano-objet isolé, l’estimation de l’énergie
de charge d’un réseau n’est pas aisée et requiert des méthodes de simulations numériques.
Ces dernières tiennent compte de la géométrie du réseau capacitif (capacités en série et en
parallèle) et donc du fait qu’une charge d’un nano-objet donné peut polariser ses voisins.
Une bonne approximation analytique peut être néanmoins utilisée en ne considérant que
les plus proches voisins : Ec� = e2/2C�, avec C� la capacité d’un nano-objet entouré de
N voisins dont l’expression est [36, 397] :

C� = 2NfiÁ0Árln(1 + 2r/s)

avec Ár et Á0 respectivement les constantes diélectriques des ligands organiques (¥ 2.5
[36]) et du vide. Pour analyser les caractéristiques I (V ) dans le régime de blocage de
Coulomb, et notamment déterminer si la conduction est caractéristique de système 1D,
2D, 3D, l’équation de Middleton et Wingreen, valable à T = 0 K, peut être utilisée [398] :

I Ã
3
V ≠ VT

VT

4›

où VT est la tension seuil à dépasser pour qu’un courant s’établisse. La loi de puissance
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est liée à une distribution de charge aléatoire comprise entre ± e/2, alors que ’ est re-
lié à la dimensionnalité des chemins de conduction à travers l’assemblée. On notera que
cette loi n’est valable que pour V > Vth. › = 1 et › = 5/3 ont été calculés et confirmés
expérimentalement pour des assemblées de nano-objets désordonnées, respectivement en
une ou deux dimensions (1D et 2D) [399]. Dans le cas d’assemblées en 3D, seules des
estimations expérimentales ont été rapportées avec des valeurs plus grandes que pour le
cas 2D [37]. Une revue récente a recensé les di�érentes valeurs expérimentales de ’ ainsi
que Vth et discute de leurs comportement en fonction du désordre, de la température et
de la tension [400]. On notera que le modèle de Middleton et Wingreen ne s’applique que
pour des tensions de polarisation élevées (V > Vth) et ne considère pas les excitations de
charge thermiquement activées [26]. De même, il néglige les processus qui impliquent un
transfert de charge sur des distances supérieures à une distance inter-particulaire, tels que
les processus de cotunneling introduit par Averin et Nazarov [401].
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low temperatures, but higher values are possible). [  14  ]  The net-
work’s conduction can be modeled as a set of charge transfer 
steps between these clusters of  Ncot   junctions. For an ideal 
system with identical tunnel resistance and charging energy for 
all nanoparticles, a model reminiscent to variable range hop-
ping, referred to as variable range cotunneling (VRC), yields a 
current ( I ) vs. voltage ( V )  relation given by: [  15  ] 

 
I ∝ Vj ct

j

h
e2 RT

j k2
B T 2 + e2V 2

j ct

E 2
C

j − 1

exp −
Ec
j − j eVj ct

kB T   
(1)

   
where  T    is the temperature,  kB   the Boltzmann’s constant, and 
 Vj ct = V/N    is the voltage drop over a single tunnel junction 
connecting two neighbor nanoparticles (with  N    being the total 
number of tunnel barriers along the array). The summation in 
 Equation 1  runs over the number of junctions,  j , involved in the 
cotunneling events. The Arrhenius exponent results from the 
electrostatic barrier  U = EC / j − j eVj ct    associated with (and 
rescaled by) the formation of an electron-hole dipole pair sepa-
rated by  j  junctions. 

 At low temperatures, when the thermal energy  kB T    becomes 
smaller than the charging energy  EC   ,  Equation 1  predicts how 
the current will evolve with voltage bias. We detail in the Sup-
porting Information how  Equation 1  can be approximated by 
the three asymptotic expressions below, categorized as cotun-
neling regimes C1, C2, and C3, for different voltage ranges 
between neighboring particles:

 C1 : I ∝ V when eVj ct kB T   (2a)   

 
C2 : I ∝V α where α = 2Nco t − 1, when kBT < eVj c t < kB T In e 2

h
RT

)(

  
(2b)

   

 
C3 I ∝ exp −

V ∗

V
when kB T In

e2

h
RT < eVj ct

  
(2c) 

   

 Interestingly, in regime C3, Efros-Shklovskii-type behavior 
is expected, with a characteristic voltage  V∗    given explicitly in 

the Supporting Information. The main focus of this paper is 
on the cotunneling regime described above. For completeness, 
however, we note that for higher voltage biases  eVj ct ≈ EC   , the 
system is in the sequential tunneling regime. [  18  ]  

 To fully characterize the cotunneling mechanisms, tempera-
ture and bias voltage are to be varied over a wide range. With 
expectations of the sample resistance exponentially increasing 
when lowering the temperature, we used a device structure with 
a large width-to-length aspect ratio ( ≈ 100), allowing only a few 
particles to span the gap between the electrodes. Thus, our sam-
ples, involving a minimum number of charge transfer steps, 
avoid percolation or distributions of cotunneling domain sizes 
which often complicate the data interpretation. We therefore 
used electron beam lithography to pattern Ti(3nm)/Au(47 nm) 
electrodes separated by a gap of 100–150 nm length and 10  µ m 
width over silicon oxide substrates. On top of these structures, 
a two-dimensional network of coated gold nanoparticles (10 nm 
in diameter, covered with octanemonothiols: “C8”) is deposited 
using a polydimethylsiloxane (PDMS) stamping method, fol-
lowing literature procedures. [  3  ,  4  ,  6  ,  19  ,  20  ]  Unlike stamping large 
arrays between widely gapped electrode pairs, [  3  ,  4  ,  6  ,  7  ,  21  ,  22  ]  the 
process of stamping between narrowly spaced electrodes proved 
quite challenging and order is only locally conserved. A typical 
sample can be seen in Figure  1 . 

 We fi rst characterized the as-prepared samples, with C8 
spacers, at room temperature. Low-temperature electrical 
measurements were then carried out using a semiconductor 
parameter analyzer suitable for low signal measurements, 
with samples inside a He-fl ow cryostat of 1.5 K base tempera-
ture.  Figure   2 A shows temperature-dependent  I−V  curves for a 
typical C8 sample. After characterization, the C8 samples were 
transferred to a glove box, where a molecular exchange proce-
dure with conjugated oligo-phenylene ethynylene-dithiol (OPE) 
molecular bridges (referred as OPE state) was performed, in 
an OPE solution in tetrahydrofuran for 24 h. This resulted in 
a decrease of the room-temperature resistance of typically two 
orders of magnitude, in agreement with previous reports. [  3  ,  22  ]  
The OPE samples were then studied as a function of tempera-
ture. We found good reproducibility after temperature sweeps 
without hysteresis, confi rming the robustness of our samples. 
We also checked that molecular exchange was reversible, by 
confi rming that the temperature-dependent transport of a C8 
back-exchanged sample was similar to the initial C8 sample. 
Finally, measurements were reproducible from sample-to-
sample, within a scaling factor related to the nanotrench fi lling 
after stamping the particles.  

 The evolution of the  I−V  curves with temperature, in the 
C8 and OPE states, is presented in Figure  2 A,B. All samples 
showed a transition from ohmic behavior at room tempera-
ture, to nonlinear behavior below a temperature in the 100 to 
200 K range. This is consistent with the charging energy of the 
nanoparticles estimated from a simple two concentric shells 
model,  EC = e2

8πε0εr

(
1
r − 1

r+d

)
  , where  ε0    is the vacuum permit-

tivity and  εr    is the relative permittivity of the molecules sur-
rounding the nanoparticles of radius  r  and separation  d . This 
gives  EC−C8 ≈ 17meV ∼ 200K    and  EC−O P E ≈ 14meV ∼ 150K   , 
respectively. The slight change of charging energy when 
exchanging the molecules, interpreted as a modifi cation of the 
medium permittivity, is consistent with our fi ndings of the C8 

     Figure  1 .     A) Electron microscope image of a 2D nanoparticle network 
sample with a zoomed inset showing the nanotrench coverage. B,C) 
Simplifi ed circuit diagrams of the nanoparticle circuit, with Au clus-
ters (grey dots), having charging energy  E C    (related to the capacitance 
C), separated by molecular spacers of resistance  RT   . The sequential tun-
neling diagram, B), shows tunneling between neighbors as the origin of 
conduction (represented by small solid arrows). The cotunneling regime 
diagram, C), illustrates how charge transfer takes place through coordi-
nated jumps (large solid arrows) involving cooperative tunneling of N cot  
electrons (small dashed arrows) through  Ncot + 1   nanoparticles.  

C
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Figure 2.5 – Dispositif et caractéristiques du blocage de Coulomb.
a) Cliché de MEB d’un réseau de nanoparticules en 2D avec en insert un agrandissment au
niveau du nanotrench. b) et c) Schémas électriques simplifiés du réseau de nanoparticules, avec
des nanoparticules d’Au (points gris), dotées d’une énergie de charge EC (liée à la capacité
c), séparées par des molécules de résistances RT . Le diagramme de tunnel séquentiel en b),
montre les événements tunnel entre les voisins qui est à l’origine de la conduction (représenté
par de petites flèches pleines). Le diagramme du régime de cotunneling en c), illustre comment
le transfert de charges se fait à travers des sauts coordonnés (grandes flèches pleines) impliquant
des événements tunnel de NCOT électrons (petites flèches en pointillés) à travers NCOT + 1
nanoparticules. Issu de [402]

Le cas où – = 1/2 est à l’heure actuelle sujet à discussion, et on dénote plusieurs
théories qui proposent di�érentes pistes de compréhension. Celle qui nous est apparue
la plus pertinente, et qui sera utilisée au cours de cette thèse, relie la présence de cet

110



exposant avec l’occurrence du co-tunneling entre les nano-objets. Dans ce régime, la lon-
gueur de saut de charges (rsaut), augmente en raison de l’optimisation de la probabilité
d’événements tunnel, c’est-à-dire que rsaut peut s’étendre sur plusieurs distances centre-
à-centre (dc≠c), schématisé sur la figure 2.5 C)[29, 141, 28]. En principe, on dénote deux
types de régime de cotunneling (élastique et inélastique). Cependant, nous ne traiterons
ici que du processus inélastique (CI). En e�et, l’estimation des températures auxquelles
du cotunneling élastique peut être observé conduit, dans le cas de nano-objets de 10 nm
de diamètre, à des températures inférieures à 1 K. Pour plus de détails, le lecteur pourra
se référer à une revue récente qui traite théoriquement de ces mécanismes [25]. Dans le
modèle du CI, pour de faibles tensions de polarisation, rsaut est défini comme [25, 403,
29] :

rsaut = r›(T0/T )1/2

où › correspond physiquement à la longueur de décroissance de la fonction d’onde élec-
tronique (› < 2r pour des nano-objets faiblement couplés). La température d’activation
T0 dépend alors de l’énergie de charge Ec et › via l’expression [26, 29, 27] :

T0KB = 2.8 Ec/›, où Ec = e2

2C = e2

2 ◊ 2NfiÁ0Árln(1 + 2r/s)

où Ár et Á0 sont respectivement les constantes diélectriques des barrières isolantes (¥ 2.2
[36]) et du vide. Dans le cadre du modèle de cotunneling, les caractéristiques I (V ) peuvent
être modélisées dans le régime de blocage de Coulomb par [26, 404, 403] :

I = I0 V gj

C
(eV )2 + (kBT )2

E2
c

Dj≠1

où j est le nombre de jonctions impliquées dans le processus de cotunneling, tel que
j = rsaut/dcc et V = Vb dcc/L est la tension Vb appliquée par jonction, avec L l’espace
entre les paires d’électrodes.

On notera que d’autres tentatives cherchant à expliquer une valeur du coe�cient – en
1/2 ont été attribuées à un fort désordre structural ou de charge de l’assemblée, ou à des
chemins de percolation électrique [405]. Par ailleurs, un coe�cient – intermédiaire, égal à
2/3 a également été reporté par Zabet-Khosousi et coll. dans des assemblées désordonnées
de nanoparticules d’Au [406], qui interprètent cette valeur comme une transition entre le
régime de conduction pour –=1/2 et le régime séquentiel à plus haute température. A
contrario, Houtepen et coll. ont montré que cet exposant pouvait convenir sur la totalité
de la plage de température et ont proposé un modèle. Ce dernier, déduit de l’expression
de ES-VRH en introduisant un terme de fluctuations de l’énergie dans le temps des états
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discrets des nano-objets, permet bien de retrouver – = 2/3 [407]. Cette divergence fait
l’objet de discussions : les questions qu’elle soulève, tel que le rôle exact du désordre
(structural, de charge, ou de barrière) dans ces systèmes, restent à ce jour ouvertes.

Expérimental :

Expérimentalement, les régimes séquentiel et de cotunneling ont été observés dans
des réseaux métalliques (Au [26, 28, 406, 402], CoPt [141, 397] ...) et de nano-objets
semi-conducteurs (PbSe [29], CdSe [27]...). Dans certains cas, la transition entre les deux
régimes a été démontrée avec succès [26, 29, 28].
En e�et, Kang et coll. ont récemment observé dans des assemblées de nanocristaux de
PbSe, une transition en fonction de la température entre les deux mécanismes de transport
décrits précédemment (voir figure 2.6 b) pour –=1 et en c) pour –=1/2). Par ailleurs,
leur travail met en évidence la di�culté à extraire correctement le coe�cient – des don-
nées expérimentales, ainsi qu’un décalage de la température de transition vers les hautes
températures pour les nano-objets de petit diamètre (voir figure 2.6 d)). Cette dernière
dépend également de la nature des nano-objets (nanocristaux semi-conducteurs, maté-
riaux amorphes...) et plus particulièrement de la densité d’états en énergie associée ainsi
que de la longueur de localisation (›) [27]. Par exemple, Yu et coll. reportent une tem-
pérature de transition d’environ 400 K pour des échantillons à basse de nanocristaux de
CdSe (› = 3 nm, D= 5.4 nm) ce qui signifie que les corrélations électronique jouent un
rôle important et qu’un coe�cient –= 1/2 est attendu jusqu’à haute température.
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temperature-dependent charge transport properties of NC films
described here provides more thorough understanding of elec-
trical conduction in NC films.

Various sizes of PbSe NCs (diameters ranging from 3.8 to
8.4 nm), passivated primarily with oleic acid, were prepared
by injecting a mixture of tri-n-octylphosphine selenide and
diphenylphosphine into a hot solution of lead oxide, oleic acid,
and octadecene following a modified literature procedure.26,27

Throughout the particle synthesis and the postsynthesis proce-
dure to prepare clean NC dispersions, exposure of the particles to
ambient was carefully avoided. See Supporting Information for
details. The optical absorbance spectra of these NCs dispersed in
tetrachloroethylene are displayed in Figure 1a. Particle diameters
were determined from a published correlation of size with the
first absorbance peak.28

Figure 1b shows a schematic of the cross section of a typical
PbSe NC FET that was prepared by the following procedure.
Briefly, a layer of Al/Au (10 nm/75 nm) was deposited on the
backside of a heavily doped Si wafer to work as a gate electrode.
The front side of the wafer was covered with thermally grown
300 nm thick SiO2 (specific capacitance =11.5 nF/cm

2). On top
of the SiO2 layer, source and drain Cr/Au (2.5 nm/32.5 nm)
electrodes were patterned by standard photolithography.29 The
length (L) and the width (W) of the channel varied from 50 to
200 μm and from 1 to 2 mm, respectively. These wafers were
treated with octadecyltrimethoxysilane (OTMS)30 to passivate
electron traps at the SiO2/NC solid interface and then trans-
ferred into a nitrogen glovebox. Films of NCs were spin-coated
on these wafers from dispersions of different sized PbSe NCs in
anhydrous octane. To improve conduction, the films were
treated with 0.05 M ethanedithiol (EDT) in acetonitrile.26,29

Cracks in the films, which resulted from the chemical treatment,
were filled by a second round of spin-coating of NC dispersions.
The resulting films were continuous and devoid of cracks, as
shown in an atomic force microscopy (AFM) image in Figure 1c.
Without any air exposure, these devices were then transferred
into another glovebox equipped with a vacuum probe station.
The devices were inserted into the vacuum probe station either at
room temperature or at 235 K and stored under vacuum (∼10!6

Torr) for more than two hours before taking electrical measure-
ments. See Supporting Information for details.

The drain current!gate voltage (ID!VG) characteristics of
the PbSe NC FETs at a given drain voltage (VD) showed a typical

V-shaped ambipolar transport characteristic, where ID increases
with the magnitude of applied VG (|VG|) (see Figure 2a or
Supporting Information Figure S1). The increase in ID with
positive gate voltage (right wing) indicates electron conduction
while increased ID with negative gate voltage (left wing) results
from hole conduction. The ID!VG characteristics measured near
room temperature showed significant hysteresis such that ID
upon carrier injection (while |VG| increases) was higher than
that upon carrier extraction (while |VG| decreases) for both
electron and hole conduction. For example, see the gray curve
in Supporting Information Figure S1. This type of hysteretic
behavior is generally observed from a system where injected
charge carriers become trapped and screen the gate bias.26,31

Unfortunately, the prominent hysteresis in the ID!VG curve
prevented extraction of meaningful electron and hole mobilities
or conductivities at room temperature. This is because an ID!VG
curve with noticeable hysteresis yields two very distinct trans-
conductance (dID/dVG) values (one upon carrier injection and
the other upon carrier extraction) and thus two distinct mobility
or conductivity values.

Importantly, the hysteresis was significantly suppressed at
lower temperatures, especially for electron conduction. As a con-
sequence, the hysteresis for electron conduction (right wing)
became essentially negligible below 200 K, whereas noticeable
hysteresis for hole conduction (left wing) persisted even at lower
temperatures. (See the blue and the red curves in Supporting
Information Figure S1 that were measured at 80 and 200 K,
respectively.) Such a suppression of hysteresis upon cooling
suggests that carrier trapping is thermally activated. Also, the
nearly complete disappearance of hysteresis for electron con-
duction at low temperatures implies that electron transport is not
influenced by traps at these low temperatures. This leads us to

Figure 1. (a) Optical absorbance spectra of four different sized PbSe
NCs dispersed in tetrachloroethylene. (b) Schematic of cross section of
PbSe NC FET (not to scale). (c) AFM height image of EDT treated
7.1 nm PbSe NC films.

Figure 2. (a) ID!VG characteristics of an FET based on 7.1 nm PbSe
NCs measured at different temperatures from 200 to 28 K (VG sweep
direction: from!50 to 70 V). (b) Semilog plot of σ vs 1/kBT for films of
four different sized NCs. (c) Log!log plot of d(log σ)/d(log T) vs T to
determine temperature dependence of conductivity. (d) Semilog plot of
σ vs 1/T0.5 for films of four different sized NCs.
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diphenylphosphine into a hot solution of lead oxide, oleic acid,
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dure to prepare clean NC dispersions, exposure of the particles to
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details. The optical absorbance spectra of these NCs dispersed in
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first absorbance peak.28

Figure 1b shows a schematic of the cross section of a typical
PbSe NC FET that was prepared by the following procedure.
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while increased ID with negative gate voltage (left wing) results
from hole conduction. The ID!VG characteristics measured near
room temperature showed significant hysteresis such that ID
upon carrier injection (while |VG| increases) was higher than
that upon carrier extraction (while |VG| decreases) for both
electron and hole conduction. For example, see the gray curve
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behavior is generally observed from a system where injected
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Information Figure S1 that were measured at 80 and 200 K,
respectively.) Such a suppression of hysteresis upon cooling
suggests that carrier trapping is thermally activated. Also, the
nearly complete disappearance of hysteresis for electron con-
duction at low temperatures implies that electron transport is not
influenced by traps at these low temperatures. This leads us to

Figure 1. (a) Optical absorbance spectra of four different sized PbSe
NCs dispersed in tetrachloroethylene. (b) Schematic of cross section of
PbSe NC FET (not to scale). (c) AFM height image of EDT treated
7.1 nm PbSe NC films.

Figure 2. (a) ID!VG characteristics of an FET based on 7.1 nm PbSe
NCs measured at different temperatures from 200 to 28 K (VG sweep
direction: from!50 to 70 V). (b) Semilog plot of σ vs 1/kBT for films of
four different sized NCs. (c) Log!log plot of d(log σ)/d(log T) vs T to
determine temperature dependence of conductivity. (d) Semilog plot of
σ vs 1/T0.5 for films of four different sized NCs.

a) b) c) d) 

Figure 2.6 – Dispositif et caractéristiques du blocage de Coulomb.
Caractéristiques ID ≠ VG d’un transistor à base de nanoparticules de PbSe (7,1 nm) mesurées à
di�érentes températures de 200 à 28 K (direction de balayage de VG : 50 à 70 V). b), c) Tracé
semi-logarithmique de ‡ vs T ≠1 et vs T ≠1/2 pour des films nanoparticules avec quatre jeux de
tailles di�érentes. d) Courbe de d (log ‡) / d (log T) vs T pour déterminer la dépendance en
température de la conductivité. Issu de [29]

De même, l’apparition des deux mécanismes de conduction dépend des échelles d’éner-
gies caractéristiques du nano-objet (Ec, T0) ainsi que de la conductivité inter-grain g. En
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d’autres termes, pour un système de nano-objets donné, les propriétés électroniques des
assemblées de nano-objets sont principalement contrôlées par les propriétés structurelles
de ces derniers, à travers leur rayon (r) et la longueur de la barrière tunnel (s) pour les
énergies appropriées, et à travers s pour le couplage électronique entre deux nano-objets.
Pour étudier le rôle de ces principaux paramètres structuraux, Kang et coll. ont récem-
ment rapporté des expériences sur des nanocristaux de tailles variables [29]. Ces derniers
ont mis en évidence que la longueur de localisation ›, rhop, et l’énergie de charge sont
proportionnellement reliées à la taille des nano-objets.
D’autre part, seulement quelques tentatives ont été réalisées dans le régime de cotunne-
ling pour étudier les propriétés de transport de réseaux de nano-objets dont l’épaisseur
de la couche de ligands qui enrobent les nano-objets est variable [28, 371]. Ces études
ont montré des influences contradictoires de la longueur des molécules sur la conductivité
dans le régime cotunneling. Alors que Moreira et coll. ont mis en évidence que T0 reste
constante lorsque s augmente dans un réseau de nanoparticules d’Au [28], Zabet-Khosousi
et coll. ont constaté une augmentation de T0 lorsque le nombre d’atomes de carbone de la
chaîne alkyle des ligands augmente [371]. Cependant, la longueur de localisation déduite
de l’analyse du modèle VRH conduit à des valeurs de › qui n’ont aucune signification
physique (› > 10.r). Ces deux travaux soulignent donc la di�culté d’extraire quantita-
tivement les principaux paramètres du régime de cotunneling, contrairement au cas de
régime séquentiel. Il convient également de noter que, dans toutes ces expériences, les
valeurs théoriques des longueurs barrières sont prises en considération. Par ailleurs, nous
soulignons que l’étude de l’influence de la distance de barrière sur le transport, il est né-
cessaire dans ces systèmes d’avoir des nano-objets dont le diamètre reste fixe pendant que
la longueur de barrière est variée, i.e un échange de ligands sur un même lot de nano-objets.
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2.2 Propriétés de transport de composés à transition
de spin

Nous terminons ce chapitre par les propriétés de transport de composés à transition
de spin. Ces matériaux ne peuvent être élaborés que par la voie chimique et, de part
leur complexité, réunissent divers champs de la recherche. Pour une description détaillée
à leur sujet, le lecteur peut se référer à une revue récente du groupe d’A.Bousseksou
[408]). De manière générale, le phénomène de transition de spin peut être observé dans
des composés formés à partir d’ions de métaux de transition du groupe 3d4 à 3d7, dans
une configuration géométrique octaédrique présentant de faibles déformations. De tels
composés peuvent alors basculer de façon réversible et contrôlable entre un état bas-spin
(BS) et un état haut-spin (HS), par diverses perturbations physiques extérieures telles
que la température [39], un champ magnétique [40], une pression [41] ou une irradiation
lumineuse [42, 57]. Ce phénomène implique des modifications significatives des propriétés
magnétiques, structurales (volume) et optiques (couleur) entre chaque état de spin [408].
Au cours de ces dernières années, plusieurs groupes de recherche ont concentré leur atten-
tion sur les propriétés de transport de charges de tels composés en raison de leur grand
intérêt pour les applications en nano-électronique et spintronique, [50, 51, 48, 59, 56, 54,
57, 49, 55, 53, 52, 409].

La mise en évidence expérimentale de ces transitions a majoritairement été rappor-
tée par le biais de mesures de susceptibilité magnétique sous ces di�érentes excitations.
Cependant, l’équipe de A. Bousseksou, en utilisant des mesures de conductivité macro-
scopiques en courant continu, a montré récemment pour la première fois, une dépendance
claire de la conductivité électrique de poudres de composés à base de Fe(II) (les plus
répandus et les plus étudiés à ce jour) en fonction de l’état de spin [54].
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been performed in two-probe geometry. The powders of C1
and C2 (B0.2 mm thickness) were contained in a Teflon
sample holder between two stainless steel electrodes. The
particles of C3 have been dispersed in ethanol and deposited
on the electrode by spin-coating. Atomic force microscopy
(AFM) measurements on the deposited sample revealed a
discontinuous layer of about 100–150 nm in thickness with
only a few aggregates. Hence, the data obtained for this
sample correspond closely to the conduction through single
particles and small aggregates of 2–3 nanoparticles.

By recording the electrical conductivity in the heating and
cooling modes, each sample (C1–C3) reveals, reproductively, a
large thermal hysteresis of sdc (Fig. 2), which can be assigned
obviously to the spin transition properties.

When the temperature increases, the conductivity of C1 is
strongly thermally activated and drops abruptly at around
372 K by B2 orders of magnitude. At 365 K, i.e. within the
hysteresis region, the conductivity is 1.2! 10"11 Sm"1 in the LS
state and 1.7 ! 10"13 Sm"1 in the HS state. The conductivity of
sample C2 is significantly higher when compared to C1, but the
(relative) conductivity change associated with the spin transi-
tion is much smaller (sLSdc = 2.2 ! 10"9 Sm"1, sHS

dc = 1.3 !
10"9 Sm"1). The spin state dependence of the conductivity was
detected even through very thin samples, in which the electrodes
are separated by typically 1–2 particles only (sample C3). This
observation suggests that the conductivity hysteresis is essentially
the property of the particles and not dominated by grain boundary
contribution. The thermal activation energy of the electrical
conductivity in both the LS and HS states was determined for
samples C1 and C2 using the Arrhenius equation:

sdc ¼ s0e
" Ea
kBT ð1Þ

where s0 is the pre-exponential factor, Ea is the activation energy
and kB is the Boltzmann constant. Ea can be calculated from the
slope of the plot ln[s(T)] vs. 1/T (see ESIw). In Table 1 one can see
that the activation energy values are smaller in the LS state when
compared to the HS state for both compounds. On the other
hand, the pre-exponential factor presents very different behaviors.
SampleC1 is characterized by approximately the same value of the
pre-exponential factors in the two spin states, while in sample C2
s0 is very high and increases by three orders of magnitude when
going from the LS to the HS state. It is worth stressing here that
such huge difference between C1 and C2 occurs even though the
composition, structure and spin crossover properties of the two
samples were found to be very similar.

The small value of the electrical conductivity suggests that
the charge transport takes place by polaron hopping. One
possible origin of the dc conductivity change is a hopping
distance and/or hopping frequency modulation due to the
change of the relevant phonon frequencies. Indeed, in the
HS state the metal–ligand bond lengths are higher, leading to
an overall shift of the vibrational density of states to lower
frequencies.2 Hence, the phonon contribution is more important
in the LS state than in the HS state, which could explain the
higher value of the electrical conductivity in the LS state. In the
case of hopping transport, the Einstein diffusion relation is often
used to connect the dc conductivity with the hopping frequency:

sdc ¼
ncðeaÞ2

6kBT
Wp ¼

ncðeaÞ2

6kBT
W0pexp

"Ep

kBT

! "
ð2Þ

where nc is the carrier density, e is the electronic charge, a is the
hopping distance, np is the hopping frequency, n0p is the phonon
frequency and Ep is the activation energy of the hopping
process (typically Ep = Ea).

9 One can see that the value of
the pre-exponential factor is obtained by the competition of two
terms: the hopping distance (which is larger in the HS state) and
hopping frequency (which is higher in the LS state). The
variation of the hopping activation energy with the electronic
structure change is even more complex.10 Depending thus on
the microscopic details of the charge carrier hopping one may
expect rather different behaviors when comparing different
SCO compounds and even in the same compound with different
defects and morphology. Here it is worth noting also that the
energy gap between the HS and LS states is typically less than
40–50 meV, i.e. much smaller than the activation energy of the
electrical conductivity (B500 meV). Therefore, the fact that in
the HS state the electrons are unpaired should not play any
important role in the thermal activation process of the electrical
conductivity; all the more it is not sure whether the electrons of
the iron ions would participate in the charge transport. One
should also note that the SCO can also induce in certain cases a
structural phase transition and may be difficult to separate the
contributions of the two phenomena to the conductance
change. According to the combined pXRD and Raman study

Fig. 2 Temperature dependence of the dc electrical conductivity of compounds C1 (left) and C2 (middle) in the heating (red) and cooling (blue)

modes. For C3 (right) we show the I = f(T) curve because the conductivity could not be determined accurately (see ESIw for details). The insets

show typical TEM images of the samples (see also ESIw).

Table 1 Pre-exponential factors and activation energies of the
conductivity in the LS and HS states

sLS0 /Sm"1 sHS
0 /Sm"1 ELS

a /eV EHS
a /eV

C1 6.0(2) ! 10"7 9.2(2) ! 10"7 0.34(2) 0.52(4)
C2 6.1(1) ! 10"4 5.0(4) ! 10"1 0.52(1) 0.87(1)
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Figure 2.7 – Influence de la température sur la conductivité électrique (en DC) de composés
moléculaires à transition de spin
C1 (à gauche) et C2 (au centre), pour les cycles de chau�age (en rouge) et de refroidissement (en
bleu). Pour C3 (à droite), est présentée une caractéristique I(T) car la conductivité n’a pas pu
être déterminée avec précision. En insert des images de MET représentatives des échantillons.
Issu de [54].

En e�et, une augmentation de la conductivité de trois poudres de nano-objets (voir
figure 2.7), qui di�érent par leurs tailles et par leurs formes, a été clairement mise en évi-
dence (jusqu’à deux ordres de grandeur) lors de la transition de l’état HS vers l’état BS
dûe à une énergie d’activation de barrière plus faible dans cet état. Comme ces composés
possèdent à la fois un grand volume et n’ont pas de surfactant à leur surface, le méca-
nisme de transport se fait probablement par un saut de charge intra-particule activé par
la température [54]. Par conséquent, comme la distance de saut est agrandie dans l’état
HS à cause de l’augmentation de volume de la nanoparticule, il semble naturel que la
conductance chute fortement pour ces échantillons. Ces expériences mettent également à
jour l’influence des conditions de synthèse qui modifient d’une part la structure des nano-
objets synthétisés (nombre de défauts de structure et e�et de joints de grains) et d’autre
part les propriétés de transport de charges pouvant même aller (selon la température et
la pression de travail) jusqu’à l’inversion de l’état de spin le plus conducteur.
Le groupe de H.Van der Zant [56] a récemment adressé électriquement et à température
ambiante, une nanoparticule de composés moléculaires à transition de spin de même na-
ture que ceux du groupe précédent, mais dont le diamètre est de 11 ± 5 nm (voir figure
2.8 a)) [410, 411]. Les nanoparticules sont déposées grâce à une méthode de dépôt par
µ-contact printing sur des électrodes séparées de 5 à 10 nm et pour deux largeurs di�é-
rentes (1µm ou 100 nm). Dans leur cas, le mécanisme de transport de charges se fait par
e�et tunnel séquentiel à travers une nanoparticule unique, comme le prouve la périodicité
des pics de conductance des caractéristiques I(V ) mesurées à basse température pour des
tensions de l’ordre de 0.4 V (figure 2.8 b)). Ces derniers ont réussi à observer expéri-
mentalement un état HS plus conducteur que l’état BS jusqu’à température ambiante,
comme on peut le voir sur la figure 2.8 c) où des cycles en température de la conductance
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pour les deux largeurs d’électrodes sont présentés. On notera que les cycles ne sont pas
parfaitement fermés (i.e la conductance ne retrouve pas son état originel lors du refroidis-
sement), ce qui ne correspond pas aux mesures habituelle de susceptibilité magnétique sur
ces composés [410]. En e�et, d’autres échantillons (présentés en SI [56]) ont montré une
irréversibilité plus prononcée, dont l’origine pourrait être dû, d’après les auteurs, à une
détérioration du composé ou a une perte de surfactants et/ou de solvant lors des cycles
cryogéniques et/ou de tensions. Egalement, ils invoquent la possibilité que la nanoparti-
cule tourne lors du basculement magnéto-mécanique. L’hypothèse la plus probable qu’ils
retiennent, concernant le mécanisme de transport des résultats précédents (figure 2.8), est
qu’il reste dominé par les barrières tunnel jusqu’à température ambiante. Ainsi, comme
la longueur de liaison Fe-N augmente de 0.2 Å au moment de la transition vers l’état
HS, le volume du composé dans l’état HS est plus important que dans l’état BS [412].
En considérant le mécanisme de transport tunnel évoqué précédemment, l’augmentation
de la taille de la nanoparticule pourrait donc réduire la taille des barrières [56], et par
conséquent conduire à une augmentation de la conductance dans l’état HS. Comme le
montre la figure 2.8 d), la transition a pu être induite via la tension pour deux tempé-
rature fixée (10 K et 340 K respectivement pour des gap d’électrodes de 10 µm et 100
nm). Le mécanisme de cette transition nécessite cependant plus d’investigations (grâce à
une grille ou un champ magnétique) pour être réellement sûr que c’est bien la tension qui
pilote directement l’état de spin et non pas un échau�ement local [56].
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with equidistant Coulomb staircase features,  e / C  was found to 
be 240 and 210 meV (see Figure  3  and Supporting Informa-
tion Figure S3, respectively). These values can be compared to a 
simple estimate obtained from the self capacitance of a sphere 
given by  C   =  2  π  ε   r  ε  0 d. With a core diameter  d  of 8 nm and using 
a dielectric constant   ε   r  of 2, a typical value for the organic sur-
factant layer, we found  e / C  to be equal to 181 meV, which is 
in close agreement with the experimental values considering 

current–voltage ( I – V )characteristics and peaks in the corre-
sponding derivative (d I /d V ), reminiscent of a Coulomb stair-
case (see  Figure  3  ). [  28  ]  The transport mechanism is therefore 
sequential single-electron tunnelling through an asymmetric 
double-barrier junction in which the nanoparticle core is the 
island, isolated from the electrodes by tunnel barriers defi ned 
by the surfactant layer. [  29  ]  In this geometry, electrons fi rst tunnel 
onto the particle and remain there for some time before tunnel-
ling off again. The conductance through the junction is there-
fore fully determined by the probabilities of tunnelling through 
the surfactant layer, i.e., the barrier material and width deter-
mine the device resistance.  

 The fact that the Coulomb steps in Figure  3  are equidis-
tant indicates that transport occurs through a single particle. 
The peak separation in the d I /d V  versus  V  plot of this single-
particle device then equals  e / C , where  e  is the elementary 
charge and  C  is the island capacitance; for the two devices 

      Figure  1 .     a) Ligand-fi eld splitting and fi lling of the fi ve d-orbitals in Fe(II) octahedral centers, in which the spin crossover is defi ned by a transition 
between a low-spin state, S  =  0, and a high-spin state, S  =  2. b) Magnetic susceptibility as a function of the temperature of aggregates of the nanoparti-
cles showing hysteresis above room temperature. c) Schematic side view of the device geometry with the nanoparticle placed on top of the electrodes. 
The spin-crossover core is represented in purple, the surfactant shell in blue. d) Top: Schematic of the device before Cr wet-etching showing the dif-
ferent layers in the fabrication and the Cr 2 O 3  shadow mask. For a more detailed schematic of the fabrication, see the Supporting Information. Bottom: 
Scanning electron microscopy image of a device illustrating the different dimensions (electrode distance,  d   =  5–10 nm, width,  W   =  100 nm or 1  µ m).  

      Figure  2 .     Left: Room-temperature current–voltage characteristics before 
(green) and after (red) deposition of the particles on a device with 
1- µ m-wide electrodes. Right: The same for a device with 100-nm-wide 
electrodes. In both cases a clear increase in the current is observed.  

      Figure  3 .     Top: Current–voltage characteristic of the 100-nm-wide device 
shown in Figure 2 at 10 K. The equidistant step-like features indicate Cou-
lomb staircase behavior and transport through a single particle. Bottom: 
Corresponding fi rst derivative (d I /d V ) of the current. Grey arrows are 
equally spaced at 240 mV and coincide with peaks that exhibit equidis-
tant spacing.  
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material and 10 nm of Cr. Upon removal from the 
evaporation chamber, the Cr forms a natural Cr 2 O 3  
layer which overhangs the Au as a shadow mask. In 
the second step, the second electrode of 2 nm Ti 
with 20 nm Au on top was defi ned, overlaying the 
fi rst Ti/Au/Cr/Cr 2 O 3  electrode, while the shadow 
masks protected a few nanometers around the 
fi rst electrode. In the third step, a selective wet 
Cr-etchant (Cyantek, Cr-10, 5 min immersion) was 
used to remove the shadow mask, exposing a 
nanometer-sized separation between the fi rst and 
second electrode. Before use, the samples were O 2  
plasma cleaned. 

 Particles were synthesized using a previously 
described procedure. [  13  ,  17  ]  Fe(BF 4 ) 2  · 6H 2 O (1 g, 
2.96 mmol) was dissolved in water (6 mL) and 
added to a mixture of sodium dioctyl sulfosuccinate 
(10 g, 98%), in 100 mL of octane. After a few 
minutes of stirring, behenic acid (2 g) was added 
to this suspension. 1,2,4-1H-Triazole (0.614 g, 
0.0089 mol) was dissolved in ethanol (3 mL) and 
added to a mixture of sodium dioctyl sulfosuccinate 
(10 g, 98%) in 100 mL of octane. The two 
suspensions were mixed and stirred for 4 h. 
Afterwards, the mixture was fi ltered to yield a 
stable purple suspension of [Fe(Htrz) 2 (trz)](BF 4 ) 
nanoparticles in octane. The size of the particles 
was determined using transmission electron 
microscopy and dynamic light scattering, giving a 
value for the particle diameter of 11  ±  5 nm. 

 Particles were deposited using a stamping 
technique. In a Tefl on cup, 2 mL of diethylene-
glycol was used to form a convex meniscus. On 
top of the diethylene-glycol, 250  µ L of a 1000 times 
diluted stock solution of nanoparticles in octane 
was carefully placed, forming a concave meniscus 

in the hydrophobic Tefl on. Slow evaporation of the octane brought the 
two oppositely shaped meniscuses together. At the point of contact, a 
monolayer of nanoparticles was formed, driven by surface tension. The 
substrate with the electrodes was carefully brought into contact with the 
monolayer fi lm, transferring the fi lm to the substrate. The sample was 
dried under a fl ow of N 2  gas. See Supporting Information for atomic 
force microscopy characterization of a typical deposition. 

 All measurements were performed in a vacuum (10 mbar) fl ow 
cryostat probe station (Desert Cryogenics) with home-built low-noise 
electronics. Temperature dependence studies (10–400 K) were done using 
a built-in heater element with a Lakeshore temperature controller and 
liquid nitrogen and helium for cooling power. Temperature-dependent 
measurements of the conductance between 300 and 400 K were done 
by using a calibrated thermistor (TE-tech, MP-3011) positioned on the 
sample stage.   

 Supporting Information 
 Supporting Information is available from the Wiley Online Library or 
from the author.  
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Also, intersystem crossing through excited-state population by 
the electric fi eld may play a role, analoguous to light-induced 
excited spin state trapping (LIESST) known in spin crossover 
compounds. [  30  ]  Yet another possibility is local resistive heating 
due to inelastic processes, which produce a higher effective 
temperature in the nanoparticle, thereby triggering the spin 
transition. Further studies are needed to reveal the exact mech-
anism of this effect.  

 In conclusion a molecular device exhibiting switching near 
room temperature has been fabricated by contacting a bistable 
spin-crossover nanoparticle to two electrodes. By measuring the 
conductance, we have shown that it is possible to send current 
through these particles, and that they show bistability in the con-
ductance as a function of temperature. The observed thermal 
hysteresis loop at room temperature makes this bistable system 
attractive as a memory element. Furthermore, a novel voltage-
induced conductance switching has been demonstrated, which 
is promising for electrical addressing of this memory function 
and more generally for the fi eld of molecular spintronics; it 
should enable the construction of molecular devices in which 
the magnetic state can be controlled electrically. [  31–33  ]   

 Experimental Section 
 Electrodes were fabricated in three steps by standard electron-beam 
lithography techniques. On top of a Si/SiO 2  substrate, the fi rst electrode 
was defi ned and deposited by electron-beam evaporation, consisting of 
a 2-nm-thick Ti adhesive layer, with 24 nm of Au on top as the electrode 

      Figure  5 .     a) Current–voltage characteristics of a 1- µ m-wide electrode device at low tempera-
ture. b) Current–voltage characteristic of a 100-nm-wide electrode device at 340 K. The conduct-
ance ( I / V ) at 0.4 V coincides with the values observed in the thermal hysteresis of the same 
device, showing that the bistability can be probed with an applied voltage. c) Repetitive cycling 
of the voltage between 0 and 1 V at low temperature (10 K) of the device displayed in Figure 5a. 
In cycles 1–3 the switch to higher conductance (green arrows) reproducibly occurs between 
0.6 and 0.8 V, after which it is maintained until the voltage returns to 0 V. In cycle 4 the high-
conductance state is maintained throughout the cycle while in cycle 5 the switch only occurs 
for a short time before switching back (red arrow) to the low-conductance state. Cycle 6 shows 
again similar behavior to cycles 1–3.  
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switching between low and high spin, the Fe–N bond length of 
the compound changes by 0.2 Å. This expansion is followed by 
an overall lattice expansion, giving the high-spin state a larger 
volume than the low-spin state. Taking into account the single 
electron tunnelling behavior described earlier, the increase in 
the nanoparticle size can reduce the tunnel barrier width and 
consequently lead to an increase in the conductance (see Sup-
porting Information for more details). This would explain why 
an increase in conductance for the transition to the high tem-
perature state is consistently observed. It must be stated that 
other mechanisms, such as rearrangements in the electron 
density, changes in the level alignment, or changes in the self-
capacitance may also be the origin of the conductance increase. 
However, it is not a priori clear how these would consistently 
lead to an increase in the conductance. 

 In this context it is interesting to note that Alam et al. have 
also observed switching in a spin-crossover system using 
STM. [  25  ]  In that case, a lower conductance (with a factor 3) is 
observed upon switching to the high-spin state, which is attrib-
uted to a decrease in hybridization inside the molecules. In STM 
the molecular levels are strongly hybridized with the surface 
and lowering the hybridization in the molecule will therefore 
have a large infl uence, which in that case leads to a conduct-
ance decrease. In single electron tunnelling, where the cou-
pling is weak and the hybridization is low, the size expansion 
of the nanoparticle has to be taken into account as it infl uences 
the barriers (see above), leading to a conductance increase. 

 Another interesting point, when comparing the thermal 
hysteresis of the conductance with the spin crossover behavior 
of the particles in the bulk, is the observation that the transi-
tions shifted towards room temperature. It is well-known that 
the transitions sensitively depend on the local environment of 
the Fe(II) centers. The observed shift is therefore not surprising 
given the differences between the solid obtained after solvent 
removal and the single nanoparticle in a device geometry (sol-
vent and/or surfactant loss, interaction with the electrodes, 
change in the internal pressure of the nanoparticle, etc.). 

 Finally, we found a new phenomenon in the spin-crossover 
particles, namely that the applied bias voltage can also induce 
a transition between the low- and the high-conductance 
state. This effect is most pronounced at low temperatures. 
In  Figure  5  a an example in a 1- µ m-wide device is shown. 
The voltage was swept up and down while recording the cur-
rent, which at high bias instantaneously switches to the high-
conductance state. Interestingly, it was found that at higher 
temperatures this change in conductance is the same as the 
one induced thermally. Thus, for the 100-nm device discussed 
in Figure  4 b, the voltage-induced transitions between the low- 
and the high-conductance states corresponded to the conduct-
ance values ( I / V  at 0.4 V) of the thermal hysteretic cycle of the 
same device (see Figure  5 b). Generally, the onset voltage and 
the lifetime of this high-conductance state vary, both at low 
and high temperatures, but in some cases can be cycled repeat-
edly (see Figure  5 c). Note that if the high-conductance state is 
maintained when returning to low bias, the following sweep 
can begin in the high-conductance state and can switch back to 
the low-conductance state at higher bias. The voltage-induced 
switching could have various origins. For instance, electric 
fi eld polarization can infl uence the stability of the two states. [  11  ]  

the uncertainty in the parameters. Note that if several particles 
would be present in parallel, the peaks of each individual par-
ticle should occur at different voltages due to a different elec-
trostatic environment; as a result, they would be superimposed, 
leading to an irregular pattern of more closely spaced peaks. 

 After this basic device characterization, current–voltage 
characteristics of the devices in the temperature range of 
300–400 K were recorded. In  Figure  4  , the conductance ( I / V ) 
at 0.4 V is plotted as a function of temperature for two devices, 
one with 1- µ m-wide and one with 100-nm-wide electrodes 
(Figure  4 a,b, respectively). Although for the 1- µ m device trans-
port may be through several particles in parallel, from the low-
temperature characterization of the 100-nm device we inferred 
that transport occurs through a single particle (see Figure S3, 
Supporting Information). When the temperature was increased 
from 300 K, the conductance of the 1- µ m device was stable 
until it jumped between 360 and 370 K to a value two times 
higher than the original state. The single-particle 100-nm device 
showed similar behavior, with a transition to a higher conduct-
ance between 350 and 355 K. When subsequently lowering the 
temperature, a clear hysteresis was observed for both devices. 
For the 1- µ m device, a hysteresis loop opened after a slight ini-
tial decrease in conductance. The system switched back to the 
original low-conductance state between 320 and 300 K. For the 
single-particle 100-nm device the high-conductance state was 
maintained down to 330 K. We checked that the bistability was 
preserved in a second thermal cycling, although the absolute 
values of the conductance can vary. In total fi ve out of ten samples 
exhibited an increase in conductance in the 350–390 K range. 
For three of these, a clear hysteresis was observed, while for the 
other two the change in conductance was (partially) irreversible 
(see Supporting Information).  

 The thermal hysteresis in the conductance resembles that 
observed in the magnetic susceptibility measured in aggre-
gates, suggesting that the intrinsic spin-crossover properties of 
the particles are the origin of the observed electrical bistability. 
Although the mechanism responsible for the conductance 
response to the spin transition is not clear, we speculate on 
the origin considering the spin-crossover phenomenon. Upon 

      Figure  4 .     a) Conductance ( I / V ) as a function of temperature for a device 
with 1- µ m-wide electrodes. Each point represents the average of the 
conductance at 0.4 V of 30 individual current–voltage characteristics. 
b) Same for a device with 100-nm-wide electrodes. The low temperature 
current–voltage characteristics of this device are shown in Figure S3 (Sup-
porting Information) and display Coulomb staircase behavior indicative 
of a single particle between the electrodes. Similar hysteresis curves 
have been obtained for other bias voltages, however, if the bias voltage 
is chosen too high ( > 0.4 V) the electric fi eld can also induce transitions 
(see Figure 5).  

a) c) 

d) b) 
d=5$10'nm'

Figure 2.8 – Adressage électrique à température ambiante d’un système bistable moléculaire à
transition de spin
a) Schéma (en vue de côté) de la géométrie du dispositif où une ou plusieurs nanoparticules (np)
sont placées au-dessus d’électrodes séparées d’une distance entre 5 et 10 nm. La distance latérale
des électrodes vaut 100 nm ou 1 µm. b) En haut : caractéristique I (V) d’un dispositif de 100 nm
mesurée à 10 K. Les marches de Coulomb périodiquement espacées indiquent que le transport de
charges se fait via une seule np. En bas : la dérivée première (dI / dV) du courant. Les flèches
grises sont espacées de 240 mV. c) Conductance (I / V) en fonction de la température pour un
dispositif d’électrodes de 1 µm et 100 nm de côté respectivement à gauche et à droite. Chaque
point représente la moyenne de la conductance pour V=0.4 V moyenné sur 30 caractéristiques
courant-tension. d) Caractéristiques courant-tension d’un dispositif d’électrode de 1 µm (10 K)
et de 100 nm de largeur à 340 K respectivement à gauche et à droite. Issu de [56]

Ces deux seules études expérimentales de la littérature, focalisées sur le transport de
charges dans des composés à transition de spin et les questions qu’elles ont ouvertes,
mettent en évidence un manque de connaissance notamment des porteurs de charges
au sein de tels composés, mais aussi du mécanismes de transport (en fonction de la
température, de la pression, en présence de surfactants).

2.3 Magnétorésistance
Nous nous intéressons dans cette partie aux propriétés de transport sous champ ma-

gnétique dans des réseaux de nanoparticules, et plus particulièrement, aux propriétés
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magnétorésistives. Dans un premier temps, nous décrirons les e�ets de magnétorésistance
(MR) tunnel, découverte pour des jonctions tunnel magnétiques. Dans une seconde partie,
nous traiterons d’e�ets magnéto-résistifs propres aux assemblées de nanoparticules.

2.3.1 TMR

Pour expliquer les mécanismes qui entrent en jeu dans la magnétorésistance tunnel
(TMR), nous présentons, en premier lieu, le cas des jonctions tunnels magnétiques.

Polarisation de spin :

Dans un premier temps, il est pertinent de rappeler une notion fondamentale de l’élec-
tronique de spin : la polarisation de spin. La figure 2.9 décrit schématiquement la structure
électronique de métaux de transitions 3d, où les densités d’états au niveau de Fermi pour
les électrons de la couche s et d sont notées respectivement n‡s (EF ) et n‡d (EF ), avec
‡ =ø, ¿ représentant l’orientation de spin de l’électron.
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de métaux de transitions 3d, où les densités d’états au niveau de Fermi pour les électrons de la 

couche s et d sont notés respectivement nσs (EF) et nσd (EF), avec σ = ↑, ↓ représentant 

l’orientation de spin de l’électron. 

 

 
 

Dans le cas d’un métal de transition non magnétique (par exemple le cuivre), les bandes s et d 

sont symétriques, c’est-à-dire qu’il y a autant d’électrons up et down dans les couches s et d,. 
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n↓s (EF) mais n↑d (EF) ≠ n↓d (EF). Il y a donc un type de porteur (up ou down) majoritaire.  
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     P = (n↑ - n↓) / (n↑ + n↓)  éq.(I-7)        

 

Les valeurs mesurées de P pour le Ni, Co, Fe , Ni80Fe20, et Co50Fe50 sont respectivement de 31 

%, 42 %, 45 %, 45 % et 50 %. [MONSMA]. D’après l’éq.I-7, les matériaux non magnétiques 

présentent une polarisation de spin nulle, alors que pour les demi-métaux (comme CrO2 ou 

La2/3Sr1/3MnO3, par exemple), qui ne possèdent qu’un seul type de porteur au niveau de 

Fermi, P sera de 100 %. Il est important de noter que les métaux de transitons 3d comme le 

Co ou le Ni massif présentent, au niveau de Fermi, un nombre de porteurs minoritaires 

supérieur aux majoritaires (n↑ < n↓). La polarisation de spin théorique devrait être alors 

négative.   

 

Fig.I-17 : schéma représentatif de bandes d’énergie dans un métal de transition 3d : 
cas d’un matériau non magnétique et d’un matériau ferromagnétique. 

 
Figure 2.9 – Schéma représentatif de bandes d’énergie dans un métal de transition 3d :
cas d’un matériau non magnétique (Cu à gauche) et d’un matériau ferromagnétique (Co à
droite). Issu de [63]

Dans le cas d’un métal de transition non magnétique (par exemple le cuivre), les bandes
s et d sont symétriques, c’est-à-dire qu’il y a autant d’électrons "up" et "down" dans les
couches s et d. En d’autres termes, nøs (EF ) = n¿s (EF ) et nø d (EF ) = n¿ d (EF ).
Par contre, dans le cas de métaux de transition ferromagnétiques (comme le cobalt),
nø s(EF ) = n¿ s (EF ) mais nø d (EF ) ”= n¿ d (EF ). Il y a donc un type de porteur (up
ou down) majoritaire. On introduit alors la polarisation de spin P :

P = (nø ≠ n¿)/(nø + n¿)
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Les valeurs mesurées de P pour le Ni, Co, Fe , Ni80Fe20, et Co50Fe50 sont respectivement
de 31 %, 42 %, 45 %, 45 % et 50 % [413]. D’après l’expression précédente de la polarisation,
les matériaux non magnétiques présentent une polarisation de spin nulle, alors que pour
les demi-métaux (comme CrO2 ou La2/3S1/3MnO3, par exemple), qui ne possèdent qu’un
seul type de porteur au niveau de Fermi, P sera de 100 %. Il est important de noter que
les métaux de transitons 3d comme le Co ou le Ni massif présentent, au niveau de Fermi,
un nombre de porteurs minoritaires supérieur aux majoritaires (nø < n¿). La polarisation
de spin théorique devrait être alors négative.

Jonctions tunnel magnétiques

Historiquement, c’est en 1975 que les travaux de Jullière [414] ont mis en évidence
le phénomène de magnétorésistance tunnel. En mesurant la conductivité d’une jonction
tunnel magnétique (ferromagnétique/isolant/ferromagnétique) composée d’une couche de
Fe et de Co séparées par une couche d’oxyde de Ge (jouant le rôle d’isolant), il démontre,
à basse température (T = 4.2 K) et pour une faible tension appliquée, que la résistance du
système présente une variation relative de 14 % (voir figure 2.10) sous l’e�et d’un champ
magnétique.
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a-2/ Découverte de la TMR :  

 

Historiquement, c’est en 1975 que les travaux de Jullière [JULLIERE] ont mis en évidence le 

phénomène de magnétorésistance tunnel. En mesurant la conductivité d’une jonction tunnel 

magnétique (ferromagnétique/isolant/ferromagnétique) composée d’une couche de Fe et de 

Co séparées par une couche d’oxyde de Ge (jouant le rôle d’isolant), il démontre, à basse 

température (T = 4.2 K) et pour une faible tension appliquée, que la résistance du système 

présente une variation relative de 14 % (voir Fig.I-18) sous l’effet d’un champ magnétique.     

 

 

 
a-3/ aspects théoriques : 

 

Pour expliquer la variation de la résistance en fonction du champ magnétique appliqué, 

Jullière interprète ses résultats à l’aide d’un simple modèle reposant sur deux approximations : 

i/ le spin de l’électron est conservé lorsqu’il franchit la barrière isolante par effet tunnel. Cela 

implique alors que la conduction se fait suivant deux canaux indépendants, un pour les spins 

up et l’autre pour les spins down. 

ii/ le courant tunnel de chaque orientation de spin (up ou down) est proportionnel au produit 

de la densité d’état de cette orientation de spin dans l’électrode (couche ferromagnétique) de 

départ par la densité d’état disponible dans l’électrode d’arrivée.  

Fig.I-18 : variation de la TMR en fonction de la tension appliquée pour une tricouche 
Fe/Ge/Co (issu de [JULLIERE]) 

Figure 2.10 – Variation de la TMR en fonc-
tion de la tension appliquée pour une tricouche
Fe/Ge/Co. Issu de [414]
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Aspects théoriques :

Pour expliquer la variation de la résistance en fonction du champ magnétique appliqué,
Jullière interprète ses résultats à l’aide d’un simple modèle reposant sur deux approxima-
tions : i/ le spin de l’électron est conservé lorsqu’il franchit la barrière isolante par e�et
tunnel. Cela implique alors que la conduction se fait suivant deux canaux indépendants, un
pour les spins up et l’autre pour les spins down. ii/ le courant tunnel de chaque orientation
de spin (up ou down) est proportionnel au produit de la densité d’état de cette orientation
de spin dans l’électrode (couche ferromagnétique) de départ par la densité d’état disponible
dans l’électrode d’arrivée.
Formellement, pour une jonction magnétique de type FM1-I-FM2, où FM1(2) représente
un matériau ferromagnétique et I un isolant, il existe deux configurations d’états ma-
gnétiques (voir figure 2.11). Dans la première configuration dite «parallèle», les deux
matériaux ferromagnétiques ont leur aimantation dans la même direction, saturés suivant
le champ magnétique. D’après l’approximation i/, la densité de courant J est la somme de
Jø et J¿ , respectivement la densité de courant pour les spins up et down. De plus, d’après
la seconde approximation, J dépend de la densité d’état au niveau de Fermi des électrons
de spin up et down (respectivement n i

ø (EF ) et n i
¿ (EF ), où i = 1 ou 2, représente FM1

ou FM2).1. INTRODUCTION AU FILTRAGE DE SPIN
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Figure 1.4 – Représentation schématique d’une jonction tunnel magnétique FM1/I/FM2, expliquant

l’e�et de magnéto-résistance tunnel (TMR). (a) Dans la configuration magnétique parallèle, les électrons

de spin majoritaire passent facilement d’une électrode à l’autre, induisant une faible résistance RP du

système. (b) Dans l’état antiparallèle, les électrons de spin ” up ” et ” down ” circulent di�cilement, si

bien que la résistance de la jonction est plus élevée (RAP ).

d’un état de spin de la première électrode ferromagnétique sont acceptés dans des

états inoccupés de même spin de la deuxième électrode (figure 1.4). Si les aiman-

tations des deux films ferromagnétiques sont orientées parallèlement (configuration

P), les électrons de spin ” up ” domineront le transport tunnel. Si les aimanta-

tions des deux films sont orientées antiparallèlement (configuration AP), l’axe de

quantification en spin des deux électrodes est opposé, si bien qu’il y a peu d’états

disponibles dans la deuxième électrode pour accepter les électrons de spin opposé

provenant de l’électrode source. Le passage des électrons par e�et tunnel est donc

plus di�cile dans la configuration AP.

– Jullière considéra également que pour une direction de spin, la conductance est

proportionnelle au produit des densités d’états des deux électrodes ferromagnétiques

(N1N2).

D’après ce modèle simple, les conductances dans les états magnétiques P et AP peuvent

s’exprimer de la façon suivante :

GP = G�� + G�� � N�
1 N�

2 + N�
1 N�

2 (1.9)

GAP = G�� + G�� � N�
1 N�

2 + N�
1 N�

2 (1.10)
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Figure 2.11 – Représentation schématique d’une jonction tunnel magnétique FM1/I/FM2, ex-
pliquant l’e�et de magnéto-résistance tunnel (TMR).
a) Configuration magnétique parallèle, induisant une faible résistance RP du système. b) Etat
antiparallèle, induisant une résistance de la jonction plus élevée (RAP ). Issu de [415]
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Par conséquent, JP , la densité de courant dans l’état parallèle, peut s’exprimer par :

JP Ã n 1
ø (EF )n 2

¿ (EF ) + n 1
¿ (EF )n 2

ø

Dans la configuration dite « anti-parallèle », où les aimantations des couches FM1 et FM2
sont opposées, les densités d’états pour les spins up et down sont inversées, ce qui conduit
à une densité de courant JAP :

JAP Ã n 1
ø (EF )n 2

¿ (EF ) + n 1
¿ (EF )n 2

ø (EF )

Si on définit l’amplitude de la TMR comme la variation de la résistance entre les deux
états magnétiques et normalisée par l’état de résistance « parallèle », on obtient :

TMR = JP ≠ JAP

JAP
= RAP ≠ RP

RP

En introduisant la polarisation de spin P précédente de chaque électrode magnétique et,
à l’aide des équations précédentes, on aboutit à :

TMR = 2P1P2
1 ≠ P1P2

où P1 et P2 sont respectivement les polarisations de FM1et FM2. Cette interprétation
proposée par Jullière, énonce alors que l’amplitude de la TMR est seulement proportion-
nelle aux polarisations de spin des électrodes magnétiques. Cependant, la valeur de TMR
déduite de son modèle et des mesures de polarisation de spin de Tedrow et Meservey [416]
est deux fois plus importante que la valeur expérimentale. Jullière attribua cet écart à
un processus de spin-flip entre les deux couches magnétiques. Il est aussi à noter que les
dépendances en tension et en température de la TMR ne sont pas décrites dans le modèle
de Jullière. En 1989, Slonczewski [417] propose un modèle décrivant le transport tunnel
dépendant du spin. Dans son modèle, il étend la résolution de l’équation de Schrödinger
dans une barrière tunnel non magnétique, au cas d’une jonction magnétique. Les élec-
trons sont considérés "libres" (modèle de bandes paraboliques) et leurs fonctions d’onde
sont calculées pour chaque orientation de spin. A T = 0 et dans la limite de barrières
épaisses (les électrons qui franchissent la barrière tunnel par e�et tunnel ont une incidence
normale), il démontre que la conductivité G de la jonction est une fonction de l’angle ◊

formé par les aimantations des deux couches ferromagnétiques :

G Ã 1 + Peff cos ◊

On retrouve alors la définition de la TMR vue précédemment pour ◊ = 0 ou fi dans l’état
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parallèle ou anti-parallèle, mais en considérant une polarisation e�ective Peff à la place
de la polarisation de spin P de l’électrode :

Peff = P (Ÿ2 ≠ nøn¿)
Ÿ2 + nøn¿

avec Ÿ = [(8fi2m/h2)(U ≠ EF )]1/2

m est la masse de l’électron, h la constante de Planck et U le potentiel créé par la
barrière tunnel. Ce résultat important indique que, contrairement au modèle de Jullière,
la TMR ne dépend pas seulement de P mais aussi de la hauteur de barrière. Ces calculs
ont été étendus aux cas de barrières fines par MacLaren et coll. [418], et corroborent le
fait que la polarisation de spin et la TMR ne dépendent pas seulement des propriétés
intrinsèques des ferromagnétiques utilisés, mais aussi de la nature de la barrière (hauteur
et épaisseur dans ce dernier cas).
D’autres propriétés de la TMR ont été prédites à partir du modèle d’électrons libres. No-
tamment, des oscillations de la conductance et de la TMR ont été calculées par Vedyayev
et coll. [419] quand une couche paramagnétique est insérée entre le ferromagnétique et
l’isolant. Quand la couche insérée est ferromagnétique (double jonction tunnel), une aug-
mentation de l’amplitude de la TMR a été également prédite [420]. Cependant, même
si elle permet de reproduire les propriétés de la TMR, comme la dépendance en tension
[421], l’approximation des bandes paraboliques ne permet qu’une approche qualitative
pour décrire le transport dépendant en spin. De plus, elle n’explique pas le fait que les
polarisations de spin aient une valeur positive. Une approche consistant à introduire des
schémas de bande plus complexes et plus réalistes, et la nature de la barrière (e�ets d’inter-
faces entre les ferromagnétiques et la barrière isolante, et variation du profil du potentiel
à l’intérieur de la barrière), s’avère nécessaire pour obtenir une description quantitative
de la TMR dans les jonctions tunnel. Les modèles prenant en compte tous ces paramètres
ont notamment permis de mettre en évidence :

– La forte dépendance de la polarisation de spin suivant la liaison chimique à l’interface
de la barrière [422], qui démontre alors qu’une inversion de signe dans la polarisation
de spin, et donc de la TMR, est possible,

– Les oscillations de TMR en fonction de l’épaisseur d’une couche non magnétique
insérée entre la couche ferromagnétique et l’isolant [423],

– La variation de la TMR en fonction de l’orientation cristalline des couches ferroma-
gnétiques [424].
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Il est à noter que les modèles précédents ne prennent pas en compte les e�ets de la
température. Shang et coll. [425] ont proposé un modèle phénoménologique dans lequel
ils démontrent que la TMR diminue quand la température augmente. Dans leur modèle,
cette diminution de la TMR est dûe aux excitations d’ondes de spins, et tout comme
l’aimantation des électrodes, la polarisation de spin P suit une loi de Bloch telle que :

P (T ) Ã (1 ≠ – T 3/2)

D’autres hypothèses ont été formulées pour expliquer la perte de TMR en augmentant la
température. Parmi elles, le mécanisme de spin-flip causé par des impuretés magnétiques,
la di�usion inélastique (électron-phonon) en présence d’états localisés dans la barrière
[426] ou à l’interface électrode/barrière [427].

Intéressons nous au cas où la barrière isolante contient des impuretés. Celles-ci peuvent
former des états localisés dans la barrière. Ces configurations sont notamment très fré-
quentes dans le cas de systèmes fabriqués par des méthodes chimiques où les barrières
isolantes sont organiques. Tsymbal et coll. [428] ont montré qu’un mécanisme de trans-
port tunnel via ces états localisés était possible. Dans leur modèle, la conductance d’un
tel système en fonction de l’énergie E peut s’écrire sous la forme :

G(E) Ã �1�2/(E ≠ Ei)2 + (�1 + �2)2

Ei représente l’énergie de l’état localisé, �i le taux de transmission d’un électron allant
de l’impureté vers l’électrode de gauche (i = 1) et de droite (i = 2). �1 est alors supposé
proportionnel à la densité d’état de l’électrode de gauche n1 et �2 à celle de droite n2 tel
que :

�1 Ã n1 exp[≠2Ÿx]

�2 Ã n2 exp[≠2Ÿ(d ≠ x)]

avec x la position de l’impureté à l’intérieur de la barrière d’épaisseur d. A la résonance,
pour E = Ei, on obtient alors

G Ã n1
n2

pour x < d/2

et
G Ã n2

n1
pour x > d/2

En définissant la TMR par [429] :

TMR = GP ≠ GAP

GP ≠ GAP
= P1.P2
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on aboutit finalement à :
TMR Ã ≠P1.P2

Il est donc en théorie possible d’obtenir une inversion de signe de la polarisation de spin
(et donc de la TMR) par un mécanisme de tunnel résonant via une impureté.

Observations expérimentales de la TMR :

Après la découverte de Jullière en 1975, Maekawa et Gafvert [429] reportent en 1982, 2
% de TMR à 2 K, sur des jonctions tunnels de type Ni/NiO/Co. Le cycle de variation de
la résistance R de la jonction tunnel en fonction du champ magnétique appliqué µ0H (ou
R (H )) présente un caractère hystérétique. En 1995, Miyazaki et coll. [430], et Moodera et
coll. [431], ont réussi à mesurer des TMR > 10 % à température ambiante, respectivement
sur des systèmes de Fe/Al203/Fe et CoFe/Al203/Co (voir figure 2.12 respectivement a)
et b)).
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some junctions showed values up to 11.8%. This change
in R with field is far higher than previous reported values
[5—12]. The changes in the resistance for the full length
of the strips are 0.6% and 0.1% for Co and CoFe films,
respectively, as shown in this figure. Only about 30th of
the actual film comprises the junction area, and hence the
lead contribution is negligible to AR/R of the junction.
In general, the percentage change of junction resis-

tance nearly doubled at 77 K compared to its value at
295 K. Further increase occurred upon cooling the junc-
tion to 4.2 K, reaching values up to about 24% in some
cases. As T decreased the resistance peak broadened
slightly, and, in addition, there was a small shift in the
peak position to higher field values. In a few cases there
was little change in H~ for CoFe, whereas the top Co film
had a large increase in Hz upon cooling to 77 K, thereby
bringing the two coercive forces near to each other. In
such samples AR/R at 77 K was nearly the same as or
even smaller than the 295 K value.
In order to investigate the effect of dc bias, R vs H

for several junctions was studied by using dc current
through the junction. Similar results for the H and T
dependence of junction resistance were observed. Peak
position, peak width, and change with temperature are
almost independent of dc bias up to about 100 mV, and
there was only a small decrease in AR/R from the value
measured by the ac technique. However, at large biases
there was a significant decrease in the value of bR/R
as shown in Fig. 3. The value of the ratio obtained by
the ac technique is plotted on the ordinate. The decrease
observed with increasing dc bias is similar at all three
temperatures in the low bias region, indicating negligible
Joule heating effects.
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FIG. 2. Resistance of CoFe/A1203/Co junction plotted as a
function of 0 in the film plane, at 295 K. Also shown is
the variation in the CoFe and Co film resistance. The arrows
indicate the direction of M in the two films (see text).
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FIG. 3. The ratio of AR/R plotted as a function of dc bias for
CoFe/A1203/Co junction. Inset: Low dc-bias region at three
different temperatures. The abscissa in the inset is for 4.2 K
data, which are twice the values at 295 K. The increase in
AR/R as T decreased is seen in the inset.
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The field dependence of resistance in FM/I/FM junc-
tions can be explained qualitatively based on earlier mod-
els [2,5, 13]. At high fields (beyond the Hc of the FM
films), the magnetizations of the two FM films are fully
saturated and aligned in the field direction. The tunneling
probability and hence the current is high. As H decreases
toward zero and changes sign, I in the film with lower
H~ reverses, whereas for the film which has the higher
value of H~, I remains the same. In this field range, M
in the two films are antiparallel to each other, thereby low-
ering the tunneling probability and tunnel current. Upon
raising the field further in the reverse direction, I in the
second film also reverses, becoming parallel to the first
film and H. This leads again to higher tunneling proba-
bility and current. The change in tunnel current (and the
junction resistance) depends crucially on the difference of
Hg in the FM electrodes. The temperature dependence
of H~ can also cause a temperature dependence in the
fractional change in resistance. H~ for CoFe, NiFe, and
Co films changed by different amounts; Co showing the
maximum increase in H~ at lower temperatures. When
T decreased, Hz for the two films moved farther apart,
thereby allowing the antiparallel alignment to exist in a
wider range of H, increasing AR/R. One can now un-
derstand why the peak in the junction resistance occurs at
field values between the peak of the CoFe film and the
dip of the Co film (see Fig. 2). When Hc for the two
films was nearly the same and the position of the R(H)
peaks of the two films nearly overlapped, very small or
no change was seen in junction resistance. The tempera-
ture dependence of AR/R cannot be caused by a change
in M because at thicknesses of about 100 A these FM
films behave nearly like bulk samples, which have Curie
temperatures greater than 1200 K, and hence should have
negligible effect on M below 295 K.
The fractional change in junction resistance with H can

be calculated using Eq. (1), knowing the electron spin
polarization of the films. For CoFe, P was measured and
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Figure 1.5 – (a) Courbe de magnéto-résistance tunnel à température ambiante, mesurée dans une

jonction tunnel Co/Al2O3/CoFe [4]. (b) Courbe de magnéto-résistance mesurée à 4.2 K dans une jonction

La0.7Sr0.3MnO3/SrTiO3/La0.7Sr0.3MnO3 [30].

magnétiques à base de manganites ne sont forts qu’à basses températures et disparaissent

à 300 K [33].

Le défaut majeur du modèle simple introduit par Jullière est de ne considérer que la

densité d’états électroniques des électrodes sans prendre en compte les e�ets des interfaces

ou la nature de la barrière dans le transport tunnel. Le premier calcul rigoureux de

magnéto-résistance tunnel considérant l’e�et des interfaces a été fait par Slonczewski en

1989 [34] dans un modèle d’électrons libres. Le résultat principal de ce calcul est que

la polarisation en spin n’est pas une caractéristique intrinsèque de l’électrode (comme

cela avait été présenté jusqu’alors), mais dépend également des paramètres de la barrière.

Les travaux de Slonczewski sont donc les premiers à avoir mentionné le rôle crucial des

interfaces dans le transport polarisé en spin. Dans le paragraphe suivant, nous allons voir

que les propriétés de transport tunnel sont en fait essentiellement dominées par la densité

d’états locale au voisinage des interfaces électrode/barrière et qu’il est par conséquent

nécessaire de revoir la définition de la polarisation en spin du courant tunnel (équation

1.8).

1.1.3 Rôle des interfaces sur la polarisation en spin du courant

tunnel

Le transport tunnel polarisé en spin est un phénomène extrêmement sensible à l’inter-

face entre l’électrode et la barrière tunnel [35], si bien que la polarisation en spin du courant

tunnel correspond à la polarisation au niveau de Fermi à l’interface électrode/barrière.

Meservey et Tedrow ont mis en évidence la sensibilité des mesures de polarisation en spin à

l’interface, en étudiant la polarisation en spin du courant tunnel en fonction de l’épaisseur

de l’électrode ferromagnétique dans des structures FM/I/SC [24]. Ils ont montré qu’à
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(B) at the Fermi surface. Slonczewski [9,10] also 
discussed the magnetic tunneling effect (he named 
first this effect magnetic-tunneling-valve effect) in 
the light of band theory and showed how the expres- 
sion for conductance ratio of Maekawa et al. may be 
modified by consideration of wave-function match- 
ing at the interfaces between sublayers. He also 
demonstrated the dependence of the tunneling con- 
ductance on the angle between the magnetizations of 
two magnetic layers. Eq. (1) shows that the relative 
conductance ratio (magnetoresistance ratio) is pro- 
portional to the product of spin polarization of the 
tunneling electrodes. The spin polarization of elec- 
trons tunneling for Fe, Co, Ni, and Gd films was 
obtained experimentally by Tedrow and Meserbey 
[11]. The result suggests that the spin polarization of 
Fe, Co and Ni is proportional to their magnetic 
moments. Therefore, it is expected that a magnetic 
tunneling junction with a large magnetoresistance 
ratio can be formed by using a material with a large 
intensity of magnetization as magnetic electrodes. 

The iron electrodes and aluminum were prepared 
by electron beam evaporation and by rf sputtering, 
respectively. First, a 1000 A thick Fe layer was 
evaporated in a form of 1 × 15 mm z onto a glass 
substrate kept at 200°C in order to reduce the mag- 
netic anisotropy and/or  coercive force. The pressure 
during evaporation was approximately 1 × 10 -6 
Torr. Then, a 55 A thick A1 layer was sputtered onto 
the center of the Fe film in a circular form with a 5 
mm diameter. The system base pressure was lower 
than 1 X 10 -6 Torr and the Ar sputtering gas pres- 
sure was 1.5 mTorr. Typical growth rate was 5.6 
A / s .  The aluminum was oxidized in air at room 
temperature for 24 h. On the A120 3 layer, a 1000 
thick Fe layer was formed in the rectangular shape of 
1 × 15 mm 2 perpendicular to the long axis of the 
first Fe film. In this case the substrate was kept at 
room temperature. In this way we can vary the 
induced magnetic anisotropy and/or  coercive force 
for both iron electrodes. The experimental evidence 
of the different magnetic anisotropy will be shown in 
Fig. 2 and the magnetization curve explained. The 
magnetoresistance was measured by a dc four probe 
method in magnetic fields up to 200 Oe in the 
temperature range 4.2-300 K. The magnetization 
hysteresis curve was measured by a vibrating sample 
magnetometer. 
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Fig. 1. Resistance as a function of the magnetic field for 1000 ,~ 
Fe/AI203/1000 ,~ Fe junction. 

Fig. 1 shows the dependence of the resistance on 
the intensity of magnetic field at room temperature. 
The resistance increases sharply at +20  Oe and 
decreases gradually up to about +52  Oe, followed 
by a rapid decrease with further increase of the 
magnetic field. 

The magnetoresistance ratio A R / R  s is approxi- 
mately 18%, where AR is the resistance change 
from the antiparaUel to parallel magnetization and 
R s is the resistance at saturated magnetization. The 
value is one order higher than that reported previ- 
ously for other magnetic tunneling junctions. Here it 
should be noted that other samples prepared at the 
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Fig. 2. Hysteresis curve corresponding to the magnetoresistance 
curve in Fig. 1. 
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Figure 2.12 – Premières mesures de TMR à température ambiante. a) Cycle de R (H) mesuré
à température ambiante sur une jonction de Fe/AL2O3/Fe corrélée avec le cycle d’aimantation
[430]. b) Cycle de R (H) mesuré à température ambiante sur (de bas en haut) : un film de Co,
un film de FeCo et une jonction de CoFe/Al2O3/Co [431]. c) Courbe de magnétorésistance
mesurée à 4.2 K dans une jonction La0.7Sr0.3MnO3/SrT iO3/La0.7Sr0.3MnO3 [432].

Les deux expériences permettent de mettre en évidence le mécanisme donnant lieu
à la forme hystérétique des courbes de TMR comme l’avaient suggéré Maekawa et Gäf-
vert. En e�et, dans le cas de la jonction tunnel CoFe/Al203/Co (figure 2.12 b)), les
mesures magnétiques montrent deux champs coercitifs (HC) di�érents pour chaque ma-
tériau (HC1 ”= HC2). En supposant HC1 < HC2, on a alors deux états de résistivité, avec
un état plus résistif (état anti-parallèle) pour un champ appliqué compris entre HC1 et
HC2, et un état parallèle pour un champ supérieur à HC2 (état parallèle). En somme, l’ob-
tention de la TMR repose sur l’existence de cet état anti-parallèle, et donc sur le choix
de matériaux permettant cet état, autrement dit avec deux champs coercitifs di�érents.
Depuis le bond e�ectué par ces deux équipes, la forte potentialité dont dispose la TMR
pour les applications a engendré de nombreuses expériences, notamment afin d’améliorer
son amplitude. Les résultats obtenus ont alors confirmé les nombreux facteurs contrôlant
le mécanisme de la TMR, notamment sur le choix du matériau magnétique (métaux 3d,
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demi-métaux, orientation cristallographique de l’électrode) et le choix de la barrière (in-
terface, rugosité). Ainsi, l’utilisation de métaux de transition 3d ferromagnétiques (Fe,
Co, Ni [433] ou de leurs alliages) ont confirmé le transport dépendant en spin dans des
jonctions tunnel, mais aussi le fait que la polarisation de spin limitait la valeur de la
TMR. Pour palier au facteur limitant que représente la polarisation de spin, de nom-
breux travaux ont été orientés vers les matériaux demi-métalliques comme les alliages de
Heusler (NiMnSb [434]), les oxydes de métaux (CrO2 [435] ou les manganites LSMO)
[436]. Dans ce dernier cas, Bowen et coll. [432] ont mesuré, pour des jonctions de type
LSMO/SrT iO3/LaSrMnO, de grandes valeurs de TMR (≥ 1800 %), donnant lieu à
une polarisation de spin de plus de 95 % (voir figure 2.12 c)). Plus récemment, l’utilisa-
tion de barrière de MgO, a constitué une autre avancée considérable pour l’augmentation
des e�ets de TMR. De fortes magnéto-résistances tunnel avaient été prédites par Butler
[437] et Mathon [438] en 2001, en raison de la symétrie des structures de bandes de Fe
et MgO, produisant une très faible atténuation des électrons de spin majoritaire par la
barrière par rapport aux électrons de spin minoritaire. En 2001, Bowen et coll. [439] ob-
servèrent un premier e�et de TMR à température ambiante (27 %) dans des jonctions
tunnel Fe/MgO/FeCo(100). Ces premiers résultats furent rapidement suivis par de nom-
breuses recherches sur le système épitaxié Fe/MgO/Fe [440]. Actuellement, des e�ets de
TMR dépassant 600 % à température ambiante sont obtenus dans des jonctions tunnel
comportant une barrière de MgO et une électrode de CoFeB [441].

Nous pouvons citer, pour terminer, les mesures de Tsymbal et coll. [428] sur des jonc-
tions tunnel Ni/NiO/Co qui ont mis en évidence le mécanisme de tunnel résonant via
des impuretés localisées. En mesurant un grand nombre de ces jonctions, les auteurs ont
observé de la TMR positive et négative (voir figure 2.13 a)). Pour des jonctions présen-
tant des amplitudes relativement faibles, la variation de la TMR en fonction de la tension
appliquée V montre un changement de signe (voir figure 2.13 b)).
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few tens of k! were classified as short, and discarded.
Samples with resistance larger than a few tens of M!,
showing very noisy features, were also discarded. Among
over 200 samples fabricated, 87 were fulfilling the re-
quired resistance range conditions and therefore were
included in the presented results. The measured distribu-
tion of TMR values is displayed in Fig. 1 on two scales.
One is the TMR defined according to Eq. (1), and the other
is the commonly used TMR ratio, !RAP " RP#=RP, where
RP and RAP are the resistance for the parallel and anti-
parallel alignment, respectively. As is evident from Fig. 1,
the distribution is very broad with the highest peak lying
at positive values close to zero. Some tunnel junctions
display very large values of TMR up to 0.17 (40% if we
use the standard definition of TMR). The remarkable fact
is the appearance of the inverse magnetoresistance ob-
served on ten samples. The largest negative value was
found to be "0:14 ( " 25% using the standard definition).

The insets of Fig. 1 display magnetoresistance curves
measured on the samples displaying the largest positive
and negative values of TMR. The sharpness of the mag-
netoresistance curves indicates unambiguously that a
single wire is connected. If two or more wires are mea-
sured in parallel, we expect to observe several steps in the
magnetoresistance curve, corresponding to different
magnetic switching fields of different wires [18]. This
might be the case for the samples with low TMR values
(less than 0.01). In this case, multiple parallel connections
are hindered by the measurement noise. Therefore, our
statistics displayed in Fig. 1 might also include junctions
of a larger area, which could cause a sharp peak in the
distribution at positive values close to zero (indicated by
the unshaded bar).

The inversion of TMR observed in our experiments can
be understood within a simple one-dimensional picture of
tunneling via an impurity state in the barrier. In this case,
the conductance as a function of energy E is given by

G!E# $ 4e2

h
"1"2

!E" Ei#2 % !"1 % "2#2
; (2)

where Ei is the energy of the impurity state, and "1= #h
and "2= #h are leak rates of an electron from the impurity
state to the left and right electrodes. We assume for
simplicity that the latter are proportional to the densities
of states (DOS) of the electrodes, !1 and !2, at the left
and right interfaces, so that "1 / !1 exp&"2"x' and "2 /
!2 exp&"2"!d" x#', where " is the decay constant and
x is the position of the impurity within the barrier of
thickness d. Off resonance, when jE" Eij ( "1 % "2,
the latter assumption implies that the spin conductance
is given by G / !1!2. When tunneling occurs between
ferromagnetic electrodes this leads to TMR, which is
given by Eq. (1) with P1;2 $ !!"

1;2 " !#
1;2#=!!"

1;2 % !#
1;2#.

At resonance, when E $ Ei, the situation is different.
Assuming for simplicity an asymmetric position of im-
purity, we obtain from Eq. (2) that G / !2=!1, if x < d=2
and, hence, "1 ( "2, and we obtain G / !1=!2, if x >
d=2 and, hence, "1 ) "2. In both cases, the conductance
is inversely proportional to the DOS of the one of the
ferromagnets that results in the sign inversion:

TMR $ "P1P2: (3)

Thus, the spin-dependent leak rates under resonant con-
ditions invert the effective SP of one of the electrodes.

In order to observe this inversion of TMR, one needs to
provide experimental conditions at which the energy of a
localized state lies close to the EF and resonant tunneling
dominates direct tunneling. This is the case for our small-
area tunnel junctions which display two-level fluctuations
of the electric current, thereby indicating an impurity/
defect-driven transport [15]. This is, however, not the
case for thin-film MTJs of a relatively large area (that
spans values from a fraction of #m2 to a few mm2) in
which the resultant conductance is the sum over a large
number of local disorder configurations, and on the aver-
age the TMR is reduced [6]. The latter argument explains
small positive TMR values of 0.01 (2%) or less observed
earlier in the experiments performed on large-area
Ni=NiO=Co samples [18,19].

The decisive role of localized states in the inversion of
TMR is illustrated by the measured voltage dependence
shown in Fig. 2 for three different junctions. If localized
states lie far away from the Fermi energy, the TMR is
positive and large, decreasing with bias, as can be seen
from Fig. 2(a). Such a decrease is well known for ‘‘stan-
dard’’ thin-film MTJs and is most likely the consequence
of spin-flip scattering [1]. If a localized state lies close to
the EF, but not close enough to invert the TMR at zero
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bias, the inversion can occur at finite bias. An example of
such a behavior is demonstrated in Fig. 2(b) on a sample
of a small TMR value (about 0.01) at low bias. The sign
change of TMR is the consequence of a localized state
which lies above the EF, as is schematically explained in
the right-hand panels of Fig. 2. At small V, only electrons
at the EF tunnel through the barrier. If the impurity
state has energy Ei above EF and its width ! is less than
Ei ! EF, then this state reduces the potential barrier
height, thereby diminishing the TMR [4]. On the other
hand, if V becomes larger than Ei ! EF, the contribution
from electrons tunneling via the localized state can invert
the TMR. Using Eq. (2), the conductance

REF"eV
EF

G#E$ dE
can be calculated as a function of V assuming for sim-
plicity an asymmetric position of impurity and energy-
independent !1 and !2. The solid line in Fig. 2 shows the
calculated TMR for Ei % 35 meV and ! % 25 meV
which displays a sign change at positive bias. The drop
of TMR with V for negative bias is similar to that for
junctions of large positive values [Fig. 2(a)], and cannot
be explained by the model of Eq. (2).

The variation of TMR versus V for MTJs displaying
inverse TMR is controlled by the position and the width
of the resonant state. In general, we observe asymmetric
curves with a minimum of TMR shifted to either positive
or negative bias. An example is presented in Fig. 2(c) for a
MTJ with TMR % !0:02 at low bias. A small resonant
width, ! % 5 meV, results in a very abrupt change of

TMR versus V in this case. As predicted by Eq. (2) [solid
line in Fig. 2(c)], the TMR changes sign at negative bias.
Then it drops to zero due to spin-flip scattering, similar to
that in Figs. 2(a) and 2(b).

A microscopic quantum model for the conduction in
disordered junctions of small area allows us to go beyond
the simplifications of Eq. (2), and get insight into statis-
tics of resonant tunneling. We have calculated the TMR
using Landauer-Büttiker theory [20] within a single-band
tight-binding model. The barrier is represented by an 8&
8& 8 atomic structure with a simple cubic geometry and
(001) orientation of atomic layers. All energies are mea-
sured in units of hopping integral " relative to EF. A
value of " can be estimated from the bandwidth w %
12". Taking into account that the experimental width of
the conduction band in NiO is 18 eV [21], we find that " '
1:5 eV. The on-site atomic energy of the barrier atoms is
set equal to 7". This provides no states at the EF in the
perfect structure and simulates a tunneling barrier of
height U % 7"! w=2 % " ' 1:5 eV. This value is of
the order of half the experimental band gap in NiO which
is about 2 eV [21]. Disorder is introduced as a random
variation of the on-site atomic energies with a uniform
distribution of width #. This disorder broadens the con-
duction band creating localized states within the band gap
of the insulator.

For calculating the conductance, the disordered bar-
rier layer is inserted between two ferromagnetic elec-
trodes. The influence of the electrodes on the electronic
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bias, the inversion can occur at finite bias. An example of
such a behavior is demonstrated in Fig. 2(b) on a sample
of a small TMR value (about 0.01) at low bias. The sign
change of TMR is the consequence of a localized state
which lies above the EF, as is schematically explained in
the right-hand panels of Fig. 2. At small V, only electrons
at the EF tunnel through the barrier. If the impurity
state has energy Ei above EF and its width ! is less than
Ei ! EF, then this state reduces the potential barrier
height, thereby diminishing the TMR [4]. On the other
hand, if V becomes larger than Ei ! EF, the contribution
from electrons tunneling via the localized state can invert
the TMR. Using Eq. (2), the conductance

REF"eV
EF

G#E$ dE
can be calculated as a function of V assuming for sim-
plicity an asymmetric position of impurity and energy-
independent !1 and !2. The solid line in Fig. 2 shows the
calculated TMR for Ei % 35 meV and ! % 25 meV
which displays a sign change at positive bias. The drop
of TMR with V for negative bias is similar to that for
junctions of large positive values [Fig. 2(a)], and cannot
be explained by the model of Eq. (2).

The variation of TMR versus V for MTJs displaying
inverse TMR is controlled by the position and the width
of the resonant state. In general, we observe asymmetric
curves with a minimum of TMR shifted to either positive
or negative bias. An example is presented in Fig. 2(c) for a
MTJ with TMR % !0:02 at low bias. A small resonant
width, ! % 5 meV, results in a very abrupt change of

TMR versus V in this case. As predicted by Eq. (2) [solid
line in Fig. 2(c)], the TMR changes sign at negative bias.
Then it drops to zero due to spin-flip scattering, similar to
that in Figs. 2(a) and 2(b).

A microscopic quantum model for the conduction in
disordered junctions of small area allows us to go beyond
the simplifications of Eq. (2), and get insight into statis-
tics of resonant tunneling. We have calculated the TMR
using Landauer-Büttiker theory [20] within a single-band
tight-binding model. The barrier is represented by an 8&
8& 8 atomic structure with a simple cubic geometry and
(001) orientation of atomic layers. All energies are mea-
sured in units of hopping integral " relative to EF. A
value of " can be estimated from the bandwidth w %
12". Taking into account that the experimental width of
the conduction band in NiO is 18 eV [21], we find that " '
1:5 eV. The on-site atomic energy of the barrier atoms is
set equal to 7". This provides no states at the EF in the
perfect structure and simulates a tunneling barrier of
height U % 7"! w=2 % " ' 1:5 eV. This value is of
the order of half the experimental band gap in NiO which
is about 2 eV [21]. Disorder is introduced as a random
variation of the on-site atomic energies with a uniform
distribution of width #. This disorder broadens the con-
duction band creating localized states within the band gap
of the insulator.

For calculating the conductance, the disordered bar-
rier layer is inserted between two ferromagnetic elec-
trodes. The influence of the electrodes on the electronic
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bias, the inversion can occur at finite bias. An example of
such a behavior is demonstrated in Fig. 2(b) on a sample
of a small TMR value (about 0.01) at low bias. The sign
change of TMR is the consequence of a localized state
which lies above the EF, as is schematically explained in
the right-hand panels of Fig. 2. At small V, only electrons
at the EF tunnel through the barrier. If the impurity
state has energy Ei above EF and its width ! is less than
Ei ! EF, then this state reduces the potential barrier
height, thereby diminishing the TMR [4]. On the other
hand, if V becomes larger than Ei ! EF, the contribution
from electrons tunneling via the localized state can invert
the TMR. Using Eq. (2), the conductance

REF"eV
EF

G#E$ dE
can be calculated as a function of V assuming for sim-
plicity an asymmetric position of impurity and energy-
independent !1 and !2. The solid line in Fig. 2 shows the
calculated TMR for Ei % 35 meV and ! % 25 meV
which displays a sign change at positive bias. The drop
of TMR with V for negative bias is similar to that for
junctions of large positive values [Fig. 2(a)], and cannot
be explained by the model of Eq. (2).

The variation of TMR versus V for MTJs displaying
inverse TMR is controlled by the position and the width
of the resonant state. In general, we observe asymmetric
curves with a minimum of TMR shifted to either positive
or negative bias. An example is presented in Fig. 2(c) for a
MTJ with TMR % !0:02 at low bias. A small resonant
width, ! % 5 meV, results in a very abrupt change of

TMR versus V in this case. As predicted by Eq. (2) [solid
line in Fig. 2(c)], the TMR changes sign at negative bias.
Then it drops to zero due to spin-flip scattering, similar to
that in Figs. 2(a) and 2(b).

A microscopic quantum model for the conduction in
disordered junctions of small area allows us to go beyond
the simplifications of Eq. (2), and get insight into statis-
tics of resonant tunneling. We have calculated the TMR
using Landauer-Büttiker theory [20] within a single-band
tight-binding model. The barrier is represented by an 8&
8& 8 atomic structure with a simple cubic geometry and
(001) orientation of atomic layers. All energies are mea-
sured in units of hopping integral " relative to EF. A
value of " can be estimated from the bandwidth w %
12". Taking into account that the experimental width of
the conduction band in NiO is 18 eV [21], we find that " '
1:5 eV. The on-site atomic energy of the barrier atoms is
set equal to 7". This provides no states at the EF in the
perfect structure and simulates a tunneling barrier of
height U % 7"! w=2 % " ' 1:5 eV. This value is of
the order of half the experimental band gap in NiO which
is about 2 eV [21]. Disorder is introduced as a random
variation of the on-site atomic energies with a uniform
distribution of width #. This disorder broadens the con-
duction band creating localized states within the band gap
of the insulator.

For calculating the conductance, the disordered bar-
rier layer is inserted between two ferromagnetic elec-
trodes. The influence of the electrodes on the electronic
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Figure 2.13 – Mécanisme de tunnel résonant via des impuretés localisées.
a) Histogramme de TMR obtenu sur des jonctions Ni / NiO / Co. b) TMR(V) pour une jonction
présentant une TMR faible (trait plein : théorie de tunnel résonant, cercles : TMR(V) déduite
des I (V), carrés : mesures de R (H) c) Schéma de barrière pour b) (issu de [442]).

Jonctions tunnel magnétiques moléculaires

La jonction tunnel moléculaire la plus simple qui soit consiste en une molécule non
magnétique attachée à des électrodes magnétiques. Cette configuration est la version
moléculaire de la vanne de spin, mais elle est expérimentalement beaucoup plus di�-
cile à obtenir que son homologue inorganique. En plus des di�cultés habituelles liées à
l’électronique moléculaire (stabilité mécanique des contacts, contrôle de la géométrie des
électrodes, contact molécules/électrodes, etc), l’utilisation d’électrodes à base de métaux
de transition ajoute une complication de part la forte sensibilité à l’oxydation de ces
dernières. Ceci exclut e�ectivement l’utilisation d’une large classe de protocoles expéri-
mentaux basés sur la rupture de jonctions en milieux aqueux ou polaires, qui a montré
son e�cacité pour les électrodes à base de métaux nobles [443]. Cela signifie qu’il faut
élaborer des interfaces stables chimiquement, ce qui constitue un défi di�cile à relever.

Dans un travail pionnier obtenu par Petta et coll., des nano-jonctions de Ni ont été
élaborées en incorporant des monocouches auto-assemblées d’octanethiol, une molécule
isolante, dans des nanopores (≥ 80 nm2) réalisées dans des membranes de Si3N4, for-
mant de fait une jonction tunnel moléculaire (Ni/octanethiol/Ni) [444]. Grâce à cette
configuration, une magnétorésistance d’environ 16 % à basse température (4 K) a pu
être mesurée mais disparaissait cependant au dessus de 30 K. Néanmoins, la plupart des
dispositifs étaient trop résistifs ou n’ont présenté aucun comportement magnéto-résistif.
De plus, un changement de signe de la MR d’un échantillon à un autre a été observé
(voir figure 2.14), voire un changement de signe sur un même échantillon et ce, à des
tensions di�érentes. Dans les deux types de MR mesurés, un fort bruit électronique a été
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observé. Les auteurs interprètent alors ce comportement par la présence d’états localisés
à l’intérieur de la barrière. A ce jour et à notre connaissance, il n’existe pas dans la litté-
rature de travaux qui aient mis à nouveau en évidence la possibilité de conserver le spin
lors du processus tunnel à travers des molécules "simples" (composées seulement d’une
chaîne alkyle et d’un groupement fonctionnel de type amine, acide, thiol) à travers un
SAM. Notons cependant que C.Barraud de l’UMP CNRS/Thalès, a récemment présenté
lors d’une communication orale, des mesures de magnéto-transport sur une jonction de
LSMO/SAM(acide phosphonique)/Co obtenue par nano-indentation [445] : de la TMR
à basse température a été observée (jusqu’à 35 %) mais elle disparait rapidement jusqu’à
température ambiante dûe à la faible valeur de la température de Curie du LSMO.

does not produce a tunnel barrier.We also fabricated other
control samples by immersing the devices in pure ethanol
solvent for 48 h instead of octanethiol solution. All but
one of nine ethanol control devices had resistances below
h=e2 ! 25:8 k! [Fig. 1(a)], indicating the presence of a
metallic contact [19]. Although the resistances of ethanol-
immersed samples were somewhat greater than for clean
Ni-Ti-Ni contacts, the associated changes in the contact
structure did not produce any significant magnetoresis-
tance, even for the highest-resistance device [inset,
Fig. 1(a)]. These results demonstrate that the magnetore-
sistance illustrated below for octanethiol samples is asso-
ciated with the presence of the SAM barrier, and is not an
artifact due to the solvent or other processing procedures.
Several of the SAM samples [Figs. 1(b) and 1(c)] did
resemble the ethanol-immersed samples in having resis-
tances lower than 25:8 k! and negligible magneto-
resistance, from which we infer the presence of metallic
shorts through the molecular layer. However, 23 of 29

octanethiol devices had resistances greater than h=e2,
indicating electron transport via a tunneling mechanism.
The resistance values clustered in the M! range are
similar to previous measurements of alkanethiol mole-
cules using Au electrodes in a nanopore geometry [11]. In
the following, we will focus solely on the junctions with
resistance greater than h=e2.

In Figs. 2(a)–2(c) we plot the resistance (R ! V=I),
measured at 4.2 K, as a function of magnetic field (H)
applied in the sample plane for three Ni-octanethiol-Ti-
Ni samples with varying resistances. For jHj> 0:6 T, the
magnetizations of the two electrodes are parallel, result-
ing in an H-independent resistance RP. We note that the
saturation field is larger than for simple planar Ni films,
presumably due to the bowl-shaped contact on one side of
the device [inset, Fig. 1(c)]. As H is swept through zero,
the magnetizations of the two electrodes undergo reversal
processes at different fields, so that they may approach an
approximately antiparallel configuration before ulti-
mately aligning with the reversed field. During this pro-
cess, the samples exhibit clear changes in resistance,
reaching values of R that are generally higher than RP,
although in some samples for a range of H the resistance
may also dip below RP [e.g., Figs. 2(a) and 2(b)]. If Rmax is
the maximum resistance measured and Rmin is the mini-
mum, we define the positive and negative junction mag-
netoresistances JMR" ! #Rmax $ RP%=RP and JMR$ !
#Rmin $ RP%=RP. For the three samples in Fig. 2 we find
JMR" ! 3:5%, JMR$ ! $6:1%, and JMR" ! 16:0% for
Figs. 2(a)–2(c), respectively, (see figure caption for bias
voltages). In comparison, the low resistance Ni-ethanol-
Ti-Ni control samples with no octanethiol barriers exhib-
ited much smaller resistance changes and qualitatively

FIG. 2. R vs H for three Ni-octanethiol-Ti-Ni samples, all
taken at 4.2 K. Arrows denote the directions of the magnetic-
field sweeps. (a) Sample 1, biased at 10 mV; (b) Sample 2,
biased at 10 mV; (c) Sample 3, biased at 5 mV.

FIG. 1 (color online). Resistance histograms for different
types of samples at T ! 4:2 K and H ! 0 T. (a) Ni-Ti-Ni
control samples in which the samples were immersed in etha-
nol solvent for 48 h before deposition of the Ti/Ni top contact.
Inset: Magnetoresistance of the most resistive of the nine
measured controls. Arrows denote the directions of the
magnetic-field sweeps. (b) Ni-octanethiol-Ti-Ni samples;
(c) Ni-octanethiol-Ni samples with no Ti adhesion layer in
the sample region. Inset: device geometry.
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Figure 2.14 – Jonctions tunnel moléculaires obtenues par Petta et coll.
Cycles R (H) de trois jonctions Ni/octanethiol/Ti/Ni pour T = 4.2 K. a) Echantillon 1 pour V
= 10 mV. b) Echantillon 3 pour V = 10 mV. c) Echantillon 3 pour V = 5 mV (issu de [444]).

L’étude des jonctions tunnel moléculaires s’est beaucoup développée depuis, et l’on
peut citer un résultat majeur publié récemment par C. Barraud et coll.. Ces derniers
reportent des mesures de TMR à partir d’une nano-jonction moléculaire, élaborée par
nanoindentation (LSMO/Alq3/Co) [446] (voir un schéma sur la figure 2.15 a)). Ce dis-
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positif a montré un e�et géant de TMR positive (300 % à 2 K, voir figure 2.15 b)) avec
une forte dépendance de l’amplitude avec la tension c) et la température d) (TMR nulle
dès 180 K). La nanoindentation permet ici d’éviter les e�et de pinholes, mais également
de se placer dans un régime tunnel en variant l’épaisseur de la barrière organique grâce
à un suivi en temps réel de la résistance de la nano-jonction. Par ailleurs, les auteurs se
proposent d’expliquer l’injection de spin dans des molécules, et notamment les di�érences
observées dans le signe de la MR et de l’amplitude pour des jonctions tunnel moléculaires
de structure (LSMO/Alq3/Co) [9]. En e�et, leur modèle introduit une hybridation de
spin induisant des états polarisés dans la première couche moléculaire à l’interface avec
l’électrode. De fait, le couplage de la molécule avec l’électrode ferromagnétique peut exal-
ter la polarisation e�ective des électrodes ou même inverser son signe.
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Figure 4 | Bias-voltage and temperature dependence of the magnetoresistance. a, R(H) magnetoresistance curves of the LSMO/Alq3 ⇠ 2 nm/Co
nano-MTJ recorded at 2 K and at five different bias voltages (�5mV, �10mV, �20mV, �45mV, �100mV). b, Bias-voltage dependence of the
magnetoresistance obtained from I(V) curves recorded in the parallel and antiparallel magnetic configurations (line). The data corresponding to the R(H)
curves recorded at different bias voltage are also reported (circles) . c, Variation of magnetoresistance (left scale) and resistance (right scale) as a function
of the temperature.

surface24. It also indicates a loss of spin polarization during the
tunnel transport as shown by the correlated magnetoresistance and
resistance decrease in temperature25 (Fig. 4c). This is supported
by the bias-voltage dependence of the magnetoresistance (Fig. 4b)
obtained from magnetoresistance measurements recorded at dif-
ferent bias voltages and from I–V curves both in the parallel
(PA) and antiparallel (AP) magnetic configurations. We observe
a strong decrease of magnetoresistance at low voltages followed
by a slower decrease at higher voltages. Note that the magne-
toresistance remains positive whatever the applied bias voltage.
Again, the decrease of magnetoresistance is stronger than the one
observed in LSMO-based inorganic tunnel junctions24 explained
by magnon excitations22. In our organic tunnel junctions, the
magnetoresistance is reduced by a factor 2 at 25mV (Fig. 4b) and
the magnetoresistance effect vanishes at 200mV. In addition to
magnons, which are known to play an important role in MTJs,
phonons are also expected to exert a key influence for organic
barriers26. For instance, it has been demonstrated that phonons
play a significant role in the coupling of certain molecules to a
metallic surface27.

We first discuss the amplitude of the magnetoresistance.
Assuming that the spin polarization of the LSMO/Alq3 interface
(PLSMO) is positive and fully polarized28, the spin polarization of
the Co/Alq3 interface, obtained from the simple Jullière’s formula
for tunnelling magnetoresistance TMR = (RAP � RPA)/RPA =
2PCoPLSMO/(1� PCoPLSMO), reaches at least +60%. Note that this
ideal situation for LSMO corresponds to a lower bound for the
cobalt spin polarization. A lower LSMO spin polarization would
lead to a higher Co spin polarization. The positive sign of PCo/Alq3
in our MTJs is in agreement with previously reported results15.
They extract a positive sign for PCo/Alq3 (+27%) from Meservey–
Tedrowmeasurements29 in Co/Alq3/Al tunnel junctions. Although
we obtain the same sign, the magnitude is much higher in our
junctions. This could be explained by pointing out that in contrast
to commonly measured large-area MTJs (micrometre size and
above), we probe only local nanometre-scale properties. This is
of particular relevance for highly inhomogeneous layers such as
organic thin films. The high spin polarization can also be linked
to specific spin-dependent hybridization of the orbitals at the
metal/organic interface30. For example, chemical reaction and
complex formation at the interface between the electrode and
Alq3 were proposed31 as a possible mechanism to explain the
shift of the band structure of Alq3 deposited on various non-
magnetic metallic electrodes.

We now discuss the sign of the magnetoresistance of
LSMO/Alq3/Co trilayers. Since the first result8, the inverse spin
valve effect has been regularly observed in the case of millimetre
square large MTJs and thick9–12 Alq3 layers in the 130–250 nm
range. It has been pointed out by the different authors that the

real Alq3 thickness involved in the transport is difficult to estimate
and the thickness should actually be reduced by up to 100 nm,
leaving junctions in the few tens of nanometres to 140 nm range.
It is commonly accepted to analyse this sign in the framework
of the Jullière model leading to opposite spin polarizations for
the interfaces. With LSMO (PLSMO > 0) thought of as a spin
analyser28, this naturally leads to PCo/Alq3 < 0. However, it was
pointed out that both positive and negative magnetoresistance
could be observed in thick LSMO/Alq3/Co devices as a function
of applied voltage14. In addition, for the same LSMO/Alq3 bilayers,
here we report a positive magnetoresistance for locally probed
thin tunnel barriers, whereas a negative one has been observed
for larger and thicker ones13. Although one could relate those
last discrepancies to materials fluctuations between studies, in the
following we propose a description of a spin injection mechanism
explaining the observed discrepancies.

Spin hybridization transport model
We now discuss how the formation of spin-hybridization-induced
polarized states (SHIPS) in the first molecular layer at the electrode
interface can change completely the magnetoresistance of organic
spin valves with respect to what is usually found in conventional
inorganic ones. This can lead to an increase of the effective
spin polarization of the electrodes or even change their sign.
For this purpose, we introduce a simple one-dimensional model
followingBardeen’s approach. For a systemwith transmissionTif

�� 0

depending on the initial i and final state f and spin directions � , one
can write the conductance at zero bias as:

G�� 0
(EF)=

2�e2

h

X

(i,f )

|Tif
�� 0 |2�(Ei �EF)�(Ef �EF) (1)

Usually, in the case of direct tunnelling, the transmission coefficient
is kept constant and the conductance is rewritten as proportional
to the spin-dependent density of states (S-DOS) of the electrodes
N � (E). This leads to the original Jullière formula for the TMR
with the spin polarization expressed as P = (N " �N #)/(N " +N #).
In a more realistic approach, the transmission coefficient is also
affected by the specific bonding of different band states of the
electrodes at the organic interface, which leads to a weighting of the
S-DOS contribution. This gives rise to an ‘effective’ S-DOS entering
the spin polarization.

Recalling that most of the OSCs such as Alq3 are closer to small
molecules than conventional semiconductors, the first molecular
layer is thought to have a key role for charge injection into such
OSCs (refs 32,33). In the following, we describe how the SHIPSmay
contribute to this effective S-DOS. For a ferromagnetic metal, one
could expect that a spin-dependent broadening (spectral density� )
of those localized states arises from the coupling (hybridization)
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Unravelling the role of the interface for spin
injection into organic semiconductors
Clément Barraud1, Pierre Seneor1*, Richard Mattana1*, Stéphane Fusil1,2, Karim Bouzehouane1,
Cyrile Deranlot1, Patrizio Graziosi3, Luis Hueso3†, Ilaria Bergenti3, Valentin Dediu3, Frédéric Petroff1

and Albert Fert1

Organic materials are attractive for building spintronics devices owing to their expected long spin lifetimes. Moreover, the
ability to control their properties by changing their composition and molecular structure makes them easier to tailor to
given tasks than inorganic materials. However, most studies of candidate organic spintronics materials focus on their bulk
spin transport characteristics. Here we investigate the equally important process of spin injection and how it is influenced
by interface coupling in the prototype organic semiconductor, Alq3. We fabricate nanometre-scale (La,Sr)MnO3/Alq3/Co
magnetic tunnel junctions that exhibit a magnetoresistive response of up to 300%. Furthermore, we develop a spin transport
model that describes the role of interfacial spin-dependent metal/molecule hybridization on the effective polarization allowing
enhancement and even sign reversal of injected spins.We expect such insights to lead towards themolecular-level engineering
of metal/organic interfaces to tailor spin injection and bring new electrical functionalities to spintronics devices.

Molecular spintronics, by combining the potential of
spintronics1 and molecular/organic electronics2, is now
considered as a promising alternative to conventional

spintronics with inorganic materials3. Besides flexibility, chemical
engineering and low production costs, the opportunity that
spin relaxation times could be enhanced by several orders of
magnitude compared with inorganic materials arouses a strong
interest for organic semiconductors4–6 (OSCs). Weak spin–orbit
coupling associated with light-element compounds and electronic
transport through ⇡ delocalized orbitals would be involved in
explaining this gain of spin lifetime. The pioneering spin-valve
effects were observed by Dediu and colleagues7 for sexithiophene.
Since then, most of the studies have been focused on Alq3
(tris[8-hydroxyquinoline]aluminium; refs 8–15), motivated by the
achievement of a sizeable inverse spin valve effect by Xiong
and colleagues8. However, the mechanisms underlying the spin
injection into the OSCs are still to be unravelled and remain one of
themain challenges of this new uprising field16.

Here, we report on giant tunnel magnetoresistance up to 300%
in Alq3-based nanojunctions using (La,Sr)MnO3 (LSMO) and
Co electrodes. We further develop a spin-dependent transport
model (taking into account interfacial spin hybridization) giving
an understanding of spin injection into organicmaterials/molecules
and opening new opportunities for chemically tailored spintronics
devices. Ultimately, owing to molecular engineering, the physical
properties of spintronics devices could be expected to be tailored
through playing with the anchoring groups and the backbone of
themolecules. The LSMO/Alq3/Co tunnel junctions are elaborated
from LSMO/Alq3 (10–30 nm) bilayers using a conductive-tip AFM
(CT-AFM) nanolithography process. Inhomogeneity and strong
metal diffusion8 could lead to short-circuits in wide-area tunnel
junctions. Although not solving the problem, the nanofabrication

1Unité Mixte de Physique CNRS/Thales, 91767 Palaiseau France associée à l’Université de Paris-Sud, 91405 Orsay, France, 2Université d’Evry-Val
d’Essonne, 91025 Evry, France, 3ISMN-CNR, Via Gobetti 101, 40129 Bologna, Italy. †Present address: CIC nanoGUNE, Avenida de Tolosa 76, E-20018 San
Sebastian, Spain and IKERBASQUE, Basque Foundation for Science, E-48011 Bilbao, Spain. *e-mail: pierre.seneor@thalesgroup.com;
richard.mattana@thalesgroup.com.

Co

Insulator

Alq3

(La, Sr)MnO3

Figure 1 | Schematic drawing of the organic MTJ. The device consists first
of a La0.7Sr0.3MnO3/Alq3 bilayer. A nanoindent in the Alq3 layer is realized
by a CT-AFM, allowing us to control the organic tunnel barrier thickness.
This nanohole is then filled with cobalt, leading to a
La0.7Sr0.3MnO3/Alq3/Co nanometric-size MTJ.

of our samples allows it to be circumvented. The desired Alq3
tunnel barrier thickness left after the indentation is obtained by
controlling the AFM tip penetration into the layer. The indentation
process is triggered by the tunnel current between the tip and
the sample. Finally, the nanoholes are filled with Co, leading to a
LSMO/Alq3/Co magnetic tunnel junction (MTJ) device (see Fig. 1
and the Methods section).

Alq3 as a tunnel barrier
As a preamble, to characterize the Alq3 thickness versus tip-
to-sample resistance, we defined matrices of nanoindents in
which sequences of resistances in the range of 105.5–1011 � were
taken as threshold values to stop the process. The lower bound
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Figure 2 | Control of the Alq3 thickness. a, Cross-sections of two
nanoindents into an Alq3 (⇠10 nm)/resist(⇠30 nm) bilayer obtained for
sample-to-tip resistance threshold values of 105.5 and 109.5 �. The 105.5 �

threshold value corresponds to the AFM-tip/LSMO contact resistance
where there is no organic material left. On the other hand, for a larger
threshold value (109.5 �), the barrier thickness left is then 4 nm.
b, Variation of the barrier thickness left as a function of the resistance
threshold value (in a log scale) set for the nanoindentation process. The
line is a linear fit. The error bars show the standard deviation obtained on
the series of nanoindents.

corresponds to the LSMO/tip contact resistance measured on a
free-standing surface of LSMO. The cross-section of a reference
nanoindent realized at this threshold resistance value is presented
in Fig. 2a. As another example, in the same figure, we show
another cross-section obtained for a 109.5 � threshold and leaving
4 nm of Alq3 tunnel barrier. These cross-sections are extracted
from indented holes tapping-mode AFM images obtained with
ultrasharp tips. Furthermore, the thickness of the remaining organic
barrier is presented as a function of the preset resistance threshold
in Fig. 2b. The linear increase of the resistance versus barrier
thickness in logarithmic scale unravels the exponential character
of the tunnelling mechanism. Fitting the exponential increase with
G / e��d (where d is the barrier thickness2), we find a value of
� = 0.23Å�1, which is in agreement with � ⇡ 0.3Å�1 extracted
from tunnelling measurements in MTJs (ref. 15). Nevertheless, this
corresponds to amuch slower decay for the electronic wavefunction
in Alq3 MTJs compared with oligothiophene17 (� = 0.41Å�1),
alkanethiol self-assembled monolayers2 (� ⇡ 0.8–1.08Å�1) or
inorganic MgO-based18 (� ⇡ 0.7Å�1) tunnel junctions. Although
it is not possible to directly convert this measured � coefficient
into commonly expressed barrier heights (as the effective mass
of the tunnelling carriers in Alq3 is unknown), one can get a
simple picture of this low beta value from the combination of
the reported reduction in barrier height by dipole fields19 and the
stronger influence of the image potential in organics. For thin
organic films in the nanometre range, a significant reduction of the
effective barrier height is expected because of the image potential
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Figure 3 |Magnetic-field dependence of the resistance.
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the higher coercive field to the Co magnetic switching. Inset: I(V) curves
recorded at 2 K in the parallel (IPA) and antiparallel (IAP)
magnetic configurations.

contribution20. Indeed, the reduced dielectric constant (") in Alq3
barriers ("Alq3 = 1.6; ref. 21) compared with conventional Al2O3
inorganic barriers ("Al2O3 = 10) enhances the potential image effect
by the ratio "Al2O3/"Alq3 .

Nanojunction spin-dependent transport
In the following, we present the spin-dependent transportmeasure-
ments carried out on the LSMO/Alq3 ⇠ 2 nm/Co nanojunctions.
The current–voltage curves (inset of Fig. 3) are clearly nonlinear,
confirming tunnel transport behaviour through the Alq3 organic
barrier, as expected from the resistance versus Alq3 thickness
described in Fig. 2. The I–V curves show some fine structures
at 2 K fading with increasing temperature. These structures could
originate from phonons ormagnons (especially at a low bias voltage
below 100mV; ref. 22), extrinsic (structural defects, atoms and
so on) and/or intrinsic electronic states in the gap. Here, we can
reasonably rule out Coulomb blockade through a single small
metallic cluster as the origin of this low-bias fine structure (below
100mV). Indeed, taking into account the low dielectric constant of
organic compounds such as Alq3, fine structure on a voltage scale
lower than 100mV would require metallic clusters with diameters
larger than 7 nm (ref. 23). This is much larger than the organic
barrier thickness of the sample.

The variation of the resistance as a function of the in-plane
magnetic field recorded at 2 K and �5mV is shown in Fig. 3. The
observed magnetoresistance reaches 300%. Clear and reproducible
positive magnetoresistance effects have been obtained at a low
temperature and at different bias voltages (Fig. 4a). The lower
coercive field is ascribed to the LSMO electrode (confirmed by
superconducting quantum interference device measurements) and
the higher to the Co nanocontact. Superconducting quantum inter-
ference device measurements carried out on LSMO/Alq3 bilayers
reveal also a low remanent magnetization (Mr/Ms ⇡ 0.4). This
low remanence induces a higher resistance at zero magnetic fields
than at high magnetic fields where the magnetization of LSMO is
fully saturated. Concerning the magnetoresistance origin, we have
checked by angular dependence measurements that the measured
effects were not due to tunnelling anisotropic magnetoresistance.
In Fig. 4c, we show themagnetoresistance temperature dependence.
The magnetoresistance undergoes a sharp decrease in temperature
with only 25% remaining at 120K and below noise level at 180K.
The decrease of the magnetoresistance with temperature cannot
be ascribed only to the rapid loss of magnetization at the LSMO
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Figure 4 | Bias-voltage and temperature dependence of the magnetoresistance. a, R(H) magnetoresistance curves of the LSMO/Alq3 ⇠ 2 nm/Co
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curves recorded at different bias voltage are also reported (circles) . c, Variation of magnetoresistance (left scale) and resistance (right scale) as a function
of the temperature.

surface24. It also indicates a loss of spin polarization during the
tunnel transport as shown by the correlated magnetoresistance and
resistance decrease in temperature25 (Fig. 4c). This is supported
by the bias-voltage dependence of the magnetoresistance (Fig. 4b)
obtained from magnetoresistance measurements recorded at dif-
ferent bias voltages and from I–V curves both in the parallel
(PA) and antiparallel (AP) magnetic configurations. We observe
a strong decrease of magnetoresistance at low voltages followed
by a slower decrease at higher voltages. Note that the magne-
toresistance remains positive whatever the applied bias voltage.
Again, the decrease of magnetoresistance is stronger than the one
observed in LSMO-based inorganic tunnel junctions24 explained
by magnon excitations22. In our organic tunnel junctions, the
magnetoresistance is reduced by a factor 2 at 25mV (Fig. 4b) and
the magnetoresistance effect vanishes at 200mV. In addition to
magnons, which are known to play an important role in MTJs,
phonons are also expected to exert a key influence for organic
barriers26. For instance, it has been demonstrated that phonons
play a significant role in the coupling of certain molecules to a
metallic surface27.

We first discuss the amplitude of the magnetoresistance.
Assuming that the spin polarization of the LSMO/Alq3 interface
(PLSMO) is positive and fully polarized28, the spin polarization of
the Co/Alq3 interface, obtained from the simple Jullière’s formula
for tunnelling magnetoresistance TMR = (RAP � RPA)/RPA =
2PCoPLSMO/(1� PCoPLSMO), reaches at least +60%. Note that this
ideal situation for LSMO corresponds to a lower bound for the
cobalt spin polarization. A lower LSMO spin polarization would
lead to a higher Co spin polarization. The positive sign of PCo/Alq3
in our MTJs is in agreement with previously reported results15.
They extract a positive sign for PCo/Alq3 (+27%) from Meservey–
Tedrowmeasurements29 in Co/Alq3/Al tunnel junctions. Although
we obtain the same sign, the magnitude is much higher in our
junctions. This could be explained by pointing out that in contrast
to commonly measured large-area MTJs (micrometre size and
above), we probe only local nanometre-scale properties. This is
of particular relevance for highly inhomogeneous layers such as
organic thin films. The high spin polarization can also be linked
to specific spin-dependent hybridization of the orbitals at the
metal/organic interface30. For example, chemical reaction and
complex formation at the interface between the electrode and
Alq3 were proposed31 as a possible mechanism to explain the
shift of the band structure of Alq3 deposited on various non-
magnetic metallic electrodes.

We now discuss the sign of the magnetoresistance of
LSMO/Alq3/Co trilayers. Since the first result8, the inverse spin
valve effect has been regularly observed in the case of millimetre
square large MTJs and thick9–12 Alq3 layers in the 130–250 nm
range. It has been pointed out by the different authors that the

real Alq3 thickness involved in the transport is difficult to estimate
and the thickness should actually be reduced by up to 100 nm,
leaving junctions in the few tens of nanometres to 140 nm range.
It is commonly accepted to analyse this sign in the framework
of the Jullière model leading to opposite spin polarizations for
the interfaces. With LSMO (PLSMO > 0) thought of as a spin
analyser28, this naturally leads to PCo/Alq3 < 0. However, it was
pointed out that both positive and negative magnetoresistance
could be observed in thick LSMO/Alq3/Co devices as a function
of applied voltage14. In addition, for the same LSMO/Alq3 bilayers,
here we report a positive magnetoresistance for locally probed
thin tunnel barriers, whereas a negative one has been observed
for larger and thicker ones13. Although one could relate those
last discrepancies to materials fluctuations between studies, in the
following we propose a description of a spin injection mechanism
explaining the observed discrepancies.

Spin hybridization transport model
We now discuss how the formation of spin-hybridization-induced
polarized states (SHIPS) in the first molecular layer at the electrode
interface can change completely the magnetoresistance of organic
spin valves with respect to what is usually found in conventional
inorganic ones. This can lead to an increase of the effective
spin polarization of the electrodes or even change their sign.
For this purpose, we introduce a simple one-dimensional model
followingBardeen’s approach. For a systemwith transmissionTif

�� 0

depending on the initial i and final state f and spin directions � , one
can write the conductance at zero bias as:

G�� 0
(EF)=

2�e2

h

X

(i,f )

|Tif
�� 0 |2�(Ei �EF)�(Ef �EF) (1)

Usually, in the case of direct tunnelling, the transmission coefficient
is kept constant and the conductance is rewritten as proportional
to the spin-dependent density of states (S-DOS) of the electrodes
N � (E). This leads to the original Jullière formula for the TMR
with the spin polarization expressed as P = (N " �N #)/(N " +N #).
In a more realistic approach, the transmission coefficient is also
affected by the specific bonding of different band states of the
electrodes at the organic interface, which leads to a weighting of the
S-DOS contribution. This gives rise to an ‘effective’ S-DOS entering
the spin polarization.

Recalling that most of the OSCs such as Alq3 are closer to small
molecules than conventional semiconductors, the first molecular
layer is thought to have a key role for charge injection into such
OSCs (refs 32,33). In the following, we describe how the SHIPSmay
contribute to this effective S-DOS. For a ferromagnetic metal, one
could expect that a spin-dependent broadening (spectral density� )
of those localized states arises from the coupling (hybridization)
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d) 

Figure 2.15 – Jonctions tunnel moléculaires obtenues par C.Barraud et coll.
a) Représentation schématique de la nano-jonction (LSMO.Alq3/Co) obtenue par nano-
indentation d’une couche d’Alq3. b) Courbe de MR mesurée à 2 K pour une tension de -5
mV. En insert les caractéristiques I (V) dans les états parallèle et anti-parallèle. c) Dépendance
de l’amplitude de la MR en fonction de la tension déduite des caractéristiques I (V) dans les
deux états. d) Dépendance de l’amplitude de la MR en fonction de la température (issu de [446]).

Enfin, nous pouvons également noter que l’équipe de Moodera a récemment reporté
des mesures de TMR dans des jonctions tunnel moléculaires munies d’une barrière hybride
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(respectivement Co/Al2O3 ≠Alq3/NiFe [447], et Co/Al2O3 ≠rubrene/Fe [448]). En e�et,
ce terme se justifie par la présence d’une fine barrière organique (Alq3, Rubrène, etc. . .)
et inorganique (présence d’une fine barrière d’Al2O3 qui permet d’augmenter l’injection
de spin à l’interface [449]). Une TMR d’environ 15 % a été enregistrée à 4.2 K [448],
ainsi qu’une TMR de quelques pour cent à température ambiante (≥ 5 %) pour les deux
systèmes. Il faut souligner que le dispositif dont la barrière est composée d’Al2O3 ≠ Alq3

reste dans le cadre d’un régime tunnel compte tenu des épaisseurs mises en jeu (0.6-1.6
nm respectivement), contrairement à la barrière d’Al2O3 ≠ rubrène plus épaisses (4.6
à 15 nm de rubrène). En e�et, de telles épaisseurs sont bien au-delà du régime tunnel
et impliquent probablement une injection de spin dans les couches de rubrène, voir, le
passage d’un régime tunnel vers un régime d’injection, qui est est évoqué par Shim et
coll. pour de telles barrières hybrides [448].

Propriétés de la TMR dans les réseaux de particules magnétiques :

En analogie avec les jonctions tunnels (films ou couches magnétiques), la TMR peut
être étudiée dans des réseaux de nanoparticules magnétiques incluses dans des matrices
isolantes (matériaux granulaires) ou liées par des ligands organiques (généralement iso-
lants). Ces réseaux de particules présentent un intérêt car ils peuvent allier d’une part, les
propriétés magnétorésistives des jonctions tunnel, mais aussi les propriétés liées au blocage
de Coulomb. Avant de détailler l’étude sur la TMR de réseaux de particules, nous rappe-
lons d’abord que le moment magnétique d’une nanoparticule monodomaine peut être soit
superparamagnétique (le macrospin se renverse suivant les fluctuations thermiques), soit
bloqué (macrospin fixe) [450]. La valeur caractéristique décrivant la transition de l’état
superparamagnétique à l’état bloqué est la température de blocage TB. Pour une particule
unique, TB est donnée par :

TB ≥ Keff V

25 KB

où Keff représente la constante e�ective d’anisotropie (somme de la composante d’ani-
sotropie magnétocristalline et d’anisotropie de forme) et V le volume de la particule.
Cependant, pour des assemblées de particules, le couplage d’échange entre les particules
et les interactions dipolaires peuvent induire une augmentation de TB [451, 452]

Les grandeurs fondamentales gouvernant les réseaux de nanoparticules magnétiques
sont l’énergie de charge (EC), qui dépend alors de la taille de la particule et de la tem-
pérature, et EM l’énergie magnétique du système qui dépend, elle, de l’état magnétique
du système, et donc du champ magnétique appliqué (corrélation ou couplage magnétique
des particules). Les di�érents modèles théoriques existants rendent compte de la compéti-
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tion qui existe entre ces deux grandeurs. Nous présenterons cependant le modèle qui nous
semble le plus pertinent, à savoir celui proposé par Inoue et Maekawa [453]. En se basant
sur la théorie de la TMR dans les jonctions tunnel [414] et du transport électronique dans
les matériaux granulaires proposé par Helman et coll. [454], les auteurs démontrent que
i) la grandeur EM est négligeable devant EC ii) l’origine de la TMR dans les matériaux
granulaires magnétiques vient principalement de la polarisation de spin du matériau. De
plus, la dépendance angulaire (entre les moments magnétiques des grains) du coe�cient de
transmission tunnel est introduite. La conductance totale de l’assemblée est alors donnée
par :

G Ã (1 +m2P 2) exp[≠2(2Ÿ s EC/kBT )1/2]

il s’en suit :
TMR Ã m2P 2

1 +m2P 2

La dépendance de la TMR en température et au champ magnétique est implicitement
induite par l’aimantation relative m et la polarisation de spin P . De plus, les cycles R (H )
dans les matériaux granulaires doivent alors présenter une dépendance en m2. La valeur de
m dépend évidemment de l’état magnétique du système (bloqué/ferromagnétique ou su-
perparamagnétique). Cependant, ce modèle ne tient pas compte des interactions dipolaires
entre chaque particules. Or, les propriétés de TMR sont reliées au degré de couplage pré-
sent dans l’assemblée de particules. En e�et, Kechrakos et Trohidou [455] ont mis en évi-
dence une diminution de la TMR dûe aux interactions dipolaires en corrélant les cycles R
(H ) aux cycles d’hystérésis ainsi qu’une transition ferromagnétique-superparamagnétique
à travers les mesures de TMR. Cependant, les auteurs n’ont montré aucune corrélation de
la TMR avec les configurations des moments magnétiques des particules et se sont limités
aux études d’un seul type de matériau (nanopaticules de Co). Cette étude a été réalisée
par des calculs, basés sur un algorithme Monte-Carlo, à température finie dans des assem-
blées de nanoparticules. Les particules sont considérées comme étant sphériques, de taille
identique, et monodomaines (voir figure 2.16 a)). Elles ont un axe de facile aimantation
orienté aléatoirement dans l’espace. L’expression de la conductivité est celle utilisée par
Inoue et Maekawa [453]. Les figures 2.16 b) et c) montrent les demi-cycles d’aimantation
(M (H )) et R (H ) obtenues par minimisation d’énergie, respectivement pour T inférieur
et supérieur à TB. Ces simulations mettent en évidence l’apparition d’un pic sur la R (H )
(maximum de résistance) quand les particules sont ferromagnétiquement couplées. Ce pic
coïncide avec le champ coercitif HC des cycles M (H ), où le désordre magnétique est maxi-
mal. Quand le couplage dipolaire augmente, le champ coercitif diminue [451], induisant
un décalage sur la M (H ), par rapport aux cas de particules faiblement couplées. Comme
le montre la figure 2.16 c), le pic de résistance maximale suit également ce décalage. Il
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est alors possible, en théorie, de remonter à la configuration magnétique du système (fer-
romagnétique, superparamagnétique) en sondant ses propriétés magnétorésistives. Il est
à noter que ces simulations ont été réalisées pour un champ magnétique appliqué suivant
l’axe x du repère. Les simulations numériques opérées pour un angle variant dans le plan
du réseau ont peu d’incidence sur les propriétés de la TMR alors que le rajout d’une com-
posante hors plan, lui, peut aboutir à des valeurs de champs produisant le pic de TMR
di�érentes de HC , notamment pour des particules moyennement couplées.
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Il est important de noter que les modèles présentés précédemment ne tiennent pas compte 

explicitement de la distribution de taille présente dans des réseaux de particules réels, surtout 

pour les matériaux granulaires. Mitani et collaborateurs [MITANI-98] ont pris en compte la 

Fig.I-23 : (a) schéma représentatif du réseau de particules étudié (b) simulations 
numériques de demi-cycle de R(H) et M(H) pour T > TB suivant différents degrés 

de couplage (c) idem pour T < TB (issu de[KECHRAKOS2]) 
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Figure 2.16 – Influence du couplage magnétique des particules sur la TMR.
a) Schéma représentatif du réseau de particules étudié. b) Simulations numériques de demi-cycle
de R (H) et M (H) pour T > TB suivant di�érents degrés de couplage (c) idem pour T < TB

(issu de [455].

Récemment, Tan et coll. ont étendu l’étude de l’influence des interactions dipolaires
sur les propriétés magnétiques et de TMR d’assemblées de nanoparticules (NPs). Leurs
propriétés ont pu être directement comparées, et pour di�érentes valeurs d’anisotropie, à
la configuration des moments magnétiques des Nps. Pour cela, un réseau cubique simple,
de maille a, composé de 10◊10 NPs a été simulé. Ces dernières ont un rayon R de 5 nm
(pour justifier leur caractère monodomaine) et une anisotropie uniaxiale Keff de direction
aléatoire. La ième particule porte donc un macrospin Mi d’amplitude M = MSV , où MS

est l’aimantation à saturation et V son volume. L’évolution de Mi dans le temps est
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donnée par l’équation de Landau-Lifshitz-Gilbert à T = 0 K.
On notera que pour mettre en évidence la corrélation entre la configuration magné-

tique des NPs et la TMR, l’expression de la conductance donnée par le modèle d’Inoue
et Maekawa est également utilisée [453], calculée à partir des chemins de conduction en
parallèle représentés par des lignes de NPs. Enfin, la conduction dans le réseau est consi-
dérée ohmique, i.e les e�ets de blocage de Coulomb et de dépendance en tension sur la
TMR ne sont pas pris en compte.
Les configurations magnétiques rémanentes pour di�érentes amplitudes des interactions
ont été tracées (voir figure 2.17). Les aimantations en noir et encerclées représentent une
composante positive suivant l’axe z, tandis que celles en rouge indiquent une composante
négative. Quand l’amplitude des interactions dipolaires (hD) ≥ 0, les aimantations des
NPs sont orientées selon leurs axes d’anisotropie choisis aléatoirement. Pour hD = 0.15, les
macrospins tendent à s’aligner suivant le champ magnétique. Enfin, dans le cas de fortes
interactions (hD = 0.4), les aimantations forment des chaînes ferromagnétiques couplées
antiferromagnétiquement, créant ainsi une réduction de l’aimantation rémanente (Mr),
corrélés expérimentalement dans des assemblées de NPs de Co par Puntes et coll. [456]
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comportements observés expérimentalement.16,17   
Nous avons alors tracé les configurations magnétiques rémanentes pour différentes 
amplitudes des interactions (cf Fig.I.2). Les aimantations tracées en noir et encerclées 
représentent  une  composante  positive  suivant  l’axe  z,  tandis  que  celles  en rouge indiquent une 
composante négative. Quand hD ~ 0, les aimantations des NPs sont orientées selon leurs axes 
d’anisotropie   choisis   aléatoirement.   Pour hD = 0.15, nous observons une tendance des 
macrospins  à  s’aligner  suivant  le  champ  magnétique.  Enfin, dans le cas de fortes interactions 
(hD = 0.4), les aimantations forment des chaînes couplées antiferromagnétiquement, créant 
ainsi une réduction de Mr. La formation de tels domaines ont été observés expérimentalement 
dans des assemblées de NPs de Co par Puntes et al.21    
  

Nous présentons maintenant les effets des interactions dipolaires sur la TMR. Quand hD 
augmente,  l’amplitude  de  la  TMR  diminue  (cf  Fig.I.1).  Cela  peut  s’expliquer  par  la  formation  
des domaines FM couplés antiferromagnétiquement présentés sur la Fig.I.2.  En  effet,  d’après  
l’éq.3,   une   telle   configuration   minimise   l’effet   du   champ   extérieur   destiné   à   aligner   les  
aimantations dans les configurations parallèles et antiparallèles. Ces calculs montrent que 
dans le cas de NPs, les interactions dipolaires conduisent à une diminution de la TMR.   
Le peu de travaux reportés sur la TMR dans des réseaux de NPs ne permettent 
malheureusement pas de comparer cette étude à des 
mesures expérimentales. Néanmoins, ces calculs ouvrent la 
voie à de possibles études expérimentales. En effet, les 
propriétés magnétiques des NPs et de TMR étant données 
par   la   compétition   entre   l’anisotropie   et   les   interactions  
dipolaires, il serait pertinent de mesurer des NPs présentant 
des anisotropies différentes (matériaux doux ou durs) en 
fonction de leurs tailles ou de leurs longueurs de barrières 
(couplages dipolaires). Dans ce cas, nos simulations 
montrent  que  les  NPs  disposant  d’une  plus  forte  anisotropie  
effective présentent une TMR moins affectée par les effets 
des interactions magnétiques (cf Fig.I.3). 
 

Figure I.3 : Amplitude de la TMR 
en fonction des interactions 
dipolaires pour différentes 

anisotropies 
 
 

Figure I.2 : Configuration magnétique des NPs à la rémanence pour a) hD ~ 0 b) hD = 0.15 c) 
hD= 0.4. Le  champ  magnétique  a  d’abord  été  saturé  dans  la  direction  opposé  à  l’axe  des  x.   
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a) b) c) d) 

Figure 2.17 – E�ets des interactions dipolaires sur la configuration magnétique des NPs à la
rémanence.
a) hD ≥ 0. b) hD = 0.15. c) hD= 0.4. Le champ magnétique a d’abord été saturé dans la
direction opposé à l’axe des x. d) Amplitude de la TMR en fonction des interactions dipolaires
pour di�érentes anisotropies (issu de [457].

Tan et coll. donnent une interprétation des e�ets des interactions dipolaires sur la
TMR. En e�et, la formation des domaines FM couplés antiferromagnétiquement, présentés
sur la figure 2.17 a), b), c), minimise l’e�et du champ extérieur destiné à aligner les
aimantations dans les configurations parallèles et antiparallèles. Ces calculs montrent
alors que dans le cas de NPs, les interactions dipolaires conduisent à une diminution de
la TMR. Qui plus est, ces simulations montrent que les NPs disposant d’une plus forte
anisotropie e�ective présentent une TMR moins a�ectée par les e�ets des interactions
magnétiques (voir figure 2.17 d)).
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Cotunneling dans les réseaux de particules :

Jusqu’alors, tous les modèles qui ont été présentés se sont placés dans un mécanisme
de transport en tunnel séquentiel. Cependant, un e�et tunnel du second ordre (ou "high
order tunneling") peut prédominer à basse température et à basse tension, quand l’e�et
tunnel séquentiel est supprimé par le blocage de Coulomb. De plus, il est important de
noter que les modèles présentés précédemment ne tiennent pas compte explicitement de
la distribution de taille présente dans des réseaux de particules réels, surtout pour les
matériaux granulaires. Mitani et coll. [458] ont pris en compte la possibilité de conduire
un courant à travers des granules de tailles di�érentes. Le transfert d’une charge entre
deux grosses particules peut être envisageable, même à basse température, via des petites
particules (voir figure a)). D’un point de vue formel, la modélisation de ce processus,
d’e�et tunnel du second ordre nécessite de considérer que les grosses particules, de taille
n < d > et d’énergie de charge < EC > /n, sont séparées de n particules de taille
< d > et d’énergie de charge < EC > (voir figure 2.1.2 b)). Dans ce cas, le coe�cient de
transmission tunnel total est le produit des conductances entre chaque grain moyenné sur
l’angle ◊i,i+1 formé par les moments magnétiques des grains i et i+ 1 :

< � exp(≠2ŸsÕ)(1 + P 2 cos ◊i,i+1) >

sÕ représente la distance entre deux grosses particules, soit

sÕ = 2n < s >

n+ 1

si < s > est la distance moyenne entre 2 particules de taille moyenne < d >. Puisqu’il
existe n petits grains entre les deux gros grains, i varie entre 0 et n. Une approximation
du premier ordre peut être donnée pour ce coe�cient :

[exp (≠2Ÿ sÕ)(1 +m2P 2)]n+1

avec < cos ◊i,i+1 >= m2
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possibilité de conduire un courant à travers des granules de tailles différentes. Le transfert 

d’une charge entre deux grosses particules peut être envisageable, même à basse température, 

via des petites particules (voir Fig.I-24 (a)). D’un point de vue formel, la modélisation de ce 

processus, appelé « higher order tunneling », nécessite de considérer que les grosses 

particules, de taille n < d > et d’énergie de charge < EC > / n, sont séparées de n particules de 

taille  < d > et d’énergie de charge < EC > (voir Fig.I-24 (b)). Dans ce cas, le coefficient de 

transmission tunnel total est le produit des conductances entre chaque grain moyenné sur 

l’angle θi, i + 1 formé par les moments magnétiques des grains i et i + 1: 

    < ΠΠΠΠ exp (- 2κs’) (1 + P2 cos θi, i + 1) >  

s’ représente la distance entre deux grosses particules, soit s’ = 2 n < s > / (n + 1), si < s > est 

la distance moyenne entre 2 particules de taille moyenne < d >. Puisqu’il existe n petits grains 

entre les deux gros grains, i varie entre 0 et n. Ce coefficient de transmission peut être 

approximer au premier ordre par : 

    [exp (- 2κs’) (1 + m2P2)] n + 1   

avec     < cos θi, i + 1 > = m2 

 

 

 
 

Fig.I-24 : (a) schéma représentatif du mécanisme de cotunneling dans des réseaux de 
particules (b) modélisation du mécanisme de cotunneling (c) variation de la TMR en 

fonction de la température dans le modèle de cotunneling (trait plein) (d) variation de 
la TMR en fonction de la tension appliquée dans le modèle de cotunneling (trait plein). 

Les symboles représentent les datas expérimentales  (issu de [MITANI-98]) 

(c) (d) 

a) 

b) 

c) d) 
Figure 2.18 – a) Schéma représentatif du mécanisme de cotunneling dans des réseaux de par-
ticules. b) Modélisation du mécanisme de cotunneling. c) Variation de la TMR en fonction de
la température dans le modèle de cotunneling (trait plein). d) Variation de la TMR en fonction
de la tension appliquée dans le modèle de cotunneling (trait plein). Les symboles représentent les
datas expérimentales (issu de [458]).

La conductance totale de l’assemblée est alors la somme sur n, du produit de la
transmission totale par la contribution de l’énergie de charge :

G Ã �[exp (≠2Ÿ sÕ)(1 +m2P 2)]n+1 exp (≠ < EC > /2nkBT ) gn(T )

gn(T ) est une fonction Ã (fikBT )2n qui rend compte du nombre d’électrons disponibles
dans un intervalle d’énergie de fiT autour du niveau de Fermi. Pour la suite, les approxi-
mations possibles concernent en premier lieu gn(T ), qui dépend peu de la température par
rapport au terme exp (≠ < EC > /2nkBT ), puis sur la fonction [exp (≠2ŸsÕ)]n+1exp (≠ <

EC > /2nkBT ) qui présente un pic important en n = nÕ :

nÕ =
C

< EC >

(8Ÿ < s > kBT )

D1/2

Dans le régime de blocage de Coulomb (kBT << EC), n’ devient très grand, ce qui
permet de remplacer la somme discrète dans l’expression de G, par une intégrale. On
aboutit finalement à :

G Ã (1 +m2P 2)nÕ+1exp ≠ [8ŸsÕ < EC > /(kBT )]1/2
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TMR = 1 ≠ (1 +m2P 2) ≠ (nÕ + 1)

Pour des polarisations de spin P faible, un développement limité conduit à une dépendance
de la TMR en fonction de la température plus explicite :

TMR ƒ m2P 2

S

U1 +
A

8ŸsÕkBT

< EC >

B≠1/2T

V

La théorie de Mitani et coll. prédit donc une augmentation de la TMR quand T diminue.
Elle relie explicitement cette augmentation au blocage de Coulomb, via le mécanisme de
cotunneling. Cette hypothèse a été confirmée par les calculs de Ju et Li [459], qui rajoutent
que la décroissance de la TMR à haute température provient aussi de la décroissance de
la polarisation de spin P (T ). Comme dans le cas des jonctions tunnel [425], P (T ) suivrait
dans ce cas, une variation similaire à m(T ) d’après la loi de Bloch. Pour déterminer la
variation de la TMR en fonction de la tension appliquée V , Mitani et coll. remplacent la
fonction gn(T ) par un terme dépendant de la tension �V appliquée entre deux grosses
particules. �V est alors égal à 2nV/N , où N représente le nombre total de granules
suivant un chemin de conduction. Reprenant les mêmes démarches de calcul que pour la
dépendance en température, la conductance totale GV fonction de la tension est donnée
par :

GV = G[1 + (2eV/(NfikBT ))2]nÕ

avec G donné dans l’équation précédente. La TMR garde la même forme que précédem-
ment, puisque le calcul du ratio de la TMR élimine le terme

[1 + (2eV/(NfikBT ))2]nÕ

La TMR (V) varie donc en fonction de :

nÕ Ã< EC > /T 1/2

Implicitement, la TMR varie suivant l’énergie de charge entre deux grosses granules qui
va diminuer d’une quantité eV/(n + 1). Ces calculs étant développés dans le cas où les
grosses granules sont peu nombreuses, cette énergie de charge sera réduite d’environ eV/N .
Comme les réseaux granulaires contiennent un très grand nombre de particules, la dépen-
dance de la TMR en fonction de V est faible (voir figure 2.18 d)) comparée à celle dans
les jonctions tunnel.
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Observations expérimentales :

Voie physique : Di�érents systèmes ont permis d’observer de la TMR dans des
réseaux de particules notamment dans les assemblées composées de métaux de transition
3d (Fe [460, 461, 462, 463], Co [14, 464, 465, 458, 466, 467, 468, 36, 469, 470, 471, 472], ou
Ni [473], de matériaux polycristallins [474], de joints de grains [475] ou de demi-métaux
(CrO2). Pour les réseaux de particules piégées dans une matrice isolante, quand la fraction
volumique de particules est inférieure au seuil de percolation (ce qui permet d’éviter un
comportement de type « métallique »), la barrière isolante la plus utilisée fut l’alumine
[463, 14, 464, 465, 458], même si d’autres matrices tel que le HfO [460], MgF2 [461],
SiO2 [462, 467], Xe, Kr [468], CO [469], Zr02 [471], Ti02 [472], ont montré la possibilité
de les utiliser comme barrières tunnel pour du transport électronique dépendant en spin.
Jusqu’à présent, les meilleurs résultats à basse température ont été rapportés sur les ma-
tériaux granulaires élaborés par un processus physique (co-évaporation). De nouveaux
systèmes hybrides, où les grains sont incorporés dans des semi-conducteurs organiques
tels que le fullerène C60 [476], le rubrène [477], ou de l’Alq3 [478] ont présenté des va-
leurs de MR entre 10 et 100 % à basse température. Cependant, l’amplitude de la MR
décroit toujours jusqu’à 0.1 % dans le meilleur des cas à température ambiante [476,
477, 478]. Cette forte décroissance en fonction de la température est probablement dûe à
une dépolarisation en spin lors du transfert de charges dans des états localisés de la bar-
rière organique [446]. Par ailleurs, d’autres systèmes comme des nanoparticules de type
cœur-coquille (Co-CoO) [466], ou entourées de barrières organiques, tel que des chaînes
carbonées courtes (CH4 ou C2H4) [470] ont permis des mesures de TMR.

Voie chimique : Les résultats expérimentaux reportés précédemment ont été ob-
tenus dans des réseaux de nano-objets élaborés par une étape de croissance d’agrégats
métalliques dans une matrice isolante. Une voie émergente qui possède naturellement tous
les atouts nécessaires est la synthèse chimique de nano-objets [33] dont l’auto-assemblage
peut être guidé à partir de solutions colloïdales vers l’intérieur de dispositifs de mesures.
En e�et, ces nano-objets peuvent être plus monodisperses en taille que dans le cas des
films granulaires et permettent un contrôle indépendant de leur taille avec leur distance
inter-particulaire. De plus, cette voie permet de moduler les matériaux magnétiques uti-
lisés, leur forme, la qualité cristallographique ainsi que les ligands de surface utilisés [34,
35].
La grande majorité des études concernant des nano-objets obtenus par voie chimique s’est
portée principalement sur des oxydes magnétiques, en raison de la relative facilité de leur
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synthèse et de leur manipulation (puisqu’ils ne nécessitent aucune précaution particulière
contre l’oxydation) [44, 45, 46, 47]. Cependant, le transport dans de tels systèmes est
dominé soit, par des e�ets intra-particules, soit par du désordre de spin à la surface des
nano-objets [44, 45, 47]. De plus, il est di�cile dans ces systèmes de savoir qui joue le
rôle de la barrière tunnel entre la présence de joints de grains ou les barrière organiques.
C’est pourquoi, même si de la TMR a été observée dans ces systèmes, certains doutes
subsistent quant à son origine [46].
La seule façon d’éliminer ces doutes, est d’étudier des nano-objets magnétiques non oxy-
dés à base de Co, Fe, Ni et leurs alliages, stabilisés directement après synthèse par des
ligands organiques. Compte tenu des di�cultés expérimentales liées à l’oxydation et à
l’intégration de tels nano-objets, seul les travaux pionniers de Black et coll. ont rapporté
l’observation de la TMR. Le système étudié était un réseau bi-dimensionnel de nano-
cristaux de Co synthétisées par voie chimique (voir figure 2.19 a)) [36]. Une distance
inter-particulaire relativement élevée est mesurée après le dépôt des nanoparticules pou-
vant inclure cependant une couche d’oxyde (4 nm voir figure 2.19 b)). De plus, le dépôt
étant fait sans précautions particulières, les nanoparticules sont par conséquent oxydées
en surface et ne présentent aucune résistance mesurable. Pour remédier à ces problèmes,
Black et coll. ont eu recours à un recuit thermique à 400 °C de leur système sous une
atmosphère réductrice. Cette procédure, qui se traduit par une diminution de la distance
inter-particulaire (voir figure 2.19 c)), est susceptible de modifier radicalement les ligands
organiques voire de les endommager. Après recuit ils reportent de la TMR dont l’ampli-
tude est d’environ entre 5 et 12 % à 2 K, mais disparait pour des températures supérieures
à 20 K.
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constant of the tunnel barriers (!2) (16).
Each nanocrystal in the array has on average
nine nearest neighbors (nn) (17), so Cnn "
9.0 aF, and EU # e2/2Cnn!9 meV, in rea-
sonable agreement with the value of U ex-
tracted from the data.

The voltage dependence of current (for
V $ VT) depends on the number of accessible
current paths through the superlattice. Theory
predicts the current through a uniform array
of islands to follow (11)

I % ! V
VT

! 1" &

(2)

(for V $ VT), where & is a scaling exponent
that depends on array dimensionality. If only
one preferred path (or a small number of
paths) carries a majority of the current, then
& # 1 as the device is essentially one-dimen-
sional. A 2D array (where all paths through a
single-nanocrystal monolayer contribute) has
a stronger voltage dependence. Analytical ar-
guments predict & " 5/3, although numerical
simulations of finite-size 2D arrays give & !
2 (11). Experimentally, 2D arrays of litho-
graphically patterned tunnel junctions have
shown 1.6 ' & '2.1 ((&/& ! 12%) (5).
Although there are no theoretical predictions
for & in a 3D array, the scaling exponent no
doubt increases for greater numbers of cur-
rent-carrying paths. Measurements of granu-
lar thin-film materials have shown current
scaling above VT, with & ranging from !2 to
3.5, depending on film thickness (18).

In our nanocrystal devices we measure
2.2 ' & '2.7 ((&/& ! 9%), implying an array
dimensionality slightly higher than 2D and
consistent with our experimental geometry.
Thus, the scaling exponent confirms that all
paths through the superlattice can contribute
to device conductance. A plot of I versus
(V/VT – 1) (Fig. 2B) shows that for V $ VT,
the current follows a power-law dependence
for over three orders of magnitude. The vari-
ation in & from device to device (!9%) is
comparable to that measured for lithographi-
cally patterned arrays ( junction areas ! 100
nm by 100 nm).

Magnetization (m ) versus applied field
(H ) measurements of a Co-nanocrystal su-
perlattice (Fig. 3A) show a clear magnetic
hysteresis at T " 5 K, meaning that the
Co-nanocrystals are ferromagnetic. The coer-
cive field (Hc) for the assembly is !0.05 T.
The magnetic hysteresis vanishes at a block-
ing temperature Tb # 80 K.

The direct current (dc) magnetoresistance
changes by (R/Rmax # 8% (at T " 2 K)
between H " 0 and 0.4 T (Fig. 3B). In all our
devices, we find magnetoresistance ratios be-
tween 5 and 12%. We bias the device with a
dc voltage (0.4 V for the data in Fig. 3B) to
overcome the Coulomb blockade of current,
and we apply H in the plane of the Co-
nanocrystal superlattice. The device resis-

tance increases as H is lowered from satura-
tion through !0.1 T and nanocrystal magnet-
ic moments begin to randomize. After H
passes through zero, the resistance reaches a
maximum near Hc, when nanocrystal mo-
ments are maximally antialigned. For fields
beyond Hc, the resistance again decreases to
the initial value. The magnetoresistance is
hysteretic at this temperature, and reflects the
nanocrystal ferromagnetism. Some fine struc-
ture in the magnetoresistance is reproducible
(small peaks near )0.075 T repeat in both
directions and are noted on the graph in Fig.
3B). Because current paths contain only !10
nanocrystals, the conductivity is sensitive to
realignment of single nanocrystal moments.
Detailed studies of fine structure in the mag-
netoresistance will provide information about
the magnetization reversal process in the
nanocrystal superlattice.

We quantitatively understand the magni-
tude of the device magnetoresistance (5 to
12%) by noting that the tunneling rate, *,
between two nanocrystals with magnetic mo-
ments is (19)

* " G0+1 # P2 cos ,) (3)

where P is the conduction-electron polariza-
tion of the material, , is the relative angle
between the two moments, and G0 is the
spin-independent tunneling rate. For nano-
crystal moments oriented along the same
axis, , " 0 and - for parallel and antiparallel
orientations, respectively. The difference in
resistance between parallel (, " 0) and anti-
parallel (, " -) configurations is

(R
Rmax

"
(R,"- ! R,"0)

R,"-
"

+*,"0 ! *,"-.

*,"0

"
2P2

1 # P2 (4)

For nanocrystal magnetic moments with no pre-
ferred orientation, the relative angle between
moments takes a random value between 0 and
-. The maximum (R/Rmax is then given by
(R/Rmax " P2/(1 / P2) (19), which is 50% of
the fully oriented value (Eq. 4). Using the bulk

value for the conduction electron polarization in
Co [P " 0.34 (20)], we calculate (R/Rmax "
10.3% for our experiment, which agrees well
with the measured values. This (R/Rmax sets a
lower bound for the achievable magnetoresis-
tance ratio in a nanocrystal superlattice device.
Nanocrystal superlattices in which magnetic
moments are preferentially aligned would have
magnetoresistance ratios, which approach the
fully oriented value given by Eq. 4.

There have been several reports of en-
hancements to (R/Rmax for granular thin
films at low temperature (13, 21–24). The
proposed mechanism for this enhancement
involves higher order co-tunneling processes,
which transfer electrons across several junc-
tions simultaneously (25). Because our devic-
es show a complete Coulomb blockade and a
distinct VT for current turn-on (below which
only co-tunneling is possible), we can exper-
imentally verify that current contributions
from co-tunneling are extremely small ('100
fA). Co-tunneling rates ( *Q) are sharply sup-
pressed by increasing numbers of junctions
(n) in the array [*Q ! (G0)0n], so that in our
devices (n ! 10) the likelihood of an electron
traversing the array solely via cotunneling is
exceedingly small. The lack of appreciable co-
tunneling is consistent with measured (R/Rmax

values, whose magnitudes are explained in
terms of sequential tunneling (Eq. 4).

With increasing temperature above 2 K,
(R/Rmax decreases rapidly (Fig. 4). When the
temperature reaches 20 K, (R/Rmax is less
than 10% of its maximum value. We expect
minimal reduction in the Co-nanocrystal
magnetic moments at this temperature be-
cause magnetization measurements of similar
Co-nanocrystal assemblies indicate a block-
ing temperature of !80 K. Our data are
consistent with a thermally activated spin-flip
scattering mechanism which follows (solid
line in Fig. 4) (21, 26, 27)

(R
Rmax

% 1 ! exp# !Emr

kBT $ (5)

In Eq. 5, Emr (#0.33 meV # 4 K) is the
characteristic energy associated with the spin-
flip scattering process. At present we cannot

 

 
 

Fig. 3. (A) Magnetization of a Co-nanocrystal
film at 5 K. (B) Magnetoresistance of Co-nano-
crystal device at 2 K. Arrows indicate reproduc-
ible fine structure.

Fig. 4. Temperature dependence of magnetore-
sistance and fit to Eq. 5 (solid line). Dashed line
indicates the maximum expected value of
(R/Rmax, for randomly oriented moments. (In-
set) Voltage dependence magnetoresistance
(dotted line serves as a guide).
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precisely engineer structures on the nanometer-
scale over large sample areas. Self-organizing
nanocrystal assemblies have already shown the
degree of control necessary to address the chal-
lenges of building nanometer-scale technolo-
gies (4). Our experimental system combines the
nanometer size-scale of granular thin films with
the control and uniformity of lithographically
patterned tunnel-junction arrays ( junction ar-
ea ! 100 nm by 100 nm) (5, 6).

We produce monodisperse Co-nanocrystals
(radius 5 nm, " # 5%) using high-temperature
solution-phase synthesis. Details of the nano-
crystal preparation have been previously de-
scribed (7). We form Co-nanocrystals by injec-
tion of a strong reducing agent (lithium trieth-
ylborohydride) into a solution of anhydrous
cobalt chloride in the presence of trioctylphos-
phine and oleic acid colloidal stabilizers (stirred
at 200°C). The ratio of the metal salt and re-
ducing agent to the stabilizer concentration con-
trols nanocrystal size. The resulting crystal
structure is ε-Co, a metastable cubic Co phase
isomorphous with $-Mn. Each nanocrystal sur-
face is coordinated by a monolayer of oleic
acid, which provides a 2-nm-thick insulating
organic coat. The nanocrystal superlattice is
formed from a dispersion of the Co-nanocrys-
tals in octane (7). Controlled evaporation of the
solvent induces the nanocrystals to self-orga-
nize into an ordered array, with nanocrystal
spacing (!4 nm) provided by the insulating
organic capping group.

A high-resolution scanning electron mi-
croscope (SEM) image (Fig. 1A) shows that
the shortest current-carrying path in this rep-
resentative device contains only about seven

nanocrystals in series (8). The Co-nanocrys-
tals form a hexagonal close-packed array,
which is well ordered over the critical device
dimension (!100 nm). The !100-nm-wide
electrodes are defined using electron-beam
lithography and lift-off of a 15-nm-thick
AuPd metal film. As deposited superlattices
are electrically insulating (R % 1 teraohm)
because the organic capping groups provide a
!4-nm interparticle spacing (Fig. 1B). An-
nealing the superlattice for 1 hour under re-
ducing conditions (400°C, 95% Ar/5% H2)
converts the nanocrystal’s internal structure
to mixed hexagonal/face-centered cubic (7),
and brings neighboring nanocrystals closer
together (!2 nm, shown in Fig. 1C). The H2

anneal also reduces the surface oxide layer
which forms on nanocrystals during han-
dling. In order to compensate for film shrink-
age during the annealing, we typically depos-
it nanocrystal superlattices that are one to
three monolayers thick. We report spin-de-
pendent tunneling measurements of sub–100-
nm test devices containing these periodic Co-
nanocrystal arrays (9). Because of the device
dimensions, only small numbers of nanocrys-
tals are involved in electron transport.

The device current-voltage (I-V ) character-
istic (Fig. 2A) becomes increasingly nonlinear
with decreasing temperature (T ). At 300 K, the
I-V curve is ohmic, with resistances on the order
of 100 kiloohm (corresponding 300 K superlat-
tice resistivity & ! 10 ohm-cm). The resistance
increases monotonically with decreasing T, and
for T ! 70 K the I-V curve becomes nonlinear
near-zero bias (see T # 20 K, 2 K in Fig. 2B).
For T ' 12 K, a finite voltage (VT) is necessary
to generate current through the nanocrystal ar-
ray. In this device, we measure VT # 110 mV at
T # 2 K. All our devices show a distinct current
threshold, although the specific value of VT

varies from device to device due to offset-
charge disorder in the array (10, 11). This I-V
behavior is typical of the eight Co-nanocrystal
devices we have measured, and has been ob-
served for different nanocrystal arrays fabricated
on the same substrate, on different substrates,
and from different preparations of Co-nanocrys-
tals. A complete Coulomb blockade of current
(R % 1 teraohm) is evidence that nanocrystals in
the array are electrically isolated. We calculate
that current paths composed of !16-nm radius
nanocrystals would result in an incomplete Cou-
lomb blockade, even at the lowest experimental
temperatures (2 K). This situation would only
occur if the 5-nm radius nanocrystals had aggre-
gated into physical contact during high-temper-
ature processing.

Temperature dependence of the V # 0
conductance (GV#0) provides strong evi-
dence of the underlying nanocrystal unifor-
mity. Low-voltage electron transport through
an array of Coulomb islands is dominated by
the energy to electrostatically charge individ-
ual nanocrystals. A simple model for an array
of identical metal islands predicts a thermally
activated behavior (12):

GV " 0 ( exp! #U
kBT " (1)

where U is the activation energy to charge an
electrically neutral nanocrystal and kB is the
Boltzmann constant. In this model, U § e2/
2C, where C is the total capacitance of the
particle to its surroundings and e is the charge
of the electron. The Arrhenius form of Eq. 1
successfully describes GV#0 for lithographi-
cally patterned tunnel-junction arrays (5, 6)
because junction areas are precisely defined.

With a few exceptions (12, 13) the con-
ductance of granular thin films does not fol-
low simple thermal activation. By accounting
for the varying particle sizes inherent to a
granular film, one can show that GV#0

( exp[)*U*/kBT ] (14), where U* is an
activation energy for the film. The character-
istic T)1/2 temperatures dependence of GV#0

is a distinct signature of grain size nonunifor-
mity. Model calculations for our experimen-
tal system indicate that GV#0 deviates mea-
surably from Eq. 1 when the nanocrystal size
distribution (") exceeds 15% (5.0 nm +
0.75).

A plot of GV#0 versus 1/T (inset to Fig.
2A) shows that conduction in our Co-nano-
crystal superlattices is well described by Eq.
1 for kBT ' U (solid line). From the slope of
the theoretical fit, we calculate U # 10 meV.
In all our Co-nanocrystal devices, we mea-
sure 10 ' U ' 14 meV. We estimate the
interparticle capacitance C # 1.0 aF using

C!2,ε0εrln# r-d
d $ (15), where r is the

nanocrystal radius (5 nm), 2d is the interpar-
ticle distance (2 nm), and ε is the dielectric

Fig. 1. (A) SEM image of self-assembled Co-
nanocrystal superlattice device. (B) Transmis-
sion electron microscope image of a Co-
nanocrystal superlattice before annealing,
shows a !4-nm interparticle distance
(nanocrystal diameter is 10 nm). (C) Co-
nanocrystal superlattice after annealing (!2-
nm interparticle distance).
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Fig. 2. (A) Device I-V characteristic, for T # 2 K
(dark line) and 20, 40, and 70 K (light lines).
(Inset) Plot of zero-bias conductance versus
1/T. Data (circles) are well fit by theory (solid
line) for kBT ' U. (B) For V % VT, current
displays a power-law dependence. The scaling
exponents for the two devices shown are . #
2.2 and 2.5.
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Figure 2.19 – TMR dans des réseaux de nanoparticules de Co obtenus par voie chimique.
A) Cliché de MEB d’une assemblée de nanoparticules de Co. B) Cliché de MET d’une as-
semblée de NCs avant recuit, (montrant une distance inter-particulaire de 4 nm et un diamètre
moyen des NCs de 10 nm), C) et après recuit (montrant une distance inter-particulaire de 2
nm). D) Aimantation d’un film de nanoparticuls mesurée à 5 K. E) Magnétorésistance d’un
dispositif à base de NCs de Co mesurée à 2 K. Issu de [36].

Conclusion concernant la TMR
Comme dans les travaux de Mitani et coll. [464], toutes ces expériences ont mis en évi-
dence la corrélation entre la dépendance angulaire de deux nanoparticules voisines et la
conductivité du matériau. Il résulte alors des caractéristiques R (H ) hystérétiques dont
le pic de résistance maximale coïncide avec le champ coercitif de l’aimantation globale
des particules (pour une température supérieure à la température de blocage) ou non-
hystérétiques (dans l’état superparamagnétique, car il n’existe pas dans ce cas ce champ
coercitif). De plus, les cycles M (H ) ont été bien décrits par la théorie d’Inoue et Mae-
kawa [453] (variation en m2) soit directement [464, 467, 461], soit en introduisant une
distribution de taille de particules [471, 462, 463].

2.3.2 Magnétorésistance à fort champ

Outre la TMR similaire au cas de jonctions tunnel, les réseaux de nanoparticules
peuvent montrer d’autres e�ets magnétorésistifs. Dans le mécanisme de TMR classique
(voir chapitre précédent), la résistance maximale du matériau est atteinte au champ coer-
citif du cycle d’hystérésis. Quand le champ magnétique appliqué est progressivement aug-
menté jusqu’à la valeur de l’aimantation à saturation, la résistance elle aussi devient
constante et prend sa valeur minimale. Cependant, dans certains cas, la résistance ne
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sature pas pour des champs appliqués supérieurs au champ de saturation. Nous nous
réfèrerons pour la suite à des e�ets à fort champ pour parler de ce mécanisme.

Aspects théoriques

La réduction de taille induite par des particules nanométriques (augmentation du ratio
surface/volume) engendre des e�ets de surface propres aux nanoparticules. En particulier,
la compétition entre l’anisotropie magnétocristalline et l’anisotropie de surface peut in-
duire pour des petites particules, un désordre de spin (canting) à la surface des particules.
Cette hypothèse a été étudiée dans un premier temps par Holdenried et coll. [468], dans
un modèle simple où le spin désaligné peut prendre deux orientations possibles (parallèle
ou anti-parallèle au coeur ferromagnétique). Les auteurs définissent alors la variation de
la TMR en fonction de la température par :

TMR(T ) = [1 ≠ 4f(1 ≠ f)]TMR(0)
1 ≠ 4f(1 ≠ f)TMR(0)

où
TMR(0) = P 2

1 + P 2

est la valeur de TMR prédite par Inoue et Maekawa. f est une fonction dépendant de la
température qui représente la quantité de spins désordonnés tel que :

f = A exp(≠E/kBT )
1 + A exp(≠E/kBT )

A est le pourcentage de spins désordonnés à la surface du cluster qui dépend implicitement
de la taille du cluster (comme énoncé plus haut) et E l’énergie nécessaire pour désorienter
un spin. Quand la température augmente, f , et donc le désordre de spin à la surface,
augmente également. Il est cependant nécessaire de remarquer que dans ce modèle, la TMR
ne peut, conformément au modèle d’Inoue et Maekawa, excéder 50 %. Il ne représente donc
qu’une explication alternative au modèle proposé par Mitani et coll. [458] à la variation
de la TMR en fonction de la température. Par ailleurs, Huang et coll. [479] ont proposé
un autre modèle reliant le désordre de spin à la surface des particules et leurs propriétés
de transport. Leur simulation numérique est basée sur un algorithme Monte Carlo dans
lequel les nanoparticules, piégées dans une matrice isolante, sont composés d’un cœur
et d’une coquille (voir figure 2.20). La coquille représente les spins désordonnés à la
surface et possède un caractère isolant. Dans leur modèle, les interactions dipolaires,
l’anisotropie et l’énergie Zeeman sont considérées. Les configurations d’équilibre obtenues
par les simulations montrent que pour des températures inférieures à la température
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de Curie, le cœur de la nanoparticule a un caractère ferromagnétique (voir figure 2.20
a)). Cependant en augmentant la température, la configuration des spins devient plus
complexe, avec la mise en place de désordre de spins à la surface des particules (voir
figure b) et c)). Ils supposent qu’une contribution importante à la résistance du réseau
est dûe aux spins désordonnés, et expriment ainsi la résistance totale R de l’assemblée
comme le produit de trois contributions :

R = RS.RC .RM

avec
RS = (p≠ < cos ◊ >), RC = exp(EC/2kBT ), et RM = exp (XM)

où
XM Ã (U≠ < S̨Si ≠ S̨Sj > + < S̨Ci ≠ S̨Cj >)1/2

et U est un terme décrivant l’énergie potentielle à la surface.
< S̨Ci ≠ S̨Cj > et < S̨Si ≠ S̨Sj > représentent respectivement les couplages des spins dans
le cœur et à la surface des nanoparticules. RS rend compte de la résistance dûe à l’e�et
tunnel dépendant en spin entre les particules (orientation relative des moments magné-
tiques), RC du blocage de Coulomb (et de la barrière isolante non magnétique) et RM des
corrélations magnétiques entre les spins de cœur et de la coquille. Le couplage entre ces
spins crée une barrière tunnel e�ective qu’il est possible d’abaisser sous l’e�et d’un champ
magnétique. Dans ce modèle de cœur-coquille, la magnétorésistance est essentiellement
dûe à ce couplage. Les spins désordonnés s’alignent alors suivant les spins de cœur sous
l’e�et d’un champ magnétique. Contrairement au modèle de Holdenried et coll. [468], le
modèle de Huang et coll. prédit de larges amplitudes pouvant excéder les 50 % théoriques
dans des réseaux de particules. Cependant, dans les deux modèles, il est à noter qu’aucune
dépendance de la magnétorésistance en fonction de la tension appliquée n’est évoquée.
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III. RESULT AND DISCUSSION

Based on our experimental results,3,25 a polycrystalline
grain is considered as a fcc structure cluster. Figure 3 shows
the magnetic hysteresis loops of zero-field cooled and field-
cooled polycrystalline Zn0.41Fe2.59O4 with !-Fe2O3 grain
boundaries at room temperature. Prior to the hysteresis loop
measurements, the sample were cooled from the Neel tem-
perature of !-Fe2O3 to room temperature. The displacement
between them strongly proves the existence of antiferromag-
netic coupling in grain boundaries. Therefore, the exchange
interaction in the surface of clusters is in the form of an
antiferromagnetic coupling. In addition, in order to fit our
experimental data satisfactorily, different magnitude of JN is
tried. Finally, it is found that the optimal value for JN is
!0.05.
Comparing the Curie temperature Tc"1388 K and

interaction of Co "Ref. 26# with ones of our sample, we
set J0"9.52 meV, Sm"7.0 "nm#. Then we can get
$0"7.0. Additionally, Ui is set for six different values
or Ui (i"0,1,2,3,4,5)"0.0,0.1,0.5,1.0,5.0,10.0. The
spin configurations of the cluster at T"0.01,0.31,4.21
are simulated and shown in Figs. 4"a#, 4"b#, 4"c#, respec-
tively. It is found that below Curie temperature the spins
in the core retain basically ferromagnetic array, while
the spins in the surface are in disorder. The simulated
temperature dependences of MR and magnetization M
for Ui "i"0,1,2,3,4,5#"0.0,0.1,0.5,1.0,5.0,10.0 and JN"
!0.05, H"3.0 are presented in Fig. 5, respectively. Under
external field, the disordered spins in the surface are forced
to align along the direction of the field, while parallel spins
in the core only have little change. With increasing tempera-
ture, the thermal energy causes the spins in the clusters to
change their states. However, the extents of the change of the
spins in the core and surface are different. The sensitivity
difference of the spin array to field and temperature gives
rise to the different changes of spin correlation and MR with
temperature and field.
According to Eq. "8#, the MR and resistivity resulting

from coplay of the relative orientation of moments between
clusters, and the intrinsic character of clusters can be ob-
tained. The total MR, including those from the cell and in-

trinsic character of clusters, as a function of temperature for
U1"0.1 and Pt"0.71 is presented in Fig. 6. Here, the value
of Pt is taken from the experimental fact.25 The temperature
dependence of MR from cell in Fig. 6 is similar to the simu-
lated result obtained by Xu et al.16 in the three-dimensional
multilayer lattice of dipolar interacting fine anisotropy mag-
netic particles embedded in a nonmagnetic metallic matrix.
In addition to the simulated results with Monte Carlo, de-

FIG. 5. MR and M as a function of temperature with
Ui (i"0,1,2,3,4,5)"0.0,0.1,0.5,1.0,5.0,10.0 and JN"!0.05,
H"3.0.

FIG. 3. The magnetic hysteresis loops of zero-field cooled and
field-cooled polycrystalline Zn0.41Fe2.59O4 with !-Fe2O3 grain
boundaries at room temperature.

FIG. 4. The spin configuration of cluster with JN"!0.05, "a#
T"0.01, "b# T"0.31, and "c# T"4.21.
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capacitance of the cluster. Considering the Coulomb block-
ade effect, the resistivity can be expressed by

!"H ,T #$"p!%cos &'#e2(S0"Ec/2kBT. "3#

The tunneling of electron between the clusters containing
complex spin configurations is depicted in Fig. 1"a#. The
ground state of the magnetic clusters is strongly influenced
by finite size and microstructural details of both the core and
surface. Two-level interaction model is established. At first
level, we model the system as a collection of three-
dimensional nanosized spherical clusters "single domain#,
with each cluster located on a lattice site of a simple cubic
multilayered net containing 10#10#5 cells with the dis-
tance r0 between both nearest-neighbor clusters,16 as seen in
Fig. 1"b#. It is assumed that the direction of the uniaxial
anisotropy axis is taken to be random in space. The system
Hamiltonian containing the classical dipolar interaction, an-
isotropy, and Zeeman energies is given by

E$K!D)
(i j)

"*! i•*! j

r i j
3 !

3"*! i•u! i j#"*! j•u! i j#
ri j
3 #!)

i
"*! i•u! i#2

!H!)
i

* i
z$ , "4#

where D is the reduced magnitude of the dipolar coupling,
u! i j is the unit vector for the vector connecting two moments

unit vector *! i and *! j at site i and j, respectively, K is the
single-site uniaxial anisotropy energy "with assumption that
the K value at every site is same#, u! i is the unit vector of easy
axis at the site i, H! is *0He /K with He for the external
magnetic field along the z axis and *0 for the magnetic mo-
ment. ) (i j) is performed over the dipolar interactions be-
tween moments with a cutoff at a distance r$ct in units of
nearest-neighbor distance r0. In our calculation ct is taken to
be 6.
At second level, based on the fact that, as high-resolution

TEM image clearly indicated, the two-phase system has the
structure of the Zn0.41Fe2.59O4 grains coated by an +-Fe2O3
grain boundary,3 the cluster can be divided into surface and
core with different interactions. Thus, a magnetic barrier ap-
pears at the surface. Now, we focus on the change of barrier
height U and Fermi energy EF with the spin configurations
of the clusters. The barrier is divided into two parts, U and
Um . It is assumed that U is independent on the magnetic
state. While Um , which results from the surface of clusters
with disorder spins or antiferromagnetic coupling, is closely
related to the finite size of cluster, the spin configurations,
and the microstructure of both the core and surface. The
changes of magnetic barrier, including its height and tunnel-
ing changes under the external magnetic field have been sug-
gested in La0.7Ca0.3MnO3, EuS, and EuSe.10,20–22
According to the tunnel scattering quantum theory,14,17 in

the spin-polarized free-electron approximation, the Hamil-
tonian of electrons in the core and surface of cluster can be
expressed by

Hc$%
!

,2

2m "d/d-#2"U"-#

for nomagnetic barrier

!
,2

2m "d/d-#2!h! b"-#•S! i! for core

!
,2

2m "d/d-#2"Us"-#!h! s"-#•S! i! for surface ,
"5#

where !,2/2m(d/d-)2 is kinetic energy, Us(-) and U(-)
are potential energies in the surface and in the nonmagnetic
barrier, respectively, h! b(-) and h! s(-) are the sum of the mo-
lecular and the external magnetic fields in the core and the
surface, respectively. They can be expressed by h! (-)$H! e

"H! ex$H! e") j!
nnJi! j!S! j! ,

17 with Ji! j! for the exchange inter-
action constant. Thus, the total magnetic energy in the cluster
can be described by

EM$! )
%i! j!'

Ji! j!S! i!•S! j!
!!H)

i!
Si!
z , "6#

where )%i! j!' is performed for all the pairs at nearest-
neighbor sites i! and j!. In the calculation, it is assumed

FIG. 1. "a# Schematic illustration of spin-tunneling effect in the
clusters containing complex spin configurations; "b# the sketch of
the clusters located on a net.
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a) 

b) 

c) 

d) 

Figure 2.20 – Simulations numériques de configurations de spin à : a) T = 0.01 K b), T =
0.31 K, c) T = 4.21 K. d) Schéma représentatif du modèle de désordre de spin à la surface.
Issu de [479].

Observations expérimentales :

Des e�ets magnétorésistifs à fort champ ont été observés dans des assemblées de parti-
cules [468, 480, 481, 44], des matériaux granulaires [482, 471] et des matériaux polycristal-
lins [475, 474, 483]. On peut distinguer alors deux catégories de réseaux : ceux composées
de particules à base d’oxydes (réseaux de nano-objets et polycristallins) et les matériaux
granulaires à base de métaux de transition 3d (Co, Fe et alliages).

Dans le premier cas, les e�ets à fort champ sont essentiellement attribués à un désordre
de spin à la surface des particules. Park et coll. [474] ont mesuré la MR de films poly-
cristallins formés de grains de Fe3O4 (avec di�érentes tailles allant de 17 nm à 200 nm
selon l’élaboration) entourés d’oxyde de Fe amorphe. Les mesures de R (H ), typique de
transport tunnel entre les grains métalliques (R Ã exp (T≠1/2)) montrent que ces joints de
grains jouent le rôle de barrière tunnel. La mesure de R (H ) quant à elle, révèle une TMR
« classique » avec un cycle hystérétique reflétant la courbe d’hystérésis de l’aimantation
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(voir figure 2.21 a)). Cependant, dans le cas d’une TMR classique, la dépendance de la
R (H ) en fonction de m doit être quadratique. Or, dans leur cas, cette théorie n’est pas
vérifiée (voir figure 2.21 b)).

that small grains seem to be embedded in the amorphous
matrix, while well-defined grains and grain boundaries are
displayed in the 100-nm Fe3O4 film !Figs. 2"b#, 2"d#, and
2"f#$. As seen in the magnified images shown in Fig. 2"f#, the
grain boundaries have a uniform width and consist of an
amorphous Fe-oxide phase. The analysis of the grain bound-
aries has been described previously.6

The resistivity versus temperature for the Fe3O4 films at
different thicknesses is plotted in Fig. 3. Resistivity increases
exponentially with decreasing temperature, which is the typi-
cal electrical property of Fe3O4 film.

7,8 However, none of the
Fe3O4 films showed a clear Verwey transition, in which the
resistance jumps by two orders of magnitude.8 Room-
temperature resistivities of the 17-nm and 100-nm film are

0.07321 and 0.04183 ! cm, respectively, which are much
higher than the value "0.004 ! cm# of the 150-nm epitaxial
film without grain boundaries.7 Thus, we believe that the
large density of grain boundaries causes the disappearance of
the Verwey transition. The temperature dependence of the
resistivity shown in these films has the form "
%exp"1/T1/2#. This is the form expected for a granular sys-
tem where tunneling occurs through the grain boundary be-
tween the grains.9–11 This means that the amorphous phase in
the grain boundaries acts as a tunnel barrier for in-plane cur-
rent conduction. These results are consistent with other re-
cent reports.10,11

Room-temperature magnetoresistance and −"M /Ms#2
curves are shown in Fig. 4"a#. The maximum MR occurs
near the coercive field because of the randomly oriented
grains. If no interaction occurred between the grains, the tun-
neling conductance between adjacent grains would be pro-
portional to cos"#ij#, where #ij is the relative angle between
the magnetizations of the grain i and grain j. Averaging over
the grains, MR$ &cos"#ij#'$ &cos"%#'2$ "M /Ms#2, where % is
the angle between the magnetization direction of a grain and
applied field.4,12 Therefore the MR has a quadratic depen-
dence on M for noninteracting grains. As seen Fig. 4"a#, MR

FIG. 3. Resistivity vs "a# temperature and "b# T−1/2 for the films grown at
room temperature as a function of thickness.

FIG. 4. "a# Magnetoresistance, hysteresis, and −"M /Ms#2 curves vs applied
field, "b# magnetoresistance vs magnetization for a 200-nm Fe3O4 film, and
"c# schematic model for the MR behaviors. The measurement was conducted
at 300 K.

FIG. 5. Magnetoresistance vs magnetization of a 17-nm Fe3O4 film at vari-
ous temperatures. The inset shows the magnetoresistance as a function of
field.

FIG. 2. "a# Bright field, "c# dark field, and "e# magnified images of 17 nm,
and "b# bright field, "d# dark field, and "f# magnified images of a 100-nm
Fe3O4 film. SAD is shown in the upper corner of the bright field image.
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a) b) 

c) 

c) 

Figure 2.21 – a) cycles R (H) et M (H) superposés au tracé en m2 à température ambiante.
b) variation de la résistance en fonction de l’aimantation à température ambiante. c) Schéma
représentatif du mécanisme de MR à fort champ. Issu de [474].

Les auteurs proposent alors une interprétation basée sur du désordre de spin à la sur-
face des grains (voir 2.21 c)). À bas champ, la TMR est dûe au renversement des moments
magnétiques du cœur des grains. A fort champ, une fois que ces moments magnétiques
sont saturées, ce sont les spins désordonnés qui tendent à s’aligner suivant le champ ma-
gnétique.

Quand les réseaux de particules présentant des e�ets à fort champ sont des agrégats
de métaux de transitions 3d piégés dans des matrices isolantes, l’origine des e�ets à fort
champ est plutôt attribuée à la contribution magnétique d’impuretés présentes dans la
matrice isolante. Les granules sont bien protégées par la matrice isolante et les cycles d’hys-
térésis ne révèlent pas la présence d’oxydation dans les particules (décalage des M (H )
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dû au couplage d’échange avec un oxyde). Chayka et coll. [482] se sont particulièrement
intéressés aux e�ets à fort champ de matériaux de type Co-Al-O. Pour une température
de 20 K, ils ont observé une TMR classique, avec une saturation de la magnétorésistance
pour un champ appliqué d’environ 1 T (voir figure 2.22 e)). A T = 4 K, la résistance de
l’échantillon ne montre pas de saturation même pour un champ appliqué de 13 T. Ces ef-
fets proviendraient, d’après les auteurs, de la contribution d’impuretés paramagnétiques.
L’aimantation de ces dernières étant décrites par une fonction de Langevin dépendant du
ratio H/T, leurs contributions ne seraient significatives qu’à basse température et à fort
champ.

tance keeps decreasing with an almost linear field depen-
dence. This high-field magnetoresistance is probably caused
by some spin disorder at the particle-matrix interfaces, which
are magnetically very hard, and/or any residual magnetic im-
purities inside the oxide matrix.

In Figs. 5!a"–5!c", we show magnetoresistance curves at
different temperatures and for several Co concentrations
!circles". All samples exhibit a negative tunneling magne-
toresistance, typical of a system consisting of small magnetic
particles. As in the case of the magnetization, the magnetore-
sistance drop becomes much more abrupt at low tempera-
tures, in accordance with the temperature dependence ob-
served in the magnetization curves !Fig. 3". A maximum
magnetoresistance of about 7% at 50 kOe, which is almost
temperature independent, is reached for a concentration
around x=0.37, in very close agreement with TMR#6.8% at
77 K for Co38!SiO2"62.15 Sankar et al.15 argue that a
T-independent value of the magnetoresistance is due to re-
duced intermixing and negligible spin flipping. The magne-
toresistance diminishes for very low and high Co concentra-
tions and vanishes completely when the percolation
threshold is reached, as expected.1

The MR curves, in the superparamagnetic regime, have
been fitted to the expression25 TMR= P2m2 / !1+ P2m2",
where P is polarization of the Co tunneling electrons,
m=M!H" /Ms is the reduced magnetization of the system and
MS is the saturation magnetization. In this expression, m can
be replaced by the integral over all particle diameters of the
Langevin function L!H ,T"=L!MSVH /kBT":

FIG. 4. !a" Magnetoresistance and !c" magnetization of a Co-
ZrO2 sample with x=0.34 at 10 K. !b" and !d" shows the low-field
behavior.

FIG. 5. !a"–!c" Field depen-
dence of magnetoresistance at
different temperatures of films
with several Co concentrations
!circles". !d", !e" Same data plot-
ted as a function of H /T. Solid
lines are fits to Eq. !3".

HATTINK et al. PHYSICAL REVIEW B 73, 045418 !2006"

045418-6

fields up to 130 kOe. At T ¼ 20K the usual
behavior of the TMR is observed and the TMR
is nearly saturated in a field of 30 kOe. With
decreasing temperature an anomalous behavior of
the TMR appears in higher fields. At T ¼ 4K the
TMR seems to reach saturation in a magnetic field
of 20 kOe. With the further increase of magnetic
field, however, the TMR starts to increase again
(in the absolute value). Experimental data in
higher fields suggest that the saturation can be
achieved only well above 130 kOe. Analogous
behavior was observed for other samples deposited
from different targets. Thus this effect does not
depend on the Co concentration in the films.

3.5. Conductivity

Current–voltage characteristics of different sam-
ples were measured in a wide temperature range.
I(V) curves typical for the films with the large
Co concentration (mg-4 and mg-14) are shown in
Fig 6a. I(V) characteristics are linear in a wide
temperature range. Two I(V) curves measured at
different temperatures for sample mg-16 (target 3)
are shown in Fig. 6b. These curves are nonlinear
that indicates the presence of a non-ohmic trans-
port mechanism in the sample. The similar I(V)
dependencies were observed for other samples
prepared from the same target.

There are several mechanisms, which could
explain the observed nonlinear current–voltage

characteristics for the samples with lower concen-
tration of Co. The first one is the increase of the
tunnel conductivity under applied voltage. This
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a) b) 

c) d) 

e) 

Figure 2.22 – Mesure à T = 10 K de réseau de Co ≠ Zr02 a) R (H). Une faible composante à
fort champ engendre une non saturation de la résistance b) Zoom de la R (H) au niveau de la
TMR "classique". c) Cycle M (H). d) Zoom à bas champ de la M (H) (issus de [471]). e) Cycle
de R (H) de réseau de Co-Al-O à T = 20 K et 4 K. Issu de [482].
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2.3.3 Magnétorésistances atypiques dans des assemblées de na-
noparticules de FeCo :

Pour clôturer cette partie, nous exposons ici les résultats de la thèse qui m’a précédée
dont les travaux ont été menés par Reasmey Tan au LPCNO entre 2005 et 2008 [63]. Les
e�ets observés étant riches et variés [37] nous nous limiterons à la description des e�ets
et des concepts essentiels pour une bonne compréhension des résultats expérimentaux
exposés dans la partie III de ce manuscrit.

Tan et coll. ont reporté un comportement atypique de MR (pour une température
supérieure à 1.8 K uniquement, explicité dans la suite) dans des assemblées 3D et 2D de
nanoparticules métalliques et ferromagnétiques de FeCo, obtenues par voie chimique. Ces
résultats ont été obtenus d’une part, dans des supercristaux obtenus après évaporation
du solvant sous vide et connectés directement à la laque d’argent (voir figure 2.23 a)), et
d’autre part dans des assemblées de nanoparticules de FeCo (déposées par goutte sur des
électrodes en forme de peignes inter-digités, voir figure 2.23). Les jeux de ligands entourant
les nanoparticules ont été variés, donnant lieu à deux types de distribution de taille : une
fortement polydisperse avec deux populations distinctes centrées sur ≥ 15 nm et 26 nm
(voir figure 2.23 c) et e)) et une monodisperse centrée sur ≥ 15 nm (voir figure 2.23 d)).
On notera que ces deux types de distribution et d’organisation ont été étudiés sur les deux
architectures (sous forme de super-cristaux et d’assemblées de nanoparticules).
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IV. Dispositif expérimental pour la mesure des propriétés de transport : 
 

Les mesures de transport ont été effectuées dans un cryostat à hélium liquide équipé 

d’une bobine supraconductrice. Cela nous a permis d’étudier les propriétés des échantillons 

entre 300 K et 4 K (l’utilisation de pompes permet cependant de descendre à plus basse 

température (jusqu’à 1.5 K)) et d’appliquer des champs magnétiques allant jusqu’à 12 T.  

Pour caractériser la résistivité des échantillons, nous avons développé une canne de mesure 

avec des porte-échantillons (parallèle et perpendiculaire à la direction du champ appliqué) en 

téflon (non magnétique) montés au bout de la canne. La base de la canne est constituée de 8 

fiches coaxiales ou triaxiales. Les mesures I(V) ont été réalisées via un Keithley 6430 

(fempto-ampèremètre) qui permet de mesurer en mode DC de hautes impédances. L’ensemble 

des mesures a été réalisé avec l’utilisation de filtres préprogrammés, ce qui implique des 

temps d’intégration de l’ordre de la seconde pour les sensibilités les plus fortes. 

Comme les super-cristaux mesurés ont une résistance à température ambiante relativement 

élevée (entre 8 kΩ et 5 GΩ) et encore plus à basse température, ils sont connectés suivant une 

procédure deux pointes. Pour éviter leur oxydation, leur connexion sur un porte-échantillon se 

fait à l’intérieur d’une boite à gants sous une atmosphère saturée en Ar. Les contacts ont été 

réalisés via des fils d’or et de la laque d’argent reliant l’échantillon au porte-échantillon et au 

super-cristal (voir Fig.II-12). Ils sont ensuite transportés dans un schlenck sous atmosphère 

inerte et montés le plus rapidement possible sur la canne puis introduits dans le cryostat.   

 

Fig.II-12 : clichés MEB, à gauche de nanoparticules déposées sur substrats, à droite, de 
peignes interdigités 
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tices were collected as small needles. The final composition
of the obtained material was set to 60% iron and 40% cobalt.

When one equivalent acid oleic !sample D" or a mixture
of one equivalent oleic acid and one equivalent stearic acid
!samples B and C" is used as stabilizing agents, very mono-
dispersed 15 nm particles are obtained. They spontaneously
self-organize with a long-range order !as visible on a micro-
tomy cut of a sample13" to form supercrystals, with a fcc
packing of the particles #see Fig. 1!b"$. When two equiva-
lents of oleic acid are used !sample A and E", the particles
are bigger !25 nm diameter" and less monodisperse. This
leads to a lack of straightforward arrangement of the par-
ticles within the superlattices, which thus consist of densely
packed NPs with no long-range spatial ordering #see Fig.
1!a"$.

Wide angle x-ray scattering and high resolution transmis-
sion electron microscopy !TEM" evidence no classical crys-
talline phase in the NP. Parallel electron energy loss spectros-
copy !PEELS" analysis shows that NPs display an onionlike
structure consisting of a cobalt-rich core surrounded by an
iron-rich shell, itself surrounded by another cobalt-rich
shell.13

Magnetization characteristics on a powder composed of
many superlattices are shown in Fig. 2!a". The saturation
magnetization MS=163 A m2 kgFeCo

−1 at 2 K is lower than the
bulk alloy !MS=240 A m2 kgFeCo

−1 ". The segregated structure
and amorphous character of the particle may be responsible
for the low magnetization. A coercive field of 10 mT and a
saturation field of 1.2 T are measured at 2 K. No oxidation is
detected, either in wide angle x-ray scattering, energy elec-
tron loss spectroscopy, or in the magnetic measurements.
Moreover, the bulk magnetization of FeCo is recovered after
annealing, as the particles crystallize in the bcc alloyed

phase. Figure 2!b" displays the magnetization curves mea-
sured on a single superlattice, with the magnetic field applied

FIG. 1. #!a"–!c"$ SEM micrographs of superlattices synthesized
in various conditions !see Table I". The micrographs illustrate the
particles size and organization for !a" sample A; !b" sample B, C,
and D; !c" Sample X. #!d" and !e"$ TEM micrographs of the NPs
after dispersion of the superlattices in solvent for sample B, C, and
D !d", and sample X !e".

TABLE I. Summary of the superlattices properties. For sample B and C, references of articles in which some of their properties have
been previously published are indicated in the first column. The column “ligands” corresponds to the amount and the nature of acids and
amines used for the synthesis. The subsequent columns display the values of the resistance at room temperature R !300 K", the activation
energy T0, the exponent ! and the threshold voltage VT. In the column “T0,” the voltage at which the R!T" has been measured is indicated
in parentheses. The column “high-field MR” indicates the maximum high-field MR measured on the sample. The last column indicates if
avalanches have been observed in the I!V" characteristics at low temperature, and provides in parentheses the amplitude of the avalanches.
!a" On sample X, the I!V" characteristics are linear as soon as the voltage is above VT #see text and Fig. 4!f"$. !b" On these samples, the gap
in the I!V" characteristic at 1.8 K is not clearly defined. !c" For sample X, there was a problem during the synthesis which manifests through
a large size distribution !see text and Fig. 1".

Sample
!NPs size" Ligands R !300 K" T0 ! VT High-field MR Avalanches

A !25 nm" 2 OA 400 k" 68 K !2 V" 2.5 !b" 0 !b" Not measured Yes !36%"

B38 !15 nm" 1 OA+ 1 SA 5 G" 80 K !25 V"
3.5 !fixed"

4.37
33

0 !fixed" 3000% No

C37 !15 nm" 1 OA+ 1 SA 8 k" 24 K !10 mV" 1.3 !b" 2 !b" 100% Yes !120%"

D !15 nm" 1 OA 100 M" 256 K !10 V"
5.2 !fixed"

4.4
3.2

30 !fixed" 90% No

E !25 nm" 2 OA 1.2 G" 244 K !10 V"
4.9 !fixed"

4.03
24

50 !fixed" 160% No

X !25 nm" 1 OA+ 1 SA !c" 300 k" 200 K !20 mV" 1 !a" 30 280% Yes !3000%"
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Fig.II-12 : à gauche : photographie du cyrostat,en haut à droite : bout de la canne 
montrant les connexions au porte-échantillon, en bas à droite : super-cristal connecté. 

 

a) 

c) d) 

Figure 2.23 – Clichés de microscopie optique et de MEB des di�érents échantillons mesurés
par Tan et coll. (nanoparticules formant naturellement des supercristaux a) ou déposées à par-
tir d’une solution colloïdale sur électrodes en forme de peignes inter-digités b)) synthétisés via
di�érents jeux de ligands. La stœchiométrie de ces ligands organiques influence la taille et l’or-
ganisation des nanoparticules : B, C, D sont monodisperses en taille d), alors que l’échantillon
X est polydisperse avec deux populations distinctes c). Issu de [63].

Parmi tous les échantillons mesurés, indépendamment du type de ligand et du type de
système, (super-cristaux ou peignes), la MR a suivi le comportement illustré sur la figure
5.6 : entre 1.8 K et 10 K, des e�ets à fort champ sont mesurés. Ces derniers s’e�acent
soudainement quand un second régime de magnétorésistance à bas champ prend le pas
pour des températures inférieures à ≥ 1.7 K. Etant donné la similitude des résultats
reportés sur les super-cristaux et les assemblées déposées directement sur des peignes
inter-digités, nous ne présentons dans la suite que la seconde architecture.
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de la tension appliquée. La transition  peut   être   induite  quelle  que   soit   l’état  magnétique  du  
système, c'est-à-dire au dessus ou au dessous du champ de saturation des NPs. 
 
L’origine   de   ces   nouveaux   effets   reste   une   question   ouverte.   Il   est   cependant   probable   que  
cela provienne de la manifestation  d’effets  collectifs  dus  au  fort  couplage  électrostatique  entre  
les  particules.  Dans  ces  conditions  de  fort  couplage  capacitif,  des  phénomènes  d’avalanches  et  
d’hystérésis  sur  les  I(V) ont été prédits par la théorie de Middleton et Wingreen, bien que les 
auteurs  n’aient  délibérément  pas  développé  ce  cas.  Les  prédictions  théoriques  de  Sverdlov  et  
collaborateurs14 ont   cependant   décrit   ces   phénomènes   d’avalanches   dans   des   réseaux   de  
particules  fortement  corrélées.  L’extrapolation  de  leurs  calculs  sur  les réseaux de la taille des 
super-cristaux mesurés dans nos études conduit à des probabilités et des sauts de courants 
importants. 
Le   rôle  du  désordre   et   de   ces   couplages   électrostatiques  ont   également   fait   l’objet   d’études  
théoriques sur les semi-conducteurs dopés qui peuvent être modélisés par des réseaux 
d’électrons   localisés   fortement   corrélés.  Dans   ces   systèmes,   les   calculs   ont  montré   que   des 
effets  de  mémoire  et  d’avalanche  pouvaient  apparaître  suite  à  la  compétition  engendrée  par  les  
interactions coulombiennes et le désordre de charge. Pour des températures très inférieures à 
la   température   d’interaction   coulombienne,   le   système   est   piégé   dans   un   état   métastable  
frustré  dit  verre  de  Coulomb  ou  verre  d’électrons,15 par analogie avec les verres de spin. Dans 
notre cas, cet état serait brisé pour des tensions appliquées supérieures à la tension seuil, 
entraînant   une   conduction   par   un   effet   d’avalanche   et   une   ouverture   totale   des   canaux   de  
conductions.  Il  n’existe  malheureusement  pas  d’études  expérimentales  sur la manifestation de 
verres de Coulomb sur les caractéristiques I(V). Seules les expériences de Biejelec et Wu16 sur 
des  films  granulaires  d’Al  ont  été  attribué  à   la   formation  de   tels  états.  Ces  derniers  seraient  
responsables des hystérésis apparaissant sur les caractéristiques R(T) mesurées. Enfin, comme 
ces effets sont probablement reliés à des phénomènes collectifs, il est probable que leur 
absence dans la mesure des peignes inter-digités provienne de la petite taille du réseau.  
 
4/ Magnétorésistance des nanoparticules de FeCo : 

 
Nous présentons dans ce chapitre les propriétés de 
magnétorésistance des NPs de FeCo. Parmi tous les 
échantillons mesurés (indépendamment du type de 
ligands et du type de systèmes, super-cristaux ou 
peignes) hormis P1, la MR a suivi le 
comportement illustré sur la figure IV.1 : entre  
1.8 K et 10 K, des effets à fort champ sont mesurés. 
Ces   derniers   s’effacent   soudainement   quand   un  
second régime de magnétorésistance à bas champ 
prend le pas pour des températures inférieures à  
1.7 K. Je présenterai donc dans cette partie un 
échantillon issu de la même synthèse que SC2, 
mais possédant des effets les plus prononcés. Nous 
nommerons cet échantillon SC2b. Les propriétés de 
MR dans les deux domaines de température seront 
exposées dans une première partie. Dans un second 

temps, je présenterai les mesures de MR obtenues sur les peignes inter-digités. En particulier, 
je discuterai de la différence entre les résultats obtenus sur des peignes reproduisant le 
comportement décrit par la Fig.IV.1 (échantillon P2) et ceux mesurés sur P1.  
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Figure IV.1 : Variation typique de la 
magnétorésistance en fonction de la 

température, pour une tension de 200 V 
et un champ magnétique de 2.6 T. 

 

Figure 2.24 – Variation typique de la ma-
gnétorésistance en fonction de la température,
pour une tension de 200 V et un champ ma-
gnétique de 2.6 T. Issu de [63]

Magnétorésistance pour T > 1.8 K :

Pour des températures comprises entre 1.8 K et 10 K, la variation de la résistance en
fonction du champ magnétique ne présente pas de saturation. Cette MR à fort champ
présente plusieurs caractéristiques (voir figure 2.25) :

– Elle ne sature pas, même jusqu’à un champ magnétique de 10 T,
– Son amplitude est toujours forte, et peut atteindre jusqu’à 3000 %,
– Son amplitude dépend du ratio H / T,
– L’amplitude de la MR décroit exponentiellement avec la tension,
– Elle est hystérétique, cet hystérésis étant dû à un retard temporel d’environ 30 s

entre la variation de champ et la variation de résistance associée,
– Elle disparaît brutalement et complètement en-dessous de 1.8 K.
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a/ Magnétorésistance dans les super-cristaux 
 
Pour des températures comprises entre 1.8 K et 10 K, la variation de la résistance en fonction 
du champ magnétique ne présente pas de saturation. Cette MR à fort champ présente plusieurs 
caractéristiques : 

- son amplitude est très élevée. Dans des conditions optimisées de tension et de 
température, elle peut atteindre 3000 %. De plus, son amplitude ne dépend que du 
ratio H/T (cf Fig.IV.2 a)). Les courbes de MR mesurées à une tension fixe se 
superposent quand elles sont tracées en fonction du rapport H/T.   

- elle présente une forte dépendance en tension (cf Fig.IV.2 b)). La courbe de MR 
(V) a été obtenue en mesurant les I(V)  sous  champ  et  à  champ  nul.  L’amplitude  de  
la MR est alors définie par la différence de ces deux courbes, normalisées par la 
courbe à fort champ. 

-3 -2 -1 0 1 2 3

0.7

0.8

0.9

1.0

-1.5 -1.0 -0.5 0.0 0.5 1.0 1.5

0.6

0.7

0.8

0.9

1.0

1.1

 2.4 K
 3.0 K
 3.15 K
 3.2 K
 5.4 K
 10.8 K

 

 

R
 / 

R
 (µ

0H
 =

 0
 T

) 

µ
0
H / T (T.K-1)

V = 200 V SC2

V = 50 V SC4

µ
0
H / T (T.K-1)

R
 / 

R
 (µ

0H
 =

 0
 T

)  2.1 K
 2.6 K
 3.7 K
 4.6 K
 7.6 K
 10.0 K
 13.5 K

 

 

0 50 100 150 200
0

100

200

300
SC2T = 2.75 K

V (V)

 

M
R

 (%
)

SC2b SC2bSC2b
(a) (b)

 
Figure IV.2 : a) Courbes de MR mesurées entre 2.4 K et 10.8 K à 200 V. Les courbes sont 

tracées en fonction du ratio H/T. b) Variation de la MR en fonction de la tension à  T =2.75 
K. 

 
Quand la température devient inférieure à 1.8 K, les effets à fort champ décrits ci-dessus 
disparaissent drastiquement. La MR mesurée change alors radicalement de forme et une 
magnétorésistance tunnel apparaît (cf Fig.IV.3). Cette dernière est caractérisée par : 

- l’apparition  de  pics  inverses  pour  des  champs  de  ±  0.17  T.     
- une  amplitude  faible  (de  l’ordre  de  quelques  %). 
- une dépendance en tension moins prononcée que dans le cas des effets à fort 

champ. En définissant la résistance minimale comme étant, cette fois, la résistance 
au niveau des pics inverses, et la résistance maximale celle au champ de saturation, 
l’amplitude  de  la  MR  prend  respectivement  la  valeur  de  - 0.3 % et - 1.8 % pour des 
tensions de 200 V et 90 V. 
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Figure IV.3 : Courbes de MR mesurées à T = 1.5 K  a) pour V = 90 V b) V = 200V. 
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Figure IV.2 : a) Courbes de MR mesurées entre 2.4 K et 10.8 K à 200 V. Les courbes sont 

tracées en fonction du ratio H/T. b) Variation de la MR en fonction de la tension à  T =2.75 
K. 

 
Quand la température devient inférieure à 1.8 K, les effets à fort champ décrits ci-dessus 
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Figure IV.3 : Courbes de MR mesurées à T = 1.5 K  a) pour V = 90 V b) V = 200V. 

 

a) b) 

Figure 2.25 – a) Courbes de MR mesurées entre 2.4 K et 10.8 K à 200 V. Les courbes sont
tracées en fonction du ratio H/T. b) Variation de la MR en fonction de la tension à T =2.75
K. Issu de [63].
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La MR à fort champ ne semble pas être reliée directement à l’aimantation des nanopar-
ticules comme dans le cas d’une TMR classique, comme en témoigne sa forte amplitude
et l’absence de saturation à fort champ alors que les mesures d’aimantation sur les super-
cristaux montrent une saturation à ≥ 1 T. En revanche, la dépendance de son amplitude
en fonction du ratio H/T témoigne d’une signature typique d’espèces paramagnétiques
dont l’origine a été discutée précédemment (voir paragraphe 2.3.2).

Afin d’expliquer quantitativement leurs observations expérimentales dans ce régime,
Tan et coll. ont développé un modèle développé plus bas. [62] :

– Fortes valeurs de MR,
– Dépendance en fonction de la tension et de H/T,
– Variation de la forme des courbes de MR,
– Décroissance de la MR en fonction de la température et disparition au dessus de 10

K (voir figure 2.28).

Magnétorésistance pour T < 1.8 K :

Quand la température devient inférieure à 1.8 K, les e�ets à fort champ décrits ci-
dessus disparaissent drastiquement. La MR mesurée change alors radicalement de forme
et une magnétorésistance tunnel apparaît (voir figure 2.26). Cette dernière est caractérisée
par :

– L’apparition de pics inverses pour des champs de ± 0.17 T,
– Une amplitude faible (de l’ordre de quelques %),
– L’amplitude de la MR décroit exponentiellement avec la tension,
– Sa dépendance en tension est moins prononcée que dans le cas des e�ets à fort

champ. En définissant la résistance minimale comme étant, cette fois, la résistance
au niveau des pics inverses, et la résistance maximale celle au champ de saturation,
l’amplitude de la MR prend respectivement la valeur de - 0.3 % et - 1.8 % pour des
tensions de 200 V et 90 V.
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super-cristaux puisque pour une tension de 2 V, - 1.1 % de MR est mesurée alors que - 1.8 % 

est obtenue pour 1.5 V (voir Fig.IV-15(a) et (b)). 
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Fig.IV-16 : variation de la MR à basse température en fonction de la tension pour P1  

(a) I(V) (b) R(H) pour V = 5 V (c) R(H) pour V  = 10 V 
 

L’échantillon P1, qui différait déjà de tous les autres car il ne présentait pas de MR à fort 

champ, présente un tout autre comportement. Une TMR positive avec deux pics présents à 

0.02 T et une saturation à 0.5 T est mesurée (voir Fig.IV-16(b) et (c)). L’amplitude de cette 

Fig.IV-15 : caractéristiques R(H) à T = 1.6 K pour P2 (a) V = 1.5 V (b) 
V = 2 V.  
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Figure 2.26 – Courbes de MR mesurées à T = 1.6 K a) pour V = 1.5 V b) V = 2 V. Issu de
[63].

Modèle phénoménologique et interpretations : Le modèle ci-après a été développé
afin d’expliquer la MR lorsque T>1.8 K. Cette MR ne semble pas être reliée directement
à l’aimantation des NPs comme dans le cas d’une TMR classique, comme en témoigne sa
forte amplitude et l’absence de saturation à fort champ, alors que les mesures d’aimanta-
tion sur les super-cristaux montrent une saturation à ≥ 1 T. En revanche, la dépendance
de son amplitude en fonction du ratio H/T témoigne d’une signature typique d’espèces
paramagnétiques (voir figure 2.25 a)). Ces impuretés paramagnétiques pourraient avoir
deux origines di�érentes. La première hypothèse concerne les atomes à la surface des NPs.
En e�et, des études ont prouvé que le magnétisme des spins à la surface de ces derniers
pouvait être perturbé par la présence de chaînes carboxyliques [484] ou des molécules de
monoxyde de carbone (provenant de précurseurs généralement utilisés) [485]. De même, les
réactions durant les synthèses chimiques n’étant pas totales, il reste toujours une certaine
quantité de produits, dont la nature et la quantité varient selon le type de synthèse. C’est
pourquoi, la présence de moments paramagnétiques, induits par la formation de com-
plexes d’ions provenant de la décomposition et/ou formation d’espèces intermédiaires, est
attendue dans ce type de système, et pourraient donc être piégés dans la barrière orga-
nique et/ou à la surface des nano-objets. Dans ce cadre, Tan et coll. ont développé un
modèle phénoménologique basé sur la présence de spins faiblement couplés à la surface
des nano-objets ou à l’intérieur de la barrière isolante (voir figure 2.27) [62].
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La Fig.IV-20 présente les caractéristiques R(H) pour chaque modèle de courant tunnel à 

différentes tensions, pour µ/T = 0.3 µB.K-1, s = 1 nm et J = 1 V. La Fig.IV-20(a) est en accord 

avec les MR(V) présentées précédemment (voir Fig.IV-19) : à basse tension, le modèle de 

Simmons conduit a des R(H) quasiment identiques, avec une légère augmentation de 

l’amplitude de la MR quand la tension augmente. Dans le modèle de Fowler-Nordheim, la 

MR diminue quand la tension augmente. De plus, on remarque que la forme des courbes de 

MR dépend de la tension, et donc de l’amplitude de la MR. Par exemple, sur la Fig.IV-20( b), 

la caractéristique R(H) pour V~ 10φ  est quasiment linéaire alors qu’elle devient fortement 

non linéaire pour V~ φ. 

Nous introduisons maintenant une valeur non nulle pour RS dans les simulations numériques. 

En ayant supposé RS indépendant de V, nous retrouvons sur la Fig.IV-20(c) que, pour de 

fortes valeurs de V, RS affecte seulement l’amplitude de la MR en la diminuant. Pour la suite 

des calculs et par commodité, nous prendrons RS = 0.   

Fig.IV-19: MR(V) obtenues à partir des I(V) pour un ratio µ/T = 0.1 µB.K-1 et un 
champ magnétique de 5 T (a) pour une hauteur de barrière d’1 eV ( b) de 2 eV.  
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Figure 2.27 – Impuretés de moment µ̨j adjacents à des nano-objets de moment µ̨i. La décrois-
sance de la hauteur de la barrière tunnel lors de l’application du champ est illustrée : sans champ
magnétique a) et sous champ magnétique b). c) Evolution de la MR en fonction de la tension,
calculée par le modèle de Simmons et le modèle de Folder-Nordheim, chacun utilisé dans leur
domaine de validité. Issu de [62].

Le couplage entre les spins paramagnétiques (µ̨j) et les spins du cœur du nano-objet
(µ̨i) engendrant alors une barrière tunnel e�ective de hauteur � :

� = J(1≠ < µ̨i.µ̨j >)

avec J la hauteur de barrière en l’absence de champ magnétique. La corrélation magné-
tique < µ̨i.µ̨j > peut être décrite par une fonction de Langevin L(›) avec › = µjH/kBT .
On notera que la MR à fort champ est exclusivement attribuée dans ce modèle au désordre
de spins. Les e�ets de MR à bas champ liés au transport tunnel dépendant en spin entre les
particules, et le blocage de Coulomb sont négligés. La résistance de la couche organique
est supposée également indépendante de la tension. Contrairement aux modèles précé-
dents, ce modèle introduit une dépendance de la MR en tension, via le courant tunnel
calculé dans la structure grâce aux modèles de Simmons et de Fowler-Nordheim. En e�et,
Simmons a formulé l’expression d’une caractéristique IS(V ) dans le modèle d’électrons
libres telle que :

IS Ã („ ≠ eV/2) exp (≠A.s(„ ≠ eV/2)1/2) ≠ (� + eV/2) exp (≠A.s(„ + eV/2)1/2)

où A = 4fi/h(2mee)1/2, h est la constante de Planck, et me la masse d’un électron. Il est
important de noter que cette expression a été développée dans le cas de faibles tensions
appliqués, i-e pour eV < �.
La formule du courant tunnel dans le modèle de Fowler-Nordheim IF (V ) est :

IF Ã V 2/(�.s2).exp (≠C.s.�3/2/V )
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IF n’est valable que dans le cadre de forte polarisation, soit pour eV > �. Les résistances
déduites des I (V ) sans champ magnétique et sous champ magnétique permettent ensuite
de retracer les courbes de variations en fonction de la température ou du champ magné-
tique. On notera que ce modèle prédit un pic de MR lorsque la tension appliquée par
espèce paramagnétique est de l’ordre de la hauteur de barrière (pour la même raison que
dans les filtres à spin). Un exemple de modélisation de résultats expérimentaux obtenues
via ce modèle sont présentés sur la figure 2.28. Plusieurs caractéristiques de la MR à fort
champ observées expérimentalement [37] sont bien reproduites par ce modèle prenant en
compte la présence d’impuretés paramagnétiques : l’amplitude de MR élevée (≥ 3000 %)
et maximale à basse température, la dépendance en fonction du rapport H/T, ainsi que
la forte dépendance en tension).
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Figure IV.6 : Comparaison des ajustements obtenus avec les courbes expérimentales 

 a) MR(T) b) R(H) pour V(expérimental) = 200 V (c) V(expérimental) = 20 V.  
 

Plusieurs caractéristiques de la MR à fort champ observées expérimentalement sont bien 
reproduites  par  ce  modèle  tenant  compte  d’impuretés  paramagnétiques:  fortes  valeurs  de  MR,  
dépendance en fonction de la tension et de H/T, variation de la forme des courbes de MR, 
décroissance de la MR en fonction de la température et disparition au dessus de 10 K.  
La  soudaine  disparition  de  cette  MR  en  dessous  de  1.8  K  pourrait  témoigner  d’une  transition  
paramagnétique-diamagnétique de ces espèces   intermédiaires.   Dans   l’hypothèse   où   ces  
impuretés seraient « gelées »   à   cette   température,   l’inversion   de   signe   de   la  TMR  peut   être  
expliquée  par  la  présence  d’impuretés  créant  un  état  localisé  dans  la  barrière.19 
  
Enfin, les mesures effectuées sur les peignes P1 et P2 semblent corroborer la présence 
d’impuretés  au  sein  des  réseaux.  En  effet,  alors  que  les  mesures  effectuées  sur  P2  reproduisent  
qualitativement le comportement des différentes MR rencontrées dans les super-cristaux, P1 
ne présente pas  d’effets   à   fort   champ  entre  1.8  K  et   10 K, mais une TMR positive reliée à 
l’aimantation   des   particules.   Il   semble   alors   que   la   TMR   positive,      « attendue » pour des 
réseaux de particules, se manifeste sur des systèmes « propres »   lorsqu’il   n’y   a   pas  
d’impuretés  au  sein  de  l’échantillon.     
L’origine  de  la  différence  entre  les  peignes  et  les  super-cristaux provient sûrement du fait que 
dans le cas des peignes, la redispersion des particules dans un solvant entraîne des échanges, 
voire une réduction des résidus de synthèse, c'est-à-dire   qu’elle   conduit   à   une   réduction   de  
leur densité dans les barrières. Enfin, la différence de comportement entre P1 et P2 pourrait 
s’expliquer  par  le  faible  contrôle  de  nos  conditions  de  redispersion  des  nanoparticules  avant  
leur dépôt  sur  le  substrat.  Le  contrôle  de  la  présence  ou  de  l’absence  d’impuretés  a posteriori 
semble difficile, comme en témoigne les mêmes variations de comportement (TMR positive 
ou inverse) mises en évidence sur des jonctions tunnels avec des barrières organiques 
similaires.20 
 
5/ Conclusion : 
 
Ces mesures de magnétotransport furent les premières sur des assemblées 3D de NPs 
métalliques et ferromagnétiques. Outre les propriétés classiques reliées au blocage de 
Coulomb,  ce  type  d’assemblées  de  nano-objets  s’est révélé être un système riche et complexe. 
En   particulier,   les   deux   régimes   de   MR   induits   par   la   présence   d’impuretés   magnétiques  
démontrent  leur  intérêt  potentiel  dans  l’intégration  de  barrières  tunnels  afin  d’obtenir  de  fortes  
amplitudes de MR. Enfin, les transitions hystérétiques observées sur les I(V) à basse 
température ouvrent la voie à des questions plus fondamentales sur les effets collectifs dans le 
transport électronique dans un réseau de nanoparticules métalliques fortement corrélées. En 
outre, la température à laquelle apparait ces deux types de transition (de MR et de I(V) 

a) b) c) 

Figure 2.28 – Comparaison des ajustements obtenus avec les courbes expérimentales
a) MR (T). b) R (H) pour V(expérimental) = 200 V. c) V(expérimental) = 20 V. Issu de [62].
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Chapitre 3

Elaboration d’électrodes par les
techniques de lithographies

Au cours de ce chapitre, nous allons décrire les di�érentes géométries d’électrodes de
mesures qui ont été élaborées au cours de cette thèse, grâce aux techniques de lithogra-
phies et de nano-indentation.

Les techniques de lithographie optique et électronique, accessibles au LAAS (Labora-
toire d’Analyse et d’Architecture des Systèmes), nous ont permis d’élaborer des dispositifs
de mesures où les électrodes sont en configuration planaire, soit avec un forme de peignes
inter-digités pour une mesure en parallèle, soit en regard. Les pré-requis indispensables
liés à ces deux techniques sont tout d’abord l’obtention d’un wafer de silicium, qui est le
support de base pour la structuration d’électrodes. Dans notre cas, nous avons utilisé des
wafers de 4 pouces dopés positivement avec du bore munis d’une épaisseur de 380 µm.
Ce type de wafer conducteur a l’avantage, si on le souhaite à posteriori, de permettre la
connexion d’une grille en face arrière. Un second pré-requis est l’oxydation thermique du
wafer jusqu’à atteindre typiquement une couche de 300 nm de SiO2, capable alors d’iso-
ler électriquement les électrodes entre elles, même pour des tensions élevées (> 50 Volt).
Enfin, il est nécessaire avant d’engager un tel procédé d’avoir préalablement modélisé les
géométries d’électrodes numériquement, grâce à un logiciel de conception vectorielle.
Pour structurer des électrodes micrométriquement espacées, nous avons utilisé la tech-
nique de lithographie optique (ou photo-lithographie), qui est un procédé de micro-
fabrication en parallèle. Cette technique utilise un rayonnement UV qui insole un masque
formé de zones opaques et transparentes (motifs de chrome reproduits à partir des motifs
modélisés numériquement, sur un support transparent en quartz).
Pour des motifs plus petits que 0.7 µm, la lithographie électronique est la méthode par
excellence. Cette technique utilise un faisceau d’électrons (de l’ordre de quelques nano-
mètres de diamètre) qui est balayé sur une couche polymérique électrosensible afin de
définir les motifs directement à partir de ceux modélisés numériquement. Il s’agit d’un
procédé d’écriture séquentielle, nécessairement long comparativement à la lithographie op-
tique cependant, grâce à la faible longueur d’onde associée aux électrons, cette technique
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permet théoriquement d’atteindre des résolutions de quelques nanomètres. Néanmoins, si
le motif est complexe, comme c’est le cas des géométries périodiques des peignes inter-
digités, les e�ets de proximités vont limiter la résolution. En e�et, lorsque les électrons du
faisceau pénètrent la résine, une bonne partie de leur énergie sert à la formation d’élec-
trons secondaires. Ces derniers, possédant des énergies comprises entre 2 et 50 eV, sont
les responsables de la majeure partie de l’exposition de la résine. L’une des conséquences
de ces interactions est l’élargissement du diamètre du faisceau qui détermine la résolution
la plus petite qui pourra être obtenue expérimentalement. C’est pourquoi, la taille des
motifs obtenus est plus grande que la taille nominale prévue lors du dessin initial, et qu’il
faut donc ajuster les doses d’expositions.
Ces deux techniques de lithographie possèdent des étapes clés d’élaboration qui leurs sont
communes et que nous avons schématisées par ordre chronologique sur la figure 3.1 :

- l’enrésinement (ou enduction) d’une résine électro ou photosensible par spin coating
sur la totalité de la surface du wafer. Cette étape est habituellement suivie d’un bref re-
cuit du wafer après l’enduction de la résine permet d’évacuer entièrement le solvant dans
laquelle elle est dissoute. De plus, cela permet de relaxer les contraintes accumulées dans
le film, de diminuer la rugosité de la résine, et d’améliorer son adhésion au wafer.
- l’insolation de la résine par rayonnement UV ou par un faisceau d’électron, respecti-
vement dans le cas de la lithographie optique ou électronique. Cette étape entraîne des
modifications chimiques au sein de la résine qui se traduit par des di�érences de solubilité
entre les parties insolées et les zones adjacentes.
- la révélation de la résine qui di�érentie les zones insolées des zones non-insolées, grâce
à leurs variations de masse moléculaire. En e�et, la solubilité d’un polymère dans un
solvant, c’est-à-dire la vitesse de dissolution, dépend de son poids moléculaire qui di�ère
lorsque la zone a été insolée et dépend de la nature positive ou négative de la résine. On
parle de résine positive dans le cas où les zones insolées sont solubilisées, et de résine
négative dans le cas où les zones insolées sont durcies et au contraire conservées.
- la métallisation qui consiste à déposer sur la résine structurée une couche mince
métallique, soit par évaporation sous vide (méthode de dépôt directionnel), soit par pul-
vérisation cathodique (sputtering). On notera que la couche métallique se dépose tant sur
la résine que sur la surface du substrat.
- le lift o� désigne l’immersion du wafer dans un solvant fort (acétone), afin de dissoudre
les zones de résine non révélées. Par conséquent, ce sont seulement les parties métalliques
directement en contact avec le substrat qui subsistent.

On notera qu’après la toute dernière étape de lithographie, nous déposons habituelle-
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ment une résine de protection à la surface des électrodes, afin de les protéger des éclats
de silicium pendant la découpe du wafer par une scie diamant.

Enrésinement* Insola/on* Développement*

Résine*néga/ve*

Résine*posi/ve*

Rayonnement*UV*
*ou*faisceau*d’électrons*

Couche*isolante*de*SiO2*
Résine*photo*ou*électroBsensible*
Zone*insolée*
Dépôt*métallique*

Métallisa/on* LiIBoff*

Figure 3.1 – Schéma représentant le principe de la lithographie par faisceau d’électrons (ou
lithographie électronique) et la lithographie par rayonnement UV (ou photo-lithographie).
Un faisceau d’électrons finement localisé ou un rayonnement UV localisé grâce à un masque,
sont utilisés pour écrire directement des motifs dans une fine couche de résine pré-déposée sur
le substrat.

3.1 Lithographie optique

3.1.1 Electrodes en forme de peignes inter-digités séparées de
10, 4 , 2 µm)

La résistance intrinsèque d’une assemblée de nano-objets peut être très élevée même à
température ambiante à cause du grand nombre de paires de barrières tunnel organiques
qui entourent naturellement chaque nano-objet. A fortiori, dans le régime de blocage de
Coulomb qui apparaît à basse température, la résistance augmente de plusieurs ordres
de grandeur. C’est pourquoi, pour espérer étudier ces systèmes sur de larges plages de
température, il est nécessaire de diminuer leur résistance équivalente. Dans ce cadre, nous
avons réutilisé les masques de lithographie optique conçus pendant la thèse de Reasmey
Tan [63]. En e�et, une géométrie originale en forme de peignes inter-digités avait montré
son e�cacité, grâce à une mesure en parallèle, pour mesurer jusqu’à très basse tempéra-
ture des propriétés de magnéto-transport de nanoparticules de FeCo [486] (voir figure 3.2
d), e)). L’astuce provient du grand nombre de paires d’électrodes qui augmente la surface
de conduction S (voir zones hachurées sur la figure 3.2 f)), permettant alors de diminuer
la résistance équivalente (Req) de l’assemblée déposée sur de telles électrodes. Nous avons
alors reproduit des géométries similaires par lithographie optique avec des jeux di�érents
d’espacements (L) entre les électrodes (10, 4 et 2 µm).
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Ce type de d’électrodes patternées sur un substrat isolant peut être relié au monde ex-
térieur grâce à un support TO8 (voir figure 3.2 b), c)) et la technique de bonding. Le
bonding consiste à souder deux métaux (un fil métallique avec une macro-électrode sur le
substrat et le plot du support TO8) en combinant une force d’appui, une énergie ultraso-
nique et un temps su�sant pour assurer la di�usion métal-métal. Une fois les électrodes
connectées électriquement sur un support TO8, ce dernier peut être manipulé et emboîté
à un connecteur femelle, lui même relié soit à une canne de magnéto-transport (voir 3.2
a)) soit à un GBF par lesquels on applique une tension.
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Req"="ρ.L/S"
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Fig.II-12 : à gauche : photographie du cyrostat,en haut à droite : bout de la canne 
montrant les connexions au porte-échantillon, en bas à droite : super-cristal connecté. 

 

a)#

Figure 3.2 – Elaboration par lithographie optique d’électrodes en forme de peignes inter-digités.
a) Connecteur TO8 femelle relié à une canne de magnéto-transport. b) Vue de côté c) et d’un
substrat muni d’électrodes pré-patternées collé à la laque d’argent sur le dessus d’un support
TO8. Les macro-électrodes du substrat sont reliées aux plots du support TO8 par bonding de
fils d’aluminium. d), e) Clichés de microscopie optique représentatifs d’un substrat après son
élaboration par lithographie optique. d) Ce denier comporte huit paires d’électrodes dont un
"détrompeur" en haut à droite permettant de di�érencier par un numéro les paires d’électrodes.
e) Le grand nombre de paires d’électrodes augmente la surface de conduction S (zone hachurées).
Ainsi, la résistance équivalente d’un dépôt de nano-objets peut être diminuée. f) Schéma en coupe
d’un peigne inter-digité comportant : i/ une couche de dioxyde de silicium (SiO2) ii / une couche
d’accroche non continue de titane (Ti) de 5 nm d’épaisseur iii / et une couche d’Au de 30 nm
d’épaisseur qui constitue les électrodes du dispositif. Di�érents espacements ont été réalisés (10,
4 et 2 µm).
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3.2 Lithographie optique/électronique
Grâce à la combinaison de la lithographie optique et électronique nous avons déve-

loppé de nouveaux motifs comportant des électrodes de mesure séparées par de plus faibles
distances. Deux géométries distinctes ont été choisies : d’un part en forme de peignes inter-
digités, et d’autre part en forme d’électrodes en regard dont leur pas est variable ou fixe.
Ce procédé se déroule en trois étapes :

- Une première étape de lithographie optique permet de définir des macro-électrodes
permettant de relier les futures nano-électrodes avec le monde extérieur.
- La seconde étape consiste à élaborer les nano-électrodes par lithographie électronique
au centre de chaque substrat couvrant une surface de 50 µm2.
- Enfin, pour s’assurer que la reprise de contact des deux types de lithographie ne constitue
pas une barrière tunnel à cause de la présence de la couche d’accroche de 5 nm de titane
oxydé (ce qui nous gênerait pour l’interprétation de nos mesures), nous court-circuitons
ces dernières grâce à une dernière étape de lithographie optique e�ectuée exactement
au-dessus des macro-électrodes mais sans couche d’accroche cette fois.

De part les géométries périodiques des peignes inter-digités et les très faibles dimen-
sions de séparations des nano-gaps, nous avons procédé à plusieurs tests de doses avant
d’obtenir un résultat satisfaisant grâce à la lithographie électronique. On notera que la
dose définie la quantité de charges qui bombarde une unité de surface de résine. Pour
la résine utilisée, ici le PMMA, la valeur de ce paramètre est typiquement égale à 200
µC.cm≠2. Malgré ces tests, et en tenant compte des e�ets de proximités, le peigne inter-
digité qui possède à la fois l’espacement et le pas le plus petit (égal à 80 et 120 nm
respectivement) n’a pas pu être validé après lift o�.

3.2.1 Electrodes en forme de nano-peignes inter-digités

La motivation d’une telle géométrie présentée sur la figure 3.3 est la même que nous
avons déjà évoqué plus haut. En e�et, comme nous divisons à peu près la distance de
séparation par dix au minimum, mais que dans le même temps la longueur des doigts
des peignes est également divisée par dix, nous devrions obtenir sensiblement la même
e�cacité dans la diminution de la résistance équivalente des nano-objets. L’avantage de
cette géométrie réside dans la possibilité de mener des études sur relativement peu de
nano-objets (de 8 à 200 et 15 nano-objets en série respectivement su�sent à relier deux
électrodes des géométries de peignes variables en a) et de peignes fixes en b) dans le cas
où le diamètre du nano-objet est d’environ 10 nm).
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Figure 3.3 – Electrodes en forme de peignes inter-diités élaborées par lithographie optique et
électronique.
La lithographie électronique a permis d’élaborer des électrodes dont l’espacement et le pas sont
respectivement variables, grâce à une dose d’insolation variable (voir a) où "espacement/pas"
est exprimé en µm), ou fixe (voir b) dont l’espacement et le pas valent 0.15/0.25 µm). En
b) est également représenté un cliché de MEB pris à la fin des trois étapes et qui met en
évidence la reprise de contact entre les lithographies optique et électronique mais également la
2ème lithographie avec une métallisation sans couche d’accroche.

3.2.2 Electrodes en forme de "nano-gap"

Alors que l’avantage de la géométrie précédente est sa mesure en parallèles, cela devient
son principal inconvénient lorsqu’on souhaite estimer la densité de courant traversant la
nano-structure. De plus, la possibilité d’avoir plusieurs chemins de conduction en paral-
lèle peut être une source de non reproductibilité des mesures et donc des études qui sont
menées. En e�et, si un des chemins vient à se détériorer ou être modifié par le courant,
la température ou encore la pression, un autre chemin pourrait présenter une moindre
résistance, modifiant ainsi les e�ets mesurés (I(V), amplitude de MR, champ coercitif,
etc). C’est pourquoi nous avons également élaboré des électrodes en regard, qui limitent
le nombre de chemins de conductions possibles en parallèles cependant, la résistance de
l’assemblée va fortement augmenter. La largeur des électrodes que nous avons élaboré est
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d’environ 100 nm, comme on peut le voir sur les clichés de MEB présentés sur la figure
3.4 b). Comme précédemment nous avons fait plusieurs tests de dose avant d’obtenir un
résultat satisfaisant. En a) une dose d’insolation progressive de 5 % depuis la paire d’élec-
trodes n°1 à 8 a permis de faire varier la dimension des gaps d’électrodes respectivement
de 30 nm à 100 nm. A dose fixe on obtient une séparation d’environ 50 nm soit l’équi-
valent de seulement 5 nanoparticules en série (voir b)). La forte diminution de nombre
de nano-objet en série laisse espérer que leurs résistances soient mesurables jusqu’à basse
température.

 nano-gap: ~50 nm 

Gaps « fixes » Gaps «variables» 

nano-gaps: 
30 -100 nm 

Gaps%d’électrodes%variables% Gaps%d’électrodes%fixes%

Lithographie%op7que%(macro<électrodes)%

Lithographie%électronique%

a)# b)#

1 um 

50 nm 

Figure 3.4 – Electrodes en regard ou "nano-gaps" élaborées par lithographie optique et électro-
nique.
La lithographie électronique a permis d’élaborer des électrodes dont l’espacement est soit va-
riable, grâce à une dose d’insolation variable (voir a)), soit fixe (voir b)). En b) est également
représenté un cliché de MEB pris à la fin des trois étapes.
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3.3 Elaboration de dispositifs dédiés à la mesure de
nano-objets uniques

3.3.1 Nanolithographie élaborée par la pointe conductrice d’un
MFA

La technologie de nanolithographie inventée à l’UMP CNRS-Thales repose sur le cou-
plage d’un MFA à pointe conductrice, grâce à son extrémité recouverte de diamants
polycristallins dopés avec du bore, et d’un résiscope, qui grâce à une faible polarisation
appliquée entre la pointe et une surface d’intérêt, permet de cartograhier sa résistance de
manière locale avec une très grande sensibilité. Un schéma du principe de fonctionnement
d’un tel MFA est présenté sur la figure 3.5. Le substrat est positionné sur un support
amovible déplacé verticalement avec une grande précision �Z grâce à des céramiques
piézoélectriques. La topographie de l’échantillon sur une surface de 90 µm2 est obtenue
comme à l’accoutumée, en balayant ligne par ligne cette surface. L’originalité du dispo-
sitif provient du couplage d’un résiscope, développé au Laboratoire de Génie Electrique
de Paris [487], qui permet de mesurer la résistance locale en temps réel entre la pointe et
l’échantillon et notamment au moment de la nano-indentation. Pour plus de détails sur
cette technique, vous pourrez consulter la thèse Anne Bernand-Mantel [395].

MFA 

Figure 3.5 – Schéma de fonctionnement du MFA couplé au résiscope. Issu de [395]

Brièvement, le principe de la nanolithographie consiste à utiliser la pointe conduc-
trice d’un MFA comme outil de nanolithographie afin de créer une ouverture par nano-
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indentation dans un isolant très fin [488]. Cet isolant est le plus souvent une résine diluée
déposée par spin coating au-dessus d’une nano-structure. Le choix de son épaisseur (¥
40 nm) découle d’un compromis entre le souhait d’avoir une bonne isolation électrique,
afin d’éviter un court-circuit entre les électrodes supérieure et inférieure, mais en res-
tant assez fine pour pouvoir être percée par la pointe du MFA. Cette résine est ensuite
recuite à 250°C par paliers de (1 min à 90 °, 130 °, 170 °, 250 °) afin d’ajuster ses pro-
priétés mécaniques [489]. Ainsi, elle devient également insoluble et permet l’élaboration
par photo-lithographie de douze zones de contact de 30 µm2 chacunes, ouvertes dans une
couche de résine épaisse déposée au-dessus de la couche de résine fine. C’est à l’intérieur de
ces zones que sont percés les "nano-trous" par la pointe du MFA, dont le diamètre après
nano-indentation est de 5 nm. Afin d’augmenter la probabilité de connexion, un plasma O2

est utilisé afin ajuster le diamètre du "nano-trou", soit à celui du nano-objet soit à une dis-
tance inter-agrégat. Le résiscope couplé au MFA assure un contrôle, non plus par la force
appliquée sur la pointe détectée par la déflexion d’un laser, mais via la mesure en temps
réel de la résistance entre la pointe et l’électrode inférieure. Trois régimes (d’approche, de
percée, de contact) peuvent être observés durant la nano-indentation, schématisés sur la
figure 3.6 a). En b), on peut suivre la mesure en temps réel de la déflexion du laser. Elle
augmente linéairement dès le contact physique de la pointe conductrice avec la couche
de résine isolante durant la phase d’approche. D’autre part, on peut également suivre la
valeur de la résistance qui reste maximale entre le régime d’approche de la pointe et la
percée de la résine. Lorsque la distance entre la pointe et l’électrode inférieure (ou la nano-
structure) est de l’ordre de quelques nanomètres, la résistance décroit exponentiellement
(voir le régime de contact). Grâce à cette technique combinée, il n’est plus nécessaire de
connaître (et donc de contrôler) l’épaisseur exacte de l’isolant très fin à indenter. De plus,
cela permet d’arrêter l’indentation à une valeur de résistance égale à une référence préala-
blement mesurée au résiscope. En e�et, une cartographie électrique peut être obtenue avec
une grande dynamique de mesure (supérieure à 9 décades) en résistance lors du balayage
d’une surface de référence sans résine[490, 491, 375]. Cette technique a déjà démontré sa
capacité à mesurer les propriétés électriques de nano-objets individuels divers [492, 375,
493, 395, 13].
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Fig. 3.11 – Images résiscope des couches Co 15 nm/Al 0,6/0,8 O2/Cu x nm/Al 0,6 O2.

en lithographie optique une résine fine isolante de 40 nm d’épaisseur a été
déposée sur la barrière d’alumine contenant les agrégats. La résistance moyenne
de cette barrière à d’autre part été déterminée par une mesure au résiscope.
L’échantillon est indenté à l’aide de la pointe conductrice sur toute l’épaisseur
de la couche de résine isolante. La pointe conductrice utilisée pour la nano-
indentation est une pointe dont l’extrémité est recouverte de diamant polycris-
tallin dopé avec du Bore. Ce type de pointe est choisi pour sa dureté et sa
résistance à l’usure. Le contrôle de la profondeur d’indentation se fait via une
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Fig. 3.12 – Principe de la nano-indentation contrôlée en résistance.

mesure de la résistance pointe-échantillon. La pointe est enfoncée progressive-
ment dans la résine. Tant qu’une forte épaisseur de résine sépare la pointe de
l’échantillon, cette résistance est saturée. A la fin du processus, lorsqu’il ne reste
plus que quelques nanomètres de résine, le courant passe par e�et tunnel entre
la pointe et l’échantillon et la résistance décrôıt de manière exponentielle avec
la distance, ce qui permet un contrôle précis de la distance d’arrêt du processus.
Le processus d’indentation est stoppé lorsque la résistance pointe-échantillon
atteint une valeur de consigne qui est la valeur de résistance déterminée au
résiscope.

On a représenté sur la figure 3.13 des courbes de déflexion du laser et de
résistance pointe-échantillon en fonction de l’extension du piézo-électrique, ob-
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résistance à l’usure. Le contrôle de la profondeur d’indentation se fait via une

! " # $ % " $ # &

' ( ) * $ % " # + % &

, - . + ) &
, - . + ) &

! " # " $
! " $ % & % '

! " # $ % " $ # &

' ( ) * $ % " # + % &

Fig. 3.12 – Principe de la nano-indentation contrôlée en résistance.
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Figure 3.6 – Principe de la nano-indentation contrôlée en résistance.
a) Schéma des di�érentes étapes pour obtenir un "nano-trou". b) Mesure en temps réel combinée
de la déflexion du laser et de la résistance pointe-échantillon en fonction de l’extension du piezo-
électrique qui pilote en Z la montée de l’échantillon. Schéma adapté de [395].

Nous présentons maintenant le développement de deux dispositifs dédiés à la mesure
de nano-objets uniques issus de la chimie, réalisés en collaboration avec l’Unité Mixte de
Physique CNRS-Thales. Ce projet pionnier a été possible grâce à une méthode d’élabora-
tion originale combinant la méthode de nanolithographie par la pointe conductrice d’un
MFA, présentée à l’instant, et la technique de dépôt de nano-objets par dip-coating (voir
1.2.1). Comme on peut le voir sur la figure 3.7, les dispositifs A et B comportent des
étapes communes d’élaboration. En e�et, tous les deux nécessitent la nano-indentation
d’une résine fine déposée par spin coating (en rouge sur les schémas), recuite dans les
mêmes conditions que celles évoquées précédemment, mais aussi le dépôt par dip coating
d’une monocouche de nano-objets qui est une condition sinequanon si l’on ne veut connec-
ter qu’un seul d’entre eux (sphères marron sur le schéma). Les étapes de l’élaboration de
chacun de ces dispositifs sont détaillées à la suite de ce chapitre.
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a)#Disposi)f#A:#“nano%objet*dans*le*nano%trou”* b)#Disposi)f#B:#“nano%objet*sous*le*nano%trou”*

Figure 3.7 – Dispositifs dédiés à la mesure de nano-objets uniques grâce à deux dispositif dif-
férents de mesure perpendiculaire.
Les électrodes du haut et du bas peuvent être constituées de matériaux ferromagnétiques ou non
magnétiques. L’épaisseur de la résine fine (en rouge) est de l’ordre de quelques dizaines de na-
nomètres contre quelques micromètres pour la résine épaisse utilisée pour la photo-lithographie
(non montré)

3.3.2 Elaboration du dispositif A : "nano-objet au-dessus du
nano-trou"

L’élaboration du dispositif A débute chez nos collaborateurs. Ces derniers commencent
par déposer la résine fine sur des substrats d’environ 1 cm2, dans les mêmes conditions que
nous avons évoquées précédemment. Puis une dizaine de zones sont ouvertes par photo-
lithographie à travers une couche de résine épaisse, pour mettre à nu la résine fine de
manière localisée. Finalement, des nano-trous sont élaborés au niveau de chaque ouverture
par la technique de nano-indentation avant l’envoi de ces substrats vers notre laboratoire.
De notre côté, nous élargissons dans un premier temps les nano-trous par plasma O2

grâce au bâti couplé à notre boîte à gants. Puis nous déposons par dip coating une
monocouche de nano-objets sous atmosphère contrôlée. Enfin nous déposons l’électrode
du haut en transférant à nouveau l’échantillon dans le bâti. Ce dernier est renvoyé à nos
collaborateurs sous atmosphère inerte. Ces derniers isolent la dizaine de dispositifs qui
sont actuellement en court-circuit et s’occupent ensuite de faire une reprise de contact
des douze électrodes supérieures vers un support TO8 directement compatible avec le
porte échantillon de notre canne de magnéto-transport. L’étape permettant de rendre
chaque électrode supérieure indépendante, consiste à étaler au pinceau une goutte de
résine époxy qui servira de masque après avoir transféré l’échantillon dans un bâti de
gravure ionique. En e�et, grâce à un spectromètre de masse présent à l’intérieur du bâti,
on peut connaître en temps réel le matériau gravé et ainsi stopper la gravure lorsqu’on
atteint l’électrode inférieure. La résine époxy qui servait de protection est dissoute, et la
reprise de contact se fait par bonding depuis chaque électrode supérieure de l’échantillon
jusqu’aux plots du support TO8.
Dans le cas du dispositif A, l’élaboration nécessite de déposer une monocouche de nano-
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objets sur la couche de résine fine. Nous nous sommes donc assurés en premier lieu que
la résine n’était pas dissoute dans les solvants les plus couramment utilisés au laboratoire
pour disperser les nano-objets (THF, toluène, mésitylène, propanediol) ainsi que dans
l’acétone. Pour cela, nous avons e�ectué des mesures d’épaisseurs de la résine fine par
profilométrie présentées sur la figure 3.8, avant (courbe verte) et après (courbe noire)
immersion dans ces di�érents solvants. Comme l’épaisseur avant et après l’immersion est
similaire quelque soit le solvant utilisé, ces mesures confirment que le recuit jusqu’à haute
température (250 °C) empêche la résine de se dissoudre le temps du dépôt (¥ 10 min).
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Figure 3.8 – Mesures par profilométrie des
épaisseurs de résines fines avant et après dé-
pôt par dip coating dans di�érents solvants or-
ganiques (Acétone, THF, Toluène, Mésithy-
lène, Propanediol).

Etant donné qu’il n’y a pas de méplat (ouverture en contact avec l’électrode inférieure
ou la nano-structure) après la nano-indentation, nous avons calibré la surface du nano-
trou dans la résine fine en ajustant les temps d’exposition au plasma O2. L’évolution
du diamètre du méplat a été quantifié par des mesures de MFA en mode contact pour
di�érents temps d’exposition. Un exemple d’une telle mesure est présenté sur la figure
3.9 avec un cliché de MFA e�ectué avant le plasma en a) et après le temps d’exposition
maximal de l’étude (60 s) en b). Pour chaque mesure, la topographie (épaisseur de la
résine, anisotropie de forme du nano-trou, diamètre du méplat) du nano-trou est déduite
des profils transversaux extraits pour deux directions perpendiculaires (voir les courbes
bleu et rouge en dessous des mesures avant et après plasma prises en mode contact).
Grâce à ces profils on observe que la géométrie du méplat n’est pas circulaire. En e�et,
cela s’explique par la morophlogie non hémisphérique de la pointe du MFA. De plus, alors
qu’aucun méplat n’est présent avant plasma O2, on observe un diamètre moyen de 30 nm
après une exposition pendant 60 s du nano-trou à un plasma O2. Ces profils permettent
également de s’assurer que l’épaisseur de la résine n’est pas trop fine après l’exposition au
plasma (l’épaisseur déduite des profils est d’environ 21.9 nm).
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Figure 3.9 – Mesures de la topographie du nano-trou par MFA avant et après plasma O2.
En a) et en b) respectivement la topographie d’un nano-trou avant et après l’exposition pendant
60 s à un plasma O2. Les droites rouge et bleue représentent les directions des profils en 2D tracés
en dessous. Les profils mettent en évidence l’absence de méplat en a) alors qu’il est environ égal
30 nm en b) après plasma.

Les informations sur la topographie de la résine fine après un temps d’exposition va-
riable au plasma O2 sont résumées dans le tableau 3.1. Ces mesures indiquent que lorsque
le temps d’exposition de la résine au plasma augmente, l’épaisseur globale de cette der-
nière tend à décroitre, alors que la surface du méplat tend à augmenter.
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Temps de plasma (s) Diamètre méplat (nm) Epaisseur résine (nm)
0 (référence) - 30
30 18 22.3
30 17 22.8
45 24 15.5
60 30 21.9

Table 3.1 – Tableau récapitulatif de la calibration du temps de plasma O2 pour l’ajustement
de la surface du méplat pour une puissance fixe de 10 W en RF.

Pour les premiers essais nous souhaitions déposer des nanoparticules de Co dont le
diamètre est égal à 10.2 ± 2.9. Compte tenu d’une résolution horizontale d’environ 10
nm et de la distribution en taille des nanoparticules de Co, nous avons choisi un temps
de plasma de 60 s pour maximiser la probabilité de connexion unique. De plus, même
si la connexion n’est pas unique il est préférable d’avoir quelques nanoparticules plutôt
qu’aucune. On notera que des résultats préliminaires de transport électronique, où une
monocouche de nanoparticules de Co a été déposée à l’intérieur d’un dispositif A, sont
présentés dans le chapitre 9.

3.3.3 Elaboration du dispositif B : "nano-objet au-dessous du
nano-trou"

L’élaboration du dispositif B débute dans notre laboratoire à l’intérieur de notre boîte
à gants. Une monocouche des nano-objets d’intérêts est déposée par dip coating sur un
substrat muni d’une couche d’or élaboré par nos collaborateurs. On notera que cette
surface est préalablement nettoyée par plasma O2 pendant 15 min à une puissance de
10 W (voir chapitre 9). Puis, nous déposons par spin coating une fine couche de résine
(¥ 40 nm), qui est immédiatement recuite pendant une minute à di�érents paliers de
température (90, 130, 170 et 250° C). Avant de poursuivre, nous avons vérifié plusieurs
points. D’une part, comme le solvant utilisé pour diluer la résine n’est pas dégazé, il
pourrait contenir su�samment d’oxygène pour altérer les propriétés magnétiques de la
monocouche. Pour vérifier cela nous avons fait des mesures magnétiques par SQuID
d’une monocouche de nanoparticules de FeCo enrésinées, dont la distribution de taille
polydisperse est centrée sur 17 et 26 nm (voir synthèse en annexe B.3.1). Ces mesures,
présentées sur la figure 3.10, mettent en évidence l’absence de décalage entre les cycles
M(H ) à basse température après refroidissement sous un champ de 5 T et à champ nul.
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Ce résultat est une preuve que le procédé d’enrésinement n’oxyde pas la monocouche.
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Figure 3.10 – Cycles de M(H) sans ( ⌅ ),
et avec (  ) un champ magnétique appliqué
de 5 T lors du refroidissement de la mono-
couche. Un agrandissement des cycles M(H)
à faible champ met en évidence la bonne su-
perposition des deux courbes et donc l’absence
d’oxyde autour des nanoparticules.

De plus, le recuit jusqu’à 250 °C, même pour une faible durée, pourrait faire migrer
les nanoparticules dans la résine au moment du durcissement, ou encore générer un dé-
but de coalescence par la détérioration des barrières. C’est pourquoi, après avoir fait une
préparation manuelle de ces échantillons pour des observations de MET en coupe. On
retrouve sur la figure 3.11 textbfa) une vue en coupe d’un échantillon de test après enrési-
nement et recuit de nanoparticules de FeCo (distribution de taille monodisperse centrée
sur 13.3 nm, voir B.3.1) sur une surface de SiO2. Un cliché de MET en coupe d’un autre
dispositif B peut être observé en b) où des nanoparticules de Fe ont été déposées par dip
coating, enrésinées puis recuites. On notera que la préparation des échantillons pour la
microscopie ne se déroule pas en atmosphère contrôlée, de plus l’utilisation de solvants
comme l’acétone qui pourrait oxyder les nanoparticules.
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Figure 3.11 – Clichés de MET en coupe transverse après l’élaboration de dispositif B avant
nano-indentation.
En a) un test préliminaire du dispositif où des nanoparticules de FeCo (distribution de taille
monodisperse égale à 13.3 nm voir annexe B.3.1) ont été déposées par dip coating sur une couche
de SiO2, puis enrésinées et recuites aux di�érents paliers de température. En b) un dispositif
de type B où des nanoparticules de Fe (distribution de taille monodisperse centrée sur 10.1 nm,
voir annexe B.3.2) ont été déposées par dip coating sur une couche d’Au, puis enrésinées et
recuites à 250° C par paliers de température.

Les deux points critiques précédents étant validés, nous avons envoyé des dispositifs de
type B composés de nanoparticules de natures di�érentes à nos collaborateurs (nanoparti-
cules de FeCo et de germes de Fe. On notera que ces échantillons ont été accompagnés de
leurs doublons sans résine pour des mesures de références et que les étapes décrites dans
la suite ont donc toutes été e�ectuées par nos collaborateurs. Tout d’abord, les échan-
tillons de référence ont été cartographiés par des mesures de MFA en boîte à gants en
mode contact, donnant accès à la morphologie du dépôt (épaisseur, taux de couverture)
afin de s’assurer qu’il n’y ait pas eu de problème pendant le dépôt par dip coating. Un
exemple de mesures de MFA en mode contact sur l’échantillon de référence de dépôt de
nanoparticules de FeCo est présenté sur la figure 3.12 a). En dessous, sont observés deux
profils en coupe extraits de ces mesures qui révèlent un dépôt principalement monocouche
dont le taux de couverture est probablement proche de 50 %. Des mesures simultanées de
forces et de résistance ont été e�ectuées sur la surface de ce même dépôt dans di�érents
endroits choisis de manière aléatoire. Six mesures sur les huit e�ectuées ont montré des
paliers de conductions avant que la pointe n’atteigne l’électrode d’or, et ce pour des plages
communes de résistance (R = 107 ≠ 108 �). Un exemple représentatif de l’évolution de la
résistance mesurée entre la pointe polarisée à une tension de 2V et l’échantillon pendant
l’aller et le retour, est présenté sur la figure 3.12 b).
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Figure 3.12 – Mesures de MFA sur un dispositif B à base de nanoparticules de FeCo.
En a) une mesure en mode contact sur l’échantillon de référence sans résine. En dessous deux
profils en 2D de ce même échantillon. Ces mesures indiquent que le dépôt est bien monocouche
avec un taux de couverture probablement proche de 50 %. En b) des mesures simultanées de
forces et de résistance sur la surface de ce même dépôt. Six mesures sur les huit e�ectuées ont
montré des paliers de conductions pouvant correspondre à la conduction à travers une seule
nanoparticule avant que la pointe n’atteigne l’électrode d’or. De plus, les plages de résistances
sont communes (R = 107 ≠ 108 �). c) Sur la gauche, un cliché de microscopie optique du
dispositif B final après photo-lithographie localisé sur une des douze ouvertures. A droite une
cartographie électrique de cette même zone où la résistance est homogène et très élevée (R>
1012) malgré les agrégats de nanoparticules qui accompagnent le dépôt de la monocouche. Par
conséquent, la zone « résine fine » ne montre pas de courant de fuite

Les courbes de force montrent des paliers de conduction qui pourraient correspondre à
la conduction au travers d’une nanoparticule unique. Si tel est le cas, on pourrait espérer
faire de la nanoindentation contrôlée en courant en visant ces paliers. Néanmoins, il reste
une dernière étape avant de pouvoir valider l’élaboration du dispositif B. En e�et, il faut
préalablement s’assurer que la couche fine de résine reste isolante et de manière homogène
même après l’étape de photo-lithographie. Un exemple de mesure au résiscope sur une des
douze ouvertures élaborées par photo-lithographie est présenté sur la droite de la figure
3.12 c) ainsi que l’image optique de la zone mesurée (à gauche). La cartographie électrique
montre une résistance homogène et très élevée (R> 1012) malgré la présence d’agrégats
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de nanoparticules qui accompagnent le dépôt de la monocouche. Par conséquent, la zone
« résine fine » ne montre pas de courant de fuite.

Finalement, tous les voyants sont donc au vert pour indenter de tels échantillons en
boîte à gants, et les métalliser dans un bâti de dépôt après un transfert à l’aide d’une
valise étanche. Des échantillons de type B sont actuellement en cours d’élaboration et
leurs propriétés de magnéto-transport devraient être prochainement étudiées.
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Chapitre 4

Intégration de nano-objets dans des
dispositifs de mesure

4.1 Introduction
Les études préliminaires et les résultats expérimentaux ont été obtenus à l’intérieur

d’un système dit "hybride", constitué d’une boîte à gants couplée via un sas de transfert
à un bâti de sputtering (voir figure 4.1). Ce système innovant permet d’élaborer des dis-
positifs à base de nano-objets magnétiques totalement à l’abri de l’air et de l’eau avec un
contrôle de leur concentration inférieur à 0.1 ppm près.
A l’intérieur de la boîte à gants, des dispositifs de dip coating, de diélectrophorèse et de
spin coating permettent d’organiser des nano-objets magnétiques sur de grandes surfaces
ou au contraire, localement vers des électrodes de mesures. Une plaque chau�ante (250 °C
max) nous permet par exemple de faire des recuits de films de résine fine (40nm), étape
nécessaire pour la réalisation du "Dispositif B" (voir 3.3.3).
Le bâti de sputtering nous permet de nettoyer des substrats par plasma O2, et également
de faire croître des électrodes de mesure par pulvérisation cathodique ou évaporation
(Au,Co, Fe...), qui est une étape clef pour la réalisation du "Dispositif A" (voir 3.3.2).
Nous pouvons également "figer" les dispositifs à base de nano-objets magnétiques par pul-
vérisation cathodique de couche mince isolante (Al2O3,MgO). En e�et, un tel capping
permet leur manipulation sous atmosphère non contrôlée (connexion sur une canne de
mesure) mais aussi de contraindre mécaniquement les nano-objets, ce qui augmente leur
stabilité lors des di�érentes études dans le temps. Des passages étanches permettent d’ap-
pliquer depuis l’extérieur de la boîte à gants une tension AC aux bornes des électrodes
pour piéger les nano-objets par diélectrophorèse. Ils permettent également de faire des
mesures de transport électronique à travers les nano-objets et de vérifier les niveaux des
résistances des dispositifs avant les mesures à basse température.
Dans ce chapitre, nous allons donc décrire et discuter nos avancées dans l’élaboration de
dispositifs à base de nano-objets magnétiques obtenus par voie chimique. Nous commen-
cerons par présenter une technique d’auto-assemblage par dépôt convectif appelée dip
coating, qui permet d’organiser une monocouche de nano-objets métalliques et magné-
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tiques sur de larges surfaces. Nous décrirons ensuite une technique localisée de piégeage
électrique par diélectrophorèse.

Figure 4.1 – Système hybride composé d’une boîte à gants couplée à un bâti de dépôt de couches
minces.

4.2 Résultats de dépôts obtenus par dip coating

4.2.1 Dispositif expérimental

Nous avons vu en introduction qu’un des paramètres importants de la méthode de
dépôt par dip coating est la vitesse de retrait de la surface d’accueil hors de la suspension.
C’est pourquoi nous avons élaboré à l’ "Atelier d’électronique" du LPCNO, un dispositif
de dip coating pouvant s’intégrer le plus facilement possible en boîte à gants. Ce dernier
utilise le principe de la "vis sans fin", où une tige filetée pilotée par un moteur pas-à-pas
permet de générer la translation du substrat (voir figure 4.2 a)). Ce moteur permet
d’atteindre des vitesses de retrait comprises entre 13.2 µm.s≠1 et 660 µm.s≠1. Le contrôle
se fait à l’aide d’un boîtier électronique, élaboré à l’ "Atelier électronique" du LPCNO,
pourvu d’un potentiomètre et d’un interrupteur pour le choix d’immersion ou de retrait
de la surface d’accueil (non visible sur la figure 4.2).
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Au bout de la tige filetée, deux supports peuvent accueillir, soit un embout femelle TO8,
soit une pince à substrat. Cependant, en pratique nous utilisons le plus souvent une lame
de verre (voir Figure 4.2 b),c)), sur laquelle nous maintenons le substrat avec un point
de graisse à vide. La graisse à vide a pour avantages d’être inerte et de ne pas se dissoudre
facilement dans les solvants organiques utilisés pour redisperser nos nano-objets. Une fois
que le substrat est collé à la lame de verre, sa manipulation est plus flexible, par exemple
pour une observation au microscope optique, ou bien pour le transférer à l’intérieur du
sputtering afin de nettoyer sa surface. De plus, on évite ici tout e�et de "pinning" du
ménisque dû à la pince à substrat qui perturbe la géométrie de la ligne triple et donc
l’homogénéité du dépôt. Un autre avantage est que le dépôt ne se fait pas sur la face
arrière du substrat, ce qui est appréciable notamment lors de mesures magnétiques. On
évite ainsi une étape supplémentaire de capping ainsi le signal magnétique correspondant
directement au dépôt sur la surface d’accueil.

a)# b)# c)#

Figure 4.2 – a) Dispositif mécanique de dip coating. b) Substrat collé à la lame verre. Lors du
retrait il se forme un ménisque qui s’acrroche et s’étire. c) Un faible angle de contact génère une
forte évaporation qui attire les nano-objets au niveau de la ligne triple. Les forces d’immersions
obligent les nano-objets à s’auto-organiser en monocouche pour minimiser l’energie globale du
système.

4.2.2 Protocole

Le protocole suivi pour cette méthode de dépôt consiste, dans un premier temps, à
immerger le substrat en incidence normale par rapport à la surface d’une suspension colloï-
dale contenant les nano-objet d’intérêts (voir figure 4.2). Une fois l’immersion complète,
le substrat est remonté avec une vitesse fixe et contrôlée jusqu’au retrait total hors de la
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suspension.
Il est important de noter que les suspensions colloïdales brutes en fin de synthèse peuvent
sou�rir d’une variation de concentration en ligands à cause de la méthode d’extraction
des nano-objets. De plus, la répartition entre amine et acide n’est pas connue car di�ci-
lement dosable. Cette variation peut s’avérer gênante pour la reproductibilité des dépôts,
car la quantité de ligands organiques autour des nano-objets est un paramètre important
et complexe, puisqu’il influence à la fois la synthèse des nano-objets, leur stabilité en
suspension mais aussi l’a�nité des nano-objets avec le substrat et par conséquent la mor-
phologie du dépôt (cet aspect est discuté dans la suite de ce chapitre). Afin de minimiser
cette variation, nous avons convenu de "laver" systématiquement les suspensions obtenues
en fin de synthèse, c’est-à-dire d’e�ectuer des lavages successifs qui permettent d’éliminer
l’excès de ligands organiques.
D’autre part, chaque type de nano-objets est synthétisé avec un protocole spécifique,
utilisant généralement des solvants à haut point d’ébullition (> 100 °C). Cela est pro-
blématique dans la mesure où, pour obtenir un réseau de nano-objets continu, le taux
d’évaporation doit être égal à la vitesse de retrait. Or cette dernière est limitée et reste
relativement élevée par rapport au taux d’évaporation de tels solvants, ce qui les rend
incompatibles avec une méthode de dépôt convectif/capillaire et l’idée de développer une
méthode d’assemblage commune, compte tenu de la riche diversité des nano-objets à dis-
position au laboratoire qui implique l’utilisation de solvants di�érents. C’est pourquoi,
après chaque lavage nous éliminons toute trace du solvant utilisé pendant la synthèse en
tirant la suspension sous vide jusqu’à ce qu’elle soit sous forme de poudre. Nous pouvons
alors redisperser les nano-objets dans un solvant adéquat qui est capable à la fois de re-
disperser au mieux les nano-objets, afin d’avoir une suspension colloïdale stable dans le
temps, d’avoir un taux d’évaporation important grâce à son faible point d’ébullition pour
générer un flux conséquent de nano-objets individuels en direction de la ligne triple, mais
aussi une faible tension de surface pour permettre un mouillage homogène du substrat
[327]. Notre choix s’est porté sur le THF B.1 qui semblait être un bon candidat grâce à
son faible point d’ébullition (Teb = 66 °C [494]), sa faible tension de surface (28.10≠3 N.m

[494]) et sa capacité à redisperser un grand nombre de nano-objets synthétisés au la-
boratoire. Il est également plus aisé de connaître avec précision la concentration de la
suspension colloïdale finale lorsque les nano-objets sont sous forme de poudre car nous
pouvons connaître, grâce à une microanalyse, son pourcentage massique en métal. Le pro-
tocole de redispersion des nano-objets dans un solvant organique consiste alors à peser
en boîte à gants la masse désirée (dans un pilulier préalablement taré), puis nous ajou-
tons grâce à une micro-pipette le volume de solvant adéquat. Enfin, la redispersion des
nano-objets est forcée en plaçant le pilulier contenant la suspension de nano-objets dans
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un bain à ultrasons thermostaté à 40 °C pendant 15 min. Nous obtenons une suspension
en nano-objets plus ou moins bien dispersée selon le type synthèse (matériaux, formes,
ligands), qui possède une concentration précise et reproductible.

4.2.3 Résultats expérimentaux

Au cours de ce chapitre nous aborderons plus particulièrement les organisations diri-
gées de nano-objets métalliques et magnétiques à base de Fe, de Co et de FeCo. Elles
nous permettront d’étudier les mécanismes qui régissent les organisations localisées de
nano-objets sur des substrats solides de silicium, d’or ou encore des substrats recouverts
d’un film mince de résine (SU8), permettant l’intégration de nano-objets élaborés par voie
chimique dans des dispositifs physiques de mesures d’objets uniques grâce à la technique
de nano-indentation vue précédemment (voir 3.3.2).
Les paramètres pertinents qui entrent en jeu lors d’un dépôt convectif sont notamment :

-La concentration de la suspension contenant les nano-objets
-La vitesse de retrait de la surface d’accueil
-La concentration en ligands organiques
-La nature et l’état de surface du substrat

La température de la surface d’accueil et de la suspension sont également des critères
importants du dépôt convectif. Dans notre cas la température de la suspension correspond
à la température à l’intérieur de la boîte à gants, qui à terme, serait idéalement fixée et
constante, mais non contrôlée pour les études qui vont suivre. Le substrat pourrait égale-
ment être thermostaté à une température di�érente de la suspension, ce qui aurait pour
e�et de moduler à la fois le flux de nano-objets près de la ligne triple, mais aussi l’angle
de contact. Dans notre cas ce paramètre n’est pas contrôlé et donc dépendant de la tem-
pérature ambiante.
Une seconde limitation d’une configuration de dépôt convectif vertical est l’inhomogénéité
du flux d’évaporation pendant le dépôt qui diminue au fur et à mesure que le niveau de la
suspension baisse dans le récipient. Les toutes premières expériences de dépôt convectif de
nano-objets magnétiques en boîte à gants ont été menées durant mon stage de deuxième
année de Master. Nous avions alors obtenu rapidement un résultat très prometteur à partir
d’une synthèse colloïdale de nanoparticules de FeCo (distribution monodisperse centrée
sur 13 nm) non séchée et dispersée dans du THF. Malheureusement nous n’avions pas
réussi à reproduire ce résultat sur cette même synthèse, imputant la non reproductibilité
des résultats, à une évolution de la suspension de nanoparticules dans le temps. En e�et,
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en repartant d’une synthèse "fraîche" le dépôt redevenait semblable au premier résultat
bien qu’on n’atteigne jamais un aussi bon taux de couverture. Suite à ces résultats pré-
liminaires, nous avions décidé de mettre en place un nouveau protocole (décrit dans le
paragraphe précédent) pour accroître la reproductibilité des dépôts.

Les premières expériences menées durant ma thèse ont eu pour but, grâce au nouveau
protocole, d’étudier un à un chaque paramètre régissant la physique du dépôt convectif,
et ce à partir d’une même synthèse afin de faciliter l’interprétation. A ce moment-là nous
avons choisi d’utiliser des nanoparticules de FeCo dont la synthèse a été beaucoup étudiée
au laboratoire (Voir Annexe B.3.1 pour la caractérisation de la synthèse "polydisperse"). Le
caractère polydisperse de cette synthèse n’est pas idéal pour obtenir un ordre d’assemblage
(ne veut pas dire taux de couverture !) sur de longues distances, mais ne gêne aucunement
pour l’étude physique des di�érents paramètres. De plus, la reproductibilité accrue du
rendement chimique de cette synthèse en faisait une bonne candidate au début de ma
thèse pour les études à mener. On notera que, pour la suite des études de paramètres,
nous utiliserons cette même synthèse nommé "S7" pour tous les dépôts par dip coating. De
plus, les nanoparticules sont systématiquement déposées sur un lot de substrat d’oxyde
de silicium comportant des motifs d’électrodes d’or. Les substrats sont nettoyés par lot
avec le même protocole (voir B.5 pour les détails).

Etude de paramètres gouvernant le dépôt convectif

La concentration en nano-objets

Nous avons vu au cours de l’état de l’art qu’un des paramètres clés permettant de
moduler l’assemblage de nano-objets sur des surfaces solides, est la concentration de ces
derniers. Pour étudier son impact, nous avons fait varier la concentration des nanoparti-
cules de FeCo sur une plage allant de [5 mmol.L≠1] à [50 mmol.L≠1] pour une vitesse de
retrait fixée à (13.2 um.s≠1). La concentration maximale ([50 mmol.L≠1]) s’est imposée
comme celle à partir de laquelle les nanoparticules ne sont plus e�cacement stabilisées
dans le solvant, c’est-à-dire le moment à partir duquel elles commencent à former des
agrégats microniques entraînant leur sédimentation, ce qui est incompatible pour le dépôt
de monocouches. La concentration minimale ([5 mmol.L≠1]) est limitée par la précision de
la microbalance (erreur estimée à 15 % pour [5 mmol.L≠1]) afin d’obtenir une concentra-
tion reproductible. Pour palier aux problèmes que posent les très faibles concentrations,
on pourrait utiliser une méthode de dilution à partir d’une suspension de concentration
"mère", cependant nous souhaitons éviter de garder les nano-objets sous forme de suspen-
sions car elles semblent évoluer dans le temps. De plus, elles sont également plus sensibles
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à une éventuelle oxydation. On pourrait également imaginer de diluer une suspension de
concentration "mère" qui serait préparée avant chaque dépôt, mais la plupart des synthèses
o�re habituellement un rendement inférieur à 100 mg (58 mg pour la synthèse "S7"), et
donc cela limiterait les possibilités d’études sur une même synthèse car trop gourmand en
matière. C’est pourquoi nous avons choisi de préparer directement les suspensions pour
chaque concentration donnée avant dépôt, même lorsque celles-ci sont faibles.

5mmol/L' 10mmol/L' 20mmol/L' 50mmol/L'

d)'c)'b)'a)'

a)'

a)'

b)'

b)'

b)'a)'

c)'

c)'

c)'

d)'

d)'

d)'

Figure 4.3 – Cliché de microscopie optique et MEB des dépôts obtenus par dip coating
pour les concentrations suivantes : a) [5 mmol.L≠1] b) [10 mmol.L≠1] c) [20 mmol.L≠1] d)
[50 mmol.L≠1].

La 1ère ligne de la figure 4.3 présente des images de microscopie optique prises après
dépôts pour les quatre concentrations suivantes :
a) [5 mmol.L≠1] b) [10 mmol.L≠1] c) [20 mmol.L≠1] d) [50 mmol.L≠1] respectivement
de gauche à droite. On constate que les dépôts ont donné lieu systématiquement à la
formation de lignes espacées périodiquement, qui sont perpendiculaires à la direction de
retrait de la surface d’accueil (horizontale sur les clichés). On observe clairement sur ces
clichés que l’augmentation de la concentration induit une augmentation de la largeur des
lignes d’accroche, tandis qu’on ne peut pas facilement conclure sur le taux de couverture
entre deux lignes d’accroche consécutives ainsi que sur l’évolution de leur périodicité. Des
clichés de MEB sont présentés sur cette même figure sur les lignes 2, 3, 4 localisés respec-
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tivement sur une ligne d’accroche (plan rapproché), un plan large et un plan rapproché
des zones entre deux lignes d’accroche consécutives. Ces clichés confirment l’augmentation
de la largeur des lignes et révèlent une faible augmentation du taux de couverture entre
deux lignes d’accroche lorsque la concentration augmente.
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Figure 4.4 – Résumé de la largeur moyenne
des lignes d’accroche (N) et de l’espacement
moyen entre deux lignes d’accroche consécu-
tives ( ).

La figure 4.4 fait une synthèse de la largeur moyenne des lignes d’accroche (N) et de
l’espacement moyen entre deux lignes d’accroche ( ) en fonction de la concentration en
nanoparticules à partir des clichés de microscopie précédents. Les barres d’erreurs cor-
respondent à l’écart type, c’est-à-dire à la dispersion statistique des mesures faites sur la
totalité de la surface d’accueil (5 mm). On note une augmentation linéaire de la largeur
moyenne des lignes d’accroche lorsque la concentration en nanoparticules augmente. On
observe également une augmentation de l’espacement moyen entre deux lignes d’accroche
lorsque la concentration augmente, dont le comportement est discuté dans la suite.
Nous avons également mesuré la topographie des quatre échantillons, grâce à un MFA.
Ces mesures reportées sur la figure 4.5 confirment l’augmentation du nombre de couches
au niveau des lignes d’accroche lorsque la concentration augmente, d’une part grâce au
code couleur qui s’éclaircit à mesure qu’on augmente la concentration, où encore sur les
profils de déplacements et les statistiques d’épaisseurs lorsqu’on zoome sur une ligne d’ac-
croche (barres noires). On peut déduire du profil d’une ligne d’accroche, formée avec une
faible concentration de [5 mmol.L≠1], que l’épaisseur au point le plus haut du ménisque
est comprise en moyenne entre 1 et 3 couches de nanoparticules. On remarque par ailleurs
que la totalité de la ligne d’accroche est en fait en moyenne formée d’une couche avec
un taux de couverture inférieur à 100 %. A plus forte concentration ([50 mmol.L≠1]), le
profil peut atteindre au maximum une épaisseur comprise entre 4 et 6 couches de nano-
particules. On déduit des statistiques d’épaisseur que la totalité de la ligne d’accroche est
en fait en moyenne formée de 3 couches de nanoparticules.
Les mesures de MFA révèlent également une augmentation du taux de couverture et une
faible augmentation du nombre de couches entre les lignes d’accroche lorsque la concentra-
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tion en nanoparticules augmente. En e�et, à la plus faible concentration ([5 mmol.L≠1])
la population la plus probable est centrée sur un quart de couche correspondant à l’ab-
sence de nanoparticule, puis un second pic centré sur une couche avec une probabilité de
0.1, démontrant un faible taux de couverture. A forte concentration ([50 mmol.L≠1]) on
déplace l’épaisseur la plus probable à une couche et demie, où cette population est main-
tenant majoritaire avec une probabilité de 1 alors que la rugosité de la surface d’accueil
est de 0.1, démontrant ainsi une augmentation significative du taux de couverture.
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Figure 4.5 – Mesures de MFA permettant de mettre en évidence l’évolution du nombre de
couches présentes au niveau des lignes d’accroche en fonction de la concentration en nanopar-
ticules. Les mesures ont été e�ectuées sur des rectangles de 100 µm (selon l’axe des X) et
6.25 µm (selon l’axe des Y). La concentration est croissante du bas vers le haut de la figure :
a) [50 mmol.L≠1] b) [20 mmol.L≠1] c) [10 mmol.L≠1] d) [5 mmol.L≠1]. L’axe Z représente le
nombre de couches du dépôt que l’on définit comme la population des nanoparticules de FeCo
de distribution polydisperse la plus élevée, égale à 26 nm (voir la figure annexe B.2 pour les
statistiques de populations). En e�et, les nanoparticules les plus petites peuvent se faufiler plus
facilement aux faibles angles de contacts durant le début et la fin de la formation des lignes
d’accroche [495], alors que les plus grosses ont tendance pour maximiser les interactions de Van
der Waals à s’accumuler par ségrégation au centre de la ligne d’accroche qui est le point le plus
haut du dépôt définissant son épaisseur [496]. Pour chaque concentration nous présentons de
gauche à droite respectivement : une topographie surfacique du dépôt avec un zoom sur une des
lignes d’accroche, puis un profil traduisant l’épaisseur en fonction du déplacement en X pour
un Y donné (tracé en noir) et un profil moyen sur tout l’axe Y (tracé en bleu). Enfin nous
présentons les statistiques du nombre de couches entre deux lignes d’accroche (barres rouges)
et les statistiques concernant les lignes d’accroche elles mêmes (barres noires). Pour faciliter
la lecture, nous avons normalisé le maximum des statistiques à 1. On notera qu’une épaisseur
égale à un quart de couche (soit ¥ 6.5 nm) correspond à la rugosité d’une surface de SiO2 d’une
surface d’accueil vierge. Les mesures de MFA ont été analysées grâce au logiciel libre WSxM
[497]

La figure 4.6 (à gauche) fait une synthèse des résultats obtenus précédemment concer-
nant le nombre de couches de nanoparticules en fonction de leur concentration. On note
une augmentation linéaire du nombre de couches pour les trois premières valeurs expéri-
mentales lorsque la concentration en nanoparticules augmente. La ligne bleue correspond
à un fit linéaire sur les trois premières concentrations : [5 mmol.L≠1], [10 mmol.L≠1],
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[20 mmol.L≠1]. La suspension à [50 mmol.L≠1] ne suit pas cette loi linéaire et n’est
donc pas prise en compte pour le fit (nous discuterons ce point plus tard). A droite de
cette même figure, on peut suivre un résumé de l’espacement moyen entre deux lignes
d’accroche en fonction du nombre de couches de nanoparticules. On observe une augmen-
tation de l’espacement moyen entre deux lignes d’accroche consécutives lorsque le nombre
de couches augmente.
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Figure 4.6 – A gauche, on trouve un résumé de l’épaisseur moyenne au point le plus haut des
lignes d’accroche en fonction de la concentration en nanoparticules ( ). La ligne bleue corres-
pond à un fit linéaire sur les trois premières concentrations : [5 mmol.L≠1], [10 mmol.L≠1],
[20 mmol.L≠1]. A droite on retrouve un résumé de l’espacement moyen entre deux lignes d’ac-
croche en fonction du nombre de couches.

Discussion et interprétation des résultats :

Les mesures précédentes ont mis tout d’abord en évidence, grâce à des clichés de
microscopie optique et de MEB, une augmentation linéaire de la largeur et de l’espace-
ment moyen des lignes d’accroche lorsque la concentration en nanoparticules augmente.
En e�et, plus la concentration augmente plus le flux de nanoparticules est important
au niveau de la ligne triple, entraînant ainsi un grossissement des lignes dans la largeur
mais aussi dans la hauteur. Le taux de couverture des lignes d’accroche et entre deux
lignes d’accroche successives est augmenté pour la même raison lorsque la concentration
augmente. Les clichés de MEB et les mesures de MFA mettent en évidence une augmen-
tation significative de la largeur et de l’épaisseur des lignes d’accroche ainsi que du taux
de couverture. Cette tendance est en accord avec les résultats trouvés dans la littérature
[337, 155]. En outre, la dépendance de l’espacement moyen entre deux lignes consécutives
en fonction de la concentration ne semble pas dépendre directement de la concentra-
tion, mais plutôt du nombre de couches, et ce avec un comportement croissant mais non
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linéaire lorsque la concentration augmente [337]. En e�et, il a été montré que l’augmen-
tation de l’espacement en fonction de la concentration se faisait par palier, c’est-à-dire
que l’espacement est constant sur une gamme de concentration puis augmente à nouveau.
Cependant, la mise en évidence de tels paliers demande beaucoup de points expérimen-
taux ce qui explique que nous ne les observons pas sur la figure 4.4. Nous avons également
résumé sur la figure 4.6 (à droite) l’espacement moyen entre deux lignes consécutives en
fonction du nombre de couches. Nous observons bien un comportement croissant et non
linéaire de l’espacement en fonction du nombre de couches. Une augmentation linéaire du
nombre de couches lorsque la concentration augmente a été quantifiée par des mesures
de MFA pour les trois valeurs expérimentales suivantes : [5 mmol.L≠1], [10 mmol.L≠1],
[20 mmol.L≠1]. Ce résultat est en parfait accord avec les résultats de la littérature [211,
152]. Cependant, le dernier point correspondant à la concentration maximale a du être
écarté. En e�et, cette déviation peut s’expliquer par le fait qu’à de telles concentrations
nous avons observé expérimentalement une précipitation des nanoparticules au fond du
pilulier et par conséquent la concentration réelle de particules en suspension est inférieure
à [50 mmol.L≠1]. Au vu de la similitude entre les résultats obtenus à [20 mmol.L≠1] et à
[50 mmol.L≠1] (cf figure 4.6 et 4.5 ), on peut déduire que la concentration en particules
libres dans l’échantillon [50 mmol.L≠1] est probablement similaire à celle de l’échantillon
[20 mmol.L≠1]. Une autre explication peut être donnée par une saturation de l’épaisseur
des lignes d’accroche à très forte concentration, due à la limitation par l’angle de contact
dynamique pour ces paramètres expérimentaux de dépôts. Cependant cette hypothèse n’a
pas été, à notre connaissance, mise en évidence dans la littérature.

La vitesse de retrait

Dans un deuxième temps, nous avons étudié l’impact de la vitesse de retrait de la
surface d’accueil sur la topographie de l’assemblage des nanoparticules de FeCo. En e�et,
ce paramètre est tout aussi important et intéressant, puisqu’il est expérimentalement plus
facile à contrôler. Nous avons vu au cours de l’état de l’art qu’une large plage de vitesse
était nécessaire pour mettre en évidence le comportement non-monotone de l’épaisseur du
film en fonction de la vitesse de retrait. C’est pourquoi, notre étude s’étend sur une plage
allant de la limite la plus basse imposée par le moteur (13.2 µm.s≠1), jusqu’à atteindre
180 µm.s≠1 où la limite de transition vers un régime dit "désordonné" est franchise (ce
régime sera décrit dans la suite). L’étude qui va suivre a été menée avec une concentration
constante [10 mmol.L≠1] et optimisée grâce à l’étude précédente. En e�et, cette gamme
de concentration intermédiaire o�re un bon compromis entre une bonne dispersion des
nanoparticules dans le solvant organique, et génère une incertitude raisonnable sur la
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concentration pour la masse pesée de poudre. Nous présentons sur la figure 4.7 quelques
résultats expérimentaux après dépôt par dip coating pour di�érentes vitesses de retrait.
La ligne du haut présente des clichés de microscopie optique, alors que la ligne du bas
présente des clichés de MEB localisés entre deux lignes d’accroche déposées sur la silice.
La zone à gauche de cette figure correspond à une vitesse de retrait de la surface d’accueil
nulle (régime dit "convectif" aux faibles vitesses correspondant à la zone I). Une vitesse
de retrait nulle consiste expérimentalement à immerger totalement le substrat, puis à
laisser s’évaporer naturellement la suspension. On notera donc qu’une vitesse de retrait
nulle, donne quand même lieu au déplacement du ménisque qui forme alors des lignes
d’accroche de manière périodique. Cependant cette vitesse de déplacement est di�cilement
quantifiable expérimentalement, car dans notre cas cela nécessiterait un suivi du ménisque
en temps réel grâce à un grossissement optique latéral, puisque le dispositif de dip coating
est vertical. Nous avons séparés la zone au milieu de la figure 4.7 qui correspond à une
vitesse de retrait de la surface d’accueil égale à 13.2 µm.s≠1 (régime dit "intermédiaire"
aux vitesses intermédiaires correspondant à la zone II) où l’on observe une topographie
semblable que celle obtenue au chapitre précédent dans les mêmes conditions. La zone à
droite de cette figure correspond à une vitesse de retrait de la surface d’accueil égale à
180 µm.s≠1 (régime dit "désordonné" aux grandes vitesses correspondant à la zone III)
où les lignes d’accroche ont disparu (pour une description détaillée de ces trois régimes
en fonction de la vitesse de retrait de la surface d’accueil vous pouvez vous reporter au
chapitre 1.3.1). Grâce aux clichés de microscopie de la figure 4.7 nous pouvons déduire
des di�érences de contraste, une augmentation du taux de couverture et une probable
augmentation de l’épaisseur du dépôt lorsque la vitesse de retrait diminue. Afin de mieux
quantifier la dépendance de l’épaisseur des lignes d’accroche en fonction de la vitesse
de retrait, nous avons e�ectué des mesures de MFA sur les dépôts élaborés avec des
plages de vitesses comprises entre les zones I et II. En e�et, pour la zone III les images
MEB su�sent à mettre en évidence une couche très peu dense correspondant à des
nanoparticules isolées.
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I II III 
Figure 4.7 – La 1ère ligne (en haut) présente des clichés de microscopie optique, alors que la
ligne du bas présente des clichés de MEB localisés entre deux lignes d’accroche déposées sur la
silice. Le cliché de gauche correspond à une vitesse de retrait nulle de la surface d’accueil (régime
dit "convectif" aux faibles vitesses correspondant à la zone I). Le cliché du milieu correspond à
une vitesse de retrait de la surface d’accueil égale à 13.2 µm.s≠1 (régime dit "intermédiaire" aux
vitesses intermédiaires correspondant à la zone II). Le cliché de droite correspond à une vitesse de
retrait de la surface d’accueil égale à 180 µm.s≠1 (régime dit "désordonné" aux grandes vitesses
correspondant à la zone III).

Les mesures de MFA (profils et statistiques de populations des lignes d’accroche) sont
reportées sur la figure 4.8. Ces mesures ont permis d’étudier l’évolution de l’épaisseur des
dépôts au niveau des lignes d’accroche ou entre deux lignes d’accroche successives pour
di�érentes vitesses de retrait de la surface d’accueil. On note une diminution significative
de l’épaisseur des lignes d’accroche lorsqu’on passe de la région I (six à huit couches) à la
région II (entre une et quatre couches) depuis une vitesse de retrait nulle d) aux vitesses de
retrait intermédiaires (c), b), a)) respectivement. Les statistiques de populations entre
deux lignes d’accroche (barres rouges) indiquent que quelque soit la vitesse, le dépôt
résultant est en moyenne formé d’une seule couche plus ou moins dense. De plus, elles nous
indiquent que la population centrée sur une couche diminue par rapport à la population
correspondant à l’absence de nanoparticules (rugosité de la surface d’accueil) lorsque la
vitesse augmente. En d’autres termes, le taux de couverture entre deux lignes d’accroche
diminue lorsqu’on augmente la vitesse.
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Figure 4.8 – Mesures de MFA permettant de mettre en évidence l’évolution de l’épaisseur des
dépôts au niveau des lignes d’accroche ou entre deux lignes d’accroche successives pour di�érentes
vitesses de retrait de la surface d’accueil : a) 0 µm.s≠1 b) 13.2 µm.s≠1 c) 14.6 µm.s≠1 d)
18.85 µm.s≠1. L’axe Z représente le nombre de couches du dépôt que l’on définit comme la
population des nanoparticules de FeCo de distribution polydisperse la plus élevée, égale à 26 nm
(voir la figure annexe B.2 pour les statistiques de populations) [496]. Pour chaque vitesse nous
présentons de gauche à droite respectivement : une topographie surfacique du dépôt avec un zoom
sur une des lignes d’accroche, puis un profil traduisant l’épaisseur en fonction du déplacement
en X pour un Y donné (tracé en noir) et un profil moyen sur tout l’axe Y (tracé en bleu).
Enfin nous présentons les statistiques du nombre de couches entre deux lignes d’accroche (barres
rouges) et les statistiques concernant les lignes d’accroche elles mêmes (barres noires). Pour
faciliter la lecture, nous avons normalisé le maximum des statistiques à 1. On notera qu’une
épaisseur égale à un quart de couche (soit ¥ 6.5 nm) correspond à la rugosité d’une surface
de SiO2 d’une de la surface d’accueil vierge. Les mesures de MFA ont été analysées grâce au
logiciel libre WSxM [497]

La figure 4.9 fait une synthèse des résultats expérimentaux obtenus précédemment
grâce aux clichés de microscopie optique et de MEB mais aussi aux mesures de MFA.
Nous avons découpé cette figure en trois parties, correspondant aux trois régimes décrits
précédemment. Néanmoins, nous avons placé la séparation entre les di�érents régimes de
manière qualitative et non quantitative. En e�et, aux faibles vitesses nous sommes arrivés
à la limite de notre dispositif de dip coating, et à forte vitesse il faudrait plus de points
expérimentaux pour placer la séparation précisément.
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On peut trouver en a) un résumé de la moyenne des mesures des largeurs (N) et d’espa-
cements des lignes d’accroche (⌅) déduites grâce aux clichés de microscopie optique. Les
barres d’erreurs correspondent à la dispersion statistique des mesures faites sur la totalité
de la surface d’accueil (5 mm). On observe une diminution exponentielle de l’épaisseur
des lignes d’accroche lorsque la vitesse augmente pour les zones I et II. La dépendance
est donc faible dans la zone II puisque l’échelle des vitesses est logarithmique. L’espace-
ment entre deux lignes d’accroche successives semble être le plus élevé aux faibles vitesses
dans la zone I et augmente avec la vitesse dans la zone II. Dans la zone III, il n’y a plus
de ligne d’accroche c’est pourquoi l’espacement et la largeur des lignes ont été reportés
comme égaux à zéro sur la figure. En b) on retrouve un résumé du nombre de couches
de nanoparticules les plus probables ( ) au niveau des lignes d’accroche en fonction de
la vitesse de retrait. On constate une forte diminution de l’épaisseur lorsque la vitesse de
retrait augmente. En e�et, le nombre de couches passe de sept à trois lorsqu’on passe de
zone I à II puis il semble rester constant au début de la zone II. Dans le régime désor-
donné l’épaisseur d’une couche (égale à 26 nm) a été reportée dans la zone III de manière
indicative (elle est inférieure à une couche si on tient compte de la distribution en taille
polydisperse).
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Figure 4.9 – a) Evolution de l’espacement ( ⌅ ) et de la largeur ( N ) des lignes d’accroche
en fonction de la vitesse de retrait. b) Evolution du nombre de couches le plus probable localisé
sur les lignes d’accroche (  ) en fonction de la vitesse de retrait. Les régions I, II, et III
correspondent respectivement aux régimes d’évaporation, intermédiaire et de désordre.

Discussion et interprétation des résultats :

Les résultats expérimentaux précédents permettent de mettre en évidence trois régimes
de dépôt distincts en fonction de la vitesse de retrait de la surface d’accueil. En e�et, on
identifie la transition du régime d’évaporation aux faibles vitesses (zone I) où l’épaisseur
du dépôt et la largeur des lignes d’accroche sont les plus importantes, vers le régime
intermédiaire (zone II) pour des vitesses intermédiaires où les largeurs des lignes d’accroche
dépendent faiblement de la vitesse et les épaisseurs des lignes correspondantes sont faibles
[498, 171]. En d’autres termes, la détection de la vitesse de transition entre ces deux
régimes permet d’identifier les gammes de vitesses à partir desquelles l’angle dynamique
est assez faible pour former une couche de nano-objets d’épaisseur la plus petite possible.
Dans notre cas la vitesse de transition est proche de la vitesse minimale imposée par le
dispositif de dip coating (13.2 µm.s≠1). Il est intéressant de noter que cette vitesse de
transition entre les deux régimes dépend de la viscosité de la suspension, dépendante elle-
même de la nature du solvant ainsi que de la concentration en nanoparticules. En e�et,
plus la concentration est importante, plus le nombre de couches et la viscosité augmentent,
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ce qui décale la vitesse de transition vers les faibles vitesses de retrait.
La largeur des lignes d’accroche diminue exponentiellement lorsque la vitesse de retrait
augmente alors que l’espacement semble avoir un comportement non monotone. Une telle
diminution de la largeur des lignes d’accroche a déjà été expérimentalement vérifiée dans
la littérature [337]. En e�et, plus la vitesse augmente moins les nanoparticules ont le
temps de s’accumuler au niveau de la ligne triple et donc de former des lignes d’accroche
à la fois larges et hautes. On note une corrélation entre la diminution de l’épaisseur et la
largeur des lignes d’accroche lorsque la vitesse de retrait augmente, mettant en évidence
la synchronisation de ces deux paramètres lors de la formation des lignes d’accroche. Par
conséquent, plus les lignes d’accroche sont larges plus elles sont épaisses et vice versa.
Concernant l’espacement entre deux lignes d’accroche, il semble établi qu’il soit constant
en fonction de la vitesse [348, 337, 349]. Nous avons montré dans le chapitre précédent
que l’espacement augmente non linéairement avec le nombre de couches. On retrouve
cette tendance car l’espacement est le plus grand à très faible vitesse lorsque l’épaisseur
du dépôt est maximale. Cependant même si l’espacement est inférieur dans la zone II
où le dépôt est le plus fin, l’espacement augmente lorsque la vitesse augmente. Dans
cette zone l’espacement ne dépend plus de l’épaisseur du dépôt qui est quasi constante
mais de la vitesse de retrait. Une interprétation possible est que la vitesse augmente plus
vite que le temps de formation des lignes ne diminue, entraînant une augmentation de
la distance séparant les lignes d’accroche. Au dessus de 180 µm.s≠1, une transition vers
un régime désordonné a été mise en évidence, correspondant à la disparition des lignes
d’accroche et à l’apparition d’une couche non organisée et très peu dense. En e�et, lorsque
la vitesse de retrait est très importante, le ménisque est violemment étiré, ce qui limite
l’épaisseur du dépôt grâce à l’angle de contact dynamique qui est dès lors très faible. Ce
film mince favorise une forte évaporation, et donc un e�et de démouillage sur de larges
surfaces, entraînant ainsi une physisorption individuelle et aléatoire des nanoparticules
sur la surface d’accueil [348].

Concentration en ligands organiques

Nous avons vu précédemment qu’une certaine quantité de ligands organiques était
nécessaire pour contrôler la nucléation et la croissance des nano-objets lors de leur syn-
thèse, mais également qu’ils sont indispensables pour les stabiliser lors de leur redispersion
dans un solvant organique. Cependant, une faible variation de leur concentration d’une
synthèse à l’autre est possible (notamment à cause des méthodes d’extraction) mais non
quantifiable avec précision même avec une microanalyse. En e�et, pour diminuer les barres
d’erreur de la microanalyse, il faut envoyer de grosses quantités de matière (≥ 100 mg).
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Malheureusement les synthèses utilisées pour nos études produisent généralement des
quantités inférieures à ≥ 90 mg, c’est pourquoi nous ne pouvons consacrer qu’environ
10 mg pour l’envoi en microanalyse conduisant à de fortes incertitudes. Or comme nous
l’avons vu dans le chapitre I, l’ajout de faibles quantités d’acide oléique ou d’un mé-
lange acide oléique/hexadecylamine en milieu peu polaire/apolaire à un impact néfaste
sur la morphologie et le taux de couverture des dépôts. Cependant ces études restent peu
nombreuses voire inexistantes concernant l’e�et des amines seules. C’est pourquoi nous
avons décidé d’étudier leur e�et séparément en ajoutant volontairement des ligands dans
la suspension après synthèse. Le choix de la nature des ligands pour cette étude s’est fait
à partir des conditions de synthèse des nanoparticules de FeCo dont la distribution en
taille est soit monodisperse soit polydisperse selon la nature des ligands ajoutés. Ces deux
synthèses ont en commun l’OA (acide oléique B.2.1) et l’HDA (hexadecylamine B.2.2)
qui est un couple acide/amine très largement utilisé dans la littérature comme ligands
pour la synthèse de nano-objets magnétiques.
Dans un premier temps nous avons voulu connaître les a�nités respectives de l’OA et
de l’HDA avec la surface de nos substrats, composée à la fois de silice et d’électrodes
d’or. Pour cela nous avons e�ectué un dépôt par dip coating dans deux suspensions dis-
tinctes, composées d’acide et d’amine dilués dans du THF dont la concentration vaut
[X] = [10 mmol.L≠1]. On notera que les gammes de concentrations de ligands sont com-
munément exprimées en "équivalent" par rapport à la quantité de métal (ici de Fe et
de Co) totale introduite lors de la synthèse des nanoparticules. Une concentration de
[X] = [10 mmol.L≠1] en ligands correspond à la quantité en moles de métal totale (ici de
fer et de Cobalt) présente dans nos suspensions colloïdales. Comme les ligands ne peuvent
s’adsorber qu’à la surface des nanoparticules, une telle concentration représente un fort
excès de ligands (1 équivalent).

Les résultats obtenus sont présentés sur la figure 4.10. En a) est présenté un cliché
de microscopie optique pris après avoir immergé la surface d’accueil dans les conditions
optimisées de vitesse (v = 13.2 µm.s≠1) dans du THF seul. En insert, on retrouve un
grandissement fait en MEB qui ne révèle aucune trace ou di�érence de contraste sur une
même zone (SiO2 ou Au). En b) est présenté un cliché de microscopie optique pris après
avoir immergé une autre surface d’accueil dans une dispersion d’OA dissoute du THF de
concentration [X] = [10 mmol.L≠1]. Cette fois la présence de l’acide (sous sa forme liquide
à température ambiante) est clairement visible en microscopie optique et se manifeste par
de multiples gouttes déposées aléatoirement sur toute la surface d’accueil. En insert un
grandissement fait en MEB révèle des tâches noires de tailles di�érentes en forme de
gouttes sur toute la surface d’accueil. En c) est présenté un cliché de microscopie optique
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pris après avoir immergé une autre surface d’accueil dans une dispersion d’HDA dissoute
dans du THF e�ectué dans les mêmes conditions expérimentales. Cette fois-ci l’amine
(solide à température ambiante) semble ne se déposer que sur l’or. Une observation en
MEB en insert confirme que l’HDA ne s’adsorbe que sur les électrodes d’or et à leur
proximité sur la silice (ce point est discuté dans la suite).

a)# b)# c)#

SiO2%

Au%

SiO2%

SiO2%

Au%

Figure 4.10 – Clichés de microscopie optique et de MEB après dépôt par dip coating d’un
substrat de mesure électrique dans : a) du THF, b) dans une dispersion d’OA dissoute dans
du THF et c) une dispersion d’OA dissout dans du THF. La concentration en ligands est de
[X] = [10 mmol.L≠1] ou d’un équivalent.

Suite à ces observations, nous avons poursuivi l’étude de l’influence des ligands sur la
morphologie du dépôt convectif, en faisant varier leur concentration par ajout volontaire
dans des piluliers contenant des suspensions colloïdales de nanoparticules de FeCo avec
des concentrations optimisées ([X] = [10 mmol.L≠1]). Enfin, nous les avons redispersées
dans un bain à ultrasons pendant 15 min avant d’e�ectuer le dépôt par dip coating
avec une vitesse optimisée (v = 13.2 µm.s≠1). Pour cette étude nous avons découplé
l’ajout de l’acide et de l’amine en faisant varier séparément leurs concentrations dans les
suspensions colloïdales. On notera que comme l’OA est liquide à température ambiante, il
faut le stocker su�samment longtemps dans un congélateur (présent en boîte à gants) pour
pouvoir peser préalablement la masse adéquate. Les résultats sont reportés sur la figure
4.11 où l’ajout en ligands s’étend d’une référence à zéro équivalent jusqu’à un équivalent
d’ajout en HDA et en OA (les détails de l’étude sont mentionnés dans la légende). On
notera que nous sommes allés jusqu’à 10 équivalents d’ajout en OA, mais le dépôt n’était
plus convectif à cette concentration à cause de la forte température d’ébullition du ligand
(résultats non montrés). On observe sur les clichés de microscopie optique présentés sur la
figure 4.11 a), b), c), que les lignes d’accroche s’éloignent et s’estompent jusqu’à devenir
di�cilement visibles pour les plus fortes concentrations d’OA.
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a) b) c) 

d) e) f) 

Concentra)on*en*acide*oléique*(OA)*

Concentra)on*en*hexadecylamine*(HDA)*

g) h) i) 

j) k) l) 

Figure 4.11 – Clichés de microscopie optique et de MEB illustrant l’évolution de la morphologie
des dépôts obtenus par dip coating en fonction de la concentration de ligands (OA et HDA).
Sur la première ligne on retrouve les clichés de microscopie optique illustrant l’évolution de la
morphologie du dépôt lorsqu’on augmente la concentration en OA à partir d’une référence à 0
équivalent d’ajout en a), 0.1 équivalent d’ajout en b) et 1 équivalent d’ajout en c). La seconde
ligne représente les clichés de MEB respectivement associés avec en insert un agrandissement
du dépôt localisé autour d’une ligne d’accroche sur la silice.
Sur la troisième ligne on retrouve des clichés de microscopie optique illustrant l’évolution de la
morphologie du dépôt lorsqu’on augmente cette fois la concentration en HDA à 0.05 équivalent
d’ajout en g), 0.1 équivalent d’ajout en h), et 1 équivalent d’ajout en i). Enfin, la dernière ligne
représente les clichés de MEB respectivement associés avec un agrandissement en insert localisé
autour d’une ligne d’accroche sur la silice.

210



Toujours à partir de ces mêmes clichés, nous remarquons une évolution franche de la
couleur du dépôt en fonction de la concentration en ligands. La seconde ligne, comporte
des clichés de MEB localisés sur la silice qui nous renseignent de l’impact réel sur la
morphologie des dépôts en fonction de l’excès d’OA. Le cliché a) est la référence pour cette
étude, c’est-à-dire avec zéro équivalent d’ajout de ligands. On retrouve un dépôt "classique"
majoritairement monocouche entre deux lignes d’accroche consécutives (voir 4.3). On
apprend des clichés de MEB d), e), f) que plus la concentration en OA augmente, plus
le taux de couverture des nano-objets diminue alors que le taux de couverture de "tâches
de sombres" augmente sur la silice (il en est de même sur l’or). Les résultats concernant
l’HDA sont exposés sur la troisième ligne g), h), i). On remarque qu’à l’instar de l’OA,
les lignes d’accroche s’éloignent et s’estompent jusqu’à devenir di�cilement visibles en
microscopie optique à forte concentration d’HDA. Les observations de MEB confirment
l’a�nité de l’HDA avec l’or, car on retrouve sur les électrodes le même comportement
qu’avec l’OA, c’est-à-dire l’apparition progressive de tâches sombres accompagnée d’une
baisse du taux de couverture avec un dépôt essentiellement formé d’îlots 3D isolés (clichés
non montrés).

Figure 4.12 – Cliché de MEB du dépôt de
nanoparticules localisé entre deux lignes d’ac-
croche. Un fort excès d’HDA est ajouté post
synthèse. En insert on retrouve un agrandis-
sement mettant en évidence la morphologie du
dépôt et des tâches sombres.

Nous remarquons grâce à la dernière ligne j), k), l), que contrairement au cas de l’OA
sur la silice, le taux de couverture des lignes d’accroche augmente quand la concentration
en HDA augmente. Il en est de même pour le taux de couverture entre deux lignes d’ac-
croche sur la silice comme on peut le voir sur la figure 4.12 où le dépôt reste globalement
2D et compact même à forte concentration. On remarque également que la morphologie
du dépôt semble copier fidèlement la forme des tâches sombres sur la silice.

Discussion et interprétation des résultats :

Afin de mieux comprendre l’origine de l’a�nité de l’HDA observée lors des dépôts
par dip coating des ligands seuls, il nous faut discuter des liaisons possibles de l’OA et de
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l’HDA en fonction de l’état de surface et de la nature de la surface d’accueil (or/silice).
Bien que dans le cas de l’acide, la nature exacte de la liaison ne soit toujours pas tota-
lement comprise, il est bien établi que les groupements carboxyliques et amines peuvent
former des monocouches auto-assemblées (SAM) en milieu peu polaire sur des surfaces
d’or [499, 500]. Concernant la silice, les atomes de silicium de surface peuvent former deux
types de liaisons, les ponts siloxanes Si-O-Si ou des groupements silanols (Si-OH). On no-
tera alors que quelque soit le type de groupement fonctionnel (silanols et/ou siloxanes), un
acide carboxylique peut former une liaison hydrogène à la surface du substrat, alors que
l’amine ne peut interagir par liaison hydrogène qu’avec les groupements silanols. Même
si des silanols de surface sont forcément présents, dûs au traitement à l’UV/Ozone et à
l’humidité de l’air à laquelle le substrat est brièvement exposé, il est di�cile de connaître
avec précision leur densité sur la surface. En e�et, celle-ci dépend de multiples facteurs
comme le procédé d’élaboration de la silice, des divers traitements qu’elle a subi durant
la lithographie, du type d’atmosphère, du taux d’humidité et du temps d’exposition etc...
[501]. Par conséquent, la surface de la silice est peu réactive par rapport aux surfaces d’or,
c’est pourquoi l’amine est préférentiellement attirée vers les électrodes d’or.
Discutons à présent l’origine des tâches sombres observées lors des di�érentes études
précédemment menées. En e�et, quelque soit le type de synthèse et pour peu que la
concentration en nano-objets (et donc en ligands) soit su�sante, on observe en MEB
systématiquement sur la surface des substrats après dépôts, que les nano-objets reposent
sur des tâches sombres. Or, celles-ci ne peuvent être résolues en MEB, même avec des
distances de travail très proches c’est pourquoi nous supposons qu’elles proviennent de
l’adsorption des ligands organiques sur le substrat, générant un contraste plus sombre en
MEB. Nous avons observé que la concentration en ligands à un impact néfaste sur la
morphologie du dépôt dans le cas d’un ajout en excès d’OA sur des surfaces d’or et de
silice, et seulement sur l’or pour l’ajout d’HDA. En e�et, plus la concentration en ligands
augmente, plus les nanoparticules ont tendance à s’agglomérer pour former progressive-
ment des chaînes jusqu’à des clusters 3D beaucoup plus isolés. Cette progression vient du
fait que les ligands, au sein d’une suspension colloïdale, ne peuvent être en partie accep-
tés et gre�és sur les nano-objets qu’à condition que leurs surfaces possèdent encore des
atomes libres après la synthèse. Ceux qui ne peuvent pas se gre�er restent vacants dans
la suspension colloïdale. Finalement, lorsqu’on augmente la concentration en ligands, on
augmente très probablement uniquement la population vacante de ligands en suspension.
Ces derniers, de plus en plus nombreux, pourraient en milieu peu polaire/apolaire être
physisorbés sur plusieurs couches à la surface du substrat surtout au niveau de la ligne
triple (flux important et proximité de la surface d’accueil causé par le ménisque) [502,
503]. Par conséquent, la fonctionnalisation de l’or et/ou de la silice ou la physisorption
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sur plusieurs couches va empêcher stériquement les nano-objets d’interagir avec la sur-
face, diminuant de fait le taux de couverture, à fortiori quand la concentration en ligands
augmente [162, 161, 109]. On notera que c’est la première fois que nous obtenons une
couleur de dépôt telle qu’on peut l’observer sur les clichés en c) et i) à 1 équivalent en
concentration de ligands, validant ainsi le protocole de lavage des synthèses qui manifes-
tement limite les fortes variations d’excès en ligands.
Nous avons observé le phénomène inverse dans le cas d’un fort excès d’HDA sur les sur-
faces de silice, c’est-à-dire que le taux de couverture augmente lorsque la concentration
en HDA augmente contrairement à ce que nous avons observé dans le cas d’un excès
d’OA sur la silice. Cependant, il faut se rappeler que l’amine interagit peu avec la si-
lice, par conséquent elle n’empêche pas les nanoparticules d’interagir avec la surface. De
plus, comme les molécules d’HDA ne sont pas physisorbées sur la silice, elles sont de
fait plus nombreuses en suspension pour stabiliser e�cacement les nanoparticules. Par
conséquent la concentration e�ective de nanoparticules individuelle augmente impliquant
un meilleur taux de couverture du dépôt sur la silice. Néanmoins, lorsqu’on observe la
figure 4.12, on observe sur la silice la présence de tâches noires qui suivent étonnamment
bien la morphologie du dépôt de nanoparticules. Pourtant nous avons observé que l’HDA
était préférentiellement attirée vers l’or. Au cours du chapitre I, nous avons rappelé que
le caractère labile des ligands est conservé même à température ambiante [364]. On peut
alors supposer que lorsque les nanoparticules se dirigent en direction de la ligne triple
avec les ligands en excès, elles sont tout d’abord adsorbées sur certains sites de la silice
pour former une première organisation comportant plus ou moins de lacunes. Puis les
forces capillaires d’immersion vont rapprocher les nanoparticules lors de l’évaporation du
solvant et forcer la di�usion de certaines pour minimiser l’énergie totale du système que
constitue le dépôt. Enfin, à cause des forces capillaires une partie des molécules d’HDA
en excès serait aussi contrainte de se physisorber dans les espaces vacants disponibles
entre les nanoparticules et les bords du réseaux sur la silice. Cette hypothèse expliquerait
pourquoi ces tâches noires épousent étonnement bien les ramifications formées par les
nanoparticules et pourquoi elles sont d’autant plus prononcées sur la silice en présence
d’un excès de ligands.
Un autre e�et, visible à partir des clichés optiques de la figure 4.11, est l’augmentation de
l’espacement moyen entre deux lignes d’accroche et de leurs largeurs, lorsqu’on augmente
la concentration d’HDA ou d’OA. En e�et, un excès de ligands augmente à la fois la
tension de surface de la suspension [161], mais aussi la température d’ébullition de la
suspension [165], puisque les tensions de surfaces du THF, de l’HDA et de l’OA sont
respectivement égales à 28 ◊ 10≠3 N.m, 30.74 ◊ 10≠3 N.m et 32.79 ◊ 10≠3 N.m, alors que
les températures d’ébullition de l’OA et de l’HDA sont égales respectivement à 360 °C
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et 330 °C contre 66 °C pour le THF (voir tableau B.1). Intuitivement, plus la tension de
surface diminue, plus le film formé par la suspension peut rapidement se déformer après
la ligne d’accroche pour limiter le flux de nanoparticules, c’est-à-dire stopper la forma-
tion de la ligne d’accroche pour qu’une nouvelle se forme au prochain site de nucléation
des nanoparticules sur la surface. En d’autres termes, plus on ajoute d’HDA ou d’OA,
plus la tension de surface augmente, plus les lignes d’accroche sont larges et plus l’es-
pacement entre deux lignes d’accroche successives augmente [337]. L’augmentation de la
température d’ébullition de la suspension entraîne une baisse du flux des nanoparticules
vers la ligne triple. Or, on sait que si ce flux de nanoparticules est trop important ou au
contraire insu�sant par rapport à la vitesse de retrait de la surface d’accueil, il y a soit
la formation de lignes d’accroche soit un taux de couverture très faible. De plus, nous
savons par expérience que 10 équivalents d’ajout ont un fort impact sur la température
d’ébullition de la suspension (résultats non montrés). C’est pourquoi une quantité dix fois
moins élevée a probablement un impact non négligeable sur le flux de nanoparticules qui
pourrait modifier et estomper la formation des lignes d’accroche.

L’état de surface du substrat :
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Figure 4.13 – Evolution dans le temps de
l’angle de contact d’une goutte DI déposée sur
un substrat stocké en boîte à gants après avoir
subi un plasma ozone pendant 15 min ( ).

Les résultats précédents ont tous été obtenus sur des surfaces de silice et d’or, qui
ont certes été préalablement nettoyées (notamment par UV/ozone B.5) puis stockées en
boîte à gants, mais les substrats sont nettoyés par lots. Par conséquent, cela engendre une
durée entre le plasma ozone et le dépôt qui peut s’étaler de quelques heures à plusieurs
semaines. Or, une telle disparité peut être problématique pour la reproductibilité des dé-
pôts car, comme on peut le voir sur la figure 4.13, les surfaces d’accueil retrouvent un
fort angle de contact après seulement quelques heures. Ceci témoigne de la physisorption
sur la surface de nos substrats de multiples molécules organiques accumulées au moment
du court séjour à l’air et/ou en boîte à gants. La nature hydrophile/hydrophobe des sur-
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faces d’accueil reportée sur la figure 4.13 a pu être caractérisée par des mesures d’angle
de contact par reconnaissance de forme d’une microgoutte d’eau désionisée déposée sur
la surface d’accueil (le mouillage total ou nul correspondant à un angle de contact très
faible ou élevé respectivement). Nous avons voulu étudier l’importance d’une telle dispa-
rité d’énergie de surface de nos substrats sur la morphologie des dépôts convectifs.
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Figure 4.14 – Evolution de l’espacement
entre deux lignes d’accroche en fonction du
temps d’exposition de la surface d’accueil au
plasma O2. La puissance du plasma est réglée
sur 10 W et le ratio entre la pression d’Argon
et d’O2 est de 4/20 sccm ( ).

Pour cette étude l’énergie de surface du substrat a pu être modulée avant dépôt (préa-
lablement collé sur une lame de verre) en le transférant directement dans le sputtering
pour être exposé à un plasma O2. On pourra noter que le fait de coller, et non de maintenir
mécaniquement le substrat avec des pâtes métalliques, permet d’éviter des e�ets d’écran-
tage entraînant une inhomogénéité du plasma et donc de l’énergie de surface du substrat.
L’utilisation du nettoyage par plasma plutôt que par UV/ozone (dont le bâti est situé hors
de la boîte à gants et deux étages plus bas) permet à la fois de diminuer le temps entre le
plasma et le dépôt, mais aussi de rester sous atmosphère contrôlée afin de ne pas altérer
la monocouche magnétique (pas d’O2 ni d’humidité adsorbés sur la surface du substrat).
Les conditions de plasma suivent un protocole établi par l’UMP CNRS Thales dans le
cadre de notre collaboration (voir 3.3.2), à savoir 10 W de puissance radiofréquence et
un ratio entre l’argon et l’O2 de 4/20 sccm. En gardant ces mêmes conditions de plasma
associées aux conditions optimisées de dip coating précédentes (v = 13.2 µm.s≠1 et
[X] = [10 mmol.L≠1]), nous avons déposé les nanoparticules de FeCo immédiatement
après avoir exposé la surface d’accueil au plasma O2. Nous allons voir de manière indirecte
que l’énergie de surface du substrat et donc l’angle de contact peut être modulé en variant
uniquement le temps d’exposition du plasma.
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a)# b)# c)#

Figure 4.15 – Evolution de la morphologie du dépôt de nanoparticules de FeCo par dip coating
(conditions optimisées : v = 13.2 µm.s≠1 et [X] = [10 mmol.L≠1] ) en fonction du temps
pendant lequel est exposé une surface d’accueil au plasma O2. La puissance du plasma est réglée
sur 10 W en RF et le ratio entre l’argon et l’O2 est de 4/20 sccm. Le temps d’exposition de la
surface d’accueil au plasma est égal à 2 min, 5 min, et 20 min pour a), b) et c) respectivement.

Les résultats expérimentaux de cette étude sont reportés sur la figure 4.15. Nous pré-
sentons des clichés de microscopie optique pris après dépôt par dip coating sur des surfaces
qui ont été exposées au plasma O2 pendant 2 minutes en a), de 5 minutes en b) et de 20
minutes en c). On remarque tout d’abord que plus le temps de plasma est long, plus le
taux de couverture augmente. En e�et, la surface dotée d’un contraste allant du bleu azur
au vert sur la silice, et de l’orangé au marron sur l’or augmente de manière significative.
Nous savons grâce aux nombreuses comparaisons entre les clichés de microscopie optique
et de MEB que cela correspond à une augmentation du taux de couverture où le dépôt
est majoritairement en deux dimensions même si l’épaisseur peut osciller entre une et
trois couches localement. De même, après avoir mesuré grâce au logiciel ImageJ [504] la
moyenne des espacements entre deux lignes d’accroche successives sur la totalité de la
surface d’accueil, on observe que l’espacement augmente à mesure que le temps d’exposi-
tion au plasma O2 augmente. Un résumé de ces résultats est reporté sur la figure 4.14, on
notera que le premier point (à t=0) est la référence de cette étude, car la surface d’accueil
n’a pas subi de plasma O2 et a été stockée dans la boîte à gants au moins un jour. Les
barres d’erreurs correspondent à l’écart type, c’est-à-dire à la dispersion statistique des
mesures faites sur la totalité de la surface d’accueil (5 mm).
Pour compléter cette étude nous avons voulu connaître l’impact sur la morphologie du
dépôt lorsque l’angle de contact est volontairement augmenté. Pour rendre la surface du
substrat hautement hydrophobe, nous l’avons fonctionnalisée à l’aide de molécules d’Octa-
decylTrichloroSilane (OTS) bien connues pour former des monocouches auto-assemblées
(SAM) à la fois sur la silice et les électrodes d’or [505] (une description détaillée de cette
molécule et le protocole de fonctionnalisation des surfaces de nos substrats sont présentés
dans l’annexe B.4.1). Les résultats de dépôts sont présentés sur la figure 4.16 et les détails
de l’expérience se trouvent dans la légende. Les clichés de microscopie optique confirment
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l’impact d’une variation d’énergie de surface des substrats sur la morphologie des dépôts.
Alors que la référence a) présente des lignes d’accroche et un taux de couverture habituel,
la fonctionnalisation de la surface d’accueil avec une SAM d’OTS b), a conduit à une
réduction significative du taux de couverture. En e�et, pour un même grandissement les
clichés de microscopie en champ sombre révèlent une réduction significative des zones
jaunes et blanches correspondant aux nanoparticules. On peut également remarquer une
forte augmentation de la périodicité d’espacement entre deux lignes d’accroche.

a)# b)#

Figure 4.16 – Fonctionnalisation de surfaces d’accueil pour mesures électriques avec une SAM
de molécules d’OTS. a) Cliché de microscopie optique d’une surface d’accueil non fonction-
nalisée sur lequelle on a e�ectué un dépôt par dip coating de nanoparticules de FeCo dans les
conditions précédentes optimisées (v = 13.2 µm.s≠1 et [X] = [10 mmol.L≠1] et 20 min
de plasma 02). b) Cliché de microscopie optique d’une surface d’accueil fonctionnalisée d’une
couche de molécules d’OTS (hautement hydrophobe), sur lequel on a e�ectué un dépôt par dip
coating de nanoparticules de FeCo dans les mêmes conditions. En insert on retrouve deux cli-
chés de microscopie optique en champ sombre révélant mieux le taux de couverture du dépôt de
nanoparticules. Les parties de couleurs blanche et jaune sur l’or et la silice correspondent aux
nanoparticules et les zones noires correspondent à l’absence de nanoparticules.

Discussion et interprétation des résultats :

L’augmentation du taux de couverture des nanoparticules de la figure 4.15 est direc-
tement reliée au temps d’exposition de la surface d’accueil au plasma O2, qui permet
un dégraissage de la surface, c’est-à-dire la désorption de substances moléculaires phy-
sisorbées à la surface de la silice et de l’or. Par conséquent, plus le temps d’exposition
augmente, plus la surface la surface d’accueil devient hydrophile, ce qui diminue l’angle
de contact de la suspension sur la surface d’accueil. Un angle de contact plus faible aug-
mente le flux d’évaporation et donc le taux de couverture. La diminution de l’angle de
contact a été mise en évidence indirectement par la mesure moyenne des espacements
entre les lignes d’accroche en fonction du temps d’exposition au plasma O2. On s’aperçoit
que cet espacement croit non linéairement à mesure que le temps d’exposition augmente.
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En e�et, plus le temps d’exposition augmente, plus l’angle de contact diminue, moins
les nanoparticules peuvent migrer au plus près de la ligne d’accroche pour s’adsorber et
s’accumuler, pour former ce qui va devenir la prochaine ligne d’accroche et ainsi de suite.
Par conséquent l’espacement entre deux lignes consécutives augmente lorsque l’angle de
contact diminue [333].
Pour compléter l’étude de l’impact de l’angle de contact sur la morphologie des dépôts,
nous avons fonctionnalisé une surface d’accueil avec des SAM d’OTS. La référence pour
cette étude possède une périodicité moyenne entre deux lignes d’accroche consécutives
sensiblement supérieure à ce qu’on avait obtenu sur la figure 4.9 (73 µm avec un écart
type de 21.6 µm contre 40 µm avec un écart type de 12 µm). Cet écart est dû au temps
d’exposition de 20 minutes et donc à l’angle de contact résultant plus faible. La périodi-
cité de l’espacement des lignes d’accroche pour la surface fonctionnalisé avec l’OTS est de
236 µm avec un écart type de 51 µm. Cette forte valeur peut être expliquée par une aug-
mentation significative de l’angle de contact (mesuré à 26° sur une surface fonctionnalisée
pour une goutte de THF et à 110° pour de l’eau DI). Un tel angle de contact qui est donc
supérieur à 15 °, su�t à basculer d’un régime convectif dans le cas de la référence en a)
vers un régime capillaire pour la surface d’accueil fonctionnalisée à l’OTS en b). Or, dans
le régime capillaire le dépôt de nanoparticules est en théorie proscrit car d’une part, plus
l’angle de contact est grand plus les forces capillaires deviennent latérales et d’autre part,
la répulsion stérique des nanoparticules avec la SAM d’OTS les empêche de s’adsorber
sur la surface [191, 137]. En pratique, des lignes d’accroche peuvent tout de même se
former lorsque le ménisque est accroché sur des défauts chimiques (trous dans la couche
d’OTS) ou des défauts topographiques (hauteur des électrodes, impuretés) [352]. Comme
un tel tapis moléculaire peut avoir une géométrie et une surface contrôlée sur une surface
d’accueil, il peut interdire localement le dépôt de nanoparticules. Nous verrons dans la
conclusion de ce chapitre que le fait de pouvoir choisir où l’on dépose les nanoparticules
mais également où l’on ne veut pas les déposer, est un point très intéressant pour mener
à posteriori des études fondamentales.

Fonctionnalisation de surface avec des SAM d’APTES

Nous avons montré précédemment qu’une bonne connaissance de l’énergie de surface
du substrat et sa maîtrise, sont nécessaires afin d’obtenir un dépôt à la fois convectif
et reproductible sur des substrats pour mesures électriques. La fonctionnalisation par
une SAM d’OTS repousse stériquement (grâce à ses longues chaînes de 2,284 nm) les
nanoparticules et augmente fortement l’angle de contact. Cependant, il existe d’autres
molécules qui pourraient améliorer l’a�nité de nos nano-objets avec la surface d’accueil,
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et particulièrement avec la silice hydrophile qui a peu d’a�nité avec les ligands hydro-
phobes entourant nos nano-objets [156, 506]. Néanmoins, il faudrait que la surface reste
su�samment hydrophile pour que le dépôt ne bascule pas du régime convectif vers le
régime capillaire. Une molécule répondant à ces critères est l’AminoPropylTriEtoxySilane
(APTES) qui, comme l’OTS, peut former des SAM sur des surfaces comme la silice et
l’or. Les di�érences notables sont d’une part, une gêne stérique qui est moindre (puisque
le tapis moléculaire à une hauteur de 0.18 nm B.10), et d’autre part l’APTES possède
à la place d’un groupement méthyle, un groupement dit fonctionnel grâce à une amine
qui pointe systématiquement vers la suspension colloïdale. Par conséquent, la surface du
substrat après fonctionnalisation est plus hydrophobe que lorsqu’il n’y avait que les sila-
nols et siloxanes à la surface de la silice, mais assez hydrophile pour rester dans un régime
convectif (angle de contact égal à 30 ° pour une goutte d’eau DI et < à 10 ° pour du THF).
De plus, tout comme les SAM d’OTS, le tapis moléculaire d’APTES va permettre de
protéger la surface des substrats de la pollution dûe à l’adsorption de contaminants, sta-
bilisant de fait dans le temps l’énergie de surface des substrats fonctionnalisés. Les SAM
d’APTES sont également stables en température (jusqu’à 150 °C) et dans la plupart des
solvants organiques. Toutes ces bonnes propriétés les rendent compatibles avec les tech-
niques de lithographie UV, électronique mais aussi avec les techniques de lithographie
dites "douces" en milieu liquide, ce qui est point intéressant que nous allons discuter dans
la conclusion de ce chapitre.
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c)#
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Figure 4.17 – Clichés de microscopie optique et de MEB de nanoparticules de FeCo déposées
par dip coating dans les conditions optimisées : v = 13.2 µm.s≠1, [X] = [10 mmol.L≠1] (la
référence de l’étude en a) a subi 20 min de plasma 02). En d) une surface d’accueil fonction-
nalisée avec une SAM d’APTES. En b), et en c) des clichés de MEB localisés sur la silice
pour la référence et en e), et f) pour la surface d’accueil fonctionnalisée. Des FFT en insert
des clichés MEB en e) et c) mettent en évidence un ordre local

Pour cette étude nous avons déposé des nanoparticules de FeCo qui ont une dis-
tribution de taille monodisperse cette fois ci, centrée sur 13.3 nm (synthèse "S32" voir
B.3.1 pour les caractérisations). Les mêmes conditions de vitesse (v = 13.2 µm.s≠1),
de concentration ([X] = [10 mmol.L≠1]) et de plasma (20 min de plasma 02 pour la
référence seulement) ont été utilisées. Les résultats expérimentaux sont reportés sur la
figure 4.17 où on retrouve des clichés de microscopie optique représentant d’une part, la
référence pour cette étude en a) et d’autre part une surface d’accueil fonctionnalisée avec
une SAM d’APTES en d). On obtient bien pour la référence un dépôt similaire aux ré-
sultats précédents obtenus avec une distribution de taille polydisperse, à savoir des lignes
d’accroche régulièrement espacées avec un dépôt 2D entre les lignes d’accroche, confirmé
par les clichés de MEB en b), et c). Le taux de couverture de la référence entre deux
lignes d’accroche est calculé avec le logiciel ImageJ [504] à 58 %. La surface fonctionnali-
sée présente une couleur bleue intense qui témoigne d’une homogénéité du dépôt sur des
distances millimétriques dûe aux interférences optiques créées par les nanoparticules sur
la silice [507]. En e�et, comme on peut le voir sur les clichés de MEB en e) et f), la
morphologie du dépôt varie sur de longues échelles d’une monocouche compacte avec des
défauts ponctuels ou des lacunes de faibles surfaces, jusqu’à un dépôt d’une hauteur maxi-
male égale à trois couches, alors même que la seconde n’est pas complètement remplie.
Ces zones plus épaisses peuvent correspondre à une ligne d’accroche ou une perturbation
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locale du ménisque. Le taux de couverture calculé avec le logiciel ImageJ [504] est égal à
96 % ce qui représente une très nette amélioration par rapport à la référence.

a)# b)#

Ref$ APTES$

Figure 4.18 – Clichés de MEB localisés sur l’or appartenant aux deux dépôts précédents en a)
pour la référence et en b) pour la surface d’accueil fonctionnalisée avec un tapis d’APTES.

Alors que le taux de couverture localisé sur la silice (non fonctionnalisée) d’un substrat
patterné d’électrodes d’or est généralement bas, nous avons remarqué à plusieurs reprises
que les électrodes d’or patternées (pourtant sur le même substrat), jouissaient d’un taux
de couverture bien meilleur. En e�et, la référence (en a)) sur la figure 4.18 possède un
taux de couverture sur l’or pour la première couche de 100 % pendant qu’une seconde
et même une troisième couche grossit, alors que pour la silice non fonctionnalisée (voir
figure précédente), la première couche ne couvre environ que 58 %. On remarque égale-
ment en b) que la fonctionnalisation de la surface d’accueil avec un tapis d’APTES n’a
pas changé le comportement du dépôt sur les électrodes d’or.

Discussion et interprétation des résultats :

Contrairement à l’OTS, l’angle de contact mesuré sur une SAM d’APTES est égal
à 30 ° et 10 ° respectivement pour une goutte d’eau DI et une goutte de THF. Par consé-
quent, comme l’angle de contact est inférieur à 15 ° le régime de dépôt pour ce type de
molécules reste convectif. De plus, la meilleure a�nité des nanoparticules avec une SAM
d’APTES, grâce à ses chaînes courtes et son groupement fonctionnel amine, a permis
d’augmenter le taux de couverture qui passe de 58 % à 98 % avec une très bonne homogé-
néité sur des échelles millimétriques [192, 216]. Par ailleurs, nous avons observé (lors d’un
même dépôt) que les nanoparticules enrobées de ligands hydrophobes ont plus d’a�nité
avec les surfaces d’or que les surfaces de silice non fonctionnalisées, ce qui se traduit par
un taux de couverture plus important sur les surfaces d’or. En e�et, les surfaces d’or sont
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naturellement plus hydrophobes que la silice, car lors de l’élaboration des substrats pat-
ternés par lithographie optique, on peut mesurer un angle de contact d’environ 60 ° sur de
l’or polycristallin fraîchement déposé. Après un nettoyage par plasma, l’angle de contact
diminue très fortement (5 °) puis augmente à nouveau très rapidement jusqu’à atteindre
40 ° en à peine 10 minutes [508]. Ce faisant, nous pensons que l’angle de contact pendant
le dépôt sur les surfaces d’or non fonctionnalisées est du même ordre de grandeur que celui
caractérisant un tapis moléculaire d’APTES (30 ° pour une goutte d’eau DI). Un angle
de contact plus grand sur l’or que sur la silice expliquerait que les dépôts y soient plus
fréquemment multicouches, tandis que le caractère hydrophobe de l’or est à l’origine d’une
meilleure a�nité des nanoparticules enrobées de ligands hydrophobes plutôt qu’avec la
silice. Même si un angle de contact légèrement plus grand entraîne une légère baisse du
flux en nanoparticules, la meilleure a�nité permet d’obtenir plus facilement de bons taux
de couverture sur les surfaces d’or que sur de la silice non fonctionnalisée.

4.2.4 Résultats de dépôts par dip coating obtenus sur des sur-
faces d’or et de résine

Nous comprenons mieux à présent les mécanismes qui gouvernent le dépôt convec-
tif, et par conséquent quels sont les paramètres pertinents mais aussi leurs e�ets sur la
morphologie des dépôts de nanoparticules magnétiques. Finalement, nous avons réussi à
intégrer des monocouches de nanoparticules obtenues par voie chimique dans un dispositif
physique de mesures de magnéto-transport. Ce dispositif, comptant un substrat hydro-
phile isolant, patterné d’électrodes d’or, constitue une configuration de mesure planaire
d’assemblées 2D. Une autre configuration dite "perpendiculaire" a été présentée dans le
chapitre 3.3. Le but est de mesurer dans cette configuration, une nanoparticule unique
grâce aux techniques combinées de la nanoindentation et du dépôt convectif/capillaire.
Une condition sine qua non est alors de réussir à déposer une monocouche de nanopar-
ticules sur des substrats de tailles centimétriques. Le dispositif nommé "B" (voir 3.3.3)
nécessite un dépôt directement sur une surface d’or, alors que le dispositif A (voir 3.3.2)
nécessite un dépôt sur une résine fine de 40 nm d’épaisseur. Dans la suite de cette section,
nous présentons nos résultats expérimentaux de dépôts de nanoparticules magnétiques,
e�ectués dans les mêmes conditions optimisées ([X] = [10 mmol.L≠1], v = 13.2 µm.s≠1)
à la fois sur des surfaces d’or nettoyées pendant 20 min par plasma O2 et des surfaces de
résine fine. Les couches de résines fines sont obtenues par spin coating, grâce à de la résine
fortement diluée puis recuite à di�érents paliers de température (voir 3.3 pour plus de
détails). Lors des dépôts, la résine fine n’est pas encore indentée, cependant tout est fait
comme si c’était le cas. En e�et, nous e�ectuons systématiquement l’étape d’agrandisse-
ment des nano-trous comportant une minute d’exposition au plasma O2, car cette étape
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clé pourrait modifier la rugosité et la chimie de surface de la résine. De telles modifica-
tions pourraient jouer sur la valeur de l’angle de contact et l’a�nité des nanoparticules
modifiant ainsi la morphologie des dépôts.
Les dépôts de nanoparticules de FeCo (voir synthèse "LM105" B.3.1 pour les caractéri-
sations), de Co (voir synthèse "MI389" 6.2) et de (Fe voir synthèse "Am415" B.3.2) ont
pu être déposées par dip coating sur des surfaces d’or et/ou de résine fine. Les caracté-
ristiques structurales de ces trois systèmes sont résumées dans le tableau ci-dessous (4.2).
Pour chaque résultat, nous avons systématiquement reporté des clichés de microscopie
optique avant dépôt en a) et après dépôt en b). Hormis quelques agrégats microniques,
les dépôts semblent homogènes sur des distances millimétriques. Ceci est confirmé par des
clichés de MEB à di�érents grandissements en c), d), e). Grâce aux quelques lacunes
visibles au plus fort grandissement, on peut conclure que les dépôts sont principalement
monocouches. Les taux de couverture sont calculés grâce au logiciel ImageJ [504] et sont
résumés dans un autre tableau 4.1. Une FFT en insert du cliché MEB au plus fort gran-
dissement (en e)) permet de mettre en évidence localement soit un ordre hexagonal, soit
au contraire l’absence d’ordre.
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Dépôts sur des surfaces d’or

a)#

b)#

c)# d)#

e)#

FeCo#13#nm#

Figure 4.19 – Dépôt par dip coating sur une surface d’or nettoyée par plasma O2 de nanoparti-
cules de FeCo dont la distribution de taille est monodisperse et centrée sur 13.3 ± 1.9 nm avec
une distribution de taille de barrières centrée sur 2.2 ± 1.2 nm (synthèse "LM105" voir B.3.1
pour les caractérisations). En a) un cliché de microscopie optique avant dépôt. En b) après dé-
pôt. En c), d), e) des clichés de MEB à di�érents grandissements. Le dépôt est principalement
monocouche avec un taux de couverture calculé avec le logiciel ImageJ [504] de 90 %. Insert :
FFT mettant en évidence un ordre local hexagonal.

Avant l’observation en MEB présentée à l’instant sur la figure 4.19, nous avons étu-
dié les propriétés magnétiques de cette même monocouche de nanoparticules de FeCo.
En e�et, de telles mesures permettent de valider ou non notre protocole visant à éviter
toute oxydation, mais aussi de vérifier que nous récupérons bien le signal magnétique
de la monocouche. On notera que l’échantillon a été placé parallèlement au champ ma-
gnétique appliqué pour toutes les mesures que nous allons décrire. Même si la présence
d’interactions magnétiques et l’influence de la distribution en taille rendent l’interpréta-
tion des données magnétiques parfois complexes, nous pouvons tout de même en tirer des
informations importantes. En e�et, nous présentons en premier lieu (en insert de la figure
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4.20 en haut à gauche) la variation de l’aimantation de cette monocouche en fonction de
la température, alors qu’un champ magnétique statique de 50 Gauss est appliqué (voir
cycles ZFC-FC A.4.1 pour les détails du protocole).
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Figure 4.20 – Mesures magnétiques de nanoparticules de FeCo à la fois sous la forme d’une
assemblée en 2D (monocouche sur une surface d’or) et en 3D (poudre). En haut à gauche le
suivi de l’aimantation en fonction de la température au cours des cycles ZFC-FC (voir A.4.1
pour le protocole). Au centre, des cycles de M(H) sans ( ⌅,  ) et avec ( N, H ) un champ
magnétique appliqué de 5 T lors du refroidissement de la monocouche ( notée ML) et de la
poudre respectivement. En bas à droite un agrandissement des cycles M(H).

Ces mesures nous indiquent que la température de blocage (TB) de l’assemblée se
situe aux alentours de 220 K (ligne en pointillés) et donc que les nanoparticules sont
dans un état superparamagnétique tout au long de la formation de la monocouche. Des
cycles d’aimantation M(H ) sont reportés au centre de la figure 4.20 pour une assemblée
de nanoparticules de FeCo en 2D (monocouche précédente ⌅) et sous forme de poudre
 ). Les cycles ont été mesurés après une ZFC jusqu’à 4 K entre ± 5 T pour la mesure et
resserré entre ± 1.5 T pour une meilleure lecture sur la figure. On notera que ces résultats
ont été corrigés des di�érentes contributions diamagnétiques (porte échantillon en quartz,
scotch de maintient sur le quartz, surface d’accueil (Si, SiO2, Au) en retranchant à la
courbe M(H) la pente de la partie linéaire mesurée entre 1 et 5 T. Nous avons également
normalisés ces cycles par rapport à l’aimantation à saturation. Les cycles M(H ) nous
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renseignent sur la morphologie de l’assemblée grâce à l’évolution des interactions dipo-
laires magnétiques d’un part, et grâce aux valeurs du signal magnétique mesurées pour
la monocouche d’autre part. En e�et, on remarque sur l’agrandissement en bas à droite
que les valeurs du champ coercitif (Hc) et de l’aimantation rémanente (Mr) sont nette-
ment supérieures pour la monocouche (Hc = 168 G contre 27 G et Mr/Ms = 0.35 contre
0.038 respectivement pour la monocouche et la poudre). Par conséquent, les interactions
dipolaires magnétiques sont plus faibles au sein de la monocouche [509, 457], ce qui va
dans le sens de l’observation des clichés de MEB (voir 4.19) qui mettent en évidence une
géométrie en 2D des nanoparticules de FeCo, après dépôt par dip coating. De plus, le
signal magnétique (MV SM) à saturation de la monocouche est égal à 3.5◊10≠4 emu. Nous
pouvons alors estimer à combien de monocouches parfaites (NML) possédant un signal
magnétique (MML), cela correspond théoriquement :

NML = M V SM

M ML
= M V SM

Ms Vnp flnp Nnp

où Vnp est le volume d’une sphère de rayon r égal à 4/3fir3, flnp = %Co.flCo + %Fe.flF e =
8244800 g.m≠3 pour des nanoparticules de Fe63%Co37% dont les masses volumiques res-
pectives sont égales à 7860 Kg.m≠3 et 8900 Kg.m≠3. Le nombre de nanoparticules (Nnp)
d’une monocouche parfaite est calculé comme Nnp = ÷ A échantillon/A np où ÷ est la compa-
cité de monocouches cristallisées en symétrie hexagonale compacte égale à 0.74, A np est
l’aire d’une sphère de rayon r égale à fir2 et A échantillon correspond à l’aire de l’échantillon
égale à 0.08 cm2 (0.4 cm◊ 0.2 cm). On obtient un nombre de monocouche théorique (en
tenant compte de la distribution en taille des nanoparticules) égal à 5.6 ± 0.8, qui est
proche mais néanmoins supérieur à celui déduit des clichés de MEB présentés précédem-
ment (épaisseur comprise entre une et deux monocouches, voir figure 4.19). Le nombre
de monocouches pourrait être surestimé, à la fois à cause d’agrégats microniques présents
dans la suspension, mais aussi par la présence de nanoparticules piégées en grand nombre
sur les côtés du substrat à cause de la graisse à vide qui fixe le substrat à la lame de verre
lors du dépôt par dip coating.
Enfin, pour vérifier que la poudre et la monocouche de nanoparticules magnétiques après
les étapes de synthèse et de dépôt ne sont pas oxydées, nous avons mesuré à nouveau des
cycles d’aimantation M(H ) entre ± 5T après un refroidissement sous 5 T jusqu’à 4 K.
Ces courbes (N, H pour la monocouche et la poudre respectivement), superposées avec
les cycles précédents de M(H ) après ZFC, ne sont pas décalées à cause d’un oxyde de
surface. Ce résultat est la preuve que les nanoparticules ne sont pas oxydées au cours des
multiples procédés, depuis la synthèse jusqu’au dépôt par dip coating, validant ainsi notre
protocole d’élaboration pour les dépôts suivants.
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a)#

b)#

c)# d)#

e)#

Co#10#nm#

Figure 4.21 – Dépôt par dip coating sur une surface d’or nettoyée par plasma O2 de nano-
particules de Co dont la distribution en taille est monodisperse et centrée sur 10.3 ± 2.9 nm
(voir synthèse "MI389" 6.2 pour les caractérisations). En a) un cliché de microscopie optique
avant dépôt. En b) après dépôt. En c), d), e) des clichés de MEB à di�érents grandissements.
Le dépôt est fait dans les conditions optimisées, qui ont permis d’obtenir une monocouche avec
un taux de couverture calculé avec le logiciel ImageJ [504] de 85 %. Insert : FFT mettant en
évidence l’absence d’ordre local.
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a)#

b)#

c)# d)#

e)#

Fe#10#nm#

a)#

Figure 4.22 – Dépôt par dip coating sur une surface d’or nettoyée par plasma O2, de nano-
particules de Fe dont la distribution en taille est monodisperse égale à 9.25 ± 2.7 nm avec une
distribution de taille de barrières centrée sur 2.4 ± 0.9 nm (voir synthèse "AM415" B.3.2 pour
les caractérisations). En a) un cliché de microscopie optique avant dépôt. En b) après dépôt. En
c), d), e) des clichés de MEB à di�érents grandissements. Le dépôt est fait dans les conditions
optimisées, qui ont permis d’obtenir une monocouche dont le taux de couverture calculé avec le
logiciel ImageJ [504] varie de 61 % à 98 %. Insert : FFT mettant en évidence un ordre local
hexagonal.
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Dépôt sur des couches de résine (40 nm)

a)#

b)#

c)# d)#

e)#

FeCo#13#nm#

Figure 4.23 – a) Dépôt par dip coating de nanoparticules de FeCo sur une surface d’or recou-
verte d’une fine couche de résine (40 nm) ayant subi un plasma O2. La distribution en taille est
monodisperse égale à 13.3 ± 1.9 nm avec une distribution de taille de barrières centrée sur 2.2
± 1.2 nm (synthèse "S21" voir B.3.1 pour les caractérisations). En a) un cliché de microscopie
optique avant dépôt et en b) après dépôt. En c), d), e) des clichés de MEB à di�érents gran-
dissements. Le dépôt est principalement monocouche avec un taux de couverture calculé avec le
logiciel ImageJ [504] de 61 %.Insert : FFT mettant en évidence l’absence d’ordre local.
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a)#

b)#

c)# d)#

e)#

Co#10#nm#

Figure 4.24 – Dépôt par dip coating sur une surface d’or recouverte d’une fine couche de résine
(40 nm) de nanoparticules de Co. La distribution en taille des nanoparticules est monodisperse
centrée sur 10.3 ± 2.9 nm avec une distribution de taille de barrières centrée sur 4 ± 1.3 nm
(synthèse "MI396" voir 6.2 pour les caractérisations). a) Cliché de microscopie optique avant
dépôt et en b) après dépôt. c), d), e) Clichés de MEB à di�érents grandissements. Le dépôt
est principalement monocouche avec un taux de couverture calculé avec le logiciel ImageJ [504]
de 98 %. Insert : FFT mettant en évidence l’absence d’ordre local.

Le tableau ci dessous (4.1) résume les résultats de dépôts par dip coating de nano-
particules magnétiques, obtenus précédemment sur des substrats destinés à des mesures
de magnéto-transport (configuration planaire et perpendiculaire). On y trouve respecti-
vement de gauche à droite, la référence de la synthèse utilisée, le type d’atome(s) puis de
ligands, le type de surface d’accueil, l’ordre de cristallisation déduit des mesures de FFT
(hc correspond à un ordre local hexagonal en 2D alors que N.O signifie qu’aucun ordre
local n’est mis en évidence). Enfin, nous avons reporté tout à droite du tableau, le taux
de couverture obtenu pour chaque type d’atome(s) et de surface d’accueil.
Ce tableau met en évidence que des monocouches avec un taux de couverture compris
entre 58 % et 98 % ont été obtenues sur divers systèmes (nature des atomes et de ligands)
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de nanoparticules magnétiques mais également sur diverses surfaces. Mis à part les na-
noparticules de Co et le dépôt de nanoparticules e FeCo sur une surface de résine, des
mesures de FFT ont montré un ordre local hexagonal.

Référence Atome(s) Ligands Surface Ordre Taux (%)

"S32" FeCo OA/HDA SiO2 + APTES hcp 98
"S32" FeCo OA/HDA SiO2 hcp 58
"S21" FeCo OA/HDA Au+ résine N.O 61

"LM105" FeCo OA/HDA Au hcp 90

"AM415" Fe HDA Au hcp 61-98

"MI396" Co OY Au+ résine N.O 98
"MI389" Co OY Au N.O 85

Table 4.1 – Ce tableau, classé par type d’atome(s), résume les résultats de dépôts par dip
coating de nanoparticules magnétiques obtenus précédemment sur des substrats pour mesures
physiques. On y trouve respectivement de gauche à droite, la référence de la synthèse utilisée,
le type d’atome(s) puis de ligands, le type de surface d’accueil, l’ordre de cristallisation déduit
des mesures de FFT (hc correspond à un ordre local hexagonal en 2D alors que N.O signifie
qu’aucun ordre local n’est mis en évidence). Enfin, nous avons reporté tout à droite du
tableau, le taux de couverture obtenu pour chaque type d’atome(s) et de surface d’accueil
calculé à l’aide du logiciel libre [504].

Outre un bon taux de couverture, l’organisation des nanoparticules à courte et longue
portée est un autre critère important qui permettrait de se rapprocher de systèmes mo-
dèles. Cependant, son contrôle dépend en grande partie des caractéristiques des nanopar-
ticules en fin de synthèse. En e�et, une bonne organisation n’est attendue que pour une
distribution de taille assez étroite, égale ou inférieure à ¥ 11 % de la taille moyenne des
nanoparticules [111, 165, 362]. L’organisation est également régie par les interactions de
Van der Waals entre deux nanoparticules qui vont fortement dépendre de leurs diamètres
(d) et de leurs distances centre à centre (dcc = d + s avec s la taille des barrières) [510,
506]. En e�et, plus le rapport 2(d+ s)/d diminue, plus les interactions de Van der Waals
sont fortes et plus les chances de former un réseau ordonné augmentent [510]. Nous avons
résumé les principales caractéristiques structurales des di�érents types de nanoparticules,
utilisées précédemment pour l’étude de dépôts de monocouches dans un tableau 4.2. Nous
y avons reporté respectivement de gauche à droite : le type d’atome (FeCo, Fe, ou Co),
le diamètre des nanoparticules (d), l’écart type exprimé en % par rapport au diamètre
(�d), la distance centre à centre (dcc) et enfin le rapport 2(d+ s)/d. Ce tableau est rangé
par type d’atome(s) et par ordre croissant du rapport 2(d + s)/d dont l’incertitude est
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calculée comme 2(d+s)
d (�(d+s)

(d+s) + �d
d ) avec �d et �s respectivement les écarts types des

distributions de taille des nanoparticules et de longueur de barrière. Les informations ont
été extraites de statistiques faites à partir de clichés de MET accessibles en annexe B.3.

Atome(s) d (nm) �d (%) s (nm) d
cc

(nm) 2(d+s)/d

FeCo 13.3 ± 1.9 14 % 2.2 ± 1.2 15.5 ± 3.1 1.17 ± 0.4
FeCo 13.3 ± 1.9 14 % 2.2 ± 1.2 15.5 ± 3.1 1.17 ± 0.4
FeCo 13.3 ± 1.9 14 % 2.2 ± 1.2 15.5 ± 3.1 1.17 ± 0.4
FeCo 13.3 ± 1.9 14 % 2.2 ± 1.2 15.5 ± 3.1 1.17 ± 0.4

Fe 9.2 ± 2.7 29 % 2.4 ± 0.9 11.6 ± 3.6 1.26 ± 0.8

Co 10.3 ± 2.9 28 % 4 ± 1.3 14.3 ± 4.3 1.38 ± 0.8
Co 10.3 ± 2.9 28 % 4 ± 1.3 14.3 ± 4.3 1.38 ± 0.8

Table 4.2 – Résumé des caractéristiques structurales des nanoparticules magnétiques utili-
sées lors des dépôts par dip coating. Ce tableau est classé par type d’atome(s) et par ordre
croissant du haut vers le bas des forces d’intéractions de Van der Waals quantifiées par le
rapport 2(d + s)/d avec d le diamètre des nanoparticules et s la taille de la barrière. La
distribution de taille est également quantifiée en pourcentage par rapport au diamètre moyen
des nanoparticules par �d. Enfin, dcc est la distance moyenne centre à centre de deux na-
noparticules voisines, égale à d + s.

Avant de pouvoir discuter de l’impact de ces propriétés structurales mais également de
la nature des surfaces d’accueil sur l’organisation des nanoparticules, il nous faut d’abord
pouvoir quantifier et comparer le degré d’organisation des di�érents dépôts, ce que ne
permet pas de faire les mesures de FFT. Pour cela, on trouve dans la littérature plu-
sieurs méthodes comme des mesures de SAXS [511] ou des méthodes numériques [85].
Cependant elles sont expérimentalement fastidieuses à l’instar des méthodes numériques
qui nécessitent de reporter à la main les coordonnées de chaque nanoparticule. C’est pour-
quoi, nous avons choisi une méthode basée sur l’analyse des fonctions d’autocorrélations
(nommées ACFs) de clichés MEB de dépôts de nanoparticules, qui présente l’avantage
d’être simple et rapide tout en étant très sensible aux variations d’organisations [166].
En e�et, elle permet d’obtenir des valeurs de paramètres pertinentes extraites des fits
des ACFs qui quantifient l’organisation des nanoparticules à courte (Ÿsr) et à longue dis-
tance (›lr) (paramètres explicités plus loin). Généralement, de telles fonctions ont pour
expression :

g(r̨) = lim
AæŒ

1
A

◊
⁄

A
s(x̨) ◊ s(x̨+ r̨) ◊dx̨

où s(x̨) est le signal étudié et s(x̨ + r̨) est ce même signal décalé d’une distance r̨. L’in-
tégrale est calculée sur une surface A dans le plan x, y dont les dimensions doivent être
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inférieures ou égales à la moitié des dimensions des clichés MEB pour ne pas pertur-
ber les ACFs à cause des e�ets de bords. Finalement, une ACF normalisée en r̨ = 0 ,
donne une mesure de la similitude du cliché avec lui même en fonction du déplacement.
L’allure typique que donne une telle fonction sur un motif périodique comme un dépôt
de nanoparticules, est une courbe sinusoïdale enveloppée par une fonction décroissante
lorsque r̨ augmente. Chaque maxima correspond au centre des nanoparticules et la pé-
riodicité correspond directement à la distance centre à centre entre deux nanoparticules
voisines (dcc). Enfin, plus le réseau de nanoparticules est ordonné (respectivement désor-
donné) plus l’enveloppe de l’ACF décroit lentement (respectivement rapidement). Nous
avons analysé tous les clichés de MEB des précédents systèmes, grâce à un logiciel libre
d’analyse d’image de microscopie nommé Gwyddion. Ce logiciel a permis de calculer les
fonctions d’ACFs et d’extraire des profils en 1D que nous avons normalisés et fittés à
l’aide du logiciel OriginLab. Un exemple est reporté sur la figure 4.25 où l’on trouve res-
pectivement en a), b) et c), l’analyse par des ACFs en 2D des clichés de nanoparticules
de FeCo déposées sur des surfaces de silice fonctionnalisées avec de l’APTES, d’or et de
résine fine. Généralement, les enveloppes décroissantes des profils à 1D des ACFs peuvent
être fittées grâce à un couple de fonctions gaussiennes qui tiennent compte des défauts
d’organisations et des distorsions du réseau (voir figure 4.25 en d), e), f)). La formule
suivante a été utilisée :

ACFfit(r) = AŒ + f0 exp(≠
1
2(r/‡0)2) + f exp(≠1

2(r/‡)2)
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Figure 4.25 – Fonctions d’autocorrelations en 2D de clichés de MEB de dépôts de nanoparti-
cules de FeCo déposées sur des surfaces de silice fonctionnalisées avec de l’APTES en a), d’or
en b), et de résine fine en c). En d), e), f), on retrouve l’analyse de ces fonctions dans une
des directions de cristallisation du réseau grâce à un fit d’un couple de fonctions gaussiennes.

La première gaussienne, caractérisée par une amplitude f0 et une largeur fixée à ‡0 =
1/3, tient compte des défauts locaux ponctuels (lacunes). Bien qu’en principe la valeur de
cette amplitude devrait être un moyen de les quantifier, di�érents défauts s’additionnent
(inhomogénéités de forme de la surface des nanoparticules, un taux de couverture inférieur
à 100 % ou encore des variations de contrastes générées lors de la prise du cliché MEB)
dont la somme contribue également à la chute de l’amplitude de la fonction et donc nous
empêche de remonter aux taux de lacunes du dépôt. Les paramètres ‡ et f de la seconde
gaussienne tout comme AŒ permettent de quantifier l’organisation de l’assemblée à courte
et longue distance. Une bonne organisation à longue portée est caractérisée à la fois par
une faible valeur de f mais aussi une valeur élevée pour AŒ lorsque r æ Œ. Pour comparer
l’ordre à longue portée on utilise habituellement le paramètre :

›lr = AŒ/(f + AŒ)

qui donne une valeur ›lr = 1 pour une assemblée parfaitement ordonnée et ›lr = 0 lorsque
l’ordre décroit rapidement. Dans notre cas, AŒ tend vers zéro au meilleur des cas pour
une distance supérieure à 150 nm (voir figure 4.25 a)) alors que les clichés utilisés ont des
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dimensions typiques de 1.5 µm. C’est pourquoi AŒ a été pris comme nul pour tous nos
fits (ACFfit) entraînant une valeur de ›lr égale à zéro. Un second paramètre Ÿsr, permet
cependant de comparer l’organisation à plus courte portée défini comme :

Ÿsr = ‡((f + AŒ)/f)

On notera que dans notre cas Ÿsr est directement égal à ‡. Plus Ÿsr augmente, moins
l’assemblée présente de défauts et de distorsions du réseaux. Des simulations numériques
ont montré que ce paramètre est borné en limite inférieure à 3.3, qui correspond dans ce
cas à un réseau totalement désorganisé, alors qu’il tend vers l’infini pour une transition
vers une organisation à très longue portée. Nous avons résumé dans le tableau 4.3, les
valeurs des paramètres extraits des analyses des ACFs pour les systèmes à base de nano-
particules de (FeCo, Fe, Co) déposées sur des surfaces de silice fonctionnalisées et non
fonctionnalisées mais aussi sur les surfaces d’or et de résine fine. Lorsque les ACFs ont
montré plus d’une oscillation, nous avons reporté dans le tableau la valeur moyenne de
leurs périodicités avec l’écart type associé aux mesures, qui correspondent aux distances
centre à centre de deux nanoparticules voisines (dcc(ACFs)). Ces valeurs concordent avec
les mesures obtenues de clichés MET.

FeCo Fe Co
APTES SiO

2

Au Résine Au Au Résine

f 0,19 0,19 0,27 0,63 0,3 0,5 0,99
Ÿ

sr

87 37 35 21 27 10 4

d
cc

(ACFs) 14.9 ± 0.8 20.3 ±
0,3

14 ±
1.4

- 15.4 ±
0.9

16.4 ±
1.83

-

d
cc

(TEM) 15.5 ± 3.1 15.5 ±
3,1

15.5 ±
3.1

15.5 ±
3.1

11.6 ±
3.6

10.4 ±
2.9

10.4 ±
2.9

Table 4.3 – Tableau récapitulatif des paramètres extraits des fits des fonctions d’autocorre-
lations (ACFs). f et Ÿsr sont respectivement l’amplitude et l’écart type de la seconde gaus-
sienne qui enveloppe les oscillations. dcc(ACFs) est la distance centre à centre entre deux
nanoparticules correspondant à la périodicité des oscillations des ACFs. Dans le cas où il n’y
a pas d’oscillations, la valeur de dcc ne peut être calculée. Pour la comparaison nous avons
reporté les valeurs de dcc(TEM).

Discussion et interprétation des résultats :

Nous allons à présent discuter et comparer les résultats de dépôts obtenus avec des
systèmes de nanoparticules de FeCo, de Fe, et de Co précédemment déposés sur diverses
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surfaces d’accueils. Comme nous l’avons rappelé en introduction, un ordre à courte et
longue portée n’est attendu que si les distributions de tailles sont étroites et/ou que les
interactions de Van der Waals sont maximisées.
La distribution de taille des nano-objets dépend du type de synthèse utilisé, c’est-à-dire la
manière dont les précurseurs organométalliques sont décomposés. En e�et, la voie polyols
utilisée pour la synthèse des nanoparticules de Co, est connue pour avoir des distributions
de taille moins étroites que les méthodes par décomposition sous pression de H2 (28 %
pour les nanoparticules de Co contre 14 % pour les nanoparticules de FeCo). Cependant
même si la décomposition sous H2 conduit habituellement à une bonne distribution en
taille comprise entre 10 et 15 % [33], cette dernière dépend fortement des conditions de
synthèse (nature et concentration des ligands, température, etc). Comme dans le cas des
nanoparticules de Fe, la synthèse est faite sans ajout d’acide, cela entraine la présence
d’espèces intermédiaires plus stables qui se décomposent moins vite. Le mécanisme de
nucléation étant ralentit, la distribution de taille est par conséquent plus large (29 %
pour les nanoparticules de Fe sans acide contre 14 % pour les nanoparticules de FeCo en
présence d’acide et d’amine).
D’autre part, les interactions de Van der Waals sont décroissantes respectivement pour
les trois systèmes de nanoparticules étudiés : FeCo, Fe et Co. Il n’est donc pas étonnant
que la meilleure organisation ait été obtenue pour les nanoparticules de FeCo (pour un
type de surface donné), qui est confirmé à la fois par une valeur du paramètre ›sr la plus
élevée et une valeur de f la plus petite (voir 4.3). Les nanoparticules de Fe et de Co
possèdent quant à elles des distributions de tailles similaires. Cependant, les interactions
de Van der Waals sont maximisées dans le cas des nanoparticules de Fe. C’est pourquoi,
l’organisation du dépôt obtenu sur une surface d’or est meilleure dans le cas des nano-
particules de Fe, comme le confirment à la fois une valeur du paramètre ›sr plus élevée
et une valeur de f plus petite (voir 4.3). Lorsqu’un même système de nanoparticules de
FeCo est déposé sur di�érents types de surfaces (respectivement de la silice, de l’or, et
de la résine) on observe une décroissance du paramètre ›sr et une augmentation du para-
mètre f qui traduit une perte progressive de l’ordre. Cette tendance pourrait provenir de
l’augmentation croissante de la rugosité selon le type de surface d’accueil (respectivement
silice, l’or, et résine) qui peut être mise en évidence à l’aide de clichés de MEB en vue
planaire (voir figure 4.24 et 4.23 clichés d)) ou encore grâce à des clichés en cross-section
(non montrés). En e�et, plus la rugosité de la surface du substrat est forte, plus la ligne
de contact subit une force aléatoire de "pinning" qui génère des flux d’évaporations non
homogènes, conduisant à un plus grand nombre de défauts et donc de rupture d’ordre
notamment à longue portée [512, 513]. On remarque à partir des valeurs de ›sr et de f

que les organisations les moins bonnes surviennent lorsque les nanoparticules de FeCo et
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de Co sont déposées sur les surfaces de résine fine, où l’on obtient dans le cas du Co un
dépôt complètement désorganisé, puisque ›sr approche de la borne inférieure égale à 3.3.
Une telle désorganisation peut être imputée à la forte rugosité de la résine dans le cas des
dépôts de nanoparticules de FeCo et de Co, à laquelle s’ajoute une forte distribution de
taille [83] et des interactions de Van der Waals faibles dans le cas des nanoparticules de
Co.
Pour un même système de nanoparticules de FeCo, une amélioration de l’organisation est
observée pour une même surface d’accueil (silice) lorsque cette dernière est fonctionnalisée
avec de l’APTES. En e�et, l’ordre à courte distance (›sr) double sa valeur lorsque la silice
est fonctionnalisée, démontrant une nette amélioration de l’organisation locale. Cela s’ex-
plique grâce à l’a�nité du groupement amine notamment pour les métaux magnétiques
[514, 515]. Cette tendance est confortée par un résultat récemment publié dans la littéra-
ture, qui reporte une amélioration de l’organisation de nanoparticules de Fe3O4 sur un
substrat de silicium recouvert de 50 nm d’or, grâce à sa fonctionnalisation par une SAM
d’acide 11-Mercaptoundecanoic [137]. En e�et, la tête fonctionnelle (acide carboxylique)
assure une bonne liaison avec les nanoparticules [191].

4.3 Dépôt de nano-objets par diélectrophorèse (DEP)
La présence de passages électriques étanches à l’intérieur de notre boîte à gants, nous a

permis d’élaborer des échantillons par DEP sous atmosphère inerte à base de nano-objets,
soit magnétiques soit à base de complexes moléculaires à transition de spin. Nous rap-
pelons que la technique de DEP consiste à appliquer une tension alternative aux bornes
d’électrodes métalliques, et à plonger l’échantillon dans une suspension colloïdale ou à
déposer une goutte de la suspension sur la surface d’accueil patternée avec les électrodes.
Nous allons voir dans ce chapitre que la technique d’assemblage par DEP constitue une
méthode d’élaboration simple et versatile pour l’étude des propriétés de transport d’as-
semblées de nano-objets de taille, de nature, et de forme di�érentes.

4.3.1 Dispositif expérimental

Conventionnellement, les électrodes de mesures élaborées par lithographie (optique
et/ou électronique) contiennent huit paires d’électrodes. C’est pourquoi, nous avons ins-
tallé huit câbles coaxiaux, depuis l’intérieur de notre boîte à gants vers l’extérieur via des
passages étanches. Ces câbles, grâce à un boîtier électronique, permettent d’appliquer une
tension (ou un courant) aux bornes d’un nombre choisi de paires d’électrodes. Lors du
dépôt par DEP nous appliquons une tension alternative grâce à un GBF dont la plage
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de fréquence s’étend de 100 Hz à 1 MHz, avec une tension maximale délivrée égale à
20 Vpp (ou 7 Vrms). La mesure des caractéristiques courant-tension (I(V)) des assemblées
formées par DEP aux bornes de chaque paire d’électrodes, a été obtenue grâce à un femto-
ampèremètre Keithley 6400. Les résistances électriques sont déduites directement de fits
linéaires des caractéristiques I(V) entre ± 1 V .

4.3.2 Protocole

Le protocole expérimental mis en place consiste à appliquer une tension alternative
(générée par un GBF) en parallèle sur les huit câbles coaxiaux grâce au boîtier électro-
nique, à l’extérieur de la boîte à gants. La forme du signal doit être sinusoïdale, de tension
et de fréquence choisie. Puis, on connecte à l’intérieur de la boîte à gants un support TO8
vierge (comportant un substrat muni des huit paires d’électrodes) sur un embout femelle
faisant la liaison avec les huit câbles coaxiaux, le boîtier électronique et le GBF à l’ex-
térieur de la boîte à gants. Une goutte d’environ 10 µL d’une suspension contenant les
nano-objets d’intérêts est déposée sur les huit paires d’électrodes, alors que la tension
est progressivement augmentée jusqu’à la valeur désirée. On sèche l’excès du volume de
la goutte avec un papier Kimtech après seulement quelques dizaines de secondes, afin
d’éviter un dépôt capillaire non désiré lors de l’évaporation du solvant. Enfin, on remet
la tension alternative progressivement à zéro. On notera que les nano-objets magnétiques
sont dispersés dans du THF et les composés à transition de spin dans de l’éthanol, qui
sont les solvants les plus aptes à disperser de tels nano-objets.
A la fin de la DEP, on mesure systématiquement les caractéristiques I(V) de chaque paire
d’électrodes, puis on transfère si besoin l’échantillon à l’intérieur du bâti de dépôt pour
déposer une couche d’alumine protectrice.

4.3.3 Résultats expérimentaux

Les premiers résultats expérimentaux de DEP ont été obtenus durant mon stage de
deuxième année de Master. Nous avions alors mis en place le protocole décrit précé-
demment, et étudié l’influence du temps d’application de la tension alternative sur la
morphologie des assemblées. Comme nous n’avions pas vu de di�érence entre un temps
d’application de 5 s et de 300 s, nous avions conclu que le processus de DEP était très ra-
pide, c’est pourquoi l’étape d’absorption de l’excès de volume de la suspension, a lieu après
seulement quelques dizaines de secondes. De plus, nous avions optimisé la concentration
de travail à une valeur de [10 mmol.L≠1], ainsi que la valeur de la tension alternative. Afin
que les forces de DEP soit prédominantes devant les autres forces comme le mouvement
Brownien, la valeur du champ électrique appliquée a été choisie et fixée comme la tension
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maximale délivrée par le GBF égale à 7 Vrms. De part les faibles conductivités électriques
du THF et de l’éthanol (voir tableau B.1), ces tensions ne risquent pas d’engendrer des
e�ets de convection électrothermiques indésirables. En e�et les variations de température
calculées sont de l’ordre du µK.
Au cours de ma thèse nous avons naturellement poursuivi l’étude de dépôt dirigé via cette
technique sur un grand nombre de systèmes de nature, de taille et de facteur de forme
di�érents (voir les tableaux 4.4, 4.5, 4.6).
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Nano-objets magnétiques

Parmi toutes les élaborations de nano-objets présentées dans les tableaux précédents
nous avons observé, grâce à des clichés de MEB et de microscopie optique, deux types
de comportements lors des dépôts par DEP sur des peignes inter-interdigités espacé de 4
µm :
D’une part, certains échantillons ont montré un auto-assemblage sous forme d’amas, al-
lant de la centaine de nanomètres à quelques micromètres d’épaisseur avec un taux de
remplissage variable mais relativement faible. Un exemple est donné dans le cas de na-
noparticules de carbure de fer (nommées FeC) de 12.6 nm de diamètre (voir figure 7.13)
dont le taux de remplissage est d’environ 50 %. On notera que cet échantillon a été recou-
vert, juste après le dépôt par DEP, d’une couche d’alumine amorphe (¥ 200 nm) pour le
protéger de l’oxydation. Même si le remplissage n’est pas optimal, les huit paires d’élec-
trodes possèdent des résistances mesurables à température ambiante (voir figure 7.13 f)).
Des clichés de MET sur la figure 7.13 permettent d’apprécier la morphologie d’un chemin
de conduction électrique probable. On notera que de telles valeurs de résistances à 300 K
permettent d’e�ectuer des mesures de magnéto-transport jusqu’à très basse température
(2 K).
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Figure 4.26 – Dépôt par DEP de nanoparticules de FeC de 12.6 nm de diamètre.
La tension et la fréquence du champ électrique appliquées sont respectivement égales à 7 Vrms et
10 KHz. En a) et b) des clichés de microscopie optique respectivement à faible et fort grandis-
sement. c) Cliché de MET de la zone découpée par FIB pour une observation en cross-section.
On notera qu’une couche de platine est déposée en haut de l’échantillon pour le protéger pendant
la découpe. d), e) Cliché de MET à plus forts grandissements de di�érentes zones du cliché c).
On notera que l’assemblée de nanoparticules de FeC a été préalablement protégée de l’oxydation
grâce à une couche d’alumine (Al2O3) d’environ 200 nm. f) Résumé des résistances électriques :
après le dépôt par DEP ( ⌅ ) puis mesurées à nouveau juste après le dépôt d’Al2O3 de 200 nm
d’épaisseur (  ). g) Un cliché à fort grandissement sur une nanoparticule proche de l’interface
assemblée-alumine.

Dans d’autres échantillons, nous avons observé un remplissage des peignes interdigités
plus prononcé, dont l’épaisseur du dépôt est égale à la hauteur des électrodes d’or ; ceci
correspond à environ 3-4 couches de nanoparticules. Un exemple est présenté dans le cas
de nanoparticules de FeCo de 13.3 nm de diamètre sur la figure 4.27. On notera que cet
échantillon n’a pas été protégé par une couche d’alumine, car il n’était pas destiné à des
mesures de magnéto-transport de plus, seul quatre des huit peignes du substrat ont été
alimentés par tension alternative de 7 Vrms à 10 KHz (repérables par les numéros 1, 3, 5 , 8
sur la figure 4.27 a)). Les valeurs des résistances électriques (voir figure 4.27 d) en insert)
comparées aux résistances des électrodes n’ayant pas subi de DEP (valeurs supérieures à
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100 G�) mettent en évidence l’e�cacité de la DEP.
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Figure 4.27 – Dépôt par DEP de nanoparticules de FeCo de 13.3 nm de diamètre.
La tension et la fréquence appliquées sont respectivement égales à 7 Vrms et 10 KHz. En a) un
cliché de microscopie optique des huit paires d’électrodes. On notera que la tension alternative
n’a été appliquée que sur les peignes qui possèdent un contraste orangé (N° 1, 3, 5, 8). En b)
un cliché de MEB d’un peigne inter-digité partiellement rempli après dépôt par DEP de nano-
particules de FeCo de 15 nm (zones noires).c)). Un grandissement sur une paire d’électrodes
d’or (en haut et en bas). Les zones vides entre les électrodes laissent entrevoir la couche de SiO2
permettant d’estimer la hauteur du dépôt. d) Un cliché de MEB à fort grandissement d’une
zone comprise entre une électrode d’or et le gap d’électrodes (on note que les nanoparticules font
à une couche près, la même hauteur que les électrodes). En insert un résumé des résistances
électriques mesurées. On notera que les résistances des gaps d’électrodes n’ayant pas subi de
DEP ont des valeurs non mesurables supérieures à 100 G�.
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Nous avons également e�ectué des dépôts par DEP sur une géométrie classique d’élec-
trodes élaborées par lithographie électronique, séparées d’une distance comprise entre ¥
30 et 90 nm (voir 3.2.2 pour les détails de l’élaboration). Un résultat obtenu à partir
d’une suspension de nanoparticles de Fe de 9.2 nm de diamètre à faible fréquence (10
KHz comme pour les expériences précédentes puis protégée par une fine couche d’alu-
mine d’¥ 15 nm) est présenté sur la figure 4.28. On remarque que les forces de DEP ont
clairement dirigé les nanoparticules en direction des électrodes d’or. Les valeurs des résis-
tances électriques sont résumées pour deux échantillons élaborés dans les même conditions
(Fed47 et Fed48) en insert du cliché d). Par exemple, les gaps d’électrodes numéro trois
en b) et six en c), possèdent respectivement des résistances égales à 121 M� et 175 M�.
Bien que de telles valeurs de résistances pourraient permettre d’étudier les propriétés de
magnéto-transport de quelques nanoparticules sur une large gamme de température, des
problèmes d’ordres techniques nous ont empêché de mener de telles études. De plus, les
nanoparticules recouvrent totalement les gaps d’électrodes. Il est donc di�cile de pouvoir
estimer le nombre de couches et de nanoparticules en série dans cette configuration, afin
d’estimer la densité de courant traversant l’assemblée. C’est pourquoi nous avons refait
la même expérience à une fréquence plus élevée dans le but de diminuer le nombre de
nanoparticules piégées entre les électrodes.
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Figure 4.28 – Dépôt par DEP de nanoparticules de Fe de 9.2 nm de diamètre.
La tension et la fréquence appliquées sont respectivement égales à 7 Vrms et 10 KHz. En a), b),
c) et d) des clichés de MEB : localisés respectivement sur les huit paires d’électrodes en a), sur
la reprise de lithographie de la paire d’électrodes G3 en b), et sur les gaps d’électrodes G8 en d)
et G3 en d). En insert du cliché d) un résumé des résistances mesurées sur deux échantillons
élaborés dans les mêmes conditions (Fed48 et Fed47) juste après DEP ( ⌅ ) et après le dépôt
d’une couche protectrice d’alumine de 15 nm d’épaisseur (  ).

Pour une fréquence de 1 MHz, les forces de DEP ont à nouveau clairement dirigé les
nanoparticules en direction des électrodes d’or (voir figure 4.29). De plus, l’augmentation
de la fréquence nous a permis de réduire le nombre de nanoparticules piégées (voir figure
4.29 b) et c)). En e�et, on peut désormais estimer, pour la plupart des gaps d’électrodes,
le nombre de nanoparticules présentes entre les électrodes. On notera que le dépôt a
également été protégé de l’oxydation par une fine couche d’alumine (¥ 15 nm).
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Figure 4.29 – Dépôt par DEP de nanoparticules de Fe de 9.2 nm de diamètre.
La tension et la fréquence appliquées sont respectivement égales à 7 Vrms et 1 MHz. En a), b),
c) des clichés de MEB : localisés respectivement sur les huit paires d’électrodes en a), sur la
paire d’électrodes G2 en b) et sur la paire d’électrodes G3 en c) (en insert une vue rapprochée
du gap d’électrodes où seulement deux nanoparticules ont été piégées). Trois paires d’électrodes
possèdent des résistances directement mesurables après DEP (respectivement 540 M�, 146 M� et
853 M� pour les gaps d’électrodes G2, G5, G8. Cependant, après le dépôt de la couche protectrice
d’Al2O3 de 15 nm d’épaisseur, seul le gap d’électrodes G5 possède une résistance inférieure à la
résistance de fuite du système (RG5 ¥ 1.8 G�).

Trois paires d’électrodes possèdent des résistances directement mesurables après DEP
(respectivement 540 M�, 146 M� et 853 M� pour les gaps d’électrodes G2, G5, G8 voir
figure 4.29 a) et b)). Cependant, après le dépôt de la couche protectrice d’alumine de 15
nm d’épaisseur, seul le gap d’électrodes G5 possède une résistance inférieure à la résis-
tance de fuite du système (¥ 1.8 G�).

Discussion et interprétation des résultats :

Nous allons à présent discuter des tendances déduites des résultats de dépôts dirigés
de nano-objets résumés dans les tableaux précédents (4.4, 4.5, 4.6). Discutons dans un
premier temps les études menées sur un même système d’électrodes en forme de peignes
inter-digités séparées de 4 µm où une faible fréquence du champ électrique a été appliquée
(10 KHz).
D’une part, bien que l’e�cacité de la DEP ait étonnement bien fonctionné sur des nano-
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objets de taille, de forme, et de nature di�érentes, le taux de remplissage des nano-objets
à l’intérieur des multiples paires d’électrodes n’est jamais optimal (voir les figures 4.27
et 7.13 b)). Comme le nombre de nano-objets est largement en excès, une explication
probable est que la DEP conduit à une auto-limitation : en e�et, le dépôt de nano-objets
entre les électrodes diminue le champ électrique local (soit par écrantage, soit par limita-
tion de la source de tension quand l’échantillon devient progressivement plus conducteur),
ce qui diminue progressivement les forces attractives de DEP et empêche la venue de nou-
veaux nano-objets [310, 320]. De plus, l’épaisseur des dépôts est relativement hétérogène
d’un système de nano-objets à l’autre, puisque nous avons obtenu des dépôts dont la
hauteur est soit, micrométrique (¥ 100 couches) soit d’environ 3-4 couches égale à celle
des électrodes (¥ 35 nm). Une telle di�érence observée dans la hauteur des dépôts peut
être expliquée par une forte hétérogénéité au niveau de la stabilisation des suspensions
colloïdales. En e�et, pour des épaisseurs fortes (respectivement faibles) nous avons mis
en évidence, par des mesures de granulométrie, que les suspensions sont majoritairement
composées d’amas de nano-objets (respectivement de nano-objets individuels).

Nous avons montré expérimentalement que le nombre de nanoparticules mesuré peut
être modulé, à la fois par la géométrie des électrodes utilisées, mais aussi par la valeur de
la fréquence du champ électrique appliqué.
Pour le premier cas, les di�érents types d’électrodes élaborées nous ont permis de me-
surer des assemblées de tailles micrométriques jusqu’à quelques nanoparticules. Cepen-
dant, pour les gaps d’électrodes en regard, les échelles de distances frôlent les limites de
la technique d’élaboration par lithographie électronique. C’est pourquoi on note que de
faibles variations de leurs géométries (forme du gap d’électrode, distance de séparation)
engendrent une forte dispersion du nombre de nanoparticules piégées à l’intérieur des
gaps (voir sur la 4.29 entre les gaps G2 en b) et G3 en c)). En e�et, de telles variations
géométriques entraînent, pour une même tension d’application, de fortes variations dans
le champ électrique et donc dans les forces de DEP.

A l’heure actuelle, nous ne disposons pas d’assez de résultats expérimentaux obtenus
par DEP pour une fréquence de dépôt à 1 MHz aux bornes d’électrodes en regard (voir
4.29), afin d’expliquer le peu de résistances mesurables, à fortiori après le dépôt d’une
fine couche d’Al2O3. Nous ne pouvons donc pas conclure sur une éventuelle détérioration
des barrières des nanoparticules par le bâti de dépôt, ou du faible nombre de chemins de
conductions en parallèle, qui génèrerait des valeurs de résistances trop élevées. En e�et,
l’ultravide lors du dépôt d’Al2O3 pourrait su�re à déplacer les nanoparticules et engen-
drer un mauvais contact avec les électrodes. Il est également possible qu’un problème
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quelconque lié à la lithographie ou la chaîne de mesure ait empêché de mesurer les résis-
tances réelles (une rupture au niveau de la reprise de contact entre la lithographie optique
et électronique, bonding, etc...). De plus, pour le gap d’électrodes G3, le cliché de MEB
en insert de la figure 4.29 c) permet d’estimer la distance de séparation du dimère dans le
meilleur des cas à environ 3 ± 1.5 nm, ce qui veut dire que les nanoparticules pourraient
avoir leur couche de ligands respective en contact étant donné qu’une molécule d’HDA
mesure environ 2.2 nm. Dans le pire des cas, compte tenu de la hauteur des électrodes
(35 nm), si une des nanoparticules est sur le dessus d’une des deux électrodes alors que
l’autre est en contact direct avec le SiO2 un simple calcul montre qu’elles peuvent être
séparées de plus de 15 nm, expliquant pourquoi la résistance mesurée est de l’ordre de la
résistance de fuite. Bien que ce dimère de nanoparticules n’ait pas présenté de résistance
mesurable, la possibilité de piéger par DEP sous atmosphère contrôlée seulement deux
nanoparticules magnétiques entre des électrodes de mesures, est très motivante. En e�et,
cette configuration constitue le système minimal et optimal à base de nano-objets issus
de la chimie permettant d’obtenir de forts e�ets de TMR (pourquoi pas jusqu’à tempé-
rature ambiante), à l’instar de ce qu’il se fait à l’heure actuelle pour les jonctions tunnel
classiques issues de la physique.

Nano-objets de complexes moléculaires à forte anisotropie de forme

Nous présentons ici des résultats de travaux réalisés en collaboration avec le groupe
Matériaux Moléculaires Commutables dirigé par A. Bousseksou du Laboratoire de Chimie
de Coordination de Toulouse. Grâce à cette collaboration, nous avons étudié les proprié-
tés de transport de nano-objets de complexe moléculaire [Fe(H-trz)2(trz)](BF4) dont les
tailles et les facteurs de forme peuvent être modulés (résultats décrit dans le chapitre
10)). La synthèse ainsi que les caractérisations des nano-objets C2 et C3 sont décrites
en détails dans la référence [54]. Brièvement, C2 désigne des nano-bâtonnets de longueur
centrée sur 3.1 ± 0.7 et un diamètre de 200-300 nm (facteur de forme ¥ 12), alors que les
nano-objets nommés C3 possèdent une longueur centrée sur 250 ± 170 nm et un diamètre
de 100 nm (facteur de forme ¥ 3). Ces objets sont dispersés sous forme d’une suspension
colloïdale dans de l’éthanol. On notera que comme ces nano-objets ne sont pas sensibles
à l’oxydation et peu à l’humidité de l’air, aucune précaution particulière n’a été prise,
depuis la synthèse jusqu’aux mesures de transports électroniques. Nous avons également
utilisé les forces de DEP pour connecter et aligner le grand axe de tels nano-objets per-
pendiculairement à des électrodes en forme de peignes inter-digités (séparées de 4 µm,
2.5 µm, et 100 nm) en suivant le même protocole que précédemment. On notera que les
forces électro-osmotiques peuvent être négligées pour une fréquence du champ appliqué
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inférieure à 110 Hz. En e�et le temps de relaxation de charge pour l’éthanol défini comme
Á0Ár/‡s est égal à 1.416 ms correspondant à une fréquence égale à 1/(2fi·) ¥ 110 Hz. Afin
de maximiser l’e�et de la DEP mais aussi le couple d’orientation, nous avons également
fixé la tension du champ électrique appliqué à 7 Vrms.

Des résultats expérimentaux obtenus à partir de suspensions de nano-objets C2 et
C3 sont présentés sur la figure 4.30. Les nano-objets ont été déposés par DEP à une
fréquence de 10 KHz appliquée aux bornes d’électrodes séparées de 4 µm. Cela implique
que le paramètre ⁄ est compris entre 1.05 < ⁄ < 1.61 et 9.5 < ⁄ < 46 respectivement
pour les nano-objets C2 et C3 (nous rappelons que le paramètre ⁄ est défini comme le
rapport de la séparation des électrodes sur la distribution de taille du grand axe des nano-
objets, voir 1.2.2 pour plus de détails). En conséquence, les forces de DEP sont légèrement
diminuées tout en maximisant le couple d’orientation pour C2, alors que les forces de DEP
seront fortement diminuées et le couple d’orientation très faible pour C3. Des clichés de
MEB à faibles (en a) et b)) et forts (en d) et e)) grandissements sont présentés sur la
figure 4.30 pour deux concentrations di�érentes en nano-objets C2 (2 g.L≠1 et 0.2 g.L≠1

respectivement). On notera que l’e�et des forces de DEP est particulièrement e�cace sur
ces nano-objets grâce à leurs grands volumes. En e�et, la quasi-totalité des nano-objets
est concentrée entre les gaps d’électrodes formant des multicouches (respectivement une
monocouche) à forte concentration (respectivement faible concentration). De plus, dans les
deux cas le grand axe des nano-objets est préférentiellement aligné perpendiculairement
aux électrodes. Une manière de quantifier un tel alignement est le paramètre d’ordre
d’orientation S défini comme :

S = < 2 cos2◊ ≠ 1 >

où ◊ est l’angle formé entre le grand axe d’un nano-objet pris au hasard par rapport à
l’orientation moyenne du grand axe de tous les nano-objets et ce, e�ectué pour chaque
nano-objet. Ainsi S = 0 signifie que l’orientation des grands axes des nano-objets déposés
est complètement aléatoire, alors que S = 1 signifie qu’ils sont parfaitement alignés per-
pendiculairement aux électrodes [287]. Les statistiques de l’alignement des nano-objets C2
sont présentées sur la figure 4.30 de g) à h). Les valeurs du paramètre d’ordre d’orienta-
tion, S = 0.86 et S = 0.65 pour les concentrations faible et forte, indiquent respectivement
un meilleur alignement des nano-objets lorsque le dépôt est monocouche plutôt que mul-
ticouche.
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Figure 4.30 – Nano-objets à transition de spin déposés par DEP au sein d’électrodes en forme
de peignes inter-digités séparés de 4 µm.
La tension et la fréquence appliquées sont respectivement de 7 V rms et de 10 KHz. Des clichés
de MEB des nano-objets nommés C2, déposés et alignés par DEP, sont présentés pour deux
concentrations di�érentes : 2 g.L≠1 a), d) et 0.2 g.L≠1 b), e). En c) et f) des clichés de MEB
d’une couche incomplète et désordonnée de nano-objets nommés C3 (0.2 g.L≠1) déposés par
DEP. De g) à i) des histogrammes des distributions angulaires des nano-objets. Les valeurs 0°
(respectivement 90 °) indiquent que le grand axe des nano-objets est parallèle (respectivement
perpendiculaire) au champ électrique.

Ceci peut être expliqué par la décroissance exponentielle de la norme du champ élec-
trique ressentie par la couche la plus haute, par rapport aux couches qui sont plus près
des électrodes. Cette décroissance est déduite de simulations par éléments finis grâce au
logiciel libre FlexPDE [516] présentée sur la figure 4.31 avec en a) une vue de dessus des
peignes inter-digités et en coupe du substrat juste en dessous, puis en b) un profil le long
de l’axe Z de la norme du champ électrique.
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Figure 4.31 – Simulation par éléments finis de la norme du champ électrique pour une géométrie
d’électrodes en forme de peignes inter-digités séparés de 4 µm dont le potentiel appliqué aux
bornes de chaque paire est de 7 Vrms [516].
En a) une vue de dessus du système d’électrodes avec en dessous une vue en coupe. En b) le
profil de la dépendance de la norme du champ électrique le long de l’axe Z perpendiculaire au
plan formé par le substrat. Les permittivités relatives utilisées pour les simulations sont 5, 11.8,
22.4, et 1000 pour le SiO2, le substrat de Si, l’éthanol et les électrodes d’or respectivement.

Même si un bon alignement a été obtenu pour les nano-objets C2, la plupart de ces
derniers sont légèrement plus petits que la séparation des électrodes (1.05 < ⁄ < 1.6)
par conséquent, la plupart des nano-objets ne peuvent pas former de chemins électriques
directs entre chaque paire d’électrodes. C’est pourquoi, nous avons déposé par DEP ces
mêmes nano-objets sur des gaps d’électrodes plus petits (2.5 µm impliquant 0.52 < ⁄ <

0.81). Les résultats sont présentés sur la figure 4.32. Désormais, les chemins électriques
à travers des nano-objets individuels sont grandement augmentés grâce à l’espacement
restreint entre les paires d’électrodes. De plus, les nano-objets C2 restent également bien
alignés comme le confirme le paramètre d’ordre d’orientation (S = 0.83).
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Figure 4.32 – Nano-objets à transition de spin déposés par DEP au sein d’électrodes en forme
de peignes inter-digités séparés de 2.5 µm.
Clichés de MEB à faible a) et fort b) grandissements de nano-objets C2 déposés par DEP avec
un signal de 7 Vrms à 1 KHz appliqué aux bornes des paires d’électrodes. En c) un histogramme
indiquant la distribution angulaire, obtenu sur plus de 120 nano-objets. 0 °(90 °) signifie que le
nano-objet est parallèle(perpendiculaire) au champ électrique.

Des simulations par éléments finis faites grâce au logiciel libre FlexPDE [516] présen-
tées sur la figure 4.33 permettent de cartographier la norme du champ électrique sur une
géométrie d’électrodes en forme de peignes inter-digités espacées de 2.5 µm.
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Figure 4.33 – Simulation par éléments finis
de la norme du champ électrique pour une géo-
métrie d’électrodes en forme de peignes inter-
digités séparés de 2.5 µm dont le potentiel ap-
pliqué aux bornes de chaque paire est de 7
Vrms.
En a) une vue de côté éloignée et en b)
une vue de dessus du système d’électrodes.
c) Une vue de côté rapprochée sur une paire
d’électrodes. Les permittivités relatives utili-
sées pour les simulations sont 5, 11.8, 22.4,
et 1000 pour le SiO2, le substrat de Si, l’étha-
nol et les électrodes d’or respectivement.

Dans le cas des nano-objet C3 (voir figure 4.30 c) et f)) dont le facteur de forme
est moins important, les forces de DEP permettent également d’attirer ces derniers en
direction des paires d’électrodes formant ainsi de nombreux chemins électriques possibles.
Seulement, leur densité est d’une part plus faible et d’autre part les grands axes de ces
nano-objets sont orientés de manière quasi-aléatoire (S = 0.09). Ces observations sont
la conséquence naturelle d’une valeur de ⁄ élevée couplée à un volume réduit, auquel il
faut ajouter un facteur de forme plus faible que pour les nano-objets C3. Cela conduit à
la fois à une réduction des forces de DEP mais aussi du couple d’orientation [273]. Afin
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d’augmenter à la fois les forces de DEP et de couple d’orientation mais aussi le nombre de
chemins électriques individuels, nous avons déposé à nouveau ces nano-objets par DEP
sur des électrodes en forme de peignes inter-digités espacés de 100 nm (0.24 < ⁄ < 1.14
voir figure 4.34 a), b), c)). Même si le taux de couverture est clairement amélioré grâce
au champ électrique plus intense, l’orientation du grand axe des nano-objets C3 n’est
pas améliorée de manière significative (S = 0.16). Comme la distribution de la taille des
grands axes de tels nano-objets est centrée sur 253 nm, le paramètre ⁄ le plus probable
est centré sur 0.4. Par conséquent, comme ⁄ est inférieur à 0.5, le manque d’orientation
est imputé à un couple d’orientation négligeable et/ou négatif [273].

6  um

1  um

a)## b)# c)#

0 15 30 45 60 75 90
0

2

4

6 S=0.16

C
ou

nt
s

Angle (deg)

Figure 4.34 – Nano-objets à transition de spin déposés par DEP à l’intérieur d’électrodes en
forme de peignes inter-digités séparés de 100 nm.
Clichés de MEB à faible a) et fort b) grandissements de nano-objets C3. Ces derniers sont
déposés par DEP avec un signal de 7 Vrms à 10 KHz appliqué aux bornes des paires d’électrodes.
c) Un histogramme indiquant la distribution angulaire, obtenu sur plus de 40 nano-objets. 0 °(90
°) signifie que le nano-objet est parallèle(perpendiculaire) au champ électrique.

Des simulations par éléments finis faites grâce au logiciel libre FlexPDE [516] présen-
tées sur la figure 4.35 permettent de cartographier la norme du champ électrique sur une
géométrie d’électrodes en forme de peignes inter-digités espacées de 100 nm.

Bien que la permittivité relative des nano-objets individuels C2 et C3 ne soit à notre
connaissance pas connue expérimentalement, nous avons modélisé la partie réelle du fac-
teur de Clausius-Mossoti en fonction de la fréquence du champ électrique appliqué (voir
figure 4.36). La permittivité relative a été fixée arbitrairement à une valeur égale à 3, alors
que la conductivité a été variée de ‡ = 1◊10≠2, 1◊10≠1, 1, 1◊101, 1◊102 S.m≠1 [57].
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Figure 4.35 – Simulation par éléments finis
de la norme du champ électrique pour une géo-
métrie d’électrodes en forme de peignes inter-
digités séparés de 2.5 µm et de 100 nm dont le
potentiel appliqué aux bornes de chaque paire
est de 7 Vrms.
En a) une vue de côté éloignée et en b)
une vue de dessus du système d’électrodes.
c) Une vue de côté rapprochée sur une paire
d’électrodes. Les permittivités relatives utili-
sées pour les simulations sont 5, 11.8, 22.4,
et 1000 pour le SiO2, le substrat de Si, l’étha-
nol et les électrodes d’or respectivement.
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Figure 4.36 – Partie réelle du facteur de
Clausius-Mossoti le long du grand axe des
nano-objets C2 ( ⌅ ) et C3 (  ) pour difé-
rentes valeurs de conductivité de ces derniers
(‡ = 1 ◊ 10≠2, 1 ◊ 10≠1, 1, 1 ◊ 101, 1 ◊
102 S.m≠1, depuis les basses vers les hautes
fréquences).
Le signe du facteur de Clausius-Mossoti est
positif pour les basses fréquences quelque soit
la valeur de ‡. A hautes fréquences il de-
vient faible voire négatif selon le signe de la
di�érence des valeurs des permittivités rela-
tives des nano-objets et du milieu de disper-
sion (éthanol). La permittivité des nano-objets
C2 et C3 a été arbitrairement fixée à 3 Á0.

Analyse quantitative des résultats :

A présent, nous allons présenter une brève analyse quantitative des résultats obtenus
par DEP décrits précédemment. Premièrement, nous avons observé expérimentalement
une DEP positive (attractive) sur une plage de fréquence allant de 1 kHz à 1 MHz (ré-
sultats à 100 kHz et 1 MHz non montrés mais similaires à la figure 4.30 b) et e) avec
un taux de couverture décroissant lorsque la fréquence augmente). Ce comportement en
fonction de la fréquence peut s’expliquer par les fortes conductivités électriques des nano-
objets (1 ◊ 10≠2 < ‡ < 1 ◊ 102 S.m≠1 [57]) comparées à la conductivité de l’éthanol
(‡ = 1.4 ◊ 10≠7 S.m≠1 voir B.1). Dans ce cas, la partie réelle du facteur de Clausius-
Mossoti à basse fréquence dépend seulement de l’inverse du facteur de dépolarisation
(A≠1) des nano-objets et donc du facteur de forme (A≠1

C2 = 99.57(2) et A≠1
C3 = 7.5(2.3)
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respectivement pour le grand(petit) axe). La simulation de la dépendance du facteur de
Clausius-Mossoti pour di�érentes valeurs de conductivités des nano-objets confirme des
forces de DEP positives sur toute la gamme de fréquence expérimentale. Puis, aux fortes
fréquences apparaît une transition où les forces de DEP décroissent très rapidement et
peuvent devenir négatives selon la valeur de la permittivité d’un nano-objet individuel
(non connue à notre connaissance).
Les forces de DEP et de couple d’orientation sont principalement en compétition avec
le mouvement Brownien. La valeur estimée du champ électrique pour laquelle les forces
de DEP(respectivement couple d’orientation) prédominent devant celles du mouvement
Brownien à température ambiante, en tenant compte des propriétés structurales des nano-
objets sont : 3.09 ◊ 103 V.m≠1(5.4 ◊ 103 V.m≠1), 7.9 ◊ 104 V.m≠1(1.6 ◊ 105 V.m≠1) pour
les nano-objets C2 et C3 respectivement. Ces valeurs doivent être comparées aux va-
leurs du champ électrique expérimental qui dépendent à la fois du potentiel appliqué
mais aussi fortement du procédé d’élaboration des électrodes (matériaux utilisés pour
la lithographie des électrodes, géométrie, taille, etc...). Afin de les estimer, nous avons
procédé à des simulations en tenant compte de tous les paramètres expérimentaux qui
ont été présentés précédemment (voir les figures 4.31, 4.33, et 4.35 respectivement pour
des paires d’électrodes séparées de 4 µm, 2.5 µm et 100 nm). Pour les trois géométries
le champ électrique atteint des valeurs maximales à proximité des côtés des électrodes
égales à 5.7 ◊ 106 V.m≠1, 1.35 ◊ 107 V.m≠1 et 2.1 ◊ 108 V.m≠1 respectivement pour des
espacements des paires d’électrodes de 4 µm, 2.5 µm et 100 nm. Ces valeurs sont toutes
supérieures aux champs électriques critiques estimés précédemment. Cela explique donc
l’e�cacité de la DEP pour guider les nano-objets en direction des électrodes. De plus, la
norme du champ électrique décroit exponentiellement avec la hauteur le long de l’axe Z
au dessus des électrodes (voir figure 4.31 b)). C’est donc une raison plausible expliquant
l’observation d’un alignement moins prononcé pour les nano-objets C2 lorsque plusieurs
couches ont été déposées que dans le cas d’une monocouche.
Par conséquent, nous pouvons conclure que les forces de DEP et de couple d’orientation
sont les forces prédominantes pour ce type de nano-objets dans les conditions de ten-
sion et de fréquence optimisées. Nous pouvons également retenir que le paramètre ⁄ est
au moins tout aussi important car il influence à la fois les forces de DEP et le couple
d’orientation responsable de l’alignement des nano-objets à forte anisotropie de forme
perpendiculairement aux électrodes.
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4.4 Conclusion
Les études de dépôts par dip coating ont été menées dans un premier temps à partir

d’un même système de nanoparticules de FeCo, dont la distribution en taille est polydis-
perse (centrée sur 26 nm et 17 nm) et la synthèse bien maîtrisée au laboratoire. Ce système
nous a permis d’étudier l’influence des paramètres clés régissant la physique du dépôt par
dip coating : à la fois l’influence de la concentration en nano-objets ainsi qu’en ligands, de
la vitesse de retrait, ou encore de la nature de la surface d’accueil et de son état de surface.
Grâce à ces di�érentes études nous sommes passés d’un régime de dépôts de lignes d’ac-
croches périodiques (en 3D avec un taux de couverture relativement faible sur une surface
d’accueil de silice patternée d’électrodes d’or), à un dépôt de monocouche quasi parfaite
de nanoparticules de FeCo (13.3 nm) sur une surface d’accueil de silice fonctionnalisée
patternée d’électrodes d’or. Les faibles interactions de Van der Waals entre la silice et les
nanoparticules ont pu être contournées grâce à la fonctionnalisation de la silice par des
molécules d’APTES, dont le groupement amine possède une forte a�nité chimique avec
la surface des nanoparticules. Ainsi le taux de couverture a pu être augmenté de 58 à 98
% avec une très bonne homogénéité de la monocouche sur des échelles millimétriques et
la distance de l’ordre local de cristallisation a pu être doublée. Suite à ce résultat, nous
avons validé notre protocole de dépôt sous atmosphère contrôlée de monocouches de na-
noparticules sensibles à l’oxydation grâce à des mesures magnétiques.
Ces études de dépôts se sont poursuivies naturellement avec d’autres systèmes de nano-
particules magnétiques à base de Fe et de Co disponibles au laboratoire. Les résultats
ainsi obtenus (voir un résumé ici : 4.1) possèdent un taux de couverture au plus bas égal
à 58 % sur des surfaces d’or et de résine fine (¥ 40 nm), alors que le plus élevé correspond
à une monocouche quasi parfaite.
Finalement, cette méthode de dépôt s’est avérée extrêmement e�cace pour déposer pré-
férentiellement des monocouches à partir de systèmes dont la taille, les jeux de ligands ou
encore les surfaces d’accueils peuvent être variables. On notera que grâce aux taux de cou-
vertures élevés nous avons réussi, dans le cas d’un dispositif de mesure perpendiculaire
où des nanoparticules de Co ont été déposées par dip coating, à mesurer des caracté-
ristiques courant tension qui sont typiques de transport électronique à travers quelques
nanoparticules voire même une nanoparticule unique (ces résultats sont présentés dans
la partie III au chapitre 9.2). Ces résultats constituent donc, à notre connaissance, les
premiers dépôts de monocouches de nanoparticules magnétiques à base de Fe et de Co
protégés de l’oxydation directement dans des dispositifs physiques permettant des me-
sures de magnéto-transport en configuration planaire ou perpendiculaire.

En parallèle, nous avons étudié une autre technique de dépôt, qualifiée de "dirigée" car
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elle utilise un champ électrique local, appelée technique de diélectrophorèse (DEP). Cette
stratégie originale s’est avérée être une méthode e�cace pour connecter électriquement
des nano-objets à des électrodes de mesures, séparées de quelques dizaines de nanomètres
à plusieurs micromètres. Les forces de DEP s’exerçant sur les nano-objets dépendent à
la fois de la fréquence et de l’amplitude du champ électrique appliqué, mais aussi de la
constante diélectrique et de la conductivité à la fois du solvant et des nano-objets. De
plus, comme elles sont proportionnelles au volume des nano-objets, l’aspect colloïdal de la
suspension modifie grandement la morphologie du dépôt. En e�et, une suspension consti-
tuée majoritairement de nanoparticules stabilisées individuellement, conduit à un dépôt
clairsemé de seulement quelques couches, exactement égal à la hauteur des électrodes.
A l’inverse, une suspension constituée majoritairement d’amas conduit à un dépôt plus
hétérogène et surtout beaucoup plus épais. Les forces de DEP sont donc hétérogènes d’un
système de nano-objets à un autre, mais restent néanmoins e�caces pour connecter et
mesurer des assemblées de nano-objets magnétiques sensibles à l’oxydation.

De plus, la technique de DEP est aussi une bonne candidate lorsqu’il s’agit d’aligner
le grand axe de nano-objets à forte anisotropie de forme, perpendiculairement aux élec-
trodes de mesures. En e�et, les propriétés de transport de composés moléculaires à forte
anisotropie de forme connectés (pour C2 et C3) et alignés ( pour C2) à des électrodes
de mesures par la technique de DEP, ont présenté des transitions de spin induites par la
température à l’état de nano-objets (voir 10). Nous avons mis en évidence la complémen-
tarité de la DEP et de la géométrie des électrodes, qui définissent à tension constante, à la
fois le champ électrique mais aussi le rapport ⁄ qui joue fortement sur les forces de DEP
et sur le couple d’orientation. A concentration, géométrie d’électrodes et tension fixées, la
variation de la fréquence du champ électrique appliqué s’est avérée être un paramètre clé,
permettant de moduler le nombre de nano-objets piégés entre une ou plusieurs paire(s)
d’électrodes de mesures. En e�et, nous avons réussi à piéger seulement deux nanoparti-
cules de petites tailles dans un gap d’électrodes séparées d’environ 40 nm. En résumé,
l’inconvénient majeur de cette technique reste donc l’hétérogénéité des dépôts obtenus
(d’un type de nano-objets à l’autre de part leur forme et l’aspect plus du moins colloïdal
de la suspension). Néanmoins, elle présente plusieurs avantages :

- elle est fortement reproductible pour un type de nano-objets donné
- elle peut être facilement utilisée pour connecter à la fois des assemblées ou seulement
quelques nano-objets en ajustant la fréquence
- elle s’intègre facilement en boîte à gants sous atmosphère contrôlée
- elle permet d’orienter des nano-objets à fort facteur de forme
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La technique de DEP représente donc un moyen simple et e�cace d’intégrer des
nano-objets à l’intérieur de dispositifs destinés aux mesures des propriétés de magnéto-
transport.

Perspectives :

Les dépôts obtenus par DEP sur les gaps d’électrodes G2 et G3 (voir figure 4.29) grâce
à une fréquence de 1 MHz sont extrêmement motivants. En e�et, cela laisse espérer sous
peu la maîtrise en routine de l’immobilisation de seulement quelques nano-objets, dont les
gammes de résistances sans recuit permettraient des études de magnéto-transport jusqu’à
très basse température et de maximiser les amplitudes de TMR mesurées.
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Troisième partie

Propriétés de magnéto-transport
d’assemblées de nanoparticules

magnétiques
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Ce chapitre présente la synthèse des principaux résultats obtenus durant ces trois
années. Dans un premier temps, nous avons repris les études sur le système FeCo. La
synthèse de ces composés initialement développée par C. Desvaux, a été reprise par L.M.
Lacroix afin de la rendre plus reproductible et mieux maitrisée. Dans le but d’identifier
l’origine des e�ets et de les comprendre, nous avons tenté de reproduire les résultats ob-
tenus par R. P. Tan à la fois lorsque le dépôt est sous forme d’assemblée (synthèse "S33"
et nommé P33 par la suite) ou sous forme de super-cristal (synthèse "S29" nommé SC29
dans la suite). Si nous avons reproduits partiellement les résultats obtenus par R.P. Tan,
ce système s’est révélé trop complexe, et insu�samment maîtrisé pour réellement avancer.
Nous nous sommes donc orientés vers des systèmes à priori plus simples car monométal-
lique, où il est possible de moduler plus facilement la chimie de surface. Dans ce sens, nous
avons d’abord étudié des réseaux de nanoparticules de Co synthétisée via une méthode
polyols. Ces nanoparticules, plus monodisperses en taille et nettement moins sensibles à
l’air, nous ont permis de faire des échanges de molécules de surface et de moduler ainsi la
conductivité. Cependant le système s’est révélé décevant du point de vue des propriétés
de magnétorésistance. C’est finalement les études sur des réseaux de nanoparticules de
Fer métallique qui nous ont permis réellement d’atteindre notre objectif. L’étude de plu-
sieurs systèmes optimisés de nanoparticules de Fe stabilisées par di�érents jeux de ligands
di�érents (acide et/ou amine) mais élaborés à partir d’un même précurseur de Fe dont
les résidus de décomposition sont à priori moins "agressifs" du point de vue chimique et
vis à vis du magnétisme nous a permis d’étudier de manière claire l’influence de la na-
ture du précurseur et de la chimie de surface sur les e�ets de magnétorésistance à champ
fort et champ faible. Cela nous a permis d’identifier les raisons probables pour lesquelles
les systèmes de FeCo ou de Co ne présentaient pas les propriétés de magnétorésistance
tunnel visés. Nous avons également démontré pour la première fois la possibilité d’adres-
ser des nanoparticules métalliques élaborés par voie chimique de manière individuelle en
s’appuyant notamment sur les outils d’intégration développés au sein de l’équipe "nano-
magnétisme" du LPCNO et la technique de nano-indentation développée à l’UMR Thales
CNRS. Enfin, nous avons également mis à profit notre expérience pour une première étude
du transport électronique dans des réseaux de nano-objets de complexe à transition de
spin. Au final, cela nous permet d’ouvrir des perspectives pour une spintronique par "voie
chimique", et d’établir un cahier des charges pour l’élaboration chimique de nanoparticules
métalliques optimisées.
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Chapitre 5

Etude du système FeCo stabilisées
par des mélanges d’acide
carboxylique et d’amine

5.1 Synthèse et propriétés structurales
La synthèse de nanoparticules de FeCo a été prise en charge par Lise-Marie Lacroix.

Partant du travail de Céline Desvaux et B. Chaudret, elle a repris les investigations afin de
fiabiliser et comprendre les mécanismes de synthèses, et éliminer les facteurs de non repro-
ductibilité. Dans le nouveau protocole, le toluène qui était le solvant utilisé jusqu’alors,
a été remplacé par le mésitylène (doté d’un point d’ébullition plus élevé) afin d’éviter
toute surpression et donc risque d’explosion durant la synthèse. De plus, la première ré-
action du précurseur de Co avec les ligands, e�ectuée en phase solide habituellement, a
été remplacée par une réaction en phase liquide. En e�et, un mélange en phase solide
peut être une source de non reproductibilité à cause d’une surface de réaction variable,
a fortiori lorsque la température ambiante est soumise à de forts écarts en température
durant l’année comme c’est le cas au laboratoire. Cette non reproductibilité peut être
renforcée par des ligands comme l’OA qui peuvent devenir partiellement solide lorsqu’il
fait froid ou liquide un jour de forte chaleur.
Le protocole de synthèse qui permet d’obtenir des nanoparticules de FeCo, consiste à
décomposer sous 3 bars de pression de dihydrogène et une température de 150 °C, un
précurseur de Fe (2 équivalents de Fer pentacarbonyle Fe(CO)5) et de Co ( 1 équivalent
de cyclooctadiène-cyclooctényle Co(÷3 ≠ C8H13)(÷4 ≠ C8H12)) en présence d’une même
chaîne aminée, l’HDA et de deux acides carboxyliques (1 équivalent OA + 1 équivalent
SA). Les clichés de MET pris en fin de synthèse mettent en évidence le caractère bi-
modal et polydisperse de la distribution en taille (voir figure 5.1). Les deux populations
de nanoparticules extraites après un fit gaussien des statistiques des diamètres, e�ectuées
sur un grand nombre de mesures, sont centrées sur 25.9 ± 10.4 nm et 16.9 ± 3.55 nm.
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Figure 5.1 – Description des mécanismes permettant la synthèse de nanoparicules de FeCo.
La synthèse polydisperse donne lieu à des nanoparticules avec un coeur de Co et une coquille de
Fe dont la distribution de taille est centrée sur 25.9 ± 10.4 nm et 16.9 ± 3.55 nm.

A ce jour, grâce au nouveau protocole, l’utilisation du système de ligands 1 OA /1 SA
/ 1 HDA a conduit pour plus de 34 synthèses à des nanoparticules présentant une distri-
bution en taille similaire à celle de la figure 5.1. Les études par microanalyse permettent de
déterminer la composition métallique finale à Fe20Co80, très di�érente du rapport initial
(soit 2/3 de Fe pour 1/3 de Co)

Les nanoparticules issues de la synthèse "S29", utilisées pour les mesures de magnéto-
transport présentées dans la suite, ont été observées par di�érentes techniques de mi-
croscopie dont les clichés sont regroupés sur la figure 5.2. Un super-cristal a été brisé
en plusieurs morceaux sur un scotch carbone puis observé en MEB (voir figure 5.2 a)).
Ces clichés montrent l’absence d’organisation des nanoparticules sur de longues échelles.
Cela peur s’expliquer par la forte distribution en taille des nanoparticules. Des clichés
de microscopie en mode de STEM, révèlent grâce une analyse EELS, une structuration
des nanoparticules en coeur/coquille. Le coeur est composé de Co alors que la surface
présente une fine couche de Fe (voir figure 5.2). Enfin, des observations de microscopie
en mode HAADF ont mis en évidence le caractère polycristallin de ces nanoparticules
(voir figure 5.2 c), d)). Il est important de noter que ces deux caractéristiques di�èrent
de celles des nanoparticules obtenues avec l’ancien protocole. En e�et, les nanoparticules
semblaient amorphes, avec une structuration de type oignon (Co/Fe/Co). Des mesures
de di�raction des rayons X montre une cristallisation du Co dans la phase ‘ qui peut être
attribué à une carburation à coeur au cours de la synthèse.
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Figure 5.2 – Etude structurale de la synthèse de nanoparticules de (FeCo avec 1 OA /1 SA
/ 1 HDA).
a) Cliché de MEB d’un super-cristal de la synthèse "S29", identique à celui qui a été mesuré
en magnéto-transport. En insert une vue rapprochée des nanoparticules. b) Cliché pris en mode
STEM avec une analyse EELS qui révèle une structure des nanoparticules de type coeur de
Co/coquille de Fe. c), d) Clichés de MET en mode HAADF mettant en évidence la structure
polycristalline des nanoparticules. e) Diagramme de di�raction X des nanoparticules révélant
une structure du cobalt de coeur dans la phase Á. La signature du Fe pourrait être masquée par
une faible taille des crystallites ainsi que le signal fort du cobalt.

La figure 5.3 a) présente le spectre Mössbauer d’un échantillon représentatif. Celui-ci
est très di�érent des spectres de nanoparticules de Fe ou de FeCo cristallisées selon les
phases du massif. En e�et, le spectre est caractéristique de phases carburées, à l’image
des échantillons de FeCo produits par C. Desvaux. Seule une faible contribution (4 %)
semble provenir de Fe métallique. Si le précurseur de Co (Co(÷3 ≠ C8H13)(÷4 ≠ C8H12))
ne donne que des fragments relativement inertes après décomposition, le précurseur de
Fe, le Fe(CO)5 libère du CO. Ce dernier peut réagir avec la surface des particules, et
conduire à une carburation partielle des particules après décomposition du CO selon un
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mécanisme de Fischer-Tropsch. De plus, outre les ligands (HDA, OA et SA) la surface
des nanoparticules peut être partiellement couverte de CO, et ainsi conduire à la perte
du magnétisme local dans le voisinage proche de telles molécules.
Des mesures XPS sensibles à la surface des nanoparticules (entre 5 et 10 nm) ont permis
de confirmer d’une part, à l’instar des analyses en EELS précédemment présentées, la
présence d’un fine couche de Fe à la surface (oxydée lors du transfert de l’échantillon
dans le sas de l’XPS, voir figure 5.3 b) et d)) avec un coeur de Co (non oxydé, voir
figure 5.3 b) et e)). Fait intéressant, l’XPS révèle la présence de carboxylates à la surface
des nanoparticules (voir figure 5.3 b) c)) attendus dans ce système, compte tenu de
l’ajout d’acides carboxyliques durant la synthèse et de leur a�nité avec la surface des
nanoparticules.
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Figure 5.3 – Etudes structurale et de surface de la synthèse de nanoparticules de (FeCo avec
1 OA /1 SA / 1 HDA).
a) Spectre Mössbauer d’un échantillon représentatif. Ce dernier est caractéristique de phases
carburées et suit une stochiométrie en Fe1≠xCoxCy.
Le spectre XPS b)-d) obtenus sur un échantillon de nanoparticules (issues de la synthèse S35)
déposées sur une surface solide est superposé à des spectres de références pour comparaison.
b) Spectre XPS obtenu via un balayage rapide en énergie. On notera que l’échantillon s’oxyde
lors du transfert dans le sas de transfert. c) Spectre resserré dans la région C1s. c) Spectre
resserré dans la région C1s montrant la présence de carboxylates à la surface des nanoparticules.
d) Spectre resserré dans la région Fe2p qui sous entend la présence d’oxyde de Fe à la surface des
nanoparticules. e) Spectre resserré dans la région Co2p indiquant que le coeur des nanoparticules
de FeCo n’est pas oxydé.

5.2 Mesures magnétiques
Les mesures magnétiques sur une poudre de la synthèse S29, mettent en évidence une

aimantation à saturation (Ms) égale en moyenne à ≥ 140 A.m2.kg≠1 (voir figure 5.4 a)),
très faible en comparaison au massif ≥ 240 A.m2.kg≠1 . L’évolution du champ coercitif en
fonction de la température entre 2 et 200 K est résumée sur la figure 5.4 b). L’absence de
décalage des cycles d’aimantation à 2 K après refroidissement sous champ et à champ nul
(voir annexe A.16) confirme l’absence de couche antiferromagnétique ou ferrimagnétique
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dûe à un oxyde. Elles confirment le caractère métallique des nanoparticules après syn-
thèse. L’aimantation à saturation est faible en comparaison du massif et similaire à celles
mesurées auparavant sur les synthèses étudiées dans le cadre de la thèse de R.P. Tan. La
faible aimantation est dûe à la présence probable de carbone au sein de la particule et de
CO sur la surface. Cette dernière peut conduire à une couche de surface morte du point de
vue magnétique. Les travaux de R.P. Tan avaient montré un changement de régime dans
le comportement de la MR à la température de 1.8 K. Une hypothèse était la présence
d’impuretés magnétique sur la surface ou la barrière, avec à T = 1.8 K, la transition d’un
régime paramagnétique à bloqué. Pour essayer de vérifier cette hypothèse, nous avons réa-
lisé des mesures d’aimantation SQuID sur un échantillon de poudre "S29" à très basses
températures entre 80 mK et 4.2 K. Ces mesures, réalisées grâce à une collaboration avec
Duncan Maude du LNCMI-G (laboratoire des champs magnétiques pulsés de Grenoble),
sont présentées sur la figure 5.4 c) et d). Les cycles d’hystérésis (f) ainsi que la variation
de l’aimantation au delà de la saturation des nanoparticules en température (d)) n’ont
révélés aucune anomalie particulière tant sur le plan des mécanismes de retournement ou
l’apparition/disparition d’une quelconque contribution paramagnétique.
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Figure 5.4 – Propriétés magnétiques des nanoparticules de (FeCo 1 OA /1 SA / 1 HDA).
a) Cycles d’hystérésis à di�érentes températures, mesurés sur de la poudre "S29". En insert une
vue rapprochée des champs coercitifs et de l’aimantation rémanente. b) Résumé de l’évolution
du champ coercitif de la poudre "S29" en fonction de la température. c) Cycles d’hystérésis à très
basses températures, mesurés sur de la poudre "S29". d) Suivi de l’aimantation pour un champ
magnétique statique de 2 T en fonction de la température.

5.3 Mesures de magnéto-transport
Avant toute chose, on notera que, de manière singulière, la résistance du super-cristal

SC29 n’a cessé d’évoluer durant les deux semaines où nous l’avons étudié. Nous ferons
référence dans la suite au jour de mesure en les numérotant de d0 à d14. L’étude des
caractéristiques I (V ) et leurs ajustement à basse température sont représentés sur la
figure 5.5 respectivement en a) et b) pour les supercristaux et le peigne. Dans les deux cas,
les I (V ) sont linéaires pour des températures proches de 300 K et deviennent non linéaires
à basse température avec l’apparition progressive du blocage de Coulomb. L’équation de
Middleton et Wingreen [398] dans des réseaux de nanoparticules (I≥ (V/Vth ≠ 1)’) donne
les meilleurs ajustements des caractéristiques I (V ) pour des valeurs de ’ égales à 3.77 ±
0.06 et Vth = 16 ± 1.3 V pour SC29 en a). Dans le cas de P33 les meilleurs ajustements
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sont obtenus pour des valeurs de ’ égales à ’ = 1.63 ± 0.05 et Vth = 0.6 ± 0.03 V pour
P33 en b). Les courbes de variation de la résistance en fonction de la température (R (T ))
des échantillons SC29 et P33, mesurées pour de faibles tensions de polarisation, montrent
un comportement suivant l’équation décrivant les R (T ) dans le régime de blocage de
Coulomb [396] :

R(T) = R0

5
exp

3
T0
T

46–

Nous présentons les résistances des échantillons sur la figure 5.5 c) directement tracées
en fonction de T≠–, où – = 2/3 a donné le meilleur ajustement linéaire. On notera que la
résistance de fuite de notre système de mesure nous limite habituellement à un courant
de l’ordre du picoampère. La tension appliquée étant de 1 V, les résistances mesurées au
dessus de 1012 � ne peuvent plus être attribuées au transport électronique à travers les
nanoparticules. La valeur du coe�cient directeur, extraite par un fit linéaire, permet de
remonter à l’énergie d’activation T0 grâce à la relation T0 = exp [ln(coeff directeur)/–].
Des énergies d’activation ont été trouvées égales à 186 K pour SC29 (pour d1) et 108 K
pour P33. On notera qu’à l’instar de la résistance du super-cristal, T0 a évolué au cours
des mesures : d’une valeur de 186 K pour d1 jusqu’à 114.6 K pour d11.
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Figure 5.5 – Propriétés de transport électronique des nanoparticules de (FeCo 1 OA /1 SA /
1 HDA).
a) Caractéristiques I (V) de l’échantillon SC29 mesurées sur deux jours (d9-d10) pour di�érentes
températures. Un ajustement a été trouvé sur la caractéristique à basse température (1.79 K)
pour ’ = 3.77 ± 0.06 et Vth = 16 ± 1.3 V. b) Caractéristiques I (V) de l’échantillon P33 pour
di�érentes températures. Un ajustement a été trouvé sur la caractéristique à basse température
(3.5 K) pour ’ = 1.63 ± 0.05 et Vth = 0.6 ± 0.03 V. c) Tracés de Ln(R) en fonction de T ≠2/3

mesurée pour une tension similaire de 1 V aux bornes de SC29 sur quatre jours di�érents (d1,
d3, d9 et d11), et pour une tension de 10 mv aux bornes de P33.

Nous présentons à présent les mesures de magnéto-transport des deux échantillons.
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Pour la suite nous définirons l’amplitude de la MR comme :

MR =
C
R(0) ≠ R(10 T )

R(10 T )

D

où R(0) et R(H) représentent respectivement la résistance à champ nul et la résistance
de l’échantillon sous un champ magnétique de 10 T. Comme on peut le voir sur la figure
5.6 a), l’échantillon SC29 a présenté un premier type de magnétorésistance pour une
température inférieure à 15 K. Lorsque la température diminue, l’amplitude présente un
comportement non monotone : elle augmente puis chute brutalement aux alentours d’une
température de transition (entre 1.7 et 2 K). La dépendance en tension de la MR à fort
champ de l’échantillon SC29, représentée sur la figure 5.6 b) est déduite directement des
caractéristiques I(V,H) (sous un champ magnétique µ0H = 10 T), à partir de la relation
[63] :

MR(V ) =
C
I(V, 10 T ) ≠ I(V, 0)

I(V, 0)

D

Comme attendu, on observe que la MR diminue fortement quand la tension augmente.
On notera que l’échantillon P33 s’est montré stable tout au long des mesures et qu’aucun
e�et à bas champ n’a été mis à jour. De plus, ce dernier à montré une forte valeur de
magnétorésistance à fort champ et à basse température à l’instar de l’échantillon P2
mesuré lors de la thèse de R.P.Tan. Un point expérimental déduit d’une caractéristique
R(H) mesurée sur cet échantillon (à très basse tension :10 mV)) a été reportée sur cette
même figure. On obtient pour T = 3.5 K des amplitudes de MR à fort champ maximales
égales à 1300 % et 783 % respectivement pour les échantillons SC29 et P33. On notera que
des problèmes cryogéniques nous ont empêché de descendre au dessous de la température
de transition et donc de mettre en évidence sa présence supposée pour l’échantillon P33.
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Figure 5.6 – Evolution de la MR à fort champ (10 T) au sein des échantillons SC29 et P33.
a) Evolution de la MR à fort champ en fonction de la température pour SC29 pour une tension de
80 V. b) Superposition en H/T des courbes de MR à fort champ (10 T) normalisées par rapport
à R(1.5 T) pour une tension de 80 V c) Mise en évidence de la chute brutale de l’amplitde
de la MR à très basse température (T ≥ 1.8 K). d) MR(V) déduites des caractéristiques I (V)
mesurées sur l’échantillon SC29. Un point de mesure de MR de l’échantillon P33 a été reporté
sur la même courbe.

Le super-cristal SC29 a présenté un e�et de MR à température ambiante qui s’ap-
parente à de la TMR classique entre les nanoparticules de FeCo, et ce dès le premier
jour de mesure (voir la figure 5.7 a)). Comme la résistance de l’échantillon n’a cessée
d’évoluer durant les deux semaines où nous l’avons étudié, nous avons regroupé et résumé
les valeurs de la résistance, de l’amplitude de la MR à 300 K ainsi que le champ coercitif,
sur la figure 5.7 b). On remarque que ces trois grandeurs ont augmenté fortement lors
des deux semaines de mesures. On notera que les résistances mesurées à 300 K sont dé-
duites des caractéristiques I (V ) mesurées à température ambiante entre ± 1 V c) et que
celle mesurée le dernier jour (d14) présente un caractère non linéaire pour une tension
appliquée de ± 30 V (voir d)). L’amplitude a quasiment augmenté de deux ordres de
grandeur, alors que le champ coercitif a doublé durant les 14 jours de mesures. On notera
que les tensions appliquées ont été optimisées au gré de l’évolution de la résistance du
super-cristal SC29. Une étude en tension de la MR à faible champ magnétique réalisée
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à 200 K (d14) est présentée sur la figure 5.7 e). Elle met en évidence la décroissance de
l’amplitude et du champ coercitif (en insert) lorsque la tension augmente. On notera que
l’amplitude, pourtant mesurée le même jour, est inférieure à la valeur obtenue pour 300
K. En e�et, au bout du 14 jours, on obtient une amplitude d’environ 100 % à température
ambiante (voir figure 5.7 f)). Nous soulignons par ailleurs que cet e�et est resté positif
quelles que soient les études en tension ou en température.
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Figure 5.7 – Evolution de l’échantillon SC29 dans le temps.
a) Mesure de MR à 300 K obtenue le premier jour de mesure (d0) pour une tension appliquée
de 0.1 V. b) Suivi dans le temps (depuis le premier jour de mesure d0 à d14) de la résistance
à 300 K (échelle de gauche en bleue), de l’amplitude de la MR en % (échelle de droite) et du
champ coercitif (échelle de droite). On notera que les tensions apliquées sont de 0.1 V pour les
jours d0, d3, d8 et 1 V pour d11, d14 car la résistance à 300 K a augmenté. c), d) Evolution
des caractéristiques I (V) à 300 K entre d0 et d14. On notera que celle mesurée le dernier jour
présente une forte non linéarité. e) Dépendance de l’amplitude et du champ coercitif (en insert)
de la MR en fonction de la tension pour une température de 200 K. f) Mesure de MR à 300 K
obtenue le dernier jour de mesure (d14) pour une tension appliquée de 1 V.

281



5.3.1 Analyse et Interprétation des résultats

Les ajustements des caractéristiques I (V ) expérimentales mesurées à basse tem-
pérature laissent présager un type de conduction bidimentionnel dans le cas de P33
(’exp = 1.63). En e�et, cette valeur est très proche de la valeur théorique attendue égale à
5/3 [398] et corrobore les valeurs obtenues durant la thèse de R.P.Tan sur P2 [63]. Pour les
supercristaux, le type de conduction semble plutôt 3D [517, 199] (’exp = 3.77) en accord
avec les valeurs obtenues pour les super-cristaux les plus résistifs (voir échantillons SC2 et
SC5 [63]). De même, les valeurs des tensions seuils (Vth) mesurées sont du même ordre de
grandeur que celles obtenues par R.P.Tan, à la fois pour les peignes et le super-cristal. En
e�et, nous obtenons pour SC29 une tension seuil égale à ≥ 16 V contre ≥ 43 V pour SC6
(voir [63]) où une di�érence de longueur d’un facteur 2.5 entre les deux super-cristaux
peut expliquer cet écart. Dans le cas de P33, la tension seuil est exactement égale à la
moyenne des tensions seuils du peigne P2 (≥ 0.6 V voir [63]).
Alors que R.P.Tan et coll. ont mis en évidence une dépendance claire de la résistivité se-
lon l’équation des R (T ) avec un exposant –=1/2 (caractéristique de systèmes présentant
du désordre), dans notre cas, l’exposant le plus adapté est égal à la fois pour SC29 et
P33 à – = 2/3. Cette même valeur a été précédemment reportée par Zabet et coll. dans
des assemblées désordonnées de nanoparticules d’Au [406], qui interprètent cette valeur
comme une transition entre le régime de conduction ES-VRH et le régime séquentiel à
plus haute température. Plus récemment, Houtepen et coll. ont montré que cet exposant
pouvait convenir sur la totalité de la plage de température et ont proposé un modèle,
déduit de l’expression de ES-VRH en introduisant un terme de fluctuations de l’énergie
dans le temps des états discrets des nano-objets, et permet bien de retrouver – = 2/3
[407]. Cette divergence fait l’objet de discussion et les questions qu’elle soulève, comme le
rôle exact du désordre dans ces systèmes (structural, de charge, ou de barrière), restent à
ce jour ouvertes.
Nous rappelons que les valeurs extraites des ajustements des caractéristiques R (T ) sont
égales à 186 K et 108 K, correspondant respectivement aux énergies d’activations du super-
cristal SC29 (d1) et de l’échantillon P33. Cette dernière est reliée aux caractéristiques du
réseaux via l’équation [26, 36] :

T0 = 2.8.Ec

›.KB
, Ec = e2

2(2.fiÁ0.Ár.N.r.ln(1 + 2r/L).›)

Comme P33 et SC29 utilisent des nanoparticules qui ont été synthétisées dans les mêmes
conditions, nous pouvons raisonnablement considérer que leurs longueurs de localisation
(notée ›) sont communes. Finalement, seul N varie pour les deux échantillons avec des
valeurs respectives de 12 pour SC29 (car ’ = 3.77) et 6 pour P33 (car ’ = 1.63). On
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obtient donc théoriquement une énergie d’activation pour SC29 deux fois moins élevée
que pour P33, ce qui est tout simplement l’inverse de ce que nous obtenons expérimen-
talement (au second jour de mesure d1). L’inversion des données expérimentales avec la
théorie pourrait provenir de la technique de dépôt par diélectrophorèse (DEP) utilisée
pour l’élaboration de P33. En e�et, la DEP est connue pour optimiser et diminuer le
désordre structural (distribution de barrières, tri en taille : attraction des plus grosses)
lors de l’auto-assemblage [518, 519, 520], ce qui aurait pour conséquence de diminuer
l’énergie d’activation. Cependant, cette hypothèse n’est pas vérifiable à l’heure actuelle
en l’absence de clichés de MET en vue transverse de l’échantillon P33.
Les mesures de magnéto-transport ont confirmé la présence de la transition située à 1.8
K pour SC29. En e�et, l’amplitude de la MR à fort champ augmente très fortement au
dessus de cette température puis chute brutalement. Les amplitudes très élevées qui ont
été obtenues (≥ 1300 % et 800 % respectivement pour SC29 et P33) sont en bon accord
avec les résultats précédemment observés [61] ainsi que la dépendance en H/T qui suit
une fonction de Langevin. Nous pouvons donc conclure que l’e�et atypique de MR à fort
champ a été reproduit. Même si l’origine de la transition reste à ce jour inconnue, dans
le cas où cette dernière peut être associée à une transition magnétique, les mesures de
SQuID montrent que les nanoparticules ne sont aucunement impliquées, et donc qu’une
petite quantité de matière dans le système pourrait en être la cause, détectable seulement
grâce à des mesures de magnéto-transport qui est une technique plus sensible.
Des e�ets à bas champ avec une apparence de TMR classique ont été mis en évidence
en dessous de la transition. Cependant, ils se sont également manifestés pour la première
fois sur ce système, au-dessus de la transition et jusqu’à température ambiante. Compte
tenu de l’origine présumée de la transition, attribuée à l’heure actuelle à des espèces pa-
ramagnétiques présentes soit à l’intérieur des barrières organiques soit sur la surface des
nanoparticules, la coexistence d’une TMR classique avec les e�ets à fort champ présentant
de fortes amplitudes (1400 % pour SC29) serait inattendue [60]. De même, sa persistance
jusqu’à température ambiante avec des amplitudes de l’ordre de 100 % étonne encore et ne
peut aucunement être attribuée à de l’AMR qui vaut habituellement seulement quelques
pour-cents. En e�et, l’amplitude maximale de la TMR dans des assemblées de nano-objets
est donnée par :

%TMR Ã P 2

(1 + P 2) ◊ 100

avec P la polarisation de spin [453]. Il est à noter que dans le cas de nano-objets ferroma-
gnétiques, la distribution aléatoire des axes d’anisotropie conduit à un état antiparallèle
moins bien défini que dans le cas des jonctions tunnel. Le maximum d’amplitude de TMR
observable sans interactions dipolaires magnétiques sera donc de 50 %. Or, les interactions
dipolaires sont maximisées dans ce système de part la géométrie en 3D de l’assemblée, de
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sa faible anisotropie et de la faible distance des nanoparticules entre elles. De plus, l’e�et
se manifeste à haute température alors que l’amplitude de la TMR y est théoriquement
minimale. Enfin, le fait que le champ coercitif déduit des cycles de TMR à 200 K dé-
pende de la tension, de manière similaire à ce que nous avons observé sur des nanocubes
de fer dans le régime de blocage de Coulomb (voir plus loin chapitre 7), est également
surprenant. En e�et, comme en témoigne l’ouverture du gap de Coulomb visible sur les
caractéristiques I (V ) (non linéarité pour T< 20 K), le blocage de Coulomb se manifeste
dans ce système seulement à basse température.
Il est important de noter que cet e�et à bas champ ne s’est manifesté à aucun moment
dans le cas de P33, qui a été protégé de l’oxydation par une couche d’alumine, quelle
que soit la plage de température (2-300 K). Or, a ce jour, nous n’avons pas trouvé de
protocole e�cace pour protéger les super-cristaux de l’oxydation sans les détériorer : les
échantillons présentaient une résistance trop élevée après des tests de capping avec de
l’alumine, de la résine, ou encore de la colle. C’est pourquoi, l’e�et à bas champ mesuré
pourrait être attribué à une oxydation (lors de la connexion de l’échantillon sur la canne
de magnéto-transport) des coquilles de Fe à la surface des nanoparticules, elles mêmes à
la surface du super-cristal SC29.
Une autre hypothèse qui pourrait être envisagée est la formation de cracks au sein du
super-cristal, qui, sous une contrainte mécanique pourrait fermer ou ouvrir des nano-
contacts (point discuté dans la suite). Cependant, la formation de cracks est habituelle-
ment suivie de sauts abrupts lors de la mesure de la résistance en fonction de la tempé-
rature, ce qui n’a pas été le cas (voir 5.5) mais pourrait cependant se produire après les
mesures de R (T ) et donc moins visibles.
Concernant l’augmentation de l’amplitude de la TMR, nous pensons que les deux hypo-
thèses précédentes sont compatibles avec nos observations :
D’une part, l’oxydation au sein du super-cristal pourrait avoir constitué progressivement
un réseau ramifié d’oxydes de Fe. Cette configuration a déjà montré de la magnétorésis-
tance avec de forte amplitudes (158 %) à température ambiante au sein d’un polycristal
constitué de deux phases : des grains de Zn0.41Fe2.59O4 séparés par des joints de grains
isolants d’hématite (–≠ Fe2O3) [475]. Chen et coll. expliquent que la résistance pourrait
être fortement modulée lors du processus de rotation des domaines magnétiques qui en-
tourent les joints de grains en présence d’un champ magnétique. On peut donc imaginer
que plus les nanoparticules s’oxydent, plus la résistance augmente, et plus la polarisation
en spin et l’amplitude de la MR augmentent.
D’autre part, la formation d’une ou plusieurs nano-contacts pourrait également expliquer
ces deux tendances. En e�et, de fortes amplitudes de MR à température ambiante ont
été reportées dans des nano-contacts ferromagnétiques depuis plus de dix ans [521, 522]
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mais sont sujets à de vives controverses [523]. En e�et, les fortes amplitudes mesurées
proviendraient d’artéfacts expérimentaux, avec pour origine, le mouvement ou la défor-
mation des tels contacts sous l’influence des forces de magnétostriction. On notera que la
magnétostriction seule, ne peut expliquer une telle amplitude. En e�et, le coe�cient de
magnétostriction du cobalt étant égal à �l/L = 60 ◊ 10≠6 m, une nanoparticule d’une
longueur L = 15 nm subit une déformation d’environ 1 pm, qui ne peut aucunement expli-
quer la forte variation de la résistance observée par une compression des barrières, même
dans le régime de transport tunnel. Cependant, le cumul de cette déformation atteint au
minimum 60 nm pour un super-cristal millimétrique, ce qui pourrait su�re à ouvrir ou
fermer un ou plusieurs nano-contacts sous l’e�et du champ magnétique. L’hypothèse de la
présence d’un ou plusieurs nano-contacts pourrait donc expliquer à la fois, la corrélation
entre la dépendance de la résistance et de la tension en fonction de l’amplitude [524], ainsi
que l’augmentation de l’e�et avec la température en présence d’un champ magnétique, si
on prend en compte l’augmentation du coe�cient magnétoélastique du système étudié à
haute température [522].

5.4 Conclusion des études réalisées sur le système
FeCo

Cette première étude n’a au final livré que peu de renseignements. Le point impor-
tant est qu’elles ont permis de confirmer les travaux précédents. En particulier, les deux
régimes de MR à fort champ ont été reproduits et démontrent leur intérêt potentiel dans
l’intégration de barrières tunnels afin d’obtenir de fortes amplitudes de MR. Cependant,
les résultats restent néanmoins assez disparates, et sujets à discussion, eu égard leur évo-
lution temporelle dans le cas des supercristaux. Contrairement aux premières études de
R.P. Tan, ce système de nanoparticules synthétisées via un protocole légèrement modifié,
a permis contre toute attente de faire coexister sur le même échantillon de forts e�ets
hystérétiques à bas champ jusqu’à température ambiante (≥ 100 %) avec de forts e�ets
de MR observés entre 15 K et 1.8 K à fort champ (1300 % au maximum). Les fortes
amplitudes observées à fort champ pourraient être attribuées à un e�et tunnel via un état
localisé désordonné au sein des barrières organiques mais son origine n’est pas identifiée
à l’heure actuelle. Concernant l’e�et à bas champ, il semble peu probable qu’il provienne
de TMR entre les nanoparticules de FeCo. La modification du protocole de synthèse
n’a pas permis de réellement progresser quant à la qualité des objets. Ils demeurent très
inhomogènes au niveau du coeur (e�et de ségrégation chimique et carburation probable)
et leur surface est polluée par du CO en surface. L’ensemble conduit à des propriétés
d’aimantation très en deçà de ce qui est attendu pour une phase de FeCo massive, et très
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probablement, le CO en surface conduit à un état de surface faiblement polarisé en spin
et très perturbé. Afin d’avancer, il convient d’étudier d’autres systèmes de nanoparticules
obtenu par di�érentes méthodes, plus simples et mieux maîtrisés. Nous exposons ci-après
l’étude sur des systèmes monométalliques dont le coeur de la particule est à priori homo-
gène, avec di�érents états de surface.
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Chapitre 6

Nanoparticules de Co avec des
barrières tunnel variables

6.1 Introduction
Un premier système que nous avons étudié concerne des nanoparticules de Co élabo-

rés par une "méthode polyol" modifiée au sein du laboratoire par G. Viau et C. Garcia.
Ces nano-objets présentent l’avantage de réduire la complexité, de part le caractère mo-
nométallique, et l’ajout d’un seul ligand de type amine. Elles présentent également une
meilleure monodispersité en taille, et nettement moins sensibles à l’air. Par ailleurs, ces
particules étant stabilisées par une simple amine (oleylamine (OY) nommé C18), nous
avons pu réaliser des échanges de ligands et les remplacer par des amines de longueurs
plus courtes (dans notre cas de la dodecylamine et butylamine nommées respectivement
"C12" et "C4"). Cela nous permettra ainsi de moduler la distance interparticule, et d’étu-
dier l’influence de l’épaisseur des barrières sur les mécanises du transport électronique et
de magnétorésistance.

6.2 Synthèse
Brièvement, le précurseur de cobalt (Co(acac)2) a est réduit sous Ar à 250 °C en

présence de tetradecanediol dans de l’oléylamine (OY) pendant 30 minutes. Toutes les
étapes suivantes, synthèse et échange de ligands, ont été réalisées respectivement dans un
quadricols (avec bullage d’Ar) et dans une boîte à gants sous gaz inerte (Ar) pour éviter
toute oxydation. La solution de nanoparticules obtenue est ensuite lavé deux fois avec du
toluène pour éliminer l’excès de ligands qui joue ici le rôle de solvant. Les clichés de MET
de vues éloignées (présentés dans la suite) montrent que les nanoparticules de Co entourées
par l’OY (échantillon C18) possèdent un diamètre moyen D = 10.3 ± 2.9 nm (voir figure
6.5). Les clichés de haute résolution ont montré un certain ordre de cristallisation sur
certaines nanoparticules (voir figure 6.1 a)). Des mesures de di�raction des rayons X ont
mis en évidence une structure formée en moyenne de deux phases cristallines : hcp et fcc
pour une température de synthèse à 150 °C.
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a)# b)#

Figure 6.1 – Propriétés structurales des nanoparticules de Co synthétisées dans l’OY.
a) Cliché de MET en haute résolution qui montre l’organisation des plans atomiques d’une
nanoparticule. b) Mesure de di�raction des rayons X mettant en évidence une structure formée
en moyenne de deux phases cristallines : hcp et fcc pour une température de synthèse de 150 °C.

6.3 Mesures magnétiques
Les propriétés magnétiques mesurées sur une poudre de nano-objets donnent une ai-

mantation à saturation MS = 111.5 A.m2.Kg≠1, très en deçà de la valeur espérée du Co
massif (MS = 163 A.m2.Kg≠1), et un faible champ coercitif µ0HC = 27 mT à T = 2
K (voir figure 6.2). L’aimantation des nano-objets magnétiques n’est pas complètement
saturée à fort champ magnétique et une augmentation linéaire de l’aimantation (< 0.1%
/ T) est mise en évidence au-dessus de 2 T. Aucun couplage magnétique d’échange n’est
observé dans les cycles d’hystérésis mesurée à 2 K après un refroidissement e�ectué sous
champ (5 T) depuis 300 K. Ceci confirme l’absence de toute couche oxydée de type CoO
des nano-objets de Co. Etant donné la taille des objets, la faible aimantation mesurée
(de l’ordre de 70 % inférieure au massif), ne peut s’expliquer par un simple désordre de
spin en surface. Par contre, du fait de la méthode de synthèse, il est probable que divers
produits viennent altérer la qualité du coeur et de la surface. Outre l’oleylamine, d’autres
molécules peuvent venir interagir avec la surface. En particulier, la possibilité de présence
de CO en cours de synthèse provenant de la décomposition de l’acac peut conduire à
la fois à une carburation partielle du coeur ainsi qu’à une une réduction drastique du
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moment magnétique de surface si du CO est coordonné sur la surface.moment magnétique de surface si du CO est coordonné sur la surface.
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Figure 6.2 – Propriétés magnétiques des nanoparticules de Co.
Cycles d’hystérésis à 2 K après un refroidissement à champ nul (courbe noire) et sous 5 T (courbe
rouge), mesurés sur de la poudre de Co. En insert une vue rapprochée des champ coercitifs et
de l’aimantation rémanente.

6.4 Echange de ligands et dispositifs de mesure
Nous avons procédé à un échange de ligands à partir d’un lot de nanoparticules de

Co provenant d’une seule synthèse. Pour cela, après la synthèse des nanoparticules, nous
avons procédé à un tri magnétique : le surnageant de la suspension de nanoparticules
de Co a été retiré alors que dans un même temps les nanoparticules étaient maintenues
magnétiquement en les attirant grâce à un fort aimant. Puis, l’ajout d’un large excès de
ligands préalablement dilués dans une solution de toluène dégazée (dix équivalents par
rapport aux atomes total de Co), permet d’amorcer l’échange de ligands ici de la bu-
tylamine (CH3(CH2)3NH2) en a) et en b) de la dodecylamine (CH3(CH2)11NH2). En
e�et, le fort excès déplace l’équilibre et grâce à la labilité des ligands, un échange a lieu
à la surface des nanoparticules. Cette procédure est répétée deux fois pour maximiser
l’échange de ligands. Ensuite, on relave encore deux fois les suspensions de nanoparticules
de Co avec des solutions de toluène dégazés pour éliminer l’excès des nouveaux ligands.
nous rappelons que l’ensemble de ces opérations est réalisé sous atmosphère inerte d’Ar
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Figure 6.2 – Propriétés magnétiques des nanoparticules de Co.
Cycles d’hystérésis à 2 K après un refroidissement à champ nul (courbe noire) et sous 5 T (courbe
rouge), mesurés sur de la poudre de Co. En insert une vue rapprochée des champ coercitifs et
de l’aimantation rémanente.

6.4 Echange de ligands et dispositifs de mesure
Nous avons procédé à un échange de ligands à partir d’un lot de nanoparticules de

Co provenant d’une seule synthèse. Pour cela, après la synthèse des nanoparticules, nous
avons procédé à un tri magnétique : le surnageant de la suspension de nanoparticules
de Co a été retiré alors que dans un même temps les nanoparticules étaient maintenues
magnétiquement en les attirant grâce à un fort aimant. Puis, l’ajout d’un large excès de
ligands préalablement dilués dans une solution de toluène dégazée (dix équivalents par
rapport aux atomes total de Co), permet d’amorcer l’échange de ligands, dans notre cas
de la butylamine (CH3(CH2)3NH2) et de la dodecylamine (CH3(CH2)11NH2) (voir les
clichés de MET après "change sur la figure 6.5 en a) et b) respectivement). En e�et, le
fort excès déplace l’équilibre et grâce à la labilité des ligands, un échange a lieu à la sur-
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face des nanoparticules. Cette procédure est répétée deux fois pour maximiser l’échange
de ligands. Ensuite, on relave encore deux fois les suspensions de nanoparticules de Co
avec des du toluène dégazé pour éliminer l’excès des nouveaux ligands. Nous rappelons
que l’ensemble de ces opérations est réalisé sous atmosphère inerte d’Ar en boîte à gants.
On obtient finalement trois suspensions de nanoparticules possédant trois longueurs di�é-
rentes de ligands constitués d’une même tête polaire amine gre�ée sur les nanoparticules
avec des molécules de type alcane comprenant de 4, 12, et 18 carbones (nommées respec-
tivement C4, C12 et C18).
Afin de vérifier et tenter de quantifier l’échange de ligands, nous avons e�ectué des mesures
de spectroscopie infra-rouge sur les trois échantillons C4, C12, et C18 (voir figure 6.3).
Le spectre indique clairement une augmentation du nombre de groupement CH2 lorsque
la longueur de l’amine augmente. Cependant, cette technique doit être considérée avec
précaution en raison du signal relatif des liaisons CH2, et ne permet pas de conclure défi-
nitivement et de manière quantitative quant au bon déroulement de l’échange de ligands
à la surface des nanoparticules.
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Figure 6.3 – Spectres infra-rouges des trois
suspensions (C4, C12 et C18). En insert : le
ratio relatif des liaisons symétriques et anti-
symétriques (ICH2/ICH3).

Par conséquent, nous avons complété cette caractérisation par des observations par
MET des di�érents échantillons (voir figure 6.4). Les clichés montrent une réduction de
la distance de séparation égale à 4 (2.4) nm ± 1.3 (0.9) nm pour C18 et C12 respec-
tivement. De part la très faible longueur de chaîne des molécules de butylamine, nous
ne pouvons donc pas déduire expérimentalement sa valeur. On peut néanmoins donner
une estimation de la distance de séparation comprise entre 0.616 pour une interdigitation
totale et 1.232 nm dans le cas où l’interpénétration des chaînes est nulle. Pour la suite
de la discussion et de l’analyse des propriétés de transport, nous allons utiliser le même
rayon r pour les trois systèmes de nanoparticules de Co, mais la barrière s de C4 sera
laissée comme paramètre libre.
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Figure 6.4 – Clichés de MET des nanoparticules de Co. Les barrières ont été échangées par
des amines courtes comportant quatre carbones en a), douze carbones en b) et la référence en
fin de synthèse après deux lavages successifs dont la distribution en taille est monodisperse égale
à 10.3 ± 2.9 nm.

Les dispositifs de mesure de transport électronique sont préparées comme suit. Après
l’échange des ligands, les nanoparticules sont positionnées entre des électrodes en forme
de peignes inter-digités espacées de 4 µm, grâce aux forces de DEP (7 Vrms à 10 KHz).
Les dépôts sont e�ectués en boîte à gants sous atmosphère inerte pour éviter l’oxydation
des nanoparticules. Enfin, les dispositifs sont protégés d’une couche d’alumine de 100 nm
qui évite toute oxydation ultérieure pendant la connexion de l’échantillon sur une canne
de mesure de magnéto-transport. Les mesures électriques sont réalisées dans un cryostat
d’Hélium liquide à l’aide d’un femto-ampèremètre.

6.5 Propriétés de transport électronique
De manière générale et pour tous les échantillons, les caractéristiques R (T ) montrent

une augmentation de 2-3 ordres de grandeur de la résistance à basse température, typique
du régime de blocage de Coulomb. La figure 6.5 montre ces évolutions pour des tensions
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appliquées de V = 5 mV, 1 V et 5 V pour C4, C12 et C18 respectivement. Comme attendu,
le niveau de résistance augmente en fonction de la longueur des barrières, mettant en
évidence une diminution du couplage inter-particule g, définit comme la conductivité à
haute température d’une jonction tunnel, normalisée par la conductivité quantique e2/~.
Dans notre cas, g est estimé à 1.7 ◊ 10≠5, 1.1 ◊ 10≠8, 2.1 ◊ 10≠10 pour C4, C12 et C18
respectivement, qui met en évidence la forte dépendance de la densité de courant en
fonction de s. Pour les trois échantillons, les meilleurs ajustements des caractéristiques
R(T ) sont obtenus pour un exposant – = 1/2 (voir figure 6.5 a)) grâce à l’équation [396] :

R(T) = R0 exp

C3
T0
T

4–
D

L’ajustement des données expérimentales par la méthode des moindres carrés pour ln[R(T)] Ã
T≠1/2 permet d’extraire les valeurs expérimentales de T0 = 100, 440 et 700 K pour les
échantillons C4, C12 et C18 respectivement. Selon le modèle de VRH, la température
d’activation T0 dépend de l’énergie de charge Ec et de ›, qui est la longueur de locali-
sation correspondant physiquement à la longueur de décroissance de la fonction d’onde
électronique, via l’expression [26, 29, 27] :

T0 = 2.8 Ec/(KB›)

De toute évidence, l’augmentation de T0 entre les trois échantillons nécessite de prendre
en compte la longueur des barrières. Ces ajustements peuvent être obtenus en considérant
Ec� = e2/2C�, avec C� la capacité d’une nanoparticule entourée de N voisins qui a pour
expression [36, 397] :

C� = 2NrfiÁ0Árln(1 + 2r/s)

Dans le cas de C12 et C18, en introduisant les paramètres structurels déduits des clichés de
MET (r = 5.15 nm et s = 2.4 et 4 nm) on obtient › = 0.4◊r et 0.3◊r respectivement. Pour
C4, on obtient › = 0.98◊r pour une longueur de barrière fixée à s=0.5 nm. Cette valeur est
proche de la valeur théorique (0.6 nm). Par ailleurs, l’augmentation de › lorsque s diminue
est cohérent avec les travaux théoriques qui prédisent une évolution comme › Ã ln(1/g),
c’est-à-dire une augmentation du couplage électronique lorsque la barrière diminue [25].
En conséquence, la longueur de localisation pour C4, qui reflète une forte corrélation de
la fonction d’onde électronique dans ce cas, est en bon accord avec des études récentes
e�ectuées sur des nanocristaux de PbSe (5 nm) où les longueurs de localisation rapportées
étaient de l’ordre de la taille des nanoparticules pour les ligands organiques les plus courts
(0.5 nm) [29].
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Figure 6.5 – Propriétés de transport électronique des échantillons C4, C12, C18.
a) Caractéristiques R(T) pour une tension appliquée de 5 mV, 1 V, 5 V respectivement pour C4,
C12, C18. b) Caractéristiques I(V) à T = 2 K. Les ajustements sont obtenus avec le modèle de
cotunneling inélastique (CI). c) Calcul du rapport de l’énergie de charge des nanoparticules cou-
plées, sur l’énergie de charge d’une nanoparticule isolée, en fonction du rayon et de la longueur
de barrière.

Nous présentons maintenant sur la figure 6.5 en b), les caractéristiques I (V ) mesurées
à basse température (T = 2 K). Dans le cadre du modèle de cotunneling, ces dernières
peuvent être modélisées dans le régime de blocage de Coulomb par [26, 404, 403] :

I = I0 V gj

C
(eV )2 + (kBT )2

E2
c

Dj≠1

où j est le nombre de jonction impliqué dans le processus de cotunneling, tel que j =
rsaut/dcc et V = Vb dcc/L est la tension Vb appliquée par jonction, avec L = 4 µm l’es-
pace entre les paires d’électrodes. La modélisation des caractéristiques I(V ) obtenues à
l’aide de l’équation précédente (où les mêmes paramètres structurels précédents (Ec�)
sont utilisés pour adapter les caractéristiques R(T ) (r = 5.15 nm et s = 0.5, 2.4 et 4.0
nm) est présentés sur la figure 6.5 b). En introduisant rsaut = r›(T0/T )1/2 [25, 403, 29],
on obtient j = 3.5, 2.5 et 2.3 jonctions impliquées dans le processus de cotunneling pour
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C4, C12 et C18 respectivement. En gardant les mêmes paramètres structuraux (r = 5.15
nm et s = 0.5, 2.4 et 4) dans l’équation précédente, utilisés précédemment pour modéliser
les caractéristiques R (T ), nous avons tracés les ajustements des caractéristiques I (V ),
présentés dans la figure 6.5. Bien que les ajustements ne s’accorde pas parfaitement aux
valeurs expérimentales, nous montrons que la prise en compte des valeurs de s déduites par
MET, permet une modélisation correcte et simultanée des caractéristiques R (T ) et I (V ).

Nous allons à présent discuter de la valeur des paramètres introduits pour décrire
complètement le régime de cotunneling (voir 2.1.2) pour ces échantillons. Jusqu’à pré-
sent, seules quelques expériences ont été consacrées à étudier l’influence de la longueur
de barrière s sur le régime de cotunneling. Dans leurs travaux, Moreira et coll. ont mis
en évidence une énergie de charge Ec constante dans des réseaux de nanoparticules d’Au
de 5 nm, séparées par di�érentes chaînes alkyles dont le nombre de carbone varie de 2
à 8 [28]. Ces observations contrastent avec nos résultats, qui montrent clairement que
l’ajustement simultané des caractéristiques R(T ) et I(V ) pour les trois échantillons est
fortement dépendant de s (et donc de Ec). Cette contradiction souligne la nécessité de
bien modéliser l’énergie de charge requise dans les assemblées de nanoparticules. En e�et,
la plupart des travaux de la littérature ont été analysés à l’aide de la capacité d’une sphère
isolée C0 = 4fiÁrÁ0r [26, 29, 28, 27, 404]. Un modèle alternatif, qui prend en compte s dans
l’expression de la capacité, a été proposé par Abeles et coll. [30]. Toutefois, ce modèle a
donné lieu à des divergences entre les valeurs d’énergie de charge expérimentales et théo-
riques [406, 525]. Une explication pourrait être que dans ces calculs, l’hypothèse est faîte
que le produit s◊Ec reste constant. Cependant, cette hypothèse n’est pertinente que dans
le cas de matériaux granulaires où la méthode de croissance couple intrinsèquement s et le
rayon et donc Ec. Par ailleurs, tous les travaux de la littérature, utilisent à notre connais-
sance les valeurs de s théoriques. Cette approximation pourrait également expliquer les
écarts entre les valeurs expérimentales et théoriques. Dans notre cas, nous soulignons que
seul l’utilisation de C� peut conduire à l’ajustement simultané des caractéristiques I(V )
et R(T ).
Pour faire la lumière sur la valeur de la capacité e�ective ressentie dans un réseaux de na-
noparticules (sphère isolée ou nanoparticules couplées), nous avons calculé le ratio entre
l’énergie de charge d’une nanoparticule isolée EC0 et celle d’une nanoparticule couplée
avec ses plus proches voisines EC� , et l’avons représenté sur la figure 6.5 en c). Plusieurs
éléments intéressants peuvent être observés : i / pour les nanoparticules de faibles rayons
(r < 2 nm), on observe de faibles di�érences entre EC0 et EC� , ce qui signifie que les
nanoparticules se comportent comme des capacités isolées quelques soit la distance inter-
particule. Cela pourrait expliquer que Moreira et coll. aient observé une énergie de charge
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constante malgré les distances inter-particules variables. ii / Lorsque le rayon des nano-
particules est grand, le couplage électrique inter-particule augmente et peut conduire, par
exemple pour les faibles valeurs de s, à une sous-estimation de l’énergie de charge d’un
ordre de grandeur si l’on ne considère que la capacité isolée des nanoparticules.
iii / Par conséquent, plus les rayons des nanoparticules sont grands, plus l’utilisation des
valeurs théoriques des barrières peut produire des erreurs non négligeables sur l’analyse
(dans le cas où elles di�èrent de celle mesurée). Dans notre cas, les valeurs théoriques de
la longueur des molécules de dodécylamine et d’oléylamine (1.49 [526] et 2.4 nm [527])
donneraient 20 à 30 % d’erreurs par rapport aux valeurs calculées en utilisant la longueur
des barrières déduite des clichés de MET.

6.6 Propriétés de magnétorésistance
Aucun des trois échantillons n’a présenté de MR à bas champ pouvant être attribuée

à de la TMR entre les nanoparticules de Co. Cependant, de faibles e�et à fort champ
magnétique ont été mesurés sur l’échantillon de nanoparticules de Co entourées de chaînes
alkyles C18. Pour la suite nous définirons l’amplitude de la MR à fort champ magnétique
comme :

MR =
C
R(0) ≠ R(10 T )

R(0)

D

où R(0) et R(H) représentent respectivement la résistance à champ nul et la résistance de
l’échantillon sous un champ magnétique de 10 T. Comme on peut le voir sur la figure 6.6
a), l’échantillon C18 a présenté, pour une tension fixe de 20 V, de la magnétorésistance à
fort champ. Lorsque la température diminue, l’amplitude présente un comportement non
monotone : elle augmente fortement dès 50 K, puis chute brutalement aux alentours d’une
température de transition (entre 1.7 et 2.6 K). Elle dépend très fortement de la tension et
on obtient pour T = 2.6 K une amplitude de MR à fort champ maximisée égale à 1.2 %/T.
Enfin, pour une valeur de tension de polarisation fixe, l’ensemble des mesures tracées en
fonction de H/T se superpose sur une courbe unique. L’ensemble de ces caractéristiques
des MR à fort champs (disparition à basse température, dépendance exponentielle avec la
tension et superposition en H/T) est similaire (mis à part l’amplitude) à ce qui fut déjà
observé sur les super-cristaux de FeCo par R.P. Tan et confirmé dans le chapitre 8, ce
qui laisse supposer une origine identique. Ce point, ainsi que l’absence d’e�et de TMR à
bas champ seront discutés en détails dans le dernier chapitre de ce manuscrit.
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Figure 6.6 – Evolution de la MR à fort champ (10 T) au sein de l’échantilon C18.
a) Evolution de la MR à fort champ en fonction de la température (C18).b) Superposition en
H/T des courbes de MR à fort champ (10 T) normalisées par rapport à R(1.5 T) pour une
tension de 20 V c) Mise en évidence de la chute brutale de l’amplitde de la MR à très basse
température (T ≥ 1.8 K). d) Dépendance de l’ amplitude de la MR à fort champ en fonction de
la tension appliquée.

6.7 Conclusion
Ce travail à partir de nanoparticules de Co stabilisées par des amines et obtenues par

la méthode "polyol" nous a permis d’avancer dans l’étude des mécanismes de transport
électronique. En particulier, l’étude en fonction de la distance séparant les nanoparticules
à travers l’échange de ligands post-synthèse a révélé un processus de cotunneling à basse
température. Nous avons montré que pour ce régime, les caractéristiques R(T ) et I(V )
peuvent être ajustées en tenant compte i/ de la capacité e�ective des nanoparticules envi-
ronnantes, et ii/ des paramètres structurels (taille des nanoparticules et leurs séparations)
déduits de la microscopie électronique. Malheureusement, les études de magnétorésistance
se sont révélées extrêmement limitées. Seuls des e�ets fort champ ont été observés dont les
caractéristiques principales - disparition à basse température, dépendance exponentielle
avec la tension et superposition en H/T - ressemblent (à l’amplitude près) aux e�ets déjà
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observés pour le système FeCo, et ce malgré des objets apparemment très di�érents. Au-
cun e�et de TMR n’a été observé. Encore une fois, ces propriétés de magnétorésistance
doivent être mis en relation avec la méthode de synthèse et les propriétés magnétiques.
Comme pour le système précédent, et en relation avec les faibles aimantations mesurées,
nous suspectons une forte perturbation du magnétisme de surface à l’origine, notamment
des e�ets de carburation et de coordination du CO, à l’origine des comportements obser-
vés ici.
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Chapitre 7

Transport électronique de réseaux de
nanoparticules de Fe métallique :
influence de la chimie de surface

7.1 Introduction
Afin de parvenir à mieux cerner le rôle de la chimie de surface sur les propriétés de

transport électronique dépendant du spin, nous avons opté pour des nano-objets de Fe
élaborés à partir d’un précurseur dont les résidus de décomposition sont à priori moins
"agressifs" du point de vue chimique et vis à vis du magnétisme. Di�érents systèmes de
nanoparticules de Fe synthétisées à partir du [Fe[N(SiMe3)2]2]2 stabilisés par di�érents
systèmes de ligands ont été optimisés en vue de préserver à la fois le caractère métallique
et le magnétisme de surface. Ces objets excessivement réactifs à toute pollution d’oxygène
ou d’eau ont été intégrés et ont fait l’objet de mesures de transport électronique. Nous
présentons ici des mesures de TMR (magnétorésistance tunnel) à température ambiante
obtenues dans des réseaux de nano-objets métalliques de Fe entourés de di�érents jeux de
barrières organiques. Les propriétés électriques typiques du régime de blocage de Coulomb
ainsi que les mesures de magnéto-transport, mettent en évidence un transport électronique
polarisé en spin à travers les réseaux de nano-objets. Nous verrons que ces mesures valident
notre démarche d’élaboration qui permet, pour la première fois, d’obtenir une approche
toute-chimie pour l’électronique de spin à température ambiante.

7.2 Synthèse de nanoparticules de Fe métallique sta-
bilisées par di�érents systèmes de ligands

L’étude de la synthèse et des propriétés magnétiques de nanoparticules de Fe font
l’objet d’études depuis près de 20 ans au sein du laboratoire. Durant ce long travail d’opti-
misation, un pas important a été l’obtention d’e�et d’exaltation de l’aimantation similaire
aux clusters élaborés par voie physique et étudiés en temps de vol (mesure magnétique
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par Stern Gerlach). Cela a permis de valider le choix du précurseur [Fe[N(SiMe3)2]2]2
qui peut se décomposer sous une pression de H2 pour former des objets parfaitement
métalliques. Depuis, de nombreuses études ont été réalisées avec pour objectif la modu-
lation de la taille et de la forme (formation de nanocubes) dans le cadre des thèses de
Dumestre et coll. [103] et Lacroix et coll. [528], puis du stage postdoctoral d’A. Me�re.
Notre choix s’est porté sur des particules de Fe de taille autour de 10 nm, stabilisées par
di�érents types de ligands, aux propriétés magnétiques optimisées. Nous nous sommes
intéressés à trois types de nano-objets (nommés I, II et III), dont les synthèses sont ré-
sumées sur la figure 7.1. Le point commun des trois synthèses, est la décomposition du
précurseur [Fe[N(SiMe3)2]2]2 sous une pression de H2 en présence de di�érents ligands
stabilisants. Pour le système I, la décomposition en présence d’HDA [CH3(CH2)15NH2]
/ HDA/HCL [CH3(CH2)15NH3 + Cl≠] donne lieu à la formation de nanocubes de Fe
de taille moyenne centrée sur 8.9 nm. Pour le système II, la décomposition en présence
d’HDA / AP [CH3 ≠ (CH2)14COOH] conduit à la formation de nanoparticules de forme
sphérique de Fe de taille moyenne centrée sur 11.1 nm. Enfin, le système III, où la décom-
position en présence d’HDA permet de former des nanoparticules sphériques de 9.25 nm
de diamètre. Ces ligands consistent en des chaînes aliphatiques linéaires avec di�érents
groupes fonctionnels susceptibles de se gre�er sur la surface. Les détails des étapes des
synthèses peuvent être consultés en annexe (voir B.3.2 pour les synthèses I et II, et B.3.2
pour III). Pour les trois systèmes, la présence d’amine est probable, avec des chlores ou
des carboxylates coordonnés sur la surface, respectivement pour les systèmes I et II. Il
faut noter qu’à ce jour, il est très di�cile de déterminer exactement la nature des élé-
ments coordonnés sur la surface, les techniques de RMN étant inopérantes pour les objets
magnétiques. Pour les trois systèmes, la distance inter-particulaire moyenne est de l’ordre
de 2 nm.
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72H à 150°C 
sous H2 

Précurseur  
de Fe 

[Fe[N(SiMe3)2]2]2  

Figure 7.1 – Schéma récapitulatif des synthèses et des conditions expérimentales permettant
d’obtenir des nano-objets magnétiques.
Trois types de nano-objets sont synthétisés grâce à la décomposition des centres métalliques de
Fe issus d’un même précurseur de [Fe[N(SiMe3)2]2]2 après mise sous pression d’H2 à 150 °C
pendant 48 H pour les échantillons I et II et 72 H pour l’échantillon III. Comme on peut le voir
sur les clichés de MET, en présence d’un jeu de ligands d’HDA/HDA/HCL et d’HDA/AP
ou d’amine seulement, on obtient respectivement des nano-cubes (sur la gauche), des nanopar-
ticules (sur la droite) ainsi qu’en haut dont la distribution de taille monodisperse est centrée sur
8.9(11.1)(9.25) nm avec un écart-type log-normal ‡ = 0.08(0.09)(0.7).
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Les nano-objets une fois collectés, ont été lavés trois fois avec du toluène afin d’éliminer
l’excès de ligands ainsi que toutes autres espèces de Fe pouvant rester sous forme molé-
culaire. Une fois séchées, on obtient des poudres noires contenant 70% de Fe en masse,
quantifié grâce à une microanalyse chimique. Toutes les synthèses et les manipulations
ont été réalisées, soit sous atmosphère inerte d’argon à l’intérieur d’une boîte à gants, soit
sous atmosphère réductrice de dihydrogène grâce à des récipients Fisher-Porter. Ces pré-
cautions nous ont permis d’éviter toute oxydation du Fe et donc de préserver le caractère
métallique de la surface des nano-objets. Les observations par microscopie haute résolu-
tion ont mis en évidence la structure cristalline cubique centré identique au Fe massif.
De fines couches d’oxydes sont généralement observées du fait du passage à l’air durant
l’introduction du porte-échantillon dans le microscope électronique.
Le caractère métallique des nano-objets de Fe a été confirmé par spectroscopie Mössbauer.
La figure 7.2 présente les spectres Mössbauer obtenus à 4.2 K pour les échantillons I et II.
Dans les deux cas, les spectres sont caractéristiques de nanoparticules métalliques. Aucune
trace d’oxydation n’est ici perceptible dans les limites de sensibilité de l’appareil. Nous
pouvons observer de petites di�érences sur les deux spectres avec des traces d’impure-
tés paramagnétiques probablement dûes à des résidus d’espèces moléculaires de Fe. Nous
n’avons pas réalisé de spectroscopie Mössbauer sur les nanoparticules de l’échantillon III.
A priori, la perturbation de la structure électronique par la coordination d’amines est
faible.
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Figure 7.2 – Spectres Mössbauer mesurés à basse température (4.2 K) sur des poudres des
systèmes I a) et II b). Les ajustements des spectres donnent une estimation du champ hyperfin
pour un champ magnétique d’environ 338 kG en accord avec les valeurs du Fe massif.
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7.3 Mesures magnétiques de nanoparticules de Fe mé-
tallique

Les propriétés magnétiques mesurées sur une poudre de nano-objets donnent une
aimantation à saturation MS = 230 ± 23 A.m2.Kg≠1(220 A.m2.Kg≠1) et un faible
champ coercitif µ0HC = 23 mT (4 mT ) à T = 2 K (300 K) pour l’échantillon I, et
MS = 240 ± 24 A.m2.Kg≠1(229 A.m2.Kg≠1) et un faible champ coercitif µ0HC =
36 mT (18 mT ) à T = 2 K (300 K) pour l’échantillon II (voir figure 7.3). L’aimantation
des nano-objets magnétiques n’est pas complètement saturée à fort champ magnétique et
une augmentation linéaire de l’aimantation (0.5% / T) est mise en évidence au-dessus de
2 T. La figure 7.3 présente les mesures d’aimantation en fonction du champ magnétique
appliqué dans le plan d’un dispositif type élaboré avec des nano-cubes de Fe. En com-
paraison avec l’échantillon sous forme de poudre, l’assemblée de nano-objets montre une
plus grande rémanence et coercivité à 2 K (µ0Hc = 44 mT ) ainsi qu’un comportement
super-paramagnétique à 300 K. L’augmentation du champ coercitif est une conséquence
bien connue de la réduction des interactions magnétiques d’un dépôt de nano-objets par
rapport à une poudre [529]. Aucun couplage magnétique d’échange n’est observé dans les
cycles d’hystérésis mesurés à 2 K après un refroidissement e�ectué sous champ (5 T) de-
puis 300 K. Ceci confirme l’absence de toute oxydation significative des nano-objets de Fe
lors de l’élaboration des dispositifs. Par conséquent, la faible pente de l’aimantation pour
un champ magnétique supérieur au champ de retournement des nano-objets est attribué
à la présence de désordre de spin à leur surface.
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Figure 7.3 – Propriétés magnétiques des dispositifs à base de nano-objets de Fe.
a) Aimantation de l’échantillon I (nano-cubes de Fe). Les données obtenues à la fois sur poudre
et sur des assemblées de nano-objets déposés par DEP sont superposées. b) Mesures d’aimanta-
tion e�ectuées sur une poudre de nano-objets de l’échantillon II.
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7.4 Mesures de magnéto-transport de nanoparticules
de Fe métallique

7.4.1 Préparation des dispositifs de mesure de transport

Après plusieurs procédures de lavage afin d’éliminer autant que possibles les espèces
moléculaires, les nano-objets ont été piégés entre des électrodes en forme de peignes inter-
digités espacées de 4 µm (voir figure 7.4) par la technique de diélectrophorèse (voir partie
précédente 4.3). Pour éviter l’oxydation de ces derniers, les dépôts ont été e�ectués en
boîte à gants sous atmosphère inerte. Les dispositifs ont été ensuite transférés dans le bâti
couplé directement à la boîte à gants, afin de les protéger grâce à une couche d’alumine
(100 ou 200 nm) déposée par pulvérisation cathodique RF. Cela permet d’éviter toute
oxydation ultérieure, notamment lors du transfert des échantillons sur la canne de mesure
de magnéto-transport. La figure 7.4 montre des clichés de MET des échantillons I et II en
coupe, préparés pour la microscopie par faisceau d’ions focalisé (FIB). On notera que ces
clichés ont été pris à la toute fin des études de magnéto-transport présentées dans la suite.
Les clichés de MET mettent en évidence des dépôts multi-couches de nano-objets de Fe,
auto-assemblés de manière désordonnée et séparés par la présence des ligands organiques.
On notera que la forme cubique ainsi que la structure cristalline des nano-objets ont
été endommagées pendant le processus d’amincissement par FIB, en raison de l’énergie
élevée des ions gallium. Une cartographie chimique par (EDX) confirme la nature et la
localisation de chaque couche ainsi que l’absence de di�usion d’alumine à l’intérieur de
l’assemblée de nano-objets.
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Figure 7.4 – Vues en coupe observées par MET des dispositifs à base de nano-objets de Fe.
a) Vue en coupe à fort grandissement de l’échantillon I (nano-cubes de Fe). b) Cliché de MET
du même échantillon à faible grandissement pris sur une zone représentative du dépôt. Une
couche de 100 nm d’alumine est pulvérisée pour empêcher l’oxydation sur le dessus des assem-
blées. On notera que la forme des nano-cubes de Fe a été endommagée à la suite de la préparation
de l’échantillon par amincissement FIB. c), d) Vues en coupe de l’échantillon II à faible et fort
grandissement respectivement. e) Cartographie chimique des couches de l’échantillon obtenue
par une mesure d’EDX sur l’échantillon II. La couche supérieure de platine a été ajoutée pour
protéger l’échantillon lors de la découpe de la zone d’intérêt.

Les mesures de magnéto-transport ont été e�ectuées sur 40 dispositifs (comprenant
les systèmes I, II, III) élaborés via le même protocole d’élaboration décrit précédemment
(dépôts par DEP suivi d’un capping d’alumine). Parmi eux, 26 ont présenté des résis-
tances mesurables (R) allant de 5 M� à 2 G� à température ambiante, tandis que 14
de ces 22 dispositifs présentaient des propriétés de magnétorésistance (MR) avec un com-
portement similaire. Les 18 dispositifs où nous n’avons pas réussi à détecter de courant
avaient probablement une résistance supérieure à notre gamme de mesure, ou de manière
moins probable ne possédaient aucun chemin de percolation électrique entre chaque paire
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d’électrodes en parallèle. Nous décrivons ci après les propriétés de transport électronique
sans ou avec champ magnétique appliqué.

7.4.2 Transport électronique dans les réseaux de nanoparticules
de Fe métalliques

Les mesures de transport électronique sont présentées sur la figure 7.5. La résistivité
augmente fortement pour les trois échantillons à basse température, et à faible tension
de polarisation, indiquant une suppression de courant, typique du régime de blocage de
Coulomb dans des assemblées de nano-objets (voir figure 7.5 b), d), f)). Ce régime est
également mis en évidence sur les caractéristiques I(V ) en fonction de la température
représentée sur la figure 7.5 a), c), e). Leur comportement varie d’un régime ohmique
à température ambiante à un régime fortement non linéaire à basse température avec
une ouverture progressive d’un gap de Coulomb. Des études numériques prédisent que
caractéristiques I (V ) suivent à T = 0 K la relation de Middleton et Wingreen :

I Ã
3
V ≠ VT

VT

4’

où VT est la tension seuil à dépasser pour qu’un courant s’établisse [398]. Cette loi de
puissance est liée à l’ouverture progressive des chemins de conduction alors que l’exposant
’ est relié à la dimensionnalité des chemins de conduction à travers l’assemblée. ’ = 1 et
’ = 5/3 ont été calculés et confirmés expérimentalement pour des assemblées de nano-
objets désordonnées, respectivement en une ou deux dimensions (1D et 2D) [399]. Dans le
cas d’assemblées en 3D, seules des estimations expérimentales ont été rapportées avec des
valeurs plus grandes que pour le cas 2D [37]. Ici, nous avons trouvé ’ = 3.5 ± 0.2 (2 ± 0.2)
(3.93 ± 0.3) et VT = 1.5 (4.4) (7.5) V pour les échantillons I, II et III respectivement. A
noter, ces valeurs de ’ sont dans la même gamme que celles reportées dans des assemblées
2D/3D de nano-objets dans la littérature [36, 530, 531, 532, 397, 517].
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Figure 7.5 – Caractéristiques I (V) mesurées en fonction de la température pour les échantillons
I a), II c) et III e).
Un ajustement de la caractéristique I (V) à basse température (#) a été obtenu grâce à la relation
de Middleton et Wingreen pour ’ = 3.5 (2.0)(3.93) et Vt = 1.5 (4.4)(7.5 V) respectivement pour
les échantillons I (II)(III). b), d) Résistances di�érentielles extraites des caractéristiques I (V)
pour b) l’échantillon I d) et l’échantillon II. f) R (T) pour di�érentes tensions appliquées à
l’échantillon III.

7.4.3 E�et de magnétorésistance dans les réseaux de nanopar-
ticules de Fe métallique

La dépendance de la résistivité des échantillons en fonction du champ magnétique
appliqué R (H) est présentée sur les figures 7.6, 7.7 et 7.9. On notera que le champ ma-
gnétique externe est appliqué dans le plan des couches de nanoparticules, pour tous les
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échantillons. Pour les trois systèmes, nous pouvons noter la présence de deux contribu-
tions, en champ faible et champ fort, soit respectivement en dessous et au dessus du
champ de saturation magnétique.

E�ets de MR à fort champ

Considérons d’abord la contribution à fort champ magnétique. Celle-ci est caractérisée
par une diminution linéaire de la résistance (≥ 0.5 %/T), quasiment indépendante de la
température, comme en témoigne la quasi superposition de la résistance normalisée au
delà du champ de saturation (± 10 T) pour di�érentes températures (T= 1.7 K, 5.1 K,
113.2 K) (Cf figure 7.6 e)). On notera que ces dernières mesures ont été obtenues à travers
des nano-cubes de Fe issus de la même synthèse mais déposés sur un dispositif di�érent
(peignes inter-digités espacés de 150 nm). L’échantillon III présente un comportement très
similaire. En e�et, les MR à fort champ se superposent jusqu’à 56.5 K. La caractéristique
mesurée à 112 K montre une réduction de l’e�et de MR fort champ. Enfin, la contribution
à fort champ est quasiment indépendante de la tension appliquée (≥ 0.7 %/T quelque
soit la tension appliquée), comme cela est présenté sur la figure 7.9 f) pour une tempéra-
ture fixe (T = 2 K). Ces comportements sont très di�érents de ceux observés jusqu’alors,
notamment pour les réseaux de nanoparticules de FeCo. L’échantillon II présente un
tout autre comportement. La résistance normalisée présente les mêmes comportements
en fonction de la température et de la tension similaire aux systèmes de nanoparticules de
FeCo et de Co décrits dans les chapitres précédents. En e�et, comme on peut le voir sur
la figure 7.8 a), l’échantillon II a présenté pour une tension fixe de 10 V, de la MR à fort
champ avec un comportement non monotone : cette dernière augmente fortement dès 50
K, puis chute brutalement aux alentours d’une température de transition (entre 1.75 et
2.2 K). La dépendance en tension de la MR à fort champ de l’échantillon II, représentée
sur la figure 6.6, et d), diminue exponentiellement quand la tension augmente en b) pour
T = 2.16 K ou reste constante et faible en c) pour T = 1.75 K. On obtient pour T = 2.16
K une amplitude de MR à fort champ maximisée égale à 0.65 %/T. Cependant, contrai-
rement aux résultats obtenus pour les nanoparticules de FeCo et de Co, l’amplitude de
la MR ne dépend pas directement du ratio H/T comme on peut le voir sur la figure 7.8
pour d) qui correspond au tracé des données brutes et e) en H/T. Seule une superposi-
tion selon la loi H/(T+Tprime) est possible, en introduisant une température Tprime = 150.

E�ets de MR à bas champ

La deuxième contribution apparaît à bas champ magnétique (< 0,5 T) en dessous
du champ de saturation magnétique. Elle persiste jusqu’à une température élevée (voir
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7.6 b), c), 7.7 b), c) et 7.9 b), c)). A basse température et quelque soit le système
considéré, la résistance montre un comportement hystérétique avec l’apparition de deux
pics symétriques à µ0HP = 150 (210) mT pour l’échantillon I (II) à T = 1.7 K, et µ0HP =
175 mT pour l’échantillon III à T = 4 K. Les figures 7.6 et 7.9 d) montrent la dépendance
en fonction de la température de µ0HP et µ0HC respectivement de l’échantillon I et
III. Pour les échantillons I et II, cette MR persiste jusqu’à la température ambiante.
Diverses origines sont possibles. Afin d’étudier l’hypothèse d’une MR anisotrope, nous
avons e�ectué des mesures de R(H) avec l’échantillon orienté perpendiculairement au
champ magnétique. Étant donné qu’aucun changement significatif n’a été constaté (voir
figure 7.6 c)), cette hypothèse a été exclue. De plus, nous avons estimé la résistivité (à 300
K) de l’assemblée des échantillons au minimum à sept décades au dessus de la résistivité
du Fe massif. C’est pourquoi, nous pouvons raisonnablement conclure que le MR provient
d’un transport tunnel dépendant en spin entre les nano-objets magnétiques.
Dans le régime à faible champ, nous définissons l’amplitude de la TMR comme :

TMR = (Rmax ≠ Rmin)
Rmax

où Rmin est la résistance mesurée à µ0H = 0,5 T et Rmax est la résistance au niveau des
pics hystérétiques. Les figures 7.6 d), 7.7 d) et 7.9 d) présentent l’évolution de l’amplitude
de la TMR en fonction de la température pour une tension appliquée de 10 V dans le
cas des échantillons I et II, et de 30 V pour l’échantillon III. On notera qu’une tension
réduite à 1 (0,1) V pour l’échantillon I (II) a dûe être appliquée au-dessus 130 K pour
limiter la densité de courant et éviter d’endommager les ligands. L’amplitude de la TMR
pour l’échantillon I(II) est de 0.9(0.6) % et de 0.3(0.1) % à T = 2 K et T = 300 K
respectivement, et de 2.4 % et de 0.65 % à T = 4 K et T = 112 K. Parmi tous les
dispositifs mesurés (échantillons I,II et III), l’amplitude de la TMR à 4.5 K variait entre
0.6 et 2.4 %.
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Figure S2. a) High field magnetoresistance as a function of temperature for V = 10 V b) 
Magnetoresistance for V = 10 V at T = 4.7 K after zero and field-cooled at 3 T. 
 
 
In Fig.S3, we present the R(H) characteristics of sample II as a function of bias voltage at T = 1.8 

K. The peaks of the TMR curves are displaced to lower values when the voltage is increased. 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

Figure S3: Voltage dependence of sample II at T =1.8 K. 
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Figure 7.6 – Propriétés de magnéto-transport de l’échantillon I (nanocubes de Fe stabilisés par
HDA/HDAHCl).
a) Magnétorésistance des nanocubes de Fe à T = 4.4 K. En insert : région à champ faible. Les
courbes noire et rouge indiquent respectivement l’aller et le retour du champ magnétique appliqué.
b) Dépendance en température des caractéristiques R(H) pour V = 10 V. c) Magnétorésistance
des nanocubes de Fe à température ambiante avec le champ magnétique appliqué dans et hors
du plan de l’échantillon (courbes noire et rouge respectivement). d) Dépendance en température
de la magnétorésistance tunnel des nanocubes de Fe ( ⌅ et  ), les champs coercitifs déduits des
courbes de magnétorésistance ( ù ) et des mesures d’aimantation ( O ). e), f) Magnétorésistances
à fort et bas champ mesurées sur la même synthèse mais sur des dispositifs di�érents : e)
Magnétorésistance à fort champ des nanocubes de Fe (± 10 T) mesurée à tension fixe V =
10 V pour di�érentes températures. f) Magnétorésistance pour V =10 V à T = 4.7 K après
refroidissement sans champ ( ⌅ ) et sous 3 T (  ).
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Figure 7.7 – Propriétés de magnéto-transport de l’échantillon II (nanoparticules de Fe stabili-
sées par HDA/AP).
a) Magnétorésistance des nanoparticules de Fe à T = 2 K. En insert : région à champ faible.
b) Dépendance en température des caractéristiques R(H) pour V = 10 V. c) Magnétorésistance
des nanoparticules de Fe à température T = 308 K. d) Dépendance en température de la ma-
gnétorésistance tunnel des nanocubes de Fe ( ⌅ et  ), les champs coercitifs déduits des courbes
de magnétorésistance ( ù ) et des mesures d’aimantation ( O ). e) Dépendance en tension des
caractéristiques R(H) pour T = 1.8 K. f) Résumé de la dépendance de l’amplitude de la TMR
( ⌅ ) et du champ coercitif (  ) en fonction de la tension à T= 1.8 K.

310



-5 -4 -3 -2 -1 0 1 2 3 4 5-10 -8 -6 -4 -2 0 2 4 6 8 10
0,97

0,98

0,99

1,00

1,01

 2 K
 5 K
 19 K
 62 K
 132 K

R
/R

(1
.5

 T
) 

µ0H (T) µ0H/T (T.K-1) 

6 8 10 12 14 16 18

0.08

0.09

0.10

0.11

0.12  6V
 10V
 18V

 

0 50 100 150 200
0.1

0.2

0.3

0.4  1.75K
 2.16K
 5.13K
 19.4K
 62.8K
 88.3K
 132.4K
 149.1K
 214K (1V)

 

 

10V$

Température (K) 

%
 M

R
 / 

T 

0 10 20 30 40 50
0.0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

0.7  6V
 10V
 25V
 50V

 

 

%
 M

R
 / 

T 

Tension (V) 

T$=$1.75$K$
T$=$2.16$K$

a b c 

%
 M

R
 / 

T 

Tension (V) 

d e 
10 V 

Figure 7.8 – Propriétés de magnéto-transport de l’échantillon II à fort champ (nanoparticules
de Fe stabilisées par AP/HDA).
a) Magnétorésistance à fort champ des nanoparticules de Fe (± 10 T) mesurée à une tension
fixe de 10 V en fonction de la température. b) Magnétorésistance à fort champ (± 10 T) à
température fixe au dessus de la transition (T > 1.8 K) pour di�érentes tensions appliquées. c)
Magnétorésistance à fort champ (± 10 T) à température fixe en dessous de la transition (T <
1.8 K) pour di�érentes tensions appliquées. d) Evolution de la MR à fort champ en fonction de
la température.e) Superposition en H/T des courbes de MR à fort champ (10 T) normalisées
par rapport à R(1.5 T) pour une tension de 10 V
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Figure 7.9 – Propriétés de magnéto-transport de l’échantillon III (nanoparticules de Fe stabi-
lisées par HDA).
a) Magnétorésistance des nanoparticules de Fe à T = 4 K. b) Dépendance en température des
caractéristiques R(H) pour V = 30 V. c) Magnétorésistance des nanoparticules de Fe à haute
température (T = 112 K). d) Dépendance en température de la magnétorésistance tunnel des
nanoparticules de Fe ( ⌅ ), les champs coercitifs déduits des courbes de magnétorésistance ( ù
) et des mesures d’aimantation ( O ). e) Magnétorésistance à fort champ des nanoparticules de
Fe (± 10 T) mesurée à tension fixe T = 2 K pour di�érentes tensions appliquées. f) Magnéto-
résistance à fort champ (± 10 T) à température fixe pour V = 50 V

A basse température, le champ de retournement déduit des mesures de magnétoré-
sistance µ0HP est plus élevé que celui déduit des mesures d’aimantation quasi-statique
µ0HC . Ce phénomène a déjà été mis en évidence dans les assemblées granulaires de na-
noparticules de Co [472]. Une explication probable est que, dans le régime de blocage de
Coulomb, les électrons se déplacent préférentiellement à travers les nano-objets de plus
grands volumes (et donc avec un champ de retournement plus grand), car ces derniers
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présentent une énergie de charge plus faible. Cette hypothèse est confirmée par la dé-
pendance de la tension de µ0HP mesurée sur l’échantillon II, où une augmentation de
µ0HP est observée à basse tension (voir figure 7.7, f). Cette tendance est extraite des
caractéristiques R (H) en e). A T = 300 K, µ0HP et µ0HC tendent vers une valeur nulle,
en raison du comportement superparamagnétique des nano-objets. La MR à faible champ
est encore visible à température ambiante pour les échantillons I et II alors que celle-ci
disparaît pour une température supérieure à 112 K pour l’échantillon III. Il est également
intéressant de noter que la mesure de R(H) après un refroidissement de 300 K à 4.7 K
sous un champ magnétique de 3 T se superpose à celle réalisée après un refroidissement
à champ nul (voir figure 7.6 f)). Cette mesure est une preuve de l’absence d’un couplage
d’échange magnétique avec un oxyde présent à la surface des nano-objets. Cela confirme
à nouveau l’e�cacité du protocole utilisé pour l’élaboration des dispositifs de mesure à
base de nano-objets magnétiques sensibles à l’oxydation.

Discussion et interprétation des mesures de MR sur les nanoparticules de Fe :

Pour la première fois, les études sur les nanoparticules de Fe ont permis de mettre en
évidence des comportements très proches de ceux que l’on peut observer sur des systèmes
élaborés par voie physique. En particulier, nous avons pu observer de la TMR, persis-
tante jusqu’à température ambiante, avec des e�ets à fort champ relativement limités.
Les amplitudes de TMR mesurées à basse température sont faibles par rapport aux va-
leurs théoriques attendues. Dans le cadre du modèle de Jullière [414], Maekawa et coll.
ont dérivé une expression théorique de la TMR pour une assemblée de nano-objets sans
interaction [453] :

P 2(1≠ < cos◊ >)
(1 + P 2)

où P est la polarisation de spin du matériau magnétique, et ◊ est l’angle entre les moments
magnétiques de deux nano-objets voisins. Il est généralement admis que les moments ma-
gnétiques des nano-objets sont orientés de façon aléatoire au champ coercitif de l’assem-
blée. Par conséquent, < cos ◊ >= 0 et l’amplitude de la TMR se réduit à P 2/(1 + P 2).
Compte tenu de cette dernière expression, nous estimons que la polarisation en spin des
nano-objets de Fe est comprise entre ¥ 8-16 %, respectivement pour des amplitudes com-
prises entre 0.6 et 2.4 %. Ces valeurs sont plus faibles que la polarisation en spin du Fe
dans les jonctions tunnel munies d’une barrière amorphe d’alumine où P = 38 % [430].
Cependant, la faible amplitude de la TMR n’implique par nécessairement une faible valeur
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de P, mais peut être liée à l’orientation relative des moments magnétiques voisins. En e�et,
des études numériques sur des assemblées en 2D de nano-objets ont montré qu’en raison
des interactions dipolaires, la configuration magnétique des nano-objets au champ coerci-
tif favorise la formation de chaînes de nano-objets avec un couplage ferromagnétique des
moments magnétiques. Cela conduit à une valeur non nulle de < ◊ > au champ coercitif.
Par conséquent, l’amplitude de la TMR est réduite [457]. Ce comportement est particu-
lièrement marqué pour les matériaux magnétiques doux avec une anisotropie magnétique
faible comme dans les systèmes étudiés. Quantitativement, l’estimation des interactions
dipolaires magnétiques hD est donnée par hD = a3/d3, où a est le rayon des nano-objets et
dc≠c ¥ 11 nm est la moyenne de la distance centre-centre entre deux nano-objets voisins.
Ici, hD = 0.55 qui est révélateur d’un fort couplage magnétique [529, 444]. Cela signi-
fie que la polarisation estimée est probablement sous-estimée. Par ailleurs, cela indique
que la configuration magnétique et le retournement coopératif des moments magnétiques
de l’assemblée sont principalement dominés par les interactions dipolaires, et non par la
morphologie des nano-objets (cubique ou sphérique). Ceci est en accord avec la similitude
des mesures de TMR pour les deux échantillons, qui sous entend un même mécanisme de
renversement de l’aimantation dans les deux cas. Fait intéressant, lorsqu’on augmente la
température de 2 K jusqu’à température ambiante, l’amplitude de la TMR de l’échan-
tillon I ne diminue seulement que d’un facteur ≥ 3. Cette dépendance en température de
l’amplitude de la TMR est très proche de celle mesurée pour des matériaux granulaires
de Co-Al-O [458] et les jonctions tunnel magnétiques [533], où le rapport de la TMR ne
varie que d’un facteur ≥ 2 entre 2 et 300 K. Cela confirme que le mécanisme de transport
de conduction électronique se fait par e�et tunnel sur toute la gamme de températures
accessibles, et plus important encore, il indique pour la première fois que l’e�cacité des
barrières organiques est maintenue jusqu’à température ambiante. Une optimisation plus
poussée des caractéristiques de la TMR implique l’optimisation du mécanisme de retour-
nement des moments magnétiques de l’assemblée de nano-objets, grâce à l’optimisation de
leur anisotropie et organisation [457] ainsi que l’étude sur d’autres types de ligands. Des
assemblées de plus petites tailles et/ou l’utilisation de matériaux à plus forte anisotropie
permettrait de limiter les interactions dipolaires et d’éviter ainsi la formation de chaînes
de nano-objets avec un couplage ferromagnétique des moments magnétiques qui est pro-
bablement la cause de l’absence de TMR détectables sur les 8 des 22 échantillons mesurés.
Récemment, nous avons réalisé des mesures préliminaires sur des réseaux de plus petites
dimensions localisés entre des électrodes présentant des gaps plus faibles. Ces mesures ont
montré une augmentation significative de l’amplitude de la TMR à basse température (4
K), qui passe de 2.4 % à plus de 6.5 % lorsque l’espacement est réduit de 4 µm à 200 nm
respectivement (voir figure 7.10). Ce premier résultat confirme ainsi nos hypothèses sur
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les e�ets des interactions dipolaires, et doit être validé prochainement par des mesures
sur des gaps en regard espacés d’environ 50 nm. Nous espérons encore augmenter les am-
plitudes de TMR et pourquoi pas atteindre plusieurs pour-cents à température ambiante
grâce aux systèmes de nano-objets de type I ou II.
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Figure 7.10 – Courbe de MR de nanoparti-
cules de Fe entourées uniquement d’HDA et
mesurées sur des peignes inter-digités espacés
de 200 nm. La mesure a été faîte à basse tem-
pérature (T = 4 K) pour une tension appliquée
de 2.5 V.

Les e�ets forts champs, sont eux aussi di�érents de ceux observés jusqu’alors. Sur les
deux systèmes HDA/HDAHCl et HDA, les courbes se superposent sur une large plage de
température, et la transition autour de 2 K a disparue. Seules les particules stabilisées par
le mélange AP/HDA présentent un comportement proche de celui observé jusqu’alors.
Pour cette dernière, la dépendance en tension est toujours exponentielle, et celle-ci ap-
parait dans une gamme de température restreinte en dessous de 20 K, puis disparait en
dessous de 2 K. La superposition des courbes de MR est obtenue en H/(T + Tprime) au
lieu de H/T, en introduisant une température Tprime = 150. Dans ce dernier cas, la MR
semble aussi liée à un e�et d’impureté de surface, non plus isolée comme dans les cas
précédents, mais couplée avec le coeur de la particule, mis en évidence par la température
Tprime.

Les résultats les plus propres ont été obtenus sur les nanocubes de Fe métalliques
stabilisés par l’HDA/HDACl (échantillon I). Ils se caractérisent par une contribution à
bas champ dûe à de la TMR jusqu’à température ambiante, et des e�ets relativement
limités à fort champ magnétique au delà de la saturation magnétique . La même tendance
est observée sur les particules de Fe stabilisées par l’amine HDA seule. Les nanoparti-
cules stabilisées par le mélange de ligands AP/HDA présentent également de l’e�et TMR
jusqu’à température ambiante, mais aussi des e�ets forts champs. Toutefois, ceux-ci dif-
fèrent légèrement des systèmes précédents. Cela démontre que les molécules utilisées ici
et les liaisons chimiques sur la surface (amine, carboxylate de Fe) préservent la polarisa-
tion de spin jusqu’à température ambiante. L’autre point important concerne la synthèse
chimique, le choix des précurseurs, et de l’agent réducteur. L’utilisation du précurseur
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[Fe[N(SiMe3)2]2]2 combiné à une réduction sous hydrogène garantit un état de surface
aussi propre que possible avec des spectres Mössbauer et une aimantation caractéristiques
du Fe métallique. Pour tous les systèmes précédents FeCo ou Co, tous présentaient une
faible aimantation, et des phases carburées ont été identifiées sur le FeCo. Jusqu’à pré-
sent, nous suspectons que la carburation des nanoparticules et la présence de molécules
de CO coordonnées sur la surface étaient préjudiciables au transport polarisé en spin.
Nous montrons dans la partie suivante que la carburation des particules de Fe stabilisées
par l’HDA/HDAHCl conduit à la disparition de la TMR à basse température et à un
comportement à fort champ similaire à celui observé pour le FeCo et le Co.

7.5 Synthèse et propriétés magnétiques de nanopar-
ticules de carbure de Fe

De manière générale, la synthèse de particules de carbure de Fer est réalisée en deux
étapes. La première étape consiste à fabriquer des particules de Fer métallique stabilisées
par C16H33NH2 (HDA), C16H33NH3Cl (HDAHCl), via la décomposition du précurseur
[Fe[N(SiMe3)2]2]2 dans le mésitylène. Contrairement au système précédent, la réaction
est réalisée sous Ar, et l’amine des ligands HDA joue ici le rôle de réducteur. Les observa-
tions par microscopie électronique en transmission mettent en évidence des nanoparticules
de Fer métallique de structure cubique centrée (bcc), avec une distribution de taille très
étroite. La spectroscopie Mössbauer confirme la réduction complète du précurseur et l’ab-
sence de toute trace d’oxyde ou de résidu de précurseurs. La deuxième étape consiste à
rajouter à la solution colloïdale de nanoparticules un second précurseur le Fe(CO)5. La
réaction est réalisée sous dihydrogène à 150 °C. Après un jour de réaction, et lavage magné-
tique, les nanoparticules observées par MET présentent une taille plus importante (voir
figure 7.11). Les études structurales par rayons X et spectroscopie Mössbauer montrent
une carburation à coeur des particules. La décomposition du Fe(CO)5 conduit à une aug-
mentation de la taille des particules. La carburation est liée à la dissociation du CO sur
la surface des particules, qui se traduit par un enrichissement des particules en carbone
pour former des mélanges de phase Fe2.2C et Fe5C2. Ces deux phases sont métalliques
et ferromagnétiques. Concernant la surface des particules, il est très probable que celle-ci
soit couverte de CO. Les détails de ces synthèses et les propriétés associées sont présentés
dans la référence [534].
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compatible with human applications26 (100 kHz and 20 mT),
but it remains a real challenge. We have recently made
significant progresses in the optimization of the SAR values by
optimizing the size of iron(0) nanoparticles,27,28 but increasing
SAR values at low magnetic field requires the decrease of
nanoparticle anisotropy.29,30

We report hereafter the first versatile chemical synthesis of
monodisperse iron carbide nanoparticles of controlled size and
composition as well as that of core−shell iron/iron carbide
nanoparticles and the modulation of their magnetic and
hyperthermia properties following an approach inspired by
the Fischer−Tropsch process, namely, using preformed
monodisperse iron(0) nanoparticles as “seeds” on which
Fe(CO)5, as both Fe and carbon precursor, is reacted under
Ar or H2 (Scheme 1).
The synthesis of iron carbide nanoparticles was carried out in

two steps. First iron(0) nanoparticles were prepared according
to a previously reported method.31,32 Interestingly, the reaction
does not work when using Fe nanoparticles stabilized by a
carboxylic acid/amine mixture, presumably because of the
strong coordination of the carboxylic acids to the nanoparticle

surface.31 This led us to change to a procedure recently
reported in our group using C16H33NH2 (HDA), C16H33NH3Cl
(HDAHCl), and {Fe[N(SiMe3)2]2}2 in mesitylene.32 The
reaction products were fully characterized by transmission
electron microscopy (TEM) and high resolution TEM (HR-
TEM) observations which evidenced the presence of
homogeneous nanocrystals with a very narrow size distribution.
Mössbauer spectroscopy confirmed the complete reduction of
the iron complex to metallic ferromagnetic iron. As previously
described, the average size of preformed iron(0) nanocrystals
could be tuned between 8 and 12 nm by varying the
experimental conditions such as acid concentration, temper-
ature, or reaction time.
The second step was carried out by adding iron

pentacarbonyl (Fe(CO)5) to preformed iron(0) nanoparticles
of about 9.6 nm, in a respective 1:2 molar ratio. Note that the
decomposition of Fe(CO)5 in the presence of HDAHCl and
HDA and without Fe(0) NPs produced an inhomogeneous
mixture and polydisperse nanoparticles (see Figure S1 of the
Supporting Information). In our typical reaction, the mixture
was pressurized with 3 bar H2 in mesitylene and heated at 150

Scheme 1. Typical Synthesis of Iron Carbide (MM1) and Iron(0)/Iron Carbides Core Shell (MM2) Nanoparticles Starting from
Preformed Iron(0) Nanoparticles

Figure 1. Structural analysis of iron carbide nanocrystals (MM1) of about 13.1 nm. (a) TEM analysis of MM1. (b) HRTEM analysis of MM1. (c)
Powder-XRD data of MM1. (d) Mössbauer spectrum of MM1.
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a) 

b) 

Figure 7.11 – Schéma récapitulatif de la synthèse et des conditions expérimentales permettant
d’obtenir des nanoparticules de carbure de Fer.
Des nanoparticules de carbure de Fer sont synthétisées en deux étapes : a) la première consiste à
synthétiser des nano-cubes (système I) présentés précedemment. b) La deuxième étape consiste
à rajouter à la solution colloïdale de nano-cubes un second précurseur le Fe(CO)5. La réaction
est réalisée sous dihydrogène à 150 °C pendant 24 H. Les nanoparticules observées par MET
présentent une taille plus importante. La distribution de taille est monodisperse est centrée sur
13.1 nm ± 0.9.

Les études de magnétotransport présentées ci-après proviennent d’un échantillon issu
de ces synthèses que l’on nomme "échantillon IV". La première étape a consisté en la
décomposition d’un équivalent de [Fe[N(SiMe3)2]2]2 en présence d’1.5 équivalent de
HDAHCl, et de 2 équivalent de HDA, durant 2 jours sous Ar, à 150 °C. Ensuite le
réacteur est rechargé avec 0.5 équivalent de Fe(CO)5, mis sous pression d’H2 et placé à
150 °C durant 1 jour. L’échantillon est ensuite lavé et trié magnétiquement afin de sup-
primer autant que possible les petites particules et les espèces moléculaires. Les étapes
sont enchaînées et l’ensemble des manipulations est réalisés en boîte à gants. Au final,
les observations par MET basse résolution montrent une population de nanoparticules
plutôt sphériques, homogènes en taille, centrée sur un diamètre de 13.1 ± 0.9 nm voir
7.12 a). La spectroscopie Mössbauer met en évidence l’absence totale de Fer métallique,
et montre la présence de carbures de Fer, Fe2.2C et Fe5C2 en quantités relatives de 46
% et 43 % (voir figure 7.12 b). Une contribution de 11 % est liée à une composante pa-
ramagnétique, qui peut être mise en relation avec l’aimantation mesurée à 5 T et à 2 K
égale à 146 A.m2.Kg≠1, très réduite par rapport au Fe massif. En revanche, si on tient
compte la présence de CO à la surface (et donc d’une couche de surface peu magnétique),
l’aimantation correspond bien à celle de carbures.
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carbides of different compositions (carbon rich or carbon
poor).
In both cases (MM1 and MM2), the final size of nano-

objects can be finely controlled by varying the average size of
the initial iron(0) nanocrystals or the Fe(CO)5 concentration,
while keeping all other parameters constant. MM1 and MM2
were obtained in a size range from 11.7 to 14.5 nm (see Figures
S3 and S6 of the Supporting Information). The thickness of the
iron carbide shell in MM2 can increase from 1.5 ± 0.2 nm to
2−2.3 ± 0.2 nm while keeping the bcc-Fe(0) core diameter
constant.
All of these results suggest that the amount of carbon

formed, and its diffusion inside the preformed iron(0)
nanocrystal seeds is strongly dependent upon both the
presence of H2 and the reaction temperature.
Magnetization measurements were performed on a Quantum

Design model MPMS 5.5 SQUID magnetometer. The
measurements were carried out on purified powder samples
prepared and sealed under argon atmosphere to preserve the
NPs from any uncontrolled oxidation. The absolute magnet-
ization was deduced from the iron(0) total content determined
by microanalysis using the inductively coupled plasma mass
spectrometry technique (ICP). Initial iron(0), iron carbide
(MM1), and iron(0)/iron carbide (MM2) core shell nano-
crystals exhibit a soft ferromagnetic behavior at room
temperature and a high magnetization (see Figure 3).
As expected, the measured saturation magnetization (MS) of

preformed iron(0) nanoparticles (9.6 ± 0.3 nm) is very close to
that of bulk iron, 210 (±10%) Am2·kg−1 at 2 K and 198
(±10%) Am2·kg−1 at 300 K (HC = 14.5 mT at 2 K and 3.4 mT

at 300 K; see Figure 3a). Iron carbide nanocrystals (MM1) of
14.2 nm (±1.0 nm) display a reduced magnetization of 161
(±10%) Am2·kg−1 at 2 K and 132 (±10%) Am2·kg−1 at 300 K
(HC = 34.5 mT at 2 K and 23.3 mT at 300 K; see Figure 3c).
These values are among the highest saturation magnetizations
reported so far for iron carbide materials.15−24 Iron/iron
carbide (MM2) core shell nanocrystals (13.1 ± 0.9 nm) display
a high saturation magnetization of 202 (±10%) Am2·kg−1 at 2
K and 195 (±10%) Am2·kg−1 at 300 K (HC = 21.2 mT at 2 K
and 3.5 mT at 300 K) close to that of bulk iron (see Figure 3b).
In addition, iron carbide and iron/iron carbides nano-objects
display a higher stability against oxidation than the initial iron
(0) nanocrystals (see Figure 3d). Upon exposing iron carbide
nanocrystals to air, the value of MS first decreases and saturates
at a value of about 80% of initial MS after 1 month. For iron/
iron carbide nano-objects, a faster decrease is measured in first
24 h exposure to air, which corresponds to a loss of 10% of MS.
However, these nano-objects even after oxidation display a
saturation magnetization higher than iron oxides or core shell
iron/iron oxide nanoparticles described until now in the
literature.2,33

The hyperthermia properties of these new materials were
first studied by measuring the temperature rise of colloidal
solutions upon applying an alternating magnetic field on a
homemade frequency-adjustable electromagnet.34 The SAR
dependence as a function of magnetic field measured at a
frequency fexc = 54 kHz is depicted for different representative
samples in Figure 4a. Figure 4b displays the high-frequency
hysteresis loops of the same samples measured with a specially
designed setup described elsewhere.35 In both figures, the

Figure 3. Magnetic properties of different compositions of iron and iron carbide based nanoparticles. (a) Magnetization data of ∼9.6 nm iron(0)
nanocrystals at 2 and 300 K. (b) Magnetization data analysis of ∼13.1 nm MM2 at 2 and 300 K. (c) Magnetization data analysis of ∼14.2 nm MM1
nanocrystals at 2 and 300 K. (d) Stability against oxidation of iron, MM1, and MM2 nanocrystals.

Nano Letters Letter
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but it remains a real challenge. We have recently made
significant progresses in the optimization of the SAR values by
optimizing the size of iron(0) nanoparticles,27,28 but increasing
SAR values at low magnetic field requires the decrease of
nanoparticle anisotropy.29,30

We report hereafter the first versatile chemical synthesis of
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composition as well as that of core−shell iron/iron carbide
nanoparticles and the modulation of their magnetic and
hyperthermia properties following an approach inspired by
the Fischer−Tropsch process, namely, using preformed
monodisperse iron(0) nanoparticles as “seeds” on which
Fe(CO)5, as both Fe and carbon precursor, is reacted under
Ar or H2 (Scheme 1).
The synthesis of iron carbide nanoparticles was carried out in

two steps. First iron(0) nanoparticles were prepared according
to a previously reported method.31,32 Interestingly, the reaction
does not work when using Fe nanoparticles stabilized by a
carboxylic acid/amine mixture, presumably because of the
strong coordination of the carboxylic acids to the nanoparticle

surface.31 This led us to change to a procedure recently
reported in our group using C16H33NH2 (HDA), C16H33NH3Cl
(HDAHCl), and {Fe[N(SiMe3)2]2}2 in mesitylene.32 The
reaction products were fully characterized by transmission
electron microscopy (TEM) and high resolution TEM (HR-
TEM) observations which evidenced the presence of
homogeneous nanocrystals with a very narrow size distribution.
Mössbauer spectroscopy confirmed the complete reduction of
the iron complex to metallic ferromagnetic iron. As previously
described, the average size of preformed iron(0) nanocrystals
could be tuned between 8 and 12 nm by varying the
experimental conditions such as acid concentration, temper-
ature, or reaction time.
The second step was carried out by adding iron

pentacarbonyl (Fe(CO)5) to preformed iron(0) nanoparticles
of about 9.6 nm, in a respective 1:2 molar ratio. Note that the
decomposition of Fe(CO)5 in the presence of HDAHCl and
HDA and without Fe(0) NPs produced an inhomogeneous
mixture and polydisperse nanoparticles (see Figure S1 of the
Supporting Information). In our typical reaction, the mixture
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Figure 1. Structural analysis of iron carbide nanocrystals (MM1) of about 13.1 nm. (a) TEM analysis of MM1. (b) HRTEM analysis of MM1. (c)
Powder-XRD data of MM1. (d) Mössbauer spectrum of MM1.
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Figure 7.12 – Propriétés structurales et magnétiques de Nps de carbure de Fer.
a) Les nanoparticules observées par MET présentent une taille plus importante que le système
de Nps I. La distribution de taille est centrée sur 13.1 nm ± 0.9. b) Spectre Mössbauer d’un
échantillon représentatif mettant en évidence l’absence totale de Fer métallique, et montre la
présence de carbures de Fer, Fe2.2C et Fe5C2 en quantités relatives de 46 % et 43 %. Une
contribution de 11 % est liée à une composante paramagnétique. c) Mesures par SQuID de
l’aimantation (146 A.m2.Kg≠1) des NPs à 2 K et 300 K.

7.6 Préparation des dispositifs de mesure de trans-
port

Après plusieurs procédures de lavage afin d’éliminer autant que possible les espèces
moléculaires, et les petites nanoparticules dûes à une deuxième nucléation, les nano-objets
ont été piégés entre des électrodes en forme de peignes inter-digités espacées de 4 µm par
la technique de diélectrophorèse (voir partie précédente 4.3). Pour éviter l’oxydation de
ces derniers, les dépôts ont été e�ectués en boîte à gants sous atmosphère inerte. Les
dispositifs ont été ensuite transférés dans le bâti couplé directement à la boîte à gants,
afin de les protéger grâce à une couche d’alumine (100 ou 200 nm) déposée par pulvéri-
sation cathodique RF. Le processus est identique à celui utilisé précédemment pour les
nanoparticules de Fer métallique.
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Les caractérisations en microscopie des échantillons élaborés sont présentées sur la figure
7.13. Même si le remplissage n’est pas optimal (voir clichés de microscopie optique sur
la figure 7.13 a), b)), des clichés de MET en coupe (voir figure 7.13 c)-f)) mettent en
évidence des dépôts multi-couches, auto-assemblés de manière désordonnée mais permet-
tant d’induire de nombreux chemins de conductions. En e�et, les huit paires d’électrodes
possèdent des résistances mesurables à température ambiante (voir figure 7.13 f)). Des
clichés de MET sur la figure 7.13 permettent d’apprécier la morphologie d’un chemin de
conduction électrique probable.
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Figure 7.13 – Dépôt par DEP de nanoparticules de FeC de 12.6 nm de diamètre.
La tension et la fréquence du champ électrique appliquées sont respectivement égales à 7 Vrms et
10 KHz. En a) et b) des clichés de microscopie optique respectivement à faible et fort grandis-
sement. c) Cliché de MET de la zone découpée par FIB pour une observation en cross-section.
On notera qu’une couche de platine est déposée en haut de l’échantillon pour le protéger pendant
la découpe. d), e) Cliché de MET à plus forts grandissements de di�érentes zones du cliché c).
On notera que l’assemblée de nanoparticules de FeC a été préalablement protégée de l’oxydation
grâce à une couche d’alumine (Al2O3) d’environ 200 nm. f) Un cliché à fort grandissement
sur une nanoparticule proche de l’interface assemblée-alumine. g) Résumé des résistances élec-
triques : après le dépôt par DEP ( ⌅ ) puis mesurées à nouveau juste après le dépôt d’Al2O3 de
200 nm d’épaisseur (  ).
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7.7 Propriétés de magnétotransport de nanoparticules
de carbure de Fe

Les mesures de transport électronique sont présentées sur la figure 7.14. La résistivité
augmente fortement à basse température et à faible tension de polarisation, indiquant
une suppression de courant, typique du régime de blocage de Coulomb, également mis en
évidence sur les caractéristiques I(V ) en fonction de la température (voir figure 7.14 a),
b)). Leur comportement varie d’un régime ohmique à température ambiante à un régime
fortement non linéaire à basse température avec une ouverture progressive d’un gap de
Coulomb. On remarque que le régime de blocage de Coulomb est décalé vers les basses
températures par rapport aux échantillons I, II, II, car les nanoparticules IV possèdent
un diamètre plus important. L’ajustement de la caractéristique I (V ) à basse température
permet d’extraire des valeurs de ’ = 2.8 ± 0.04 et VT = 0.54 ± 0.05 V. Cette valeur de
’ est dans la même gamme que celles reportées dans les assemblées de nano-objets de Fe
précédents (échantillons I, II, III) et en accord avec les clichés de microscopie mettant en
évidence des chemins de conductions probablement quasi 2D ou 3D.
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Figure 7.14 – Caractéristiques I (V) mesurées en fonction de la température de l’ échantillon
VI a). Un ajustement de la caractéristique I (V) à basse température (#) a été obtenu grâce à
la relation de Middleton et Wingreen pour ’ = 2.8 ± 0.04 et Vt = 0.54 ± 0.05. b) Résistances
di�érentielles extraites des caractéristiques I (V).

La dépendance de la résistivité en fonction du champ magnétique appliqué R (H) est
présentée sur la figure 7.15. On notera que le champ magnétique externe est appliqué dans
le plan des couches de nanoparticules. A l’instar des résultats précédents, nous pouvons
noter la présence de deux contributions, en champ faible et champ fort, soit respective-
ment en dessous et au dessus du champ de saturation magnétique.

Commençons par les e�ets à fort champ : nous observons que la résistance normalisée
présente les mêmes comportements en fonction de la température que les systèmes de na-
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noparticules de FeCo, de Co et de Fe (système II uniquement) décrits dans les chapitres
précédents. En e�et, comme on peut le voir sur la figure 7.15 a) et c), l’échantillon IV a
présenté pour une tension fixe de 1 V, de la MR à fort champ avec un comportement non
monotone : cette dernière augmente fortement dès 50 K, puis chute brutalement aux alen-
tours d’une température de transition (entre 1.75 et 2.2 K). On obtient pour T ≥ 2 K une
amplitude de MR à fort champ maximisée égale à 0.85 %/T pour une tension appliquée
de 1 V, dans la même gamme de valeur que celles observées pour les systèmes I, II ,III
(entre 0.4 et 0.7 %/T). De plus, comme pour les nanoparticules de FeCo et de Co, l’ampli-
tude des di�érentes MR se superposent directement avec le ratio H/T (voir figure 7.15 b).

La deuxième contribution apparaît à bas champ magnétique (< 0,5 T), en dessous du
champ de saturation magnétique. A l’instar des trois échantillons précédents, le système
IV a présenté de la TMR, avec des pics symétriques hystérétiques dont les fortes valeurs
sont comprises entre µ0HP ≥ 500(375) mT. Néanmoins, son amplitude est comprise entre
0.1 et 0.15 % (respectivement pour T = 35 et 110 K), qui est significativement plus faible
que dans les cas précédents (comprises entre 1.4-2.4 %). De plus, elle n’a été observée que
dans une fenêtre de température précise (entre 35 et 110 K).
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Figure 7.15 – Propriétés de magnéto-transport de l’échantillon IV pour une tension de 1 V.
a) Evolution de la MR à fort champ en fonction de la température. b) Superposition en H/T
des courbes de MR à fort champ (10 T) normalisées par rapport à R(1.5 T). c) Evolution de
la MR à fort champ en fonction de la température mettant en évidence de la chute brutale de
l’amplitde de la MR à très basse température (T ≥ 1.8 K). d) Dépendance en température de la
magnétorésistance tunnel des nanoparticules de carbure de Fe.

Discussion et interprétation des mesures de MR sur les nanoparticules de
carbure de Fe

A ce jour, même si il est di�cile de conclure quant à la coexistence à basse température
de la MR tunnel et à fort champ, nous pensons que de part sa très faible amplitude par
rapport à celle du fort champ, nous n’ayons pu la détecter à basse température (T <
30 K). Néanmoins, le point important concerne l’influence de la carburation et de la
présence de molécules de CO coordonnées sur la surface. En e�et, cela conduit à une forte
réduction de l’aimantation mais aussi à l’apparition d’un régime à fort champ magnétique,
qui n’a pas été vu sur le système I synthétisé avec le précurseur [Fe[N(SiMe3)2]2]2 seul.
Nous pouvons de plus écarter l’influence des carbures sur les e�ets à fort champ, car ces
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derniers sont métalliques. Une hypothèse quant à leur origine serait la pollution de la
surface par le CO, responsable de l’apparition des e�ets forts champs comme ceux décrits
par R.P. Tan sur le FeCo [63]. Par ailleurs, des calculs de structure électronique ainsi
que des mesures expérimentales sur de petites particules, montrent que la coordination
du CO sur la surface conduit à une perte de magnétisme, et donc a une perte probable
de la polarisation électronique. Par conséquent, la présence de CO est probablement
responsable de la forte réduction de l’amplitude de la TMR.
Ces dernières mesures démontrent le rôle prépondérant joué par la qualité de la surface,
et l’obligation d’utiliser des voies de synthèse les plus propres possibles afin d’obtenir
des e�ets de TMR tels ceux décrits et observés sur les couches minces élaborées par voie
physique.

7.8 Conclusion
Au cours des mesures de magnéto-transport présentées précédemment, nous avons dé-

montré la possibilité d’utiliser di�érents jeux de ligands comme l’HDA/HCL / HDA
(échantillon I) et l’AP/HDA (échantillon II) ou encore de l’HDA seule (échantillon III).
Ces ligands, largement utilisés dans le domaine de la synthèse organométallique, per-
mettent de mesurer du transport polarisé en spin jusqu’à température ambiante pour les
échantillons I et II, et jusqu’à ¥ 110 K pour les échantillons III et IV. Il existe également
d’autres molécules, telles que des thiols ou des trioctylphosphines qui sont actuellement
utilisées pour stabiliser des nano-objets avec di�érentes interactions électroniques entre
les centres métalliques et les groupements fonctionnels des molécules. De plus, la conduc-
tion à travers leurs chaînes aliphatiques peut être modulée en fonction de la densité des
liaisons fi. Par ailleurs, des calculs théoriques ont récemment montré que le bon choix des
molécules pour du transport électronique polarisé en spin, pourrait renforcer l’asymétrie
entre les coe�cients de transmission des spins minoritaires et majoritaires, conduisant à
une augmentation de l’amplitude de la MR [38]. Bien que de grandes amplitudes de TMR
ont été reportées à faible température pour ce genre de molécules dans le cas des jonc-
tions tunnel [446, 444, 535], l’amplitude de la TMR reportée à haute température dans
ces travaux, lorsqu’elle est maintenue à température ambiante, possède une amplitude ne
dépassant jamais quelques pour-cents. Nos résultats démontrent que les nano-objets syn-
thétisés par voie chimique pourraient être des candidats alternatifs idéaux pour étudier le
transport dépendant en spin dans les nano-structures hybrides moléculaires, notamment
en raison de barrières tunnel organiques naturelles qui les entourent, par rapport aux jonc-
tions tunnel magnétiques qui nécessitent une attention particulière lors de l’élaboration
physique des barrières [446, 444, 535].
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Chapitre 8

Résumé : de la chimie des
nanoparticules aux propriétés de

magnétotransport

8.1 Introduction
Les études de magnétotransport que nous avons réalisées sur les di�érents systèmes de

nano-objets magnétiques et métalliques nous ont permis de mettre en évidence di�érents
régimes de magnétorésistance, fort champ, et bas champ. Pour le régime bas champ, qui fut
notre principal objectif, nous avons mis en évidence des e�ets de magnétorésistance tunnel
persistants jusqu’à température ambiante. Nos études montrent le rôle prépondérant joué
par la méthode de l’élaboration chimique sur les propriétés de magnétotransport. L’objet
de ce chapitre est de faire le bilan de ces études et de proposer un cahier des charges
pour la synthèse des nanoparticules, ce en vue d’optimiser les propriétés de transport
électronique.

8.2 Récapitulatif
Nous avons résumé toutes les informations précédentes, relatives aux conditions de

synthèse, de caractérisations et des propriétés de magnétorésistance des di�érents sys-
tèmes, dans les tableaux 8.1) pour les systèmes I, II, III et 8.2 pour les systèmes
IV, V, VI.

Nous rappelons brièvement que les systèmes I, II, III possèdent des conditions de
synthèses assez proches. En e�et, ces nano-objets sont tous obtenus par décomposition
organométallique d’un seul précurseur de [Fe[N(SiMe3)2]2] sous une pression de 3 bars
de H2, à une température de 150 °C maintenue pendant 48 H. Dans le cas des systèmes
de nano-objets I et II, ces derniers ont été stabilisés au cours de la réaction par un
couple acide/amine, alors que seule l’amine était présente pour le système III. On no-
tera cependant que l’HDA (amine à longue chaîne) est commune aux trois systèmes. Bien
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qu’aucune trace de précurseurs paramagnétiques ni d’oxydes de Fe n’est été décelée par
les analyses Mössbauer pour les trois systèmes dans la limite de la sensibilité de mesure
(voir chapitre 7), nous pouvons néanmoins suspecter la présence de traces d’ions chlorure
ou de chlorure de Fe dans le système I et la présence de traces de carboxylates dans le
système II.
Le système IV est composé de nanoparticules de FeC, synthétisées en deux étapes,
après la décomposition d’un second précurseur de Fe (le FeCO5 en présence d’HDA) sur
des nanoparticules métalliques stabilisées par le système de ligands HDA/HDAHCl. Des
mesures de spectroscopie infra-rouges (IR) ont révélé des traces de monoxyde de carbone
(CO) à la surface de ces nano-objets.
Le système V correspond aux nanoparticules (FeCo) synthétisées en décomposant si-
multanément sous 3 bars de pression de dihydrogène et une température de 150 °C, le pré-
curseur de Fe (le Fer pentacarbonyle Fe(CO)5) et le précurseur de Co (le cyclooctadiène-
cyclooctényle Co(÷3≠C8H13)(÷4≠C8H12)) en présence d’une même chaîne aminée (l’HDA)
et de deux acides carboxyliques (OA/SA). La signature des carboxylates a été mise en
évidence par des mesures d’XPS à la surface des nanoparticules voir (8). Comme pour
l’échantillon précédent, la coordination de molécules de CO à la surface des nanoparti-
cules et/ou au sein des barrières venant de la décomposition du précurseur FeCO5 est
très probable.
Enfin, le système VI est composé de nanoparticules de Co synthétisées via la réduction
dans l’ OY du précurseur Co(acac)2 (probablement par l’action du tetradecanethiol) à
une température de 250 °C pendant 30 min sous une atmosphère d’Ar. On notera que les
molécules d’OY endossent également le rôle de ligands pour la stabilisation des nanopar-
ticules durant la synthèse. Bien que les ligands d’OY soient majoritaires à la surface des
nanoparticules, des traces de CO ainsi que des carboxylates (libérés lors de la décomposi-
tion du précurseur de Co) sont probablement présents au sein du réseau de nanoparticules.
Cependant, elles n’ont pas été détectées par des mesures en IR.

La spectroscopie Mössbauer a mis en évidence la qualité métallique du Fer des sys-
tèmes élaborés à partir du précurseur [Fe[N(SiMe3)2]2], ainsi que des carbures de Fe ou
d’alliages FeCo dès lors que le le FeCO5 était introduit dans le processus de synthèse. A
noter que l’aimantation spontanée est identique au massif seulement sur les systèmes I
et II, et est très fortement réduite pour les particules de carbure ou bien potentiellement
couvertes partiellement de CO.

Concernant les e�ets de magnétorésistance, plusieurs comportements caractéristiques
ont été observés Deux types de comportement à fort champ magnétique. Un premier si-
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milaire à celui observé par R.P. Tan et coll. qui présente une dépendance non monotone
de l’amplitude, avec notamment une transition abrupte aux alentours de 1.8 K, a été
observée sur les systèmes II, IV, V et VI. On notera que même si le comportement
est similaire pour les systèmes de nano-objets cités, les valeurs des amplitudes maximales
atteintes à basse température restent faibles (< à 1 % /T), sauf dans le cas du système
de nanoparticules de FeCo (V) qui possède une amplitude supérieure de plus de deux
ordres de grandeurs (≥ 130 % /T). De même, tous ces systèmes voient leurs amplitudes à
fort champ se superposer en fonction du ratio H/T à l’exception du système II qui lui
se superpose en fonction du ratio H/(T + Tprime). Les systèmes I et III présentent un
comportement di�érent, d’amplitude réduite, et indépendant de la température sur une
grande plage de température
Nous avons identifié de la TMR que nous attribuons raisonnablement au retournement
des moments magnétiques des nano-objets en présence d’un champ magnétique sur les
trois systèmes à base de Fe (I, II, III) pour trois jeux de ligands di�érents. L’amplitude
maximale des TMR mesurées à basse température oscille sur ces systèmes entre 2.4 %
et 0.8 %. Alors que les systèmes I et II ont présenté de la TMR jusqu’à tempéra-
ture ambiante avec des amplitudes maximales comprises entre 0.3 % et 0.1 %, aucune
TMR n’a pu être détectée au dessus de 110 K pour le système III. Le système IV
présente aussi un petit e�et de TMR, de faible amplitude. Au final, ce sont les systèmes
dont l’aimantation est la plus proche du massif qui présentent les plus forts e�ets de TMR.
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Analyse et interprétation des résultats :

De manière générale, malgré la diversité des systèmes et des voies de synthèse, ces
études permettent d’extraire une vision générale entre les propriétés de magnétorésistance
et les propriétés chimiques des nano-objets. Ces derniers doivent être parfaitement maîtri-
sés afin d’obtenir de la magnétorésistance tunnel (TMR), persistante jusqu’à température
ambiante, de manière similaire aux systèmes élaborés par voie physique. De ce point de
vue, l’aimantation spontanée, et l’aimantation à saturation constituent un premier indi-
cateur. En e�et, la réduction de l’aimantation est généralement induite par une pollution
chimique du coeur ou/et de la surface, par des résidus de décomposition de précurseurs
ou de ligands. Il est donc nécessaire d’avoir des propriétés d’aimantation aussi propres
que possible. Les nano-objets de Fer élaborés à partir du précurseur [Fe[N(SiMe3)2]2] et
stabilisés par le couple acide/amine (HDAHCl/HDA), sont de ce point de vue idéaux, et
présentent de la TMR à jusqu’à température ambiante. De plus, la MR demeure limitée
au delà du champ de retournement des nanoparticules, mais nous ne connaissons pas à
l’heure actuelle l’état de surface réel de ces nano-objets. Cependant, leurs surfaces sont
couvertes d’amine et probablement d’ions Cl≠ qui ne devraient néanmoins pas conduire
à de fortes perturbations des moments magnétiques de surface, comme en témoignent
l’aimantation et les spectres Mössbauer quasiment identiques au massif. Nous avons mon-
tré qu’en dégradant les propriétés chimiques de ces nano-objets, par la décomposition du
précurseur de FeCO5, conduisait à la formation de carbures de fer, ainsi qu’à des molé-
cules de CO coordonnées à la surface. Leur présence entraîne la quasi disparition de l’e�et
TMR observé précédemment, alors que l’e�et de MR à fort champ et basse température
est maintenant présent. Les caractéristiques principales de la MR à fort champ sont la
superposition en H/T avec une dépendance de type fonction de Langevin (dont le spin S
= 1/2), et la manifestation de cet e�et sur une plage restreinte de température : typique-
ment en dessous de quelques dizaines de Kelvin alors que l’amplitude est quasi nulle en
dessous de 2 K environ.
Cet e�et de MR à fort champ est en tout point identique à ceux observés sur le FeCo, et
sur le Co, où de part l’utilisation du précurseur FeCO5 pour le premier, ou la possibilité
de libération de molécules de CO à partir de l’acac du précurseur de Co pour le second,
il est très probable que ces trois systèmes aient des molécules de CO sur leur surface. La
présence de ces dernières durant la synthèse, coordonnées sur la surface des particules, est
le point commun entre les di�érentes synthèses. C’est pourquoi la présence de molécules
de CO pourrait expliquer la forte réduction du magnétisme et du comportement de MR
à fort champ sur ces trois systèmes.
Le système II présente aussi des e�ets de MR fort champ mais avec plusieurs di�érences
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notables. La première concerne la superposition des caractéristiques en H/(T + Tprime)
au lieu de H/T, ainsi qu’une aimantation similaire au massif. Du point de vue de la chi-
mie, l’état de surface est di�érent puisque cette fois ce sont des carboxylates qui sont
coordonnés localement sur la surface. Or, cette molécule est beaucoup moins agressive du
point de vue de la structure électronique et du magnétisme, que la molécule de CO, qui
peut conduire à la disparition de la polarisation électronique, non seulement sur l’atome
lié, mais aussi sur les premiers voisins. Des mesures magnétiques sur des nanoparticules
de Co couvertes de CO ont montré la disparition du magnétisme sur les deux premières
couches atomiques de surface [485]. Des calculs de structure électronique montrent que
la modification du magnétisme local et de la polarisation induite sur l’atome d’oxygène
dépend du type de liaison ponté ou terminal sur la surface métallique. Le pontage par un
carboxylate semble créer un état de surface dont le moment de surface est en interaction
avec le coeur de la nanoparticule. Toutefois cette molécule permet de préserver l’e�et de
TMR, y compris jusqu’à température ambiante.
Il est di�cile d’aller au delà dans l’interprétation de nos données et il est nécessaire de
poursuivre les investigations. Une des expériences que nous avions prévu de réaliser, était
de mesurer les propriétés de MR des particules de Fer stabilisées dans l’HDAHCl/HDA
avec une pollution progressive par des molécules de CO. Pour cela il su�t de coordonner
ces dernières en phase liquide ou gazeuse mais n’a pu malheureusement être réalisée faute
de temps et d’He liquide.

8.3 Conclusion
A travers ce travail nous avons démontré la faisabilité d’une approche toute chimie

pour la réalisation de dispositifs de spintronique à base de réseaux de nano-objets stabi-
lisés par des molécules. Un soin particulier doit être accordé au contrôle de la chimie de
surface.
Ce travail d’analyse des comportements de la magnétorésistance en relation avec la chi-
mie permet aujourd’hui de dresser un cahier des charges par rapport aux méthodes de
synthèse chimique. Les précurseurs à base de métal-carbonyle, ou de précurseurs libérant
du monoxyde de carbone doivent être écartés. Comme pour l’élaboration de nano-objets
aux propriétés magnétiques optimisées, il est nécessaire d’utiliser des précurseurs organo-
métalliques qui lors de leur décomposition, ne libèrent que des molécules "inertes" et des
ligands peu agressifs vis à vis de l’état de surface. Nous avons démontré que di�érents
types de molécule peuvent être utilisées pour observer de la TMR jusqu’à haute tempé-
rature avec parmi elles : les amines, les amines "chlorées", les acides carboxyliques, dont
les groupement fonctionnel sont utilisés en routine dans de nombreuses synthèses.
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Les nombreuses di�cultés expérimentales, tant du point de vue de la synthèse, que des
problèmes d’intégration pour la réalisation des dispositifs qui doivent préserver les pro-
priétés des nano-objets et l’intégrité des ligands de surface, explique pourquoi à ce jour,
nos résultats sont singuliers dans la littérature.
De nombreuses questions restent posées, notamment sur les propriétés électroniques de
surface induites par le CO où les acides carboxyliques, sur la nature du site paramagné-
tique et le transport électronique via cette impureté responsable de la MR fort champ. Le
point le plus surprenant concerne la température de disparition qui se situe autour de 2
K, quelque soit la molécule, et la nature du métal (Fe ou de Co), alors que l’on pourrait
attendre des propriétés di�érentes selon le métal ou la molécule. Cependant, il peut y
avoir des di�érences autour de 2 K et des mesures plus précises sont nécessaires.
Concernant les e�ets de TMR, nous avons obtenu un premier résultat très prometteur. Il
s’agit maintenant de poursuivre en optimisant la nature du métal, la taille des nano-objets,
et la nature des ligands.
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Chapitre 9

Résultats de transport sur des
dispositifs dédiés aux mesures de

nanoparticule individuelle

9.1 Introduction
Un des objectifs de ce travail de thèse était la mise au point de l’élaboration et de la

réalisation de mesures sur des dispositifs à nanoparticule unique. Comme l’avaient montré
R.P. Tan et nous venons de le confirmer précédemment, les nanoparticules élaborées par
voie chimique constituent des candidats idéaux pour la réalisation d’e�et de transport
dépendant du spin. Cependant, à ce jour, il est nécessaire de développer tout un procédé
afin de réaliser des dispositifs permettant de préserver la qualité des objets de départ. A
ce jour, s’il existe des approches pour insérer des particules métalliques de métaux nobles
selon des approches planaires (nano-électrodes avec faible gap), aucun travail n’a été pu-
blié démontrant la faisabilité pour des particules métalliques oxydables. Notre premier
défi était donc de lever ce verrou technologique avec la mise au point du procédé d’éla-
boration des dispositifs puis la réalisation de mesures électriques. Nous avons opté pour
une approche verticale basée sur l’utilisation de la nano-indentation en collaboration avec
l’UMP Thales CNRS.
Nous présentons des mesures de transport électronique en configuration perpendiculaire,
sur des dispositifs dédiés aux mesures de nanoparticule métallique et ferromagnétique
unique. Ces travaux ont été réalisés dans le cadre de l’ANR "CHEMISPIN" coordonné
au sein du laboratoire par J. Carrey, en collaboration avec l’Unité Mixte de Physique
CNRS-Thales (Palaiseau). Deux voies d’élaboration dénommées A et B (voir figure 9.1)
décrites dans la partie précédente de ce manuscrit ont été identifiées (voir chapitre 3.3).
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a)#Disposi)f#A:#“nano%objet*dans*le*nano%trou”* b)#Disposi)f#B:#“nano%objet*sous*le*nano%trou”*

Figure 9.1 – Dispositifs dédiés à la mesure de nano-objets uniques grâce à deux dispositif dif-
férents de mesure perpendiculaire.
Les électrodes du haut et du bas peuvent être constituées de matériaux ferromagnétiques ou non
magnétiques. L’épaisseur de la résine fine (en rouge) est de l’ordre de quelques dizaines de na-
nomètres contre quelques micromètres pour la résine épaisse utilisée pour la photo-lithographie
(non montré)

Brièvement, nous rappelons que l’élaboration d’un dispositif A, utilisé dans la suite,
se résume aux étapes suivantes :

i/ nano-indentation d’une résine fine d’environ quelques dizaines de nanomètres déposée
sur l’électrode d’Au inférieure [490]
ii/ « nettoyage » et contrôle de la taille du trou par un plasma O2 (pression 5.2 mTorr,
ratio Ar/O2 = 4/20 sccm, 10 W pendant 60 s)
iii/ dépôt des nano-objets par dip-coating (voir chapitre 4.2.4). Le choix du système de
nano-objet s’est porté à ce moment là sur les nanoparticules de Co élaboré selon une "mé-
thode polyol modifiée". En e�et, le protocole de dépôt venait d’être optimisé et générait
une monocouche avec un taux de couverture de 85 % sur l’Au, et de 98 % directement sur
de la résine fine, ce qui à priori permettait de maximiser la connexion d’une nanoparticule.
De plus, l’absence de TMR mise en évidence précédemment n’est pas un pré-requis pour
observer de la TAMR qui constituait notre objectif premier.
iv/ dépôt de l’électrode supérieure par évaporation ou par sputtering
v/ reprise de contact par connexion à la laque d’argent et fils d’or sur le porte-échantillon
TO8.

On notera que les étapes i/ et v/ (nano-indentation et reprise de contact) ont été
e�ectuées par l’UMP CNRS-Thales. Le reste du processus d’élaboration et les mesures
présentées dans cette partie ont été réalisés au LPCNO. De manière générale, l’ensemble
des étapes sont réalisés en boîte à gants au LPCNO. Les échantillons sont renvoyés sous
atmosphère inerte vers l’UMP Thales CNRS.
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9.2 Etudes expérimentales
Nous présentons ici les résultats de transport électronique obtenus sur des dispositifs

de type A uniquement (voir le protocole détaillé d’élaboration : 3.3.2). Pour nos premiers
essais nous avons varié la méthode d”élaboration de l’électrode supérieure correspondant
à l’étape iv du procédé l’élaboration présenté ci-avant comme suit : i/ Echantillon CS1 :
dépôt de l’électrode supérieure d’or par sputtering (pression de 5 mTorr, courant de 20
mA pendant 5 min => ≥ 40 nm d’épaisseur) ii/ Echantillon CS2 : dépôt de l’électrode
supérieure d’or par évaporation (≥ 50 nm d’épaisseur) iii/ Echantillon CS3 : dépôts
successifs par sputtering d’une barrière d’alumine ultrafine (pression de 8 mTorr, 50 W,
sous 36 sccm pendant 20 s => 1-2 nm d’épaisseur) puis d’une couche d’or toujours
par sputtering (pression de 5 mTorr, courant de 20 mA pendant 5 min => ≥ 40 nm
d’épaisseur) dans le cas où même l’évaporation endommagerait les barrières organiques
et/ou que les atomes métalliques di�usent au sein de la barrière.

Echantillon "CS1"

Sur les dix dispositifs que comporte cet échantillon, les mesures des caractéristiques
I(V ) à température ambiante en ont révélé six en court-circuit (R ¥ 100 �) alors que
tous les autres possèdent des résistances non quantifiables car elles sont trop élevées (R
> 100 G�). Compte tenu des valeurs des résistances à 300 K, cet échantillon n’a pas été
mesuré à basse température.

Echantillon "CS2"

L’électrode supérieure de l’échantillon CS2, présentée sur la figure 9.2 a), a été déposée
par évaporation, de manière similaire aux jonctions tunnel à base de barrières organiques.
Sur les 13 dispositifs que comporte cet échantillon, 6 (soit 46 %) d’entre eux ont présenté
des résistances à température ambiante allant de quelques M� à plusieurs dizaines de
G�. Les 7 dispositifs restants ont des résistances typiques d’un court circuit établi entre
les électrodes d’or supérieure et inférieure.
Une mesure de la résistance de l’électrode n°10 en fonction de la température est présen-
tée sur la figure 9.2 b). On observe que la résistance mesurée pour une tension fixe de
50 mV augmente d’environ trois ordres de grandeur entre 300 et 20 K. La caractéristique
I(V ) mesurée sur cette même électrode à basse température (1.7 K) pour une plage de
tension de ± 100 mV et un pas de mesure de 3 mV est présentée sur la figure 9.2 c). Cette
première mesure met en évidence une asymétrie des niveaux de courant qui pourrait être
attribuée au transport électronique à travers seulement quelques nanoparticules voire une
seule. La mesure I(V ) sur une plage tension réduite (entre ± 60 mV) et un pas plus précis
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(1 mV) (voir figure 9.2 d)), montre désormais au centre, une zone de courant nul corres-
pondant au gap de Coulomb (¥ 60 meV ). Au delà du gap, deux marches de Coulomb
dissymétriques dans leur position et leur hauteur respective sont visibles. Une première
marche en tension positive présente un saut de courant abrupt, alors que la marche à
tension négative présente un courant linéaire en fonction de la tension. Ces deux marches
sont visibles sous forme de pics dans la conductance di�érentielle (dI(V )/dV) présentée en
insert de la figure 9.2 d) portant respectivement les numéros 1 et 2. Afin de quantifier les
di�érents paramètres du système (résistances et capacités des deux barrières tunnel ainsi
que la charge d’environnement) nous avons procédé à des simulations numériques grâce
à la théorie orthodoxe du blocage de Coulomb, initialement décrite par K. K. Likharev
[372] couplée à la méthode de l’équation maîtresse [373]. Les résultats de la simulation de
la caractéristique I(V ) et dI(V )/dV sont reportés sur la figure 9.2 d) (courbes rouges).
Les valeurs des capacités des jonctions de gauche et de droite Cg et Cd ainsi que la charge
d’environnement Q0, sont extraites de la position des marches de Coulomb [536], alors
que les résistances des jonctions de gauche et de droite Rg et Rd sont estimées à partir
de leur hauteur. Les simulations ont été réalisées avec les paramètres optimisés suivants :
Cg = 1.5 aF , Cd = 1.6 aF , Rg = 2.8 G�, Rd = 60 G�, Q0 = ≠0.15 e. Comme la barrière
tunnel se déforme rapidement avec la tension, la variation quadratique de la conductance
tunnel en fonction de la tension est prise en compte grâce au terme en V 2 ajouté en
pré-facteur au coe�cient de transmission tunnel [395].
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Figure 9.2 – Propriétés de transport électronique de l’échantillon CS2.
a) Schéma d’un des dispositifs de l’échantillon "CS2". b) Mesure de la résistance en fonction de
la température pour une tension appliquée constante égale à 50 mV entre l’électrode n°10 et la
masse. Mesures des caractéristiques I(V) entre ± 100 mV avec un pas de tension de 2 mV en
c) et entre ± 60 mV avec un pas de tension de 1 mV en d) à une température de 1.7 K. Une
simulation de la caractéristique I(V) où les paramètres suivants ont été utilisés : Cg = 1.5 aF ,
Cd = 1.6 aF , Rg = 2.8 G�, Rd = 60 G�, Q0 = ≠0.15 e. En insert une simulation de la courbe
expérimentale dI(V)/dV en fonction de la tension appliquée.

Echantillon "CS3"

Sur les huit dispositifs que comporte cet échantillon, les mesures des caractéristiques
I(V ) à température ambiante n’ont révélé qu’un dispositif en court-circuit (R ¥ 100 �),
et deux dont les résistances sont non quantifiables car trop élevées (R > 10 G�). Une
mesure de la résistance du dispositif n°6 en fonction de la température est présentée sur la
figure 9.3 a). On observe que pour une tension fixe de 50 mV, la résistance mesurée aug-
mente d’environ deux ordres de grandeur entre 300 et 20 K. Des caractéristiques I(V,T )
mesurées sur ce même dispositif sont présentées sur la figure 9.3 b). On constate que
l’I(V ) est linéaire à température ambiante, et devient non linéaire à basse température
avec l’apparition progressive du blocage de Coulomb. On notera qu’aucune marche n’est
cependant discernable, et que les I(V ) ne sont pas fortement dissymétriques laissant sup-
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poser un transport électronique à travers un groupe de nanoparticules en parallèles et/ou
série.
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Figure 9.3 – Propriétés de transport électronique de l’échantillon CS3.
a) Mesure de la résistance en fonction de la température pour une tension appliquée constante
égale à 50 mV entre l’électrode n°6 et la masse. b) Mesures de l’évolution des caractéristiques
I(V,T).

Le tableau ci-dessous 9.1 résume les mesures e�ectuées sur les trois échantillons.

Dépôt
électrode

Couche
d’Al2O3

Nbr dis-
positifs

Nbr
court
circuit(s)

Nbr dis-
positifs
non me-
surables

R
min≠max

CS1 Sputtering - 10 6 4 -
CS2 Evaporation - 13 7 1 1 M� ≠

1 G�
CS3 Sputtering 1-2 nm 8 1 2 8 M� ≠

1 G�

Table 9.1 – Tableau récapitulatif des mesures de transport électronique des échantillons CS1,
CS2, CS3.

Discussion et interprétation des résultats :

Le tableau 9.1 met en évidence un nombre similaire de dispositifs en court circuit dans
le cas où l’électrode du haut est déposée par sputtering et par évaporation, alors qu’on en
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compte qu’une seule dans le cas où barrière fine d’alumine (1-2 nm) est intercalée. Or, un
court-circuit peut s’expliquer soit par l’absence de nano-objets à l’intérieur du nano-trou,
soit par un choc électrostatique ou/et l’étape d’élaboration de l’électrode supérieure qui
aurait détérioré la couche de ligands organiques qui enrobe les nano-objets. C’est pour-
quoi, il n’est pas étonnant que nous n’ayons mesuré qu’un seul court-circuit dans le cas
de CS3. Dans le cas de CS1 et de CS2, il sera nécessaire de réaliser une étude statistique
sur un échantillon plus conséquent de mesures avant de pourvoir conclure de la meilleure
méthode d’élaboration de l’électrode supérieure à adopter. Cependant, aucun dispositif
où l’électrode supérieure a été réalisée par sputtering n’a permis la mesure de transport
électronique. Par contre, cinq dispositifs ont présenté des résistances mesurables dans une
gamme comprise entre 1 M� et 1 G� lorsque l’électrode supérieure était élaborée par
évaporation (CS2), avec des comportements compatibles avec la mesure d’une nanopar-
ticule unique en configuration perpendiculaire où les barrières tunnel du système sont les
ligands qui entourent naturellement les nanoparticules.
Un moyen de s’assurer de la présence des nano-objets entre les électrodes, sans pour
autant connaître leur nombre, demeure la mesure de leurs résistances en fonction de la
température (caractéristique R(T )). En e�et, dans le cas de jonctions tunnel, la résis-
tance augmente seulement d’un facteur ¥ 2 par rapport à la résistance à température
ambiante lorsque la température décroît [537]. Dans le cas où un nano-objet unique ou
plusieurs nano-objets sont piégés dans cette jonction, le blocage de Coulomb conduit à
une résistance supérieure de plusieurs ordres de grandeur à basse température, comme
c’est le cas du dispositif n°10 de l’échantillon CS2 (voir figure 9.2 b)) ou du dispositif n°6
de l’échantillon CS3 (voir figure 9.3 a)). Nous nous sommes donc assurés que le transport
électronique s’e�ectue bien à travers une ou plusieurs nanoparticules et qu’il n’y a pas de
courant de fuite par e�et tunnel direct entre les deux électrodes. Il faut cependant rester
prudent car ce courant de fuite peut être présent en parallèle au transport à travers les
nanoparticules [20]. Une seconde mesure complémentaire reste l’observation directe des
caractéristiques I(V ) à des températures bien inférieures à l’énergie de charge de la nano-
particule, dans le régime de blocage de Coulomb. Comme la capacité d’une sphère isolée
peut être estimée à C = 2fiÁrÁ0d où d est le diamètre de la nanoparticule de Co égal à
10.3 ± 2.9 et Ár = 2.2 [538], on peut estimer la valeur de l’énergie de charge Ec égale à
e2

2C comprise entre 88 et 50 meV. Lorsque la température est égale à 1.7 K, l’énergie de
charge est donc nettement supérieure à l’énergie thermique, expliquant l’apparition des
pics de conductance à cette température dans le cas de l’échantillon CS2 (voir 9.2 d)) :

Ec ∫ KBT1.7 K ¥ 0.14 meV

Les pics, visibles en insert de la figure 9.2 d), possèdent des conductances dissymétriques
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qui ont pour origine la dissymétrie des résistances Rg et Rd. On notera qu’expérimenta-
lement, les systèmes présentant un e�et de blocage de Coulomb, possèdent souvent des
résistances dissymétriques car la résistance des jonctions tunnel varie exponentiellement
avec l’épaisseur. Par conséquent, une faible variation d’épaisseur engendre une forte va-
riation de résistance. Pour chaque jonction, polarisée à une tension V après la tension
seuil Vt, la tension totale appliquée est Vt + V , où on obtient pour [20] :

V > 0 Ig Ã Vt + Vg

Rg
, Id Ã Vd

Rd
, Itot Ã Ig + Id ¥ (Vt + Vg)

Rg
pour

Rg

Rd
π 1

V < 0 Ig Ã Vg

Rg
, Id Ã Vt + Vd

Rd
, Itot Ã Ig + Id ¥ Vg

Rg
pour

Rg

Rd
π 1

Comme le courant total est limité par la plus forte résistance en série (ici Rd), il atteindra
la même limite en tension positive que négative mais avec une dynamique di�érente :
en e�et, pour V<0 le courant est proportionnel à Vg et augmente linéairement avec la
tension, c’est pourquoi on observe une pente dans la caractéristique I(V ). Au contraire,
pour V>0 le terme additionnel Vt provoque un saut dans le courant, c’est pourquoi on
observe une marche abrupte dans la caractéristique I(V ).
Les paramètres extraits des ajustements permettent également d’estimer l’ordre de gran-
deur de la taille de la nanoparticule, en considérant un modèle simple de la sphère isolée

d = (Cg + Cd)
2fiÁrÁ0

¥ 25 nm

Cette valeur correspond à deux ou trois fois la taille de nos nanoparticules, cependant
cette valeur est surestimée car le calcul ne prend pas en compte la présence des électrodes
autour de la nanoparticule.

9.2.1 Conclusion et perspectives

Nous avons présenté une technique d’élaboration et des mesures de transport élec-
tronique de dispositifs dédiés aux mesures de nano-objets uniques. Un soin particulier a
été porté au contrôle de l’atmosphère tout le long des di�érentes étapes technologiques
afin de préserver le caractère métallique des nanoparticules. Ces mesures de transport
électronique ont été réalisées grâce à une approche originale, combinant technique de
nano-indentation et dépôt par dip-coating d’une monocouche de nanoparticules de Co.
La mise en évidence du blocage de Coulomb grâce aux caractéristiques R(T ) et I(V ) per-
met de confirmer la présence de quelques nanoparticules voire d’une nanoparticule unique
dans le cas de "CS2". Cependant, bien que la caractéristique I(V ) présente un gap de
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Coulomb, il est di�cile d’être certain de n’en mesurer qu’une seule. En e�et, ce dispositif
a cassé après seulement quelques mesures. Or, des mesures à plus fortes tensions, afin de
voir la périodicité des marches de Coulomb, nous auraient permis de confirmer ou non
la mesure du transport via une nanoparticule unique. Une autre preuve aurait été une
modélisation de caractéristiques I(V ) mesurées à des moments di�érents uniquement par
l’ajustement du paramètre de la charge d’environnement puis d’obtenir un bon accord
entre courbes expérimentales et théoriques.

Perspectives :

En parallèle de ces mesures nous avons également mis en place les procédés d’élabo-
ration des dispositifs de type B (voir le protocole détaillé d’élaboration : 3.3.3). Celui-ci
consiste à déposer par spin coating une fine couche de résine (40 nm), sur une monocouche
de nano-objets préalablement déposée par dip-coating sur une électrode d’Au. Ce type
d’échantillon muni de nanoparticules de FeCo de 13.3 nm de diamètre déposées dans
les conditions optimisées précédentes (voir 4.2.4), a été envoyé à nos collaborateurs pour
des premières mesures en boîte à gants de MFA en mode contact. Les courbes de force
montrent des paliers de conduction qui pourraient correspondre à la conduction à travers
une nanoparticule unique. Auquel cas, les prochaines expériences laissent espérer pouvoir
faire de la nanoindentation contrôlée en courant, en visant ces paliers. De plus, la zone
« résine fine » ne montre pas de fuite de courant. Tous les voyants sont donc au vert
pour l’élaboration de dispositif de type B visant l’étude de nano-objets uniques. Dans le
futur, il s’agira donc de poursuivre ce travail en intégrant des nanoparticules métalliques
ferromagnétiques aux propriétés de surface telle que des particules de Fe stabilisées par
la HDA/HDAHCl, en particulier si on cherche à observer des e�ets dépendant du spin.
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Chapitre 10

Détection électrique de l’état de spin
dans des Nano-objets de composés

moléculaires à transition de spin

10.1 Introduction
La méthode que nous avons développée pour l’adressage par diélectrophorèse et la

réalisation de mesures électriques sur des réseaux de nano-objets peut être généralisée à
divers types de composés. En particulier, nous avons eu l’occasion de la mettre en oeuvre
sur des nano-objets de complexe à transition de spin. Les mesures électriques que nous
présentons ici ont été obtenu sur les dispositifs présentés dans le chapitre précédent (voir
4.3.3), sur des objets élaborés par le groupe Matériaux Moléculaires Commutables dirigé
par A. Bousseksou. Il s’agissait d’étudier les propriétés de transport de charge en fonction
de l’état de spin de composés à base de Fe(II) ([Fe(H≠trz)2(trz)](BF4)) synthétisés sous
forme de nano-bâtonnets (nommés C2 et C3) dont le facteur de forme est variable (res-
pectivement 12 et 3). Les dispositifs de mesure ont été élaboré par DEP sur des électrodes
en forme de peignes interdigités séparées de 4 µm (Cf 4.3.3). Pour compléter cette étude
en fonction de la taille des nano-objets, nous avons également mesuré les propriétés de
transport de nanoparticules (nommées C4) dont le diamètre est de 15 ± 7 nm, élaborées
grâce au système ternaire eau-octane-AOT par une technique de micelles inverses. Ces
nanoparticules ont été déposées dans les mêmes conditions que C2 et C3 sur des électrodes
en forme de peignes interdigités séparées de 150 nm (mais avec le même rapport d’aspect).
Nous n’avons pas présenté ces résultats dans la partie précédente de ce manuscrit, car la
très forte concentration de la suspension a engendré un dépôt épais sur la totalité du
substrat masquant ainsi l’e�et de la DEP. Comme les mesures de conduction sur les com-
posés massifs ont montré des transitions de spin à des températures comprises entre 300 et
450 K [51], la mesure de ces échantillons a été e�ectuée à température ambiante, à l’aide
d’une station de mesures sous pointes et d’un fento-ampèremètre (Keithley 6430) que
nous avons couplé à un module Peltier (Linkam PE120) pour les rampes en température
entre 280 et 400 K. On notera que la limite basse de température, lors des mesures de la
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conductance est imposée par la condensation de l’humidité de l’air sur l’échantillon. En
e�et, ce dernier devient brutalement très conducteur c’est pourquoi nous nous limitons
aux basses températures à 280 K. Dans le cas des hautes températures, la limitation est
imposée par le matériel à 393 K.

10.2 Mesures de transport électronique
La transition de spin induite par la température avait été mise en évidence par des

mesures de réflectivité pour les trois échantillons C2, C3, et C4 (voir figure 10.1). Les
hystérésis sont égales à 26, 41 et 26 K respectivement pour C2, C3 et C4. La di�érence
dans le cas de C3 peut avoir plusieurs origines, comme la di�érence de morphologie, la
di�érence au niveau des défauts structuraux ou encore le degré d’hydratation [54].
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Particles of sample C4 were synthesized using a procedure similar to the one described in ref. 8. 

Fe(BF4)2•6H2O (500 mg, 1.48 mmol) was dissolved in water (3 mL) and added to a mixture of 

sodium dioctylsulfosuccinate (5 g), in 50 mL of octane. 1,2,4-1H-triazole (307 mg, 4.44 mmol) 

was dissolved in ethanol (1.5 mL) and added to a mixture of sodium dioctylsulfosuccinate (5 g) 

in 50 mL of octane. The two suspensions were mixed and stirred vigorously for 1 h. The mixture 

was then centrifuged and the resulting solid washed three times with octane. The particles were 

characterized by TEM, temperature dependent reflectivity measurements as well as by Raman 

and infrared spectroscopies (see below). The spin transition curve and the vibrational spectra of 

C4 compare well to those obtained for samples C2 and C3 (see ref. 9). 
 

 
Figure S9. Thermal spin transition curve of sample C4 measured by optical reflectivity (543 nm). 

 

 
Figure S10. TEM image of nanoparticles of sample C4 
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Figure 10.1 – Structure schématique des chaînes FeII-triazole et les courbes de transition de
spin induites par la température pour les échantillons C2, C3, C4.
La table résume les valeurs des températures de transition obtenues durant les cycles de chau�e
et de refroidissement. Schéma issu en partie de [54]

La figure 10.2 regroupe sur la colonne de gauche, les mesures de la variation de la
conductivité électrique en fonction de la température (ou I(T )). On notera que ces me-
sures ont été obtenues pour une tension appliquée constante de 10 V et une rampe en
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température égale à 3 K.min≠1. On retrouve en insert des mesures de I(T ), des clichés
de MEB localisés sur des zones représentatives des échantillons mesurés : C2 et C3 res-
pectivement en a) et b) et C4 en c). Les mesures I(T ) tracées en bleues et en rouges,
permettent de suivre respectivement le cycle de montée et de descente en température.
On remarque que les échantillons sont tous caractérisés par une hystérésis, dont l’origine
est une transition de spin induite par la température, qui est de l’ordre de 50 K pour C2
et C3 et de 35 K pour C4.
Pour chaque échantillon, nous avons suivi un protocole commun de mesure des caracté-
ristiques I(V ) : la première étape consiste à augmenter la température jusqu’à atteindre
une valeur située à l’intérieur des hystérésis (T= 373, 363 et 373 K respectivement pour
C2, C3 et C4). Une première mesure des caractéristiques I(V ) est faite à température fixe
(courbe rouge correspondant à l’état BS). Une deuxième mesure est réalisée dans la zone
histérétique de l’état HS : pour passer de l’état BS à HS, la température est augmentée
jusqu’à la limite imposée par le module Peltier. On amorce alors le cycle de descente
en température jusqu’à atteindre la même valeur que lors du cycle de chau�e précédent.
Enfin, une seconde mesure des caractéristiques I(V ) est faite à température fixe (courbe
bleue correspondant à l’état HS). On retrouve sur la colonne de droite les caractéristiques
courant-tension (ou I(V )) pour une tension symétrique appliquée de ± 20 V pour C2 et
± 30 V pour C3 et C4.
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Figure 10.2 – Propriétés de transport de charge au sein des échantillons : a) C2, b) C3 et c)
C4.
Sur la colonne de gauche on peut suivre la valeur du courant enregistrée sous une tension de
polarisation de 10 V en fonction de la température lors des cycles de chau�age et de refroidis-
sement. En insert, des clichés de MEB des trois échantillons. Sur la colonne de droite : les
caractéristiques I(V ) enregistrées à l’intérieur de l’hystérésis induites par la température dans
les états de bas spin (BS) et haut spin HS respectivement lors des cycles de chau�age et de
refroidissement.

Après l’observation des échantillons en MEB, nous avons mesuré à nouveau les nano-
bâtonnets C2 afin de suivre leurs évolutions dans le temps. Quatre cycles de I(T ) sont
superposés sur la figure 10.3 en b) montrent que la conductance de l’état BS a très peu
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évolué lorsqu’on compare au niveau de courant de ce même état avant la séance de MEB
(voir I(T ) en a)). Concernant l’état HS (toujours sur les cycles en b)), bien qu’il soit
toujours plus résistif que l’état BS, la dynamique de la transition induite pendant le
cycle de chau�e présente un tout autre comportement. En e�et, la conductance chute de
manière très abrupte lors de la transition de l’état BS vers HS jusqu’à la limite de détection
du femto-ampèremètre. L’état HS reste ensuite figé dans cette configuration pendant le
refroidissement, jusqu’à ce que la température atteigne la valeur de la transition de l’état
HS vers BS. La dynamique est également très abrupte pour la deuxième transition, puis la
conductance retrouve la même dynamique qu’avant la séance de MEB. En représentant
les cycles sur un même graphe, on observe que les températures des transitions (BS vers
HS et HS vers BS) semblent se décaler progressivement vers les basses températures. Nous
avons alors continué à enchaîner des cycles tout en les superposant aux précédents pour
confirmer cette tendance. Finalement, comme on peut le voir sur le septième cycle en
c), seule la seconde transition continue de se décaler vers les basses températures jusqu’à
disparaître, alors que la première transition oscille entre 370 et 380 K. Grâce à des mesures
similaires reproduites à postériori dans un cryostat, nous avons confirmé que la seconde
transition est bien présente mais se décale très fortement vers les basses températures.
Si on continue les cycles en température, comme peut le voir en d), alors que la seconde
transition n’a pas été induite au cycle précédent, l’état de spin reste dans l’état HS avec
une conductance toujours très faible. Puis, de manière surprenante on induit la seconde
transition pour retrouver la même dynamique de conductance BS habituelle, non pas
comme précedemment pendant une rampe de refroidissement, mais au contraire pendant
la rampe de chau�e. On notera que la transition aux alentour de 370 à 380 K (état BS
vers HS) reste quant à elle stable.
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Figure 10.3 – Propriétés de transport de charges de l’échantillon C2 avant (a)) et après b),
c), d)) une séance de MEB.
Sur les graphiques on peut suivre la valeur du courant enregistrée sous une tension de polarisation
de 10 V en fonction de la température lors des cycles de chau�age et de refroidissement. b)
Quatre cycles en température mesurés à la suite sont superposés sur ce graphique. c) Septième
et d) dixième cycle en température.

10.3 Analyse des résultats
Comme en témoigne la forte dépendance de la conductivité en fonction de la tempé-

rature, le transport électronique au sein des trois échantillons est thermiquement activé.
L’hystérésis thermique observée pour chaque échantillon est une propriété bien connue de
beaucoup de composés à transition de spin, qui trouve son origine dans le fort couplage
électron-phonon et les propriétés élastiques du réseaux cristallin [539, 408]. Fondamenta-
lement, il s’agit de l’expansion et de la déformation du complexe moléculaire, associées
au changement d’état de spin, qui donne lieu à divers phénomènes coopératifs dans ces
composés, ce qui est le cas de la transition du premier ordre observée dans nos échantillons
(Voir figure 10.1). Les caractéristiques I(V ) sont non-linéaires, ce qui résulte probable-
ment d’une activation du transport de charge par la tension. Bien que dans ces mesures le
courant passe seulement via quelques nano-objets en série, les propriétés de transport sont
similaires à celles observées précédemment par le groupe de A.Bousseksou sur des échan-
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tillons de poudre compactée [54]. En e�et, dans chaque cas, l’état BS est plus conducteur
que l’état HS. Ces résultats soulignent le fait que la di�usion de charge à l’interface entre
les nano-objets n’a pas de contribution significative sur la conductivité électrique globale.
La dépendance en température de la conductivité électrique, enregistrée sur l’échantillon
C4, met en évidence une transition de spin moins marquée que pour les échantillons C2
et C3. De plus, les caractéristiques I(V ) montrent pour chaque état de spin un comporte-
ment hystérétique, et ce même pour des rampes faibles de tension. Nous expliquons cette
di�érence par la présence de surfactants autour des nanoparticules dans le cas de C4, où
des ions et contre ions issus de la synthèse pourraient y être piégés et altéreraient les
propriétés électriques de l’échantillon. On peut noter qu’ici la dépendance de la conduc-
tivité en fonction de l’état de spin de l’échantillon C4 est en désaccord avec les résultats
rapportés récemment le groupe de H.Van der Zant [56]. En e�et, ce groupe a observé un
état HS plus conducteur que l’état BS jusqu’à température ambiante, sur un système de
nanoparticules de même nature, mais dont le diamètre est légèrement inférieur aux nôtres
(11 ± 5 nm [410, 411]). Dans leur cas, le mécanisme de transport de charges se fait par
e�et tunnel de manière séquentielle à travers une nanoparticule unique, comme le montre
la périodicité des pics de conductance des caractéristiques I(V ) mesurées à basse tempé-
rature pour des tensions de l’ordre de 0.4 V. Les tensions que nous appliquons aux bornes
de chaque nanoparticule (Vnp) sont du même ordre. En e�et, Vnp = Vpeigne/Nnps avec
Vpeigne qui vaut 10 V et Nnps = L/d. L est l’espacement entre chaque paire d’électrodes
égale à 150 nm et d le diamètre des nanoparticules (15 ± 7). On obtient une tension aux
bornes de chaque nanoparticule comprise entre 0.5 < Vnp < 1.5.
L’hypothèse la plus probable que le groupe de H.Van der Zant propose pour expliquer un
état HS plus conducteur, tient au fait que le mécanisme de transport reste dominé par les
barrières tunnel jusqu’à température ambiante (ce point est discuté dans la suite). Ainsi,
comme la longueur de liaison Fe-N augmente de 0.2 Å au moment de la transition vers
l’état HS, le volume du composé dans l’état HS est plus important que dans l’état BS [412].
En considérant le mécanisme de transport tunnel évoqué précédemment, l’augmentation
de la taille de la nanoparticule pourrait donc réduire la taille des barrières [56], et par
conséquent conduire à une augmentation de la conductance dans l’état HS. Dans notre
cas, comme les nano-bâtonnets C2 et C3 possèdent à la fois un grand volume et n’ont pas
de surfactants à leur surface, le mécanisme de transport se fait donc probablement par
un saut de charge intra-particule activé par la température [54]. Par conséquent, comme
la distance de saut est agrandie dans l’état HS à cause de l’augmentation de volume de
la nanoparticule, il semble naturel que la conductance chute fortement pour les échan-
tillons C2 et C3. Dans le cas de C4, le fait que les nanoparticules soient entourées de
ligands organiques isolants, n’implique pas forcement que le mécanisme de transport soit
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gouverné par l’e�et tunnel jusqu’à température ambiante. En e�et, notre expérience dans
la mesures d’assemblées de nano-objets métalliques stabilisés par des ligands organiques,
nous permet de quantifier l’ordre de grandeur de la résistance de ces systèmes à tempé-
rature ambiante. Or, pour des tensions plus faibles (1 V) appliquées sur des électrodes
avec le même rapport d’aspect, nous avons mesurés des résistances relativement faibles
(de l’ordre de la dizaine de K�) pour les trois systèmes de nano-objets à base de Fe
à température ambiante présentés dans le chapitre 7. De plus, compte tenu du nombre
de carbone des ligands entourant les nanoparticules C4, ainsi que les clichés de MET
(voir en annexe B.8), nous pouvons exclure la possibilité que les barrières tunnel soient
très épaisses et régissent le transport de charge à température ambiante. C’est pourquoi,
comme la résistance équivalente mesuré pour une tension de 10 V sur l’échantillon C4 est
très élevée (¥ 100 G� à 300 K), nous pensons que le mécanisme de transport est gouverné
par du hopping intra-particule, contrairement à ce que propose le groupe de H.Van der
Zant.

L’évolution spectaculaire de la valeur de la conductance de l’état HS (voir figure 10.3),
avant et après observation de l’échantillon C2, met en évidence la complexité des méca-
nismes coopératifs lors de la transition de spin. Une explication de la sensibilité de la
conductance dans l’état HS pourrait être la présence de molécules d’eau piégées à l’inté-
rieur des composés moléculaires lors de la synthèse. Or, il a été montré qu’un recuit à 420
K était nécessaire pour éliminer les traces d’eau dans ces réseaux [540]. C’est pourquoi,
la présence de telles molécules (en fait les composés ioniques associés) au sein de chaque
nano-objets formerait des chemins de moindre résistance lors de la transition vers l’état
HS qui masquerait la résistance réelle du composé dans l’état HS. Comme nos cycles en
température sont limités à 393 K, l’ultra-vide lors de la séance de MEB pourrait princi-
palement diminuer les traces d’impuretés ioniques, ce qui expliquerait la forte diminution
du courant dans l’état HS.
Concernant le décalage de la transition HS-BS vers les basses températures observé dès la
mesure d’un nouveau cycle en température, des mesures récentes e�ectuées à l’intérieur
d’un cryostat sous atmosphère d’azote ont mis en évidence que la transition reste bien
présente et que seul la température de transition se décale. Cependant, son origine reste
pour l’instant incomprise et fait l’objet d’investigations.

10.4 Conclusion et perspectives
Tout d’abord, nous avons réussi à mettre en évidence une dépendance de la conduc-

tance en fonction de l’état de spin de nano-objets à base de complexe moléculaire à tran-
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sition de spin dont les tailles et les formes sont variables. Pour chaque échantillon, l’état
BS a présenté une plus grande conductance que l’état HS, en accord avec les résultats
précédents obtenus par l’équipe de A.Bousseksou sur des échantillons macroscopiques de
poudre compactée. Ces résultats montrent que les nano-structures de complexes à transi-
tion de spin sont de bons candidats notamment pour des applications en nano-électronique
comme des mémoires. Le positionnement de tels nano-objets grâce à leur fort facteur de
forme devrait naturellement encourager les chimistes vers un développement des méthodes
de croissance, pour l’obtention de nano-bâtonnets de plus faibles dimensions ainsi que des
nano-fils, non disponibles à ce jour.

Perspectives :

Dans le futur il sera intéressant de poursuivre ces travaux en allant vers l’adressage
de nano-objet unique ou de quelques petits nano-objets de complexe à transition de spin.
Pour ce faire, il sera possible de combiner des nanoélectrodes de petite dimension et d’y
positionner par DEP seulement quelques nano-objets de complexe à transition de spin
d’environ (15 nm de diamètre) (type C4), à l’intérieur d’électrodes en regard élaborées
par lithographie électronique (électrodes séparées d’une distance allant de 40 nm à 100
nm).
Dans le but d’identifier l’origine de la variation de la conductance de l’état HS avant et
après une séance de MEB, une première expérience peut être envisagée : après avoir me-
suré les propriétés électriques de référence et les transitions associées électriques et de spin
d’un échantillon brut de synthèse, il sera possible de modifier les propriétés chimiques par
un traitement thermique au delà de 420 K, puis de déterminer l’évolution des propriétés.
Le suivi des espèces désorbées lors du recuit peut être réalisé grâce à un spectromètre
de masse logé à l’intérieur d’une balance thermogravimétrique sous atmosphère contrô-
lée. Ainsi on pourra déterminer la température de recuit optimale, qui se situe entre la
dégradation du composé et la désorption totale des impuretés. Cette poudre devra être
transférée en boîte à gants afin de redisperser les nano-objets dans un solvant déshydraté
(en ajoutant un tamis moléculaire) sous atmosphère contrôlée. Enfin, après avoir déposé
les nano-objets sur des électrodes de mesures, une couche d’alumine protectrice devra
être déposée pour stabiliser le dépôt lors des mesures dans des conditions ambiantes qui
permettront ou non de confirmer la contribution des traces d’eau dans les propriétés de
transport de charges de ces composés.
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Conclusion générale et perspectives
à long terme
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Ce travail de thèse avait pour objectif principal l’étude des propriétés de transport
électronique de réseaux de nano-objets métalliques magnétiques et, si possible, d’un nano-
objet unique.
Ce travail s’est inscrit dans la continuité de la thèse de R.P. Tan, au cours de laquelle
l’équipe "Nanomagnétisme" du LPCNO avait observé des e�ets de magnétorésistance
(MR) sur des assemblées bi- et tri-dimensionnelles de nanoparticules (NPs) métalliques
de FeCo. Ce travail pionnier a permis de mettre en évidence di�érents e�ets à basse
température, mais surtout de valider l’approche de synthèse chimique de NPs séparées
par des ligands. Une des grandes questions demeurait le rôle des impuretés (précurseurs
organométalliques et/ou autres espèces intermédiaires de réaction) qui semblaient forte-
ment influencer le transport de charges. Dans ce sens, la collaboration au sein du LPCNO
avec le groupe "nano-structure et chimie organométallique" s’est renforcée afin de conver-
ger vers une compréhension toujours plus fine des mécanismes de synthèse, ce en vue de
faire varier la nature du métal, des molécules et de la chimie de surface. En e�et, une
vision à long terme et globale vise une intégration de nano-objets issus de la chimie dans
des dispositifs de spintronique, dans le but de cibler des e�ets précis (TMR, MR à fort
champ, transfert de spin, TAMR, transition de spin...). Cela sous-entend en premier lieu,
une connaissance parfaite des nano-objets : leur cristallinité, le type et le ratio de ligands
en surface (acide/amine quand c’est le cas), et l’état chimique de la surface, qui constitue
l’interface entre la barrière tunnel et l’électrode ferromagnétique. D’autre part, au regard
de la variété des nano-objets synthétisés par nos collaborateurs ("nano-structure et chimie
organométallique" ainsi que de l’équipe d’A. Bousseksou du LCC), il était nécessaire de
développer un procédé commun d’intégration dans des dispositifs de mesures, adaptable
à n’importe quel type de nano-objets, qu’ils soient sensibles ou non à l’oxydation. Pour se
faire, l’équipe "nanomagnétisme" s’est dotée d’un équipement permettant de respecter la
même qualité d’atmosphère que celle utilisée pour la synthèse chimique. Le système est
constitué d’une boîte à gants à atmosphère contrôlée en oxygène et en eau, couplée via
un sas de transfert à une enceinte ultravide qui permet le dépôt de métaux ou d’oxydes
métalliques par pulvérisation cathodique ou évaporation. Ce système unique autorise l’éla-
boration de dispositifs à base de nano-objets magnétiques totalement à l’abri de l’air et de
l’eau, et contourne ainsi les principales barrières expérimentales qu’impose habituellement
l’intégration de tels nano-objets. Dès lors, il nous a été possible d’élaborer des dispositifs
variés et de mesurer des systèmes allant de réseaux micrométriques au nano-objet unique.
L’approche que nous avons développée peut être utilisée pour l’obtention de couches de
nano-objets, dont la maîtrise de la géométrie peut est nécessaire afin de mettre en évi-
dence les changements de propriétés physiques (électriques, magnétiques, optiques...) des
nano-objets en fonction de la dimensionnalité (de 0 D à 3 D) de l’organisation.
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En premier lieu, nous avons procédé à une étude systématique des paramètres clés ré-
gissant le dépôt convectif/capillaire, à partir d’un même système de nano-objets dont la
synthèse est bien maîtrisée au laboratoire. Grâce aux di�érentes études e�ectuées sur des
surfaces variées (métalliques, oxydes, polymères, ...), nous sommes passés d’un régime de
dépôts de lignes d’accroches périodiques (en 3D avec un taux de couverture relativement
faible), à un dépôt de monocouche quasi parfaite de nano-objets grâce à une surface d’ac-
cueil de silice fonctionnalisée patternée également d’or. En e�et, les faibles interactions
de Van der Waals entre la silice et les NPs ont pu être contournées grâce à des molécules
d’APTES gr�ées sur la silice, dont le groupement amine possède une forte a�nité chi-
mique avec la surface des NPs. Ainsi le taux de couverture a pu être augmenté de 58 à 98
% avec une très bonne homogénéité de la monocouche sur des échelles millimétriques et
la distance de l’ordre local de cristallisation a pu être doublée. Suite à ce résultat, nous
avons validé notre protocole de dépôt sous atmosphère contrôlée de monocouches de NPs
sensibles à l’oxydation grâce à des mesures magnétiques. Ces études de dépôts se sont
poursuivies naturellement avec d’autres systèmes de NPs magnétiques à base de Fe et
de Co disponibles au laboratoire. Les monocouches ainsi obtenues possèdent un taux de
couverture au plus bas égal à 58 % sur des surfaces d’or et de résine fine (¥ 40 nm), alors
que le plus élevé correspond à une monocouche quasi parfaite. Ces résultats constituent
donc, à notre connaissance, les premiers dépôts de monocouches de nano-objets magné-
tiques à base de Fe et de Co protégés de l’oxydation.
En parallèle, nous avons étudié une autre technique de dépôt, qualifiée de "dirigée", ap-
pelée technique de diélectrophorèse (DEP) qui utilise un champ électrique local appliqué
aux bornes d’électrodes afin d’y positionner les nano-objets. Cette stratégie originale s’est
avérée très e�cace pour connecter électriquement des nano-objets à des électrodes de me-
sures, séparées de quelques dizaines de nanomètres à plusieurs micromètres. Dans le cas
d’assemblées, à l’instar de la technique de dip coating, l’aspect colloïdal de la suspension
modifie grandement la morphologie du dépôt. En e�et, une suspension constituée majori-
tairement de NPs stabilisées individuellement, conduit à un dépôt clairsemé de seulement
quelques couches, exactement égal à la hauteur des électrodes. A l’inverse, une suspen-
sion constituée majoritairement d’amas conduit à un dépôt plus hétérogène et surtout
beaucoup plus épais. A concentration, géométrie d’électrodes et tension fixée, la variation
de la fréquence du champ électrique appliqué constitue un paramètre clé, permettant de
moduler le nombre de nano-objets piégés entre une ou plusieurs paire(s) d’électrodes de
mesures. Nous avons ainsi réussi à piéger seulement deux NPs magnétiques de taille na-
nométriques, dans un gap d’électrodes séparées d’environ 40 nm. De plus, la technique de
DEP est aussi une bonne candidate lorsqu’il s’agit d’aligner le grand axe de nano-objets
à forte anisotropie de forme, perpendiculairement aux électrodes de mesures. D’une part,
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nous avons mis en évidence l’importance de la géométrie des électrodes, qui définissent à
tension constante, à la fois le champ électrique et le rapport ⁄. D’autre part, ce rapport
joue fortement, à la fois sur les forces de DEP ainsi que sur le couple d’orientation. La
technique de DEP représente donc un moyen simple et e�cace de positionner (localisa-
tion dans l’espace et orientation) des nano-objets à l’intérieur de dispositifs destinés aux
mesures de magnéto-transport.
Concernant les mesures de magnéto-transport, nous avons poursuivi les études sur les ré-
seaux de NPs de FeCo qui s’étaient révélées être un système riche et complexe d’un point
de vue des e�ets liés au magnétisme lors de la thèse de R.P.Tan. L’objectif premier était
dans un premier temps de reproduire les e�ets exotiques observés, ce que nous avons mis
en évidence pour les deux régimes de MR à fort champ, à la fois sur des NPs organisées
sous forme d’assemblée entre des peignes interdigités et de super-cristal millimétrique. En
e�et, de forts e�ets de MR à fort champ ont été observés entre 15 K et 1.8 K (1300 % au
maximum). Enfin, sur un des systèmes, mais qui malheureusement dérivait du point de
vue électrique, nous avons pu obtenir des e�ets hystérétiques à bas champ jusqu’à tem-
pérature ambiante avec de forte amplitude (jusqu’à ≥ 100 %). Même si ce n’est qu’une
hypothèse à l’heure actuelle, nous pensons que cet e�et à température ambiante n’est pas
de la TMR, mais serait en rapport avec un déplacement mécanique (dû à la magnétostric-
tion) qui piloterait l’ouverture et la fermeture de chemins de conduction.
Afin de mieux comprendre l’origine des e�ets à fort champ magnétique et basse tempéra-
ture ainsi que pour observer des e�ets de TMR relatifs au retournement de l’aimantation
des NPs, nous nous sommes dirigés vers des systèmes plus simples et mieux maîtrisés
du point de vue de la chimie de surface. Dans ce but, nous avons étudié des NPs de
Co obtenues par la méthode "polyol" stabilisées par des amines. L’étude en fonction de
la distance séparant les NPs à travers un échange de ligands post-synthèse a permis de
révéler un processus de cotunneling à basse température. Nous avons montré que pour ce
régime, les caractéristiques R(T ) et I(V ) peuvent être ajustées simultanément en tenant
compte i/ de la capacité e�ective des NPs environnantes, et ii/ des paramètres structurels
(taille des NPs et leurs séparations) déduits directement de la microscopie électronique.
Malheureusement, seuls des e�ets de MR à fort champ ont été observés dont les carac-
téristiques principales ressemblent (à l’amplitude près) aux e�ets déjà observés pour le
système FeCo, et ce malgré des objets apparemment très di�érents. Aucun e�et de TMR
n’a été observé. Encore une fois, ces propriétés de MR doivent être mis en relation avec la
méthode de synthèse et les propriétés magnétiques, très en deçà de celles du Co massif.
Afin de mieux cerner le rôle de la chimie de surface sur les propriétés de transport élec-
tronique dépendant du spin, nous nous sommes appuyés sur des nano-objets dont les
synthèses et les propriétés magnétiques étaient bien maîtrisées et optimisées. Nous avons
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ciblé un précurseur de Fer dont les résidus de décomposition sont à priori moins "agressifs"
du point de vue chimique et vis à vis du magnétisme en vue de préserver à la fois le carac-
tère métallique et le magnétisme de surface. Nous avons mis en évidence de la TMR sur
trois systèmes de NPs de Fe, stabilisés par di�érents types de molécules organiques. De la
TMR a été mesurée jusqu’à 110 K dans le cas où seul un ligand de type amine a été utilisé,
alors que de la TMR a été mesurée jusqu’à 300 K pour les deux autres systèmes de NPs
entourées à la fois d’acide et d’amine. Ces résultats démontrent la possibilité d’observer
de la TMR dans des NPs métalliques élaborées par voie chimique et pour la première fois
jusqu’à température ambiante. Ces mêmes NPs de Fe optimisées perdent leurs propriétés
de TMR et voient apparaître le comportement de MR à fort champ, après décomposition
d’un précurseur à base de Fe carbonyle qui conduit à la formation de carbure de Fe et
une pollution de surface par du CO coordonné sur la surface. Le point commun entre les
di�érentes NPs présentant un e�et de MR fort champ et peu ou pas de TMR est la pollu-
tion de surface au CO. Cette pollution conduit à une perte du magnétisme de surface et
de la polarisation électronique. Au final, cela nous permet d’établir un cahier des charges
quant à la synthèse des NPs : les précurseurs, les ligands et autres composés utilisés pour
la synthèse doivent dans la mesure du possible donner lieu à des composés moléculaires
aussi inertes que possibles vis à vis de la structure électronique et du magnétisme. De
ce point de vue tous les précurseurs à base de métal carbonyle doivent être éliminés. Du
point de vue des ligands, les amines, les amines chlorées, et dans une moindre mesure les
acides carboxyliques sont adaptés. Les contraintes que nous avons identifiées, tant sur la
synthèse que sur le contrôle de la chimie de surface, et de la technologie d’intégration,
expliquent pourquoi à ce jour, pour une large part, aucune équipe n’avait obtenu de la
TMR à température ambiante.

Grâce aux développements réalisés pour le contrôle des dépôts de monocouches de NPs
métalliques avec un taux de couverture élevé, nous avons réussi à élaborer des dispositifs
dédiés à la mesure de NP unique. La technique que nous avons validée consiste à déposer
une couche de NPs dans un nano-trou élaboré préalablement par nanoindentation d’une
résine, puis à déposer l’électrode supérieure métallique, tout cela sans passage à l’air grâce
au dispositif technique du LPCNO. L’intégration de NPs de Co préparées par la méthode
"polyol" a permis de mesurer à basse température des caractéristiques courant tension
typiques de transport électronique à travers quelques NPs, voire une seule. Couplés à la
diversité des NPs que peut o�rir la synthèse par voie chimique, ces résultats prometteurs
ouvrent la voie à des études d’e�et magnéto-Coulomb, qui permettrait d’étudier la dyna-
mique de retournement de l’aimantation du nano-objet [541].

363



Enfin, nous avons étendu ce travail à l’étude des propriétés de transport électronique
à d’autres nano-objets élaborés par voie chimique, tels que des nanobâtonnets ou des NPs
de composés moléculaires à transition de spin. Les mesures sur des réseaux de ces nano-
objets ont mis évidence une dépendance de la conductance en fonction de l’état de spin.
Elles ont montré pour trois types de nano-objets de tailles et de morphologies di�érentes
(allant du µm à la dizaine de nm) et de formes (nano-bâtonnet, NPs) que l’état bas-spin
présentait une conductance plus élevée que dans l’état haut-spin, en accord avec les précé-
dents résultats obtenus par l’équipe d’A.Bousseksou sur des échantillons macroscopiques
similaires (poudres compactées). Compte tenu du faible nombre d’études expérimentales,
et du grand nombre de questions ouvertes, nos résultats représentent une avancée vers
une meilleure compréhension du mécanisme de charges dans de tels composés.

Perspectives à long terme :

Le principal résultat de ce travail est la démonstration de la faisabilité d’une spintro-
nique à partir de nano-objets élaborés par voie chimique, que cela soit des NPs métalliques
ou bien des nano-objets à base de complexes à transition de spin. Sur le premier point,
nous avons considérablement avancé par rapport aux travaux précédents dans le cadre de
la thèse de R.P. Tan, sur les techniques d’intégration, l’identification de routes de syn-
thèses adaptées, et l’observation de di�érents e�ets, notamment de la TMR à température
ambiante. Ce travail ouvre maintenant de nombreuses perspectives et un certain nombre
de problématiques :

– Comment optimiser la réponse de la TMR dans les réseaux ?
– Peut on développer une spintronique sur des nano-objets uniques et remonter aux

mécanismes de renversement de l’aimantation, observer de l’e�et magnéto-Coulomb,
faire du spin transfer... ?

– Est-il possible de créer des super-réseaux NPs / molécules, où les molécules module-
raient la conductivité, ou bien permettraient d’introduire un centre paramagnétique
ou encore un composé avec une propriété de transition d’état électronique qui puisse
être piloté par la lumière ou le champ magnétique ?

Un premier travail consiste donc à poursuivre les études vers des synthèses de nano-
objets métalliques spécialement adaptés pour la spintronique. Une des conclusions de ce
travail a été de fixer un cahier des charges et d’identifier quelques molécules qui y ré-
pondent. Ce travail doit être poursuivi afin de pouvoir accéder à di�érents matériaux, à
forte ou faible anisotropie, et à des nano-objets de taille di�érentes pour moduler l’éner-
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gie de charge. Cela doit être réalisé en étroite relation entre les équipes de chimie et de
physique en s’appuyant sur des études structurales, magnétiques et spectroscopiques les
plus précises possibles. Les objets doivent être aussi monodisperses que possible, et être
manipulables sous forme de solution colloïdale. Ces critères sont primordiaux, à la fois
pour les techniques de dépôts capillaire/convective, mais aussi pour la technique de DEP
(voir plus haut). Sur ce point, un dispositif à ultrasons en boîtes à gants serait d’un point
de vue pratique, un gain de temps et d’économie à long terme alors que d’un point de
vue expérimental, cela permettrait à la fois d’éviter d’éventuels problèmes d’étanchéité
(et donc d’oxydation partielle), mais aussi de réduire le temps entre la redispersion des
nano-objets et le dépôt. A ce nouveau matériel pourrait se gre�er l’utilisation en routine
de seringues à membranes microniques afin de filtrer les amas récalcitrants aux ultrasons
qui perturbent notamment le ménisque lors d’un dépôt capillaire/convectif. Enfin, le choix
des ligands de surface doit permettre de réaliser facilement des échanges de molécules, afin
notamment de changer la liaison sur le métal et le squelette de la molécule, et ainsi ouvrir
la voie à la modulation des propriétés de conduction entre les nano-objets.

Un deuxième axe de travail concerne les aspects technologiques. Tout d’abord, l’inté-
gration de nano-objets sensibles ou non à l’oxydation à l’intérieur de dispositifs de mesures
grâce aux techniques de dip coating et de DEP, ouvre la voie vers l’obtention de dépôts
s’approchant des systèmes modèles dont la géométrie (nano-objet unique, dimère de NPs,
monocouches, ou en 3D) et l’auto-organisation (symétrie de cristallisation ou assemblées
de nano-objets anisotropes alignés) seraient parfaitement contrôlées. Concernant la tech-
nique de dip coating, nous pensons qu’il serait adéquat de remplacer le moteur pas-à-pas
par un moteur piézoélectrique possédant une résolution bien meilleure à faible vitesse
(valeur minimale ¥ 10 nm.s≠1 pour le moteur piézoélectrique contre 10 µm.s≠1 pour le
moteur pas-à-pas). On pourrait ainsi accroître l’adaptabilité de la vitesse de retrait de
la surface d’accueil, par rapport aux forts taux d’évaporation des milieux de dispersion
que nous utilisons. Un autre point crucial est le contrôle de la température de travail, en
travaillant dans une enceinte thermo-statée dans la boîte à gants. L’élaboration d’un nou-
veau dispositif de retrait de la ligne triple en configuration horizontale aurait l’avantage
de mieux contrôler à la fois le déplacement de la ligne triple et la température de la surface
d’accueil. En boîte à gants, comme chaque cm2 compte, le matériel devra être le plus com-
pact possible. On peut donc imaginer une lame de verre fixée sur un statif micrométrique
et une platine piézoélectrique à la fois compacte et programmable par port usb (utilisée
habituellement pour aligner précisément des optiques). On pourrait dès lors déposer di-
rectement des nano-objets sur une surface d’accueil connectée électriquement au support
TO8 solidaire de la platine, afin de caractériser électriquement la monocouche en boîte à
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gants. De plus, une combinaison de la technique de dépôt capillaire/convective avec les
forces de DEP, permettrait de réduire les défauts de cristallisation lors de la formation de
la monocouche, grâce au champ électrique appliqué au niveau des gaps d’électrodes [518,
519, 520]. Dans le cas où les nano-objets utilisés présentent une forte anisotropie de forme,
la combinaison des deux techniques permettrait d’obtenir un dépôt d’une monocouche, à
la fois dense grâce au dépôt capillaire/convectif et orienté grâce au couple d’orientation
fourni par la DEP.

Les résultats déjà obtenus avec nos collaborateurs de l’UMP CNRS THALES, visant
l’étude de nano-objets uniques en configuration "perpendiculaire", sont très encourageants
et laissent espérer la possibilité de connecter en routine di�érents types de nano-objets
uniques magnétiques et métalliques. Cette technique présente notamment l’avantage de
pouvoir ajouter, si nécessaire, une ou deux électrodes ferromagnétiques (indispensable en
vue de piloter l’aimantation d’un nano-objet par spin transfert). Cependant, la technique
de DEP associée à une technique d’élaboration de nano-électrodes par électromigration
d’une constriction métallique, est une autre voie de connexion de nano-objet unique, qui
est en cours de développement au laboratoire et à laquelle j’ai pu participer. L’avantage
de cette méthode est qu’elle permet de définir une grille localement en dessous de la zone
connectée, ce qui est fort utile lors des caractérisations dans le régime de blocage de Cou-
lomb. Elle permettrait par exemple la connexion d’une NP unique afin de compléter les
études récentes de la littérature concernant les composés à transition de spin sphérique
d’environ 15 nm [56]. Dans cette continuité, il serait intéressant de développer une chaîne
de mesure du courant en temps réel pendant le dépôt par DEP. En e�et, cela permettrait
de couper la source de tension très rapidement dès que l’on atteint une valeur consigne de
résistance, correspondant à un certain nombre de nano-objets voire un nano-objet unique
[292].

Grâce à ces développements, il sera possible d’étudier à un niveau fondamental un
certain nombre d’e�ets. Dans le but d’amplifier, ou de moduler l’e�et de TMR, une pre-
mière étude serait d’étudier l’influence des interactions dipolaires sur les e�ets de la TMR.
Cela peut se faire en jouant sur la nature des nano-objets, et de la longueur de chaînes
des ligands. Une autre possibilité, serait de désorber localement (entre des paires d’élec-
trodes grâce à la pointe conductrice d’un MFA) et avec une géométrie choisie (forme,
surface), une SAM d’OTS préalablement gre�ée sur une surface de silice. On pourrait à
posteriori remplacer les molécules désorbées par une SAM d’APTES dont la surface de
désorption a été volontairement variée, afin de déposer par dépôt capillaire/convectif un
nombre choisi de chaînes de nano-objets (de la chaîne unique jusqu’à une dizaine côte à
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côte par exemple) [542]. Il serait intéressant de corroborer les études de transport et de
magnéto-transport avec la géométrie variable du dépôt qui serait caractérisé par MEB à
postériori à travers une couche d’alumine protectrice. Une autre stratégie est l’échange de
ligands, dont le protocole a été validé durant cette thèse via les mesures de transport, des
mesures infra-rouges ainsi que des clichés de MET. Il sera donc intéressant de réitérer
le même type de mesures de magnéto-transport en fonction de la longueur des chaînes
alkyles, mais sur des systèmes présentant de la TMR, comme c’est le cas des nano-objets
à base de Fe précédemment présentés. L’étape suivante est l’échange des ligands par des
molécules plus complexes, dont les études théoriques prédisent de fortes amplitudes de
TMR, grâce à un meilleur filtrage de spins par rapport aux ligands utilisés en routine
pendant les synthèses [38].

La réduction de taille des composés à transition de spin est un sujet également en
plein essor. Les travaux décrits dans la littérature concernant de tels composés à l’échelle
nanométrique, mettent en relief l’absence de règle générale concernant l’influence de la
diminution de la taille sur les propriétés des transitions de spin. La taille critique de dis-
parition de l’hystérésis semble dépendre du composé étudié, et à l’heure actuelle aucune
tendance concernant le type de complexe, sa dimensionnalité ou sa structure ne permet
de prédire l’influence de la miniaturisation sur leurs propriétés. L’étude d’un nano-objet
unique avec des propriétés di�érentes en fonction de la taille, de la forme et de la phase
cristalline est fortement souhaitée car certaines propriétés caractéristiques de la dimension
nanométrique, peuvent être cachées par un e�et de moyenne [408]. Il est donc nécessaire
de poursuivre dans ce sens, en développant une lithographie dédiée à ce type de nano-
objets : par exemple une seule paire d’électrodes inter-digitées espacées d’une longueur
égale à la grande dimension du nano-objet, dont l’interdigitation est variable, semble in-
téressante. Cette géométrie permettrait d’aligner et de connecter par DEP un nombre
choisi de nano-objets à fort facteur de forme (comme C2 voire C3). On peut également
imaginer un dépôt de ces nano-objets, soit par goutte soit par dip coating, sur une surface
d’accueil pré-patternée d’électrodes d’or. Il serait ensuite possible de connecter par FIB
un nano-objet unique à fort facteur de forme qui serait à proximité des paires de macro-
électrodes. En fonction du type de FIB utilisé on pourrait le protéger directement après
la connexion des pistes d’or par une couche de silice afin de stabiliser les mesures dans
le temps. En e�et, même si ces composés sont peu réactifs avec l’oxygène et l’humidité
de l’air, le dépôt d’une couche de protection d’alumine a permis d’augmenter la stabilité
des mesures de transport (même caractéristique après un intervalle de plusieurs mois)
contre quelques jours sans. De plus, des mesures sous atmosphère et pression contrôlées
permettront sûrement de mieux comprendre à la fois le décalage de la température de
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la transition de l’état HS vers l’état BS ainsi que la forte diminution de conductance de
l’état HS.

A plus long terme, il serait intéressant de combiner les NPs magnétiques et les com-
plexes à transition de spin et d’aborder ainsi par une approche originale la spintronique
moléculaire. En e�et, une fois les espèces moléculaires responsables du nouveau type de
MR identifiées et isolées, il s’agira d’étudier leurs propriétés de transport en les incluant vo-
lontairement dans des réseaux de nano-objets non-magnétiques, puis magnétiques. L’étude
pourra alors s’étendre à d’autres types de molécules, comme par exemple les molécules à
transition de spin, qui comme nous l’avons vu sont particulièrement riches.
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Annexe A

Annexe : partie physique

A.1 La physique des dispersions colloïdales de nano-
objets

D’une manière générale, les dispersions colloïdales sont constituées d’au moins deux
phases distinctes : une phase dispersée et une phase de dispersion. Habituellement on
classifie les constituants de la phase dispersée comme des colloïdes, lorsque leur dimen-
sion est su�samment petite pour que les e�ets de la gravité soient négligeables devant
les autres forces. De ce fait, un colloïde est considéré comme tel lorsqu’au moins une
de ses dimensions est comprise entre 1 nm et 1 µm. Cependant, cette gamme de taille
peut varier en fonction de la masse volumique du matériau qui est dispersée, et peut être
étendue jusqu’à plusieurs dizaines de micromètres. Dans la classification des dispersions
colloïdales on retrouve généralement :

- Les suspensions (lorsque des particules sont dispersées dans un liquide)
- Les émulsions (lorsque des gouttelettes liquides sont dispersées dans un autre liquide)
- Les mousses (lorsqu’un gaz est dispersé dans un liquide)

Les dispersions colloïdales sont omniprésentes dans la vie quotidienne : les ciments,
le sang, les peintures, les gouttelettes d’huile en suspension dans l’eau ou des particules
de poussière dans l’air sont des objets colloïdaux. Au cours de ce chapitre, nous nous
limiterons cependant à la description de la physiques des forces qui régissent la stabilité
des suspensions colloïdales, dans le cas où la phase dispersée est composée de nano-objets,
dont la distribution de taille est comprise entre ≥ 1 nm (pour des germes de Fe), et ≥ 3 µm
(pour la longueur de nanobâtonnets à transition de spin).

A.1.1 Le mouvement brownien

Bien que plusieurs auteurs aient suggéré l’existence d’un tel mouvement, cette dé-
couverte fut attribuée historiquement au biologiste anglais Robert Brown. En e�et, il
aperçut en 1827, grâce à son microscope, de très petites particules agitées de mouvements
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chaotiques situées dans le fluide à l’intérieur de grains de pollen. Un premier modèle
mathématique de ce phénomène fut appliqué à la finance dès 1901 par Louis Bachelier,
mais ne fut totalement compris de manière quantitative qu’à partir de 1905, lors de la
publication des travaux d’Einstein, qui révolutionnèrent la physique [543].

X (µm) 

Y 
(µ

m
) 

Figure A.1 – Le mouvement Brownien.
a) Schéma décrivant les collisions d’une par-
ticule avec les molécules du milieu de disper-
sion ou les parois du récipient. b) Mouvement
brownien d’une particule d’or de 100 nm de
diamètre en dispersion dans l’eau mesuré par
un microscope optique en champ sombre relié
à une caméra (issu de [80])

En e�et, à cause de l’agitation thermique, les particules en suspension subissent des
chocs de la part des molécules du fluide qui les entourent, et sont animées d’un mouvement
aléatoire appelé mouvement brownien (voir figure A.1). Dans notre cas les particules sont
les nano-objets et le fluide et un solvant organique. On notera que la vitesse moyenne
d’un nano-objet, ainsi que la force subie intégrées sur un temps infini sont nulles. Si la
taille des nano-objets est su�samment petite, le mouvement brownien peut su�re à les
maintenir en suspension. Par conséquent, ce phénomène va jouer de manière intrinsèque
un rôle majeur dans l’organisation des nano-objets lors de leur assemblage [66]. Le mouve-
ment brownien peut être vu comme une force répulsive, car il permet aux nano-objets par
maximisation de l’entropie de s’éloigner les uns des autres. Cependant il existe d’ autres
forces qui sont au contraire attractives (décrites dans la suite), qui peuvent soit entraî-
ner leur coalescence (phénomène irréversible lorsque deux nano-objets fusionnent), soit
leur floculation (phénomène réversible d’agglomération). Comme la taille des nano-objets
augmente, ces forces attractives mènent irrémédiablement à une sédimentation gravita-
tionnelle des nano-objets, puisque leur masse volumique est plus grande que celle des
solvants organiques. Les interactions entre nano-objets ainsi que leur taille régissent leur
tendance à s’agréger ou non, et sont donc déterminantes pour la stabilité des suspensions.

A.1.2 Les forces de Van der Waals

Les interactions de Van der Waals font parties des forces attractives présentes au sein
d’une suspension colloïdale. Elles ont été découvertes par le physicien hollandais Johannes
Diderik Van der Waals en 1873, qui obtint pour ces travaux le prix Nobel de physique
en 1910. De manière générale, ces forces se manifestent entre deux entités quelconques
pouvant être chargées ou neutres, placées dans le vide comme dans les gaz ou les liquides
[544]. Même si ces interactions sont généralement attractives (dans le cas où deux entités
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proches sont de même nature), elles peuvent néanmoins devenir répulsives lorsque ces
entités sont à la fois di�érentes et dispersées en phase liquide. Les interactions de Van
der Waals, attractives dans nos suspensions colloïdales, dépendent à la fois de la nature
des particules, de leur taille, de la distance entre elles, mais aussi de la nature du solvant
organique. Ces interactions ont pour origines trois contributions physiques additives :

-Les interactions de Keesom (ou d’orientation) sont observées lorsque deux atomes
ou molécules présentent des dipôles permanents et s’auto-orientent entre elles de manière
à favoriser leur attraction.

-Les interactions de Debye (ou d’induction) ont lieu lorsqu’une molécule dipolaire in-
duit un dipôle sur une seconde molécule apolaire, créant une force d’attraction entre elles.

-Les interactions de London (ou de dispersion) s’e�ectuent entre deux molécules non
polaires. En e�et, ce type de molécules possède par définition un moment dipolaire moyen
qui est nul, cependant à chaque instant t, il existe un moment dipolaire non nul associé
aux positions instantanées des électrons par rapport aux protons situés dans le noyau
des atomes qui forment la molécule. Ce dipôle va générer un champ électrique, qui à son
tour va polariser un atome d’une molécule voisine et ainsi induire un moment dipolaire.
L’interaction résultante entre les dipôles donne naissance à une force d’attraction entre
les deux molécules.
On peut noter que les interactions attractives pour des nano-objets dispersés dans un
solvant apolaire résultent presque entièrement des interactions de London, alors que dans
le cas de solvants très polaires comme l’eau ou l’éthanol, elles deviennent négligeables
devant celles de Keesom et de Debye. Les forces de Van der Waals sont responsables d’ef-
fets indésirables en physique expérimentale, comme la physisorption d’espèces polluantes
(molécules organiques en phase gazeuse ou liquide) sur des surfaces, ou d’e�ets désirables
comme l’auto-assemblage. La façon la plus simple de modéliser les interactions de sys-
tèmes complexes comportant un grand nombre d’atomes ou de molécules, est une addition
par paire (ou intégration) des interactions (Keesom, Debye et London) sur le volume des
deux entités. On obtient alors cette expression dans le cas de deux sphères (notées sp) de
rayon r séparées d’une distance centre à centre dcc = 2r + s dans un milieu de dispersion
(m) [510] :

Usp≠m≠sp (dcc, r) = ≠Asp≠m≠sp

6 ◊
C

2r2

(d2
cc ≠ 4r2) + 2r2

d2
cc

+ ln(1 ≠ 4r2

d2
cc

)
D

Une autre expression permet de décrire les interactions entre une entité sphérique,
dont le centre est éloigné d’une distance L d’un plan noté pl. Un exemple est le cas des
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interactions responsables de l’adsorption de molécules ou de nano-objets sur une surface
d’accueil solide [545] :

Usp≠m≠pl (L, r) = ≠Asp≠m≠sp

6 ◊
5

r

L ≠ r
+ r

L+ r
+ ln(L ≠ r

L+ r
)
6

A est le coe�cient d’Hamaker, qui peut être calculé par di�érentes approches. La
forme la plus simple et la plus utilisée a pour expression :

A = CV dW ◊ fi2/(‹1‹2)

où ‹i représente les volumes molaires des deux entités. Cependant, lorsque les nano-objets
sont espacés d’une distance supérieure à 5 nm, le temps nécessaire à la polarisation d’une
entité par une autre devient important, d’autant que la vitesse de la lumière dans le mi-
lieu environnant est plus faible que dans le vide (forces de Casimir-Polder). Ces retards
empêchent de maintenir une bonne corrélation entre les fluctuations électromagnétiques,
ce qui diminue considérablement les forces de Van der Waals à longue distance. On notera
que cette modification est prise en compte par la méthode exacte dite DLP (Dzyaloshins-
kii–Lifshitz–Pitaevskii) grâce à une constante de Hamaker retardée [546] :

A1, 2, 3 = 3
4KBT

3
Á1 ≠ Á3
Á1 + Á3

4 3
Á2 ≠ Á3
Á2 + Á3

4
+3h

4fi

⁄ Œ

‹1

A
Á1(i‹) ≠ Á3(i‹)
Á1(i‹) + Á3(i‹)

B A
Á2(i‹) ≠ Á3(i‹)
Á2(i‹) + Á3(i‹)

B

◊d‹

où Á1, Á2, Á3 sont respectivement les constantes diélectriques de l’entité sphérique, de la
surface d’accueil et du milieu de séparation (ligands ou solvants par exemple). Á1, 2, 3(i‹)
sont les permittivités précédentes à des fréquences imaginaires :

Á(i‹) = 1 + (n2 ≠ 1)
(1 + (‹/‹e)2)

avec ‹e la fréquence d’absorption électronique et n l’indice de réfraction du milieu de
séparation dans l’UV-visible.

Cette théorie a permis de modéliser la mise en évidence expérimentale de la diminution
des interactions de Van der Waals entre un nano-objet et une surface d’accueil, lorsqu’on
remplace le solvant comme milieu de séparation par un tapis de ligands [161]. En e�et,
lorsque de l’octane (solvant apolaire organique) est remplacé par de l’OA qui possède
une constante diélectrique plus élevée, les interactions de Van der Waals sont réduites de
0.115 eV à 0.075 eV. La physisorption de ligands sur une surface d’accueil n’est donc pas
favorable pour obtenir un bon taux de couverture lors d’un dépôt de nano-objets.

Une troisième forme des interactions de Van der Waals peut être trouvée dans la
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littérature dans le cas où r ∫ à s ou L. Les équations se simplifient sous la forme :

Usp≠m≠sp (dcc, r) ¥ ≠Asp≠m≠sp

12

3
r

dcc

4

et

Usp≠m≠pl (L, r) ¥ ≠Asp≠m≠pl

6

3
r

dcc

4

Malgré tout, la méthode d’Hamaker reste la plus employée, d’une part pour sa simpli-
cité mais aussi car elle constitue une bonne première approximation des interactions de
Van der Waals, tant au niveau de l’amplitude que la dépendance en fonction de dcc (voir
sur la figure A.2). Ce modèle est comparé également avec l’approximation de Derjaguin
qui a l’avantage de s’adapter à des géométries complexes mais qui est moins précise. Tou-
tefois, ces trois modèles prédisent le même comportement pour les forces d’interactions
de Van der waals, qui sont prépondérantes pour deux entités proches et/ou de grand rayon.

their simplicity relative to more rigorous treatments. The
general treatment of vdW interactions in continuous media –
originally due to Dzyaloshinskii, Lifshitz, and Pitaevskii
(DLP)[86] – describes how correlations between the transient
electromagnetic fluctuations within each material body give
rise to attractive or repulsive interactions between them
(repulsive vdW forces can arise between bodies of different
materials interactingacross amediumwithdielectricproperties
intermediate to those of the two bodies; see References [90]
and [91] for more detailed discussion of this intriguing
phenomenon).As the frequency spectrumof these fluctuations
is directly related (by the fluctuation–dissipation theorem) to
the dielectric response of the bulk materials, these forces may
be calculated directly from independent measurements of
the electromagnetic adsorption spectrum for the materials
involved. In this way, all many-body effects neglected by the
Hamaker pairwise summation approach are completely
accounted for within the empirical dielectric response of the
relevant materials. The DLP theory thus enables direct
calculation of the magnitude and distance dependence of the
vdWs interaction between continuum bodies.

To illustrate how this approach compares with the simple
Hamaker approximation, we first consider the model case
of two coplanar semi-infinite media separated by a distance
L. The Hamaker integral approximation estimates the
interaction energy per unit area to be UHamðLÞ ¼ $A=12pL2

with a constant Hamaker coefficient A. For comparison, the
DLP result can be expressed in ‘‘Hamaker form’’,
UDLPðLÞ ¼ $AðLÞ=12pL2, in which the Hamaker coefficient
is no longer constant but depends explicitly on the separationL,
as illustrated in Figure 4a. Specifically,A(L) decreases rapidly
with distance for L> 10 nm, and the vdW interactions become
muchweaker thanwould be predicted by theHamaker integral
approximation. These so-called retardation effects originate
from the finite speed of light, which fails to maintain the
correlations between electromagnetic fluctuations at large
separations. In the context of nanoscale self-assembly, this
means that vdWs forces become largely irrelevant when
the surface separation exceeds %10 nm. For smaller separa-
tions, the Hamaker coefficient may safely be treated as
constant; however, the DLP theory remains invaluable for
estimating its magnitude[92] (e.g., for gold across water,
A¼A(L¼ 0)& 9' 10$20 J [93]).

Although for non-planar bodies, the DLP-type approach
becomes increasingly complex, it provides an accurate bench-
mark against which the approximations of Derjaguin[69] or
Hamaker[85] may be tested. Figure 4b illustrates the perfor-
mance of these approximations against the DLP solution[87,94]

in thecaseof twoequally sized(radiusa) spherical goldparticles
in water. As the particles approach contact, both approxima-
tions approach the ‘‘exact’’ DLP result; however, significant
deviations are observed at larger separations. For the
Derjaguin approximation, UDerðLÞ ¼ $Aa=12L, the separa-
tion between the surfaces, L ¼ r $ 2a, must be %50 times
smaller than the particle radius to obtain evenmodest accuracy
of%10%. Considering that theminimum possible separation is
of molecular dimensions (e.g., %1 nm for NPs covered with
octanoic acid[95]), the Derjaguin method should be used with
caution in the context of nanoscale self-assembly (e.g., for

a¼ 5 nm particles, the minimum separation is only %5 times
smaller than particle radius). The Hamaker approximation is
more accurate, resulting in errors of less than 10% for surface
separations below 0.1 a and below 30% for large separations
(quoted errors are for the specific gold-across-water example;
cf. Figure 4a,b).

Common to all continuum treatments of vdWs forces is the
absence of a characteristic length scale (with the exception of
retardation effects) and the divergence of the interaction
energyatcontact.Physically, the interactionenergyat contact is
finite due to repulsions between the finite-sized atoms
comprising the interacting bodies, and the distance of closest
approach is of atomic dimensions (cf. Section 2.1). When the
surface separation approaches these atomic length scales,
the continuum assumptions of smooth geometric surfaces and
bulk dielectric properties come into question.Unfortunately, it
is often the vdWs energy at ‘‘contact’’ that is most relevant to
self-assembly, and the atomic/molecular structure[96] and
dielectric properties[97] of nanoscopic components can deviate
significantly from that of bulk materials – especially at the

reviews B. A. Grzybowski et al.

Figure 4. vdW potentials. a) Hamaker coefficient as a function of
surfaceseparationL, calculatedusing theDLPtheory for twosemi-infinite
gold surfaces interacting across water.[93] b) Comparison of three
continuum approaches to computing the vdW interaction between
spherical gold particles interacting in water: the Hamaker integral
approximation (red squares; Equation (6)), Derjaguin approximation
(blue triangles), and the non-retarded DLP solution of Langbein[87,94]

(black circles). c) Comparison of the continuum models of (b) with two
discrete approaches: Hamaker pairwise summation (blue triangles) and
the coupled-dipole method (horizontal dashed line). Adapted from
Reference [89] for the case of dielectric nanoclusters.
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Figure A.2 – Les forces de Van der Waals.
a) Comparaison de trois approches théoriques
pour le calcul des interactions de Van der
Waals entre deux nano-objets d’or sphériques
qui interagissent dans de l’eau : Approxima-
tion d’Hamaker ( ⌅ ), de Derjaguin ( H ),
et la solution non-retardée DLP de Langbein
(  ) [547]. (Schéma adapté de [510])

Pour l’anecdote, un cas étonnant présent dans la nature, tire directement partie de ces
forces et intéresse grandement la communauté. En e�et, les geckos (sorte de lézards) sont
en mesure d’assurer une bonne adhésion aux murs et aux plafonds, grâce à l’extrémité de
leurs pattes qui sont couvertes de millions de poils microscopiques. Ces derniers sont si
fins, que chacun d’entre eux est soumis de manière additive aux forces attractives de Van
der Waals, grâce auxquelles ils déjouent les lois de la gravité [548].

A.1.3 Les liaisons hydrogène

L’énergie de formation des liaisons hydrogène est de l’ordre de l’énergie thermique à
température ambiante. Ainsi, de telles liaisons peuvent se tordre, se rompre ou se restau-
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rer. Cette propriété donne aux architectures moléculaires assemblées par liaisons hydro-
gène, une grande souplesse et la possibilité d’évoluer à la température ambiante, ce que ne
peuvent pas faire les liaisons de valence (partage d’une paire d’électrons entre deux atomes
induisant une forte attraction entre eux), beaucoup trop énergétiques et donc complète-
ment rigides à cette même température. Or, cette souplesse et ces possibilités d’évolution
sont à l’origine de la structure et des propriétés de beaucoup de molécules et macromo-
lécules biologiques. Par exemple, elle retient les di�érents segments d’une protéine, lui
donnant ainsi sa forme et ses fonctions. Elle est également à l’origine de la stabilisation
de l’ADN en reliant les deux brins, mais aussi des propriétés atypiques et exceptionnelles
que possède l’eau, grâce au nombre de liaisons hydrogène particulièrement élevé. En e�et,
l’eau sous sa forme solide (glace), possède un arrangement des molécules d’eau en struc-
ture tétraédrique (rendue possible par les liaisons hydrogène), et la compression d’un bloc
de glace conduit spectaculairement au retour à l’état liquide. De manière singulière, l’état
solide (plus volumineux) n’est pas l’état le plus stable pour l’eau. C’est pourquoi, un gla-
çon flotte sur l’eau. Pour toutes ces raisons, on attribue parfois à la liaison hydrogène le
nom de « liaison de la vie ».
Bien que de la même famille que les forces de van der Waals (interactions), les liaisons
hydrogène s’en distinguent par leur intensité. Une liaison hydrogène de forte intensité,
est du même ordre de grandeur qu’une liaison covalente alors qu’une liaison hydrogène de
faible intensité, est du même ordre de grandeur qu’une interaction de type Van Der Waals.

D:#(N,O%ou%F)# A:#(N,%O%ou%F)#
Liaison%hydrogène%

Atome%donneur% Atome%accepteur%

a) 

b) 

c) 

Figure A.3 – La liaison hydrogène.
a) Représentation schématique de la liaison
hydrogène complétée par deux exemples. En
b) une liaison hydrogène entre deux molécules
d’eau et en c) entre deux acides méthanoïques
(le plus simple des acides carboxyliques ap-
pelé aussi acide formique). Les sphères de cou-
leurs bleu, blanc, rouge, représentent respecti-
vement des atomes de carbone, d’hydrogène et
d’oxygène

Pour que cette liaison s’établisse, il faut être en présence d’un donneur de liaison
hydrogène et d’un accepteur :
L’atome donneur D (N,O ou F) fortement électronégatif et la tendance qu’a l’hydrogène
de se polariser positivement, favorise la délocalisation des électrons de la liaison vers
l’atome donneur. Le noyau d’hydrogène et l’atome D forme alors un moment dipolaire fort.
L’atome accepteur A porteur d’un doublet non liant (électrons appariés non impliqués
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dans une liaison de valence), est polarisé par le champ crée par le dipôle précédent.
L’interaction électrostatique résultante entre les deux dipôles sera d’autant plus forte que
l’atome A pourra s’approcher de D-H. Cela est facilité par la petite taille de H et par
une dimension modeste de D et de A (ligne n=2 du tableau périodique des éléments).
L’hydrogène reste donc lié de façon covalente à l’atome électronégatif d’origine, et sa
distance à l’autre atome est réellement supérieure. La longueur de la liaison hydrogène
est donc définie comme la distance entre les centres de ces deux atomes (voir figure A.3).
En e�et, on dénote des liaisons hydrogène particulièrement avec les molécules comportant
une liaison O-H (alcools, acides carboxyliques) ou N-H (amines, amides).

A.1.4 Interactions magnétiques

a) 

H = 0 

b) 
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Figure A.4 – a) Comportement coopératif de nano-objets magnétiques en faible interaction dans
une suspension colloïdale avec ou sans champ magnétique externe (si le champ magnétique est
nul, les nano-objets sont orientés de façon aléatoire, alors qu’en présence d’un champ magnétique
ils forment préférentiellement des anneaux ou des chaînes). b) Simulation par ordinateur de la
distribution du potentiel en interaction autour du macrospin d’un nano-objet (en noir). Les
régions bleues près des pôles du nano-objet correspondent à une interaction attractive alors que
les régions rouges correspondent à des interactions répulsives. c) Potentiel d’interaction (Udd)
normalisé par rapport à l’énergie thermique entre des nano-objets de Co de 15 nm de diamètre
avec une aimantation M bulk

s = 1.49 ◊ 106 A.m≠1 dépendant de leur distance de séparation. Aux
faibles séparations les interactions sont fortement décroissante (en d≠3

cc ) provoquant l’alignement
des macrospins voisins. A grande distance de séparation, les macrospins deviennent de plus en
plus désordonnés et leur interaction est mieux décrite par des interactions non magnétiques de
type Van der Waals (courbe en pointillés), qui varie en d≠6

cc , avec la distance inter-particule.
Cependant, la transition du régime en d≠3

cc au régime en d≠6
cc n’est pas observée en présence d’un

champ magnétique externe, qui maintient le couplage et l’orientation relative des macrospins
même à forte séparation. (Schéma adapté de [510] )

Les forces magnétiques qui agissent sur deux nano-objets voisins peuvent être à la
fois internes, grâce à leurs macrospins respectifs, ou de prédominance externe, lorsqu’un
champ magnétique est appliqué. Dans le premier cas, si les nano-objets sont assez proches,
ces derniers orientent par compromis leurs macrospins respectifs. Ils minimisent ainsi leur
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énergie d’interaction par la fermeture des lignes de flux magnétiques, qui entraîne une
structuration préférentiellement sous forme d’anneaux ou de chaînes. Au contraire, pour
les nano-objets les plus éloignés, leurs macrospins respectifs sont orientés de manière aléa-
toire (voir figure A.4 a)). Dans le second cas, les dipôles magnétiques vont être contraints
de s’orienter le long de la direction imposée par le champ magnétique externe, et par
conséquent s’auto-assemblent préférentiellement sous forme de chaînes (voir figure A.4
b)) [544]. Les interactions entre de tels dipôles alignés peuvent être, selon la position
des nano-objets voisins, attractives d’une part avec une intensité égale à ≠m2/2fiµ0d3

cc

ou au contraire répulsives avec une intensité égale à m2/4fiµ0d3
cc. Les régions bleues et

rouges sont respectivement les zones d’attractions et de répulsions magnétiques (voir sur
la figure A.4 c)). La dépendance du potentiel des interactions dipolaires magnétiques
comparée à l’énergie thermique est présentée sur la figure A.4 d) en fonction de la dis-
tance séparant deux nanoparticules de Co de 15 nm de diamètre. A faibles séparations,
le macrospin d’un nano-objet est su�samment fort pour orienter celui de son voisin.
Cela se traduit par une superposition des courbes rouge et bleue (respectivement avec et
sans champ magnétique appliqué). A mesure qu’on éloigne les nano-objets, on remarque
qu’en l’absence de champ magnétique appliqué, les macrospins respectifs sont de plus
en plus désorientés. Le potentiel d’interaction magnétique (courbe bleue) se rapproche
d’une interaction de Keesom (courbe en pointillés) qui décroit en d≠6

cc au lieu de d≠3
cc dans

l’état bloqué (courbe rouge). Cette transition disparait lorsqu’on applique un champ ma-
gnétique externe su�samment fort pour qu’il maintienne les orientations relatives des
moments magnétiques alignés, quelque soit la distance qui les sépare. On constate que le
potentiel magnétique Udd peut atteindre jusqu’à ≥ 100 KBT lorsque deux nanoparticules
sont en contact (non stabilisées) [510]. Cependant, l’amplitude des interactions dipolaires
magnétiques est directement proportionnelle au volume des nano-objets. Par conséquent,
lorsque ces derniers sont assez petits et/ou peu espacés, ce sont les interactions de Van
der Waals qui vont prédominer alors que les interactions dipolaires magnétiques peuvent
avoir un e�et à longue portée aux prémices de l’auto-assemblage. En l’absence de champ
magnétique externe, on s’attend donc à observer une transition, d’un dépôt formé de
nano-objets isolés vers une structuration en forme de chaînes lorsque le rayon des nano-
objets augmente [549]. Par exemple, il a été montré expérimentalement (en l’absence de
champ magnétique externe) que l’auto-assemblage de nanoparticules de Fe est dominé
par les interactions dipolaires magnétiques, lorsque leurs diamètres passent de 9.8 nm à
12 nm (pour Ms = 1.49◊106A.m≠1) [550]. Au contraire, si un champ magnétique externe
su�samment fort est appliqué, c’est lui qui dominera l’auto-assemblage et l’organisation
en 2D quelque soit la taille des nano-objets [357] (voir figure 1.9 pour un exemple ex-
périmental). On notera que les interactions dipolaires magnétiques peuvent induire une
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floculation rapide des nano-objets, même en l’absence de champ magnétique externe, à
condition qu’ils soient assez gros : les interactions sont alors de longue portée (décroissance
en d≠3

cc ) alors que pour les nano-objets plus petits, dans l’état superparamagnétique, les
interactions dipolaires magnétiques suivent l’approximation des interactions de Keesom
définies comme [551]

Udd(dcc) = ≠1
3KBT

C
m2

4fiµ0d3
cc

D2

avec m = µ0M
bulk
s V

A.1.5 Stabilisation des suspensions colloïdales

Même si le mouvement brownien (décrit précédemment) aide à la dispersion des nano-
objets, nous voyons bien que d’autres forces stabilisantes (entendues répulsives) sont né-
cessaires afin de contrecarrer la sédimentation des nano-objets causée par les forces at-
tractives (Van der Waals, liaisons hydrogène, interactions dipolaires magnétiques). C’est
pourquoi, nous allons décrire ici les deux méthodes communément utilisées pour stabiliser,
soit par gène stérique des nano-objets en milieu apolaire, soit par répulsion électrostatique
en milieu polaire [544].

Stabilisation électrostatique

Les forces électrostatiques répulsives permettent de stabiliser les suspensions de nano-
objets. Les nano-objets chargés en suspension dans le milieu aqueux, modifient la réparti-
tion des ions de ce milieu. Les contre-ions, de charge opposée à celle de la surface solide, se
localisent de préférence à proximité de cette surface. Parmi ces ions, certains s’adsorbent
sur la surface chargée par attraction électrostatique, comme c’est le cas de l’adsorption des
ions citrates à la surface de nanoparticules d’or, des halogénures ou encore des carboxy-
lates [552, 553]. Le volume compris entre cette surface et le plan défini par les centres des
ions adsorbés est appelé la couche de Stern (voir figure A.5). Dans cette couche compacte,
le potentiel électrique évolue linéairement entre Â0 (potentiel à la surface) et Âs (potentiel
sur le plan de Stern). Âs détermine l’importance des interactions électrostatiques de la
suspension colloïdale. Au delà de la couche de Stern, les contre-ions forment une couche
di�use dont le potentiel Âdif est une fonction exponentielle décroissante en fonction de la
distance entre les deux nano-objets notée s. Ce mode de stabilisation peut être caractérisé
par la mesure du potentiel Zeta, qui correspond à la di�érence de potentiel entre la couche
de Stern et le plan de cisaillement qui est le plan séparant les ions sous influence de la
particule, des ions de la solution. Plus la valeur absolue de ce potentiel est élevée, plus la
charge de surface est grande et meilleure est la répulsion entre les nano-objets [554]. La
valeur absolue du potentiel peut être contrôlée par le choix du solvant (constante diélec-
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trique) ainsi que la nature et la concentration chimique des contre-ions (taille et valence).
En raison de ces caractéristiques uniques, les interactions électrostatiques sont utiles, tant
pour la stabilisation de nano-objets dans la solution, que pour guider leur auto-assemblage
dans des superstructures binaires (ces structures sont présentées dans la suite) [510].

L’existence d’une double couche électrique est la conséquence de la compétition entre
énergie et entropie pour les contre-ions qui compensent les charges de surface des nano-
objets. L’extension spatiale de cette double couche est fortement sensible à la force ionique
de la solution et à l’agitation thermique. L’augmentation de la concentration d’un élec-
trolyte de charge opposée à la charge de surface des nano-objets a pour e�et de compri-
mer cette double couche électrique, réduisant l’intensité et la portée des forces répulsives
électrostatiques. On notera que si la concentration de cet électrolyte est su�samment
importante, les forces attractives deviennent prépondérantes en surface des nano-objets,
impliquant leur rapprochement et leur agrégation.

a) 

b) 

c) 
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Figure A.5 – La stabilisation électrostatique.
a) Schéma simplifié de la répulsion élec-
trostatique entre deux nano-objets identiques
dûe au recouvrement de leurs doubles couches
électriques.b) Représentation schématique des
doubles couches électriques des nano-objets
selon la théorie de Stern. c) Distribution du
potentiel électrique (Schéma adapté de ([80])

Lorsque des nano-objets sont dispersés en milieu organique, la stabilisation électrosta-
tique est moins e�cace que dans l’eau, car en général la constante diélectrique des solvants
est plus faible. De plus, les concentrations ioniques sont généralement moins importantes.
C’est pourquoi une autre voie de stabilisation est utilisée en routine dans notre labora-
toire pour les milieux de dispersion peu polaire voire apolaire : la stabilisation stérique
ou électrostérique.

Stabilisation stérique

L’adsorption de macromolécules à la surface des nano-objets comme des polymères,
oligomères ou dendrimères, peut former une barrière mécanique empêchant la coalescence
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de ces derniers [554]. La gêne stérique empêche l’agglomération de deux manières dif-
férentes : d’une part, le mouvement est restreint dans l’espace entre deux nano-objets,
causant une diminution de l’entropie. D’autre part, une forte concentration de ces ma-
cromolécules empêche les deux couches de s’interpénétrer. En e�et, lorsque deux nano-
objets voisins se rapprochent, l’interdiction du recouvrement des orbitales électroniques
des atomes de leurs macromolécules respectives, permet par répulsion coulombienne de
stabiliser ces derniers. Les polymères fréquemment rencontrés et utilisés sont le poly(N-
vinyl-2-pyrrolidone) (PVP), le poly(vinylalcool) (PVA), le poly(vinyléther) (PVE), le
Poly(p-phenylene oxide) (PPO) ou encore les cyclodextrines.

Le terme de stabilisation stérique ou électrostérique peut également être utilisé pour
décrire la stabilisation de nano-objets par des ligands organiques. Cette stabilisation de
surface est beaucoup utilisée, à la fois pour la synthèse et la transformation de nano-objets.
Les ligands sont des molécules munies généralement d’une tête fonctionnelle hydrophile
(thiol, amine, acide carboxylique, etc) et d’une queue aliphatique hydrophobe, ce qui les
classe dans la catégorie des espèces amphiphiles. La tête fonctionnelle présente une bonne
a�nité avec la surface des nano-objets, alors que les queues aliphatiques permettent la
stabilisation des nano-objets dans des solvants peu polaires. Le trioctylphosphineoxide
(TOPO), le dodecanethiol, l’oleylamine, l’hexadecylamine, l’acide oléique ou stéarique
sont quelques exemples de ligands largement utilisés dans la communauté. La stabilisa-
tion stérique par des ligands organiques est habituellement utilisée pour la synthèse de
nano-objets qui peuvent être métalliques et/ou magnétiques. Cependant, le rôle exact
qu’ils jouent pendant la synthèse mais aussi la nature de leurs liaisons avec la surface des
nano-objets ne sont pas totalement compris à ce jour [555].
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Figure A.6 – La stabilisation stérique.
Contrôle de la distance séparant deux nano-
objets grâce à la répulsion électrostérique. Le
tracé noir représente la somme du potentiel
d’attraction de Van der Waals (tracé bleu) et
le potentiel de répulsion stérique (tracé rouge),
ressentie par deux nanoparticules d’or de 25
nm de rayon. Elles sont stabilisées avec du
PEG de di�érentes longueurs (10 et 20 pour
les courbes de gauche et de droite respective-
ment). (Schéma adapté de ([510])

La nature di�érente des ligands (tête fonctionnelle, longueur et nature de la chaîne
aliphatique) peut être utilisée pour moduler le potentiel de répulsion stérique qui est un
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paramètre clé de l’auto-organisation [510]. Considérons le cas de deux nanoparticules d’or
de 25 nm de rayon (noté r), stabilisées avec des ligands organiques (polyethylene glycol
PEG). Le potentiel total des interactions ressenties par les deux nanoparticules a pour
origine une compétition entre les forces d’attraction de Van der Waals et de répulsion
stérique. Le potentiel total est reporté sur la figure A.6 pour deux longueurs de chaînes
aliphatiques di�érentes, constituées de 10 et 20 monomères de polyéthylène glycol (res-
pectivement notés h10 et h20). La couche de ligands est assez dense pour stabiliser les
nanoparticules dans ces deux configurations, mais on remarque une forte di�érence de
leurs distances d’équilibre. En e�et, la distance de séparation correspondant au minimum
du potentiel total pour 10 monomères, est inférieure à 2(r + h10) alors que celle pour 20
monomères est quasi égale à 2(r + h20). Cette di�érence est attribuée à une augmenta-
tion des forces attractives de Van der Waals pour des distance dcc faibles. On observe
que l’énergie de stabilisation est de ≠8 KBT et de ≠2 KBT respectivement pour les
chaînes courtes et longues (contre ≠400 KBT pour deux nanoparticules sans ligand). De
plus, lorsque les ligands s’interpénètrent, les interactions de Van der Waals peuvent être
un ordre de grandeur plus intense entre des chaînes aliphatiques (d’acide stéarique par
exemple), qu’entre les interactions des "coeurs" métalliques et/ou magnétiques [556]. Par
conséquent, des chaînes aliphatiques courtes permettent à la fois d’augmenter les interac-
tions des "coeurs" métalliques et/ou magnétiques, mais aussi d’induire une interdigitation
dont les interactions s’ajoutent et gouvernent l’arrangement des nano-objets voisins. En
résumé, la nature et la longueur des ligands organiques est un paramètre clé de l’auto-
organisation de nano-objets [557, 558].

Echange de ligands organiques

Un autre point intéressant est que de tels ligands, nécessaires pour obtenir des tailles
et des formes de nano-objets spécifiques, peuvent être échangés en fin de synthèse (voire
même après dépôts [33, 559, 560]) par d’autres ligands qui seront plus à même de moduler
l’auto-organisation et/ou les propriétés de transport électronique (régime de conduction,
résistance). On peut noter que l’échange des ligands par des molécules munies de deux
têtes fonctionnelles dites « pontantes », permet de moduler les propriétés de transport,
mais constitue également une technique de dépôt de nano-objets à part entière (voir tech-
nique de « cross-linking » ou d’échange précipitation 1.2.1).
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A.2 Introduction aux forces capillaires :
L’auto-assemblage de nano-objets monodisperses en taille et stabilisés par des ligands

organiques, peut conduire grâce aux forces attractives de Van der waals à la formation de
réseaux denses. Ces derniers peuvent s’organiser en 2D [561] avec une symétrie hexagonale
(hcp), en réseaux 3D de symétrie hcp ou encore en symétrie cubique face centrée (fcc) [562,
563]. Généralement, on force de manière progressive les nano-objets à se rapprocher pour
amorcer leur auto-organisation. Une possibilité est de contrôler l’évaporation d’un solvant
en régime capillaire [67] ou capillaire/convectif [94], ou encore de comprimer mécanique-
ment des nano-objets [561, 125]. Dans le dernier cas, l’étape de compression est suivie
du transfert des nano-objets sur une surface d’accueil solide grâce aux forces de capilla-
rité. L’assemblage par forces de capillarité et/ou convection met en jeu des mécanismes
physiques complexes brièvement exposés dans la suite.

A.2.1 Tension superficielle et capillarité

Le mouillage (ou étalement) d’un liquide sur un solide en présence d’une phase gazeuse
inerte, est bien décrit à une échelle macroscopique par les lois capillaires énoncées par La-
place et Young au début du XIXe siècle. La coexistence de ces trois phases implique la
présence d’interfaces, convenablement décrites par des grandeurs thermodynamiques ma-
croscopiques. Cela a fait l’objet, un siècle plus tard, de la théorie classique de la capillarité
grâce au travail de J.Willard Gibbs.
Les molécules d’une phase liquide sont soumises à des forces cohésives avec leurs voisines :
les interactions de Van der Waals, les liaisons hydrogène, les interactions électrostatiques,
les liaisons métalliques (dans les métaux comme le mercure). Dans un fluide en volume,
les forces exercées par chaque molécule sont équilibrées par celles des molécules voisines
(voir figure A.7 "Phase liquide"). Si on introduit une interface, par exemple avec le vide
ou une phase gazeuse ou solide, les forces exercées sur une molécule de surface ne sont
plus équilibrées (voir figure A.7 "Interface").

D’une part, une molécule localisée en surface perd la moitié de ses voisines, et d’autre
part au-dessus d’elle, il y a une phase di�érente pour laquelle elle n’éprouve qu’une très
faible attirance. La résultante des forces est donc dirigée vers le bas, c’est pourquoi les
molécules de surface se comportent comme celles d’une membrane confinant le liquide :
c’est le phénomène de tension superficielle (ou de tension de surface).
Créer une interface revient donc à perdre une partie de l’énergie de cohésion pour les
molécules de surfaces. Le prix à payer est une énergie appelée Es, qui est proportionnelle
à l’aire de l’interface A et à “ la tension de superficielle : Es = “A. Cette dernière prend
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Phase solide 
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Figure A.7 – Schéma des interactions attrac-
tives sur les molécules d’un liquide expliquant
sa cohésion. De bas en haut respectivement,
nous retrouvons une phase liquide, puis l’in-
terface et enfin la phase gazeuse ou solide ou
bien du vide (adapté de [564]).

en compte la capacité de l’interface à se déformer face aux forces extérieurs (déformation
mécanique, gravité, pression d’une colonne de gaz) et son unité de mesure est le N.m≠1

(ou J.m≠2). La valeur du coe�cient de tension superficielle est très variable suivant la
nature des forces qui s’exercent entre les atomes ou molécules. Par exemple, les tensions
superficielles des métaux liquides (comme le mercure à température ambiante) sont fortes
et s’expliquent par une forte valeur d’énergie de surface associée aux liaisons métalliques,
qui sont des liaisons fortes (généralement comprises entre 0.5 ≠ 11 N.m≠1). Les forces de
Van der Waals donnent des valeurs plus faibles, comprises entre 2 ≠ 25 ◊ 10≠3 N.m≠1 (à
température ambiante) contre 73 ◊ 10≠3 N.m≠1 pour l’eau grâce à ses multiples liaisons
hydrogène possibles qui augmentent fortement la cohésion des molécules. Si la valeur de
la tension superficielle d’une entité est assez élevée, elle adopte une forme sphérique qui
o�re à même volume, la surface la plus petite possible. Cette déformation permet au sys-
tème de minimiser la surface en commun avec le milieu extérieur, et donc de minimiser
son énergie. Une vidéo filmée avec une caméra ultra rapide (100000 images/s) illustre
bien le concept de tension superficielle, car elle permet de visualiser la forte cohésion
des molécules d’eau et la déformation de la surface de gouttes d’eau résultantes de cette
forte cohésion [565]. La déformation de l’interface, régie par la valeur de la tension super-
ficielle du liquide est à l’origine de nombreux phénomènes que nous côtoyons au quotidien :

On peut citer comme exemple les bulles de savon (voir figure A.8 a)) ou une goutte
d’eau de forme sphérique, qui après sa chute, repose en suspension juste un instant à
la surface d’un bain d’eau avant d’y coalescer (en b)). On rencontre parfois des Gerridés
(Gerridae) à la surface d’étangs qui utilisent la tension superficielle de l’eau, pour marcher
à sa surface (en c)).

La tension superficielle explique également une partie du phénomène de capillarité. En
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Figure A.8 – Exemples utilisant la tension
superficielle avec en a) une bulle de savon, en
b) une goutte d’eau en suspension un instant
sur une membrane d’eau, issue de la vidéo de
David Quéré [565] et en c) un Gérridé mar-
chant sur l’eau. Illustration du phénomène ca-
pillaire : en d) l’élévation et l’abaissement ca-
pillaire de l’eau et du mercure respectivement.
Enfin en e) du café qui s’élève à l’intérieur
d’un sucre

e�et, lorsqu’un liquide entre en contact avec un solide, deux types de forces apparaissent :
les forces d’adhésion d’une part, et les forces de cohésion (ou tension superficielle) d’autre
part. Les forces d’adhésion dépendent de la nature des liaisons possibles entre le liquide et
le solide, alors que les forces de cohésion dépendent seulement de la tension superficielle
du liquide. Si les forces d’adhésion sont supérieures aux forces de cohésion, on observe
une élévation du liquide à l’intérieur d’un tube capillaire dont la forme du ménisque
résultant est concave (cas de l’eau avec du verre : voir figure A.8 d)). Ce phénomène est
communément appelé ascension capillaire. Dans le cas contraire, on observe un ménisque
de forme convexe (cas du mercure avec du verre : voir figure A.8 d)). On note que plus le
tube est fin, plus le liquide s’élève à l’intérieur de celui ci : en e�et, la force capillaire est
équilibrée par le poids du liquide, qui est moins important à mesure que le diamètre du
capillaire rapetisse (cela explique l’ascension fulgurante du café dans le sucre illustré sur la
figure A.8 e)). Les phénomènes capillaires sont omniprésents à l’échelle submillimétrique :
on peut donner exemple le papier essuie-tout et les éponges qui se gonflent d’eau, ou encore
la sève le long des végétaux supérieurs.
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Angle de contact

54 
 

 
Liquide Trichloroéthylène Acétone Ethanol Glycérol Eau Mercure 
Ȗ (mN/m) 29,3 23,5 22,0 62,5 72,0 485,5 

 
Tableau 2. Tensions de surface de quelques solvants et autres liquides courants à 25°C. On remarque que l’eau 
a une tension de surface relativement élevée par rapport à d’autres liquides usuels. Les tensions de surface les 
plus élevées correspondent à celles des métaux liquides tels que le mercure [18]. 

 

 
La tension superficielle peut être mise en évidence par la mesure de l’angle de contact. 
 
 
Methode de la mesure de l’angle de contact 
 
Lorsqu’une goutte de liquide est déposée sur une surface solide plane, l’ensemble des points 
de contact où se rejoignent les trois phases solide-liquide-gaz est appelé la ligne de contact 
(ou ligne triple). A cet endroit, chaque interface agit de manière à minimiser son énergie, et 
pour ce faire, réduit sa surface. La combinaison des tensions interfaciales de chaque interface 
(ȖSG, ȖSL, ȖLG) détermine l’angle de contact șE qui correspond à l’angle défini par l’interface 
liquide-gaz et l’interface solide-liquide d’un liquide en contact avec un substrat solide. 
 
Le schéma 4 représente un agrandissement de la ligne de contact solide-liquide-gaz. ȖSG, ȖSL 
et ȖLG sont les forces de capillarité par unité de longueur qui s’exercent sur la ligne de contact. 
 

ɽE
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SGSL
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S
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ɶLG
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Schéma 4. Schéma d’une goutte de liquide déposée sur une surface solide plane. Au point triple solide-liquide-
gaz, les interfaces solide-liquide (SL) et liquide-gaz (LG) définissent un angle de contact șE qui correspond à 
l'angle entre la tangente à la goutte au point de contact et la surface solide. 
 
 
La mesure de cet angle nous donne trois types d'information : 
- Si on utilise l'eau comme liquide de mesure d'angle de contact, on peut déduire le caractère 
hydrophobe (grand angle, faible énergie surfacique) ou hydrophile (petit angle, grande énergie 
surfacique) de la surface. 
- Si on utilise plusieurs liquides de référence différents, on peut accéder à l'énergie libre de la 
surface 
- Si on mesure l'hystérésis entre l'angle à l'avancée de la goutte et au retrait de la goutte on 
obtient des renseignements sur la non homogénéité physique (rugosité) ou chimique de la 
surface. 
 
En pratique, une goutte de liquide, en général de l’eau ultra-pure, est déposée à l’aide d’une 
seringue sur la surface de l’échantillon à analyser. 

Figure A.9 – Schéma d’une goutte de liquide déposée sur une surface solide plane. Au point
triple, les interfaces solide-liquide (SL) et liquide-gaz (LG) définissent un angle de contact ◊E

qui correspond à l’angle entre la tangente à la goutte au point de contact et la surface solide
(Issu de [566])

Lorsqu’une goutte de liquide est déposée à l’aide d’une seringue sur une surface solide
plane, l’ensemble des points de contact où se rejoignent les trois phases solide-liquide-gaz
est appelé la "ligne triple". Un grandissement de la ligne triple est reporté sur le schéma
A.9). Chaque interface réduit sa surface afin de minimiser son énergie, et de cette compé-
tition naît un certain angle ◊E correspondant à l’angle défini par les tensions superficielles
aux interfaces liquide-gaz (“LG), solide-liquide (“SL) et liquide-gaz (“LG). La mesure de
cet angle, appelé angle de contact, donne accès à trois types d’informations :

-Si on utilise l’eau comme liquide, on peut déduire le caractère hydrophobe (grand angle,
faible énergie surfacique) ou hydrophile (faible angle, grande énergie surfacique) de la
surface d’accueil à caractériser.

-Si on utilise plusieurs liquides di�érents dont la tension superficielle est connue, on peut
accéder à celle de la surface solide.

-Si on mesure l’hystérésis entre l’angle d’avancée (on appuie sur le piston de la seringue)
et de retrait (on remonte le piston de la seringue) de la goutte, on obtient des renseigne-
ments sur les défauts topographiques (rugosité) ou chimiques de la surface.

L’hystérésis est un paramètre très important lorsque le mouvement d’une goutte de
liquide est pris en considération, car elle est reliée à la force nécessaire au glissement de la
goutte sur une surface inclinée. On peut noter que la mesure de l’angle de contact se fait
généralement à partir d’images capturées par un PC via une caméra. Un logiciel permet
de numériser le contour de la goutte par traitement d’image (contraste). Il détermine
ensuite l’angle de contact grâce à des méthodes d’interpolation.
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Mouillage total et partiel

Le mouillage caractérise l’aptitude d’un liquide à s’étaler sur la surface d’un solide.
L’expression du paramètre d’étalement s’écrit :

S = “SG ≠ (“SL + “LG) ¥ Ÿ –L(–S ≠ –L)

où S représente la di�érence de tension superficielle (ou énergie de surface) entre la surface
d’accueil sèche (“SG) et mouillée (“SL + “LG). L’expression de gauche définit le paramètre
d’étalement à partir des tensions superficielles aux interfaces, alors que le terme de droite
se base, via les interactions de Van der Waals, sur les polarisabilités du solide et du li-
quide respectivement notées –S et –L. Le signe du paramètre d’étalement permet alors
de définir deux régimes de mouillage [567] :

S Ø 0 S < 0
Mouillage total Mouillage partiel Mouillage nul
◊E = 0 ° 0 ° Æ ◊E Æ 90 ° 90 ° Æ ◊E Æ 180 ° ◊E = 180 °

Table A.1 – Régimes de mouillage selon le signe du paramètre d’étalement S et de l’angle
de contact ◊E.

- Le mouillage est total si –S > –L qui implique S Ø 0 (On dit que la surface d’accueil
à un caractère mouillant). Les liquides s’y étalent (surfaces de silicium, surfaces de verre,
surfaces avec des traitements de surface hydrophiles par exemple).

- Le mouillage est partiel si –S < –L qui implique S < 0 (La surface d’accueil à un carac-
tère peu mouillant à non mouillant). Les liquides ne s’y étalent pas ou peu (plastiques,
surfaces avec des traitements hydrophobes (OTS, PDMS) par exemple).

Lorsque le paramètre de mouillage est positif, le liquide s’étale complètement sur le
solide en formant un film d’épaisseur nanoscopique pour abaisser son énergie de surface.
En conséquence, l’angle de contact ◊E est nul. A l’inverse, pour un paramètre de mouillage
négatif, le liquide en contact avec le solide adopte une forme de calotte sphérique avec un
angle de contact ◊E non nul (voir table A.1). Par conséquent, un liquide qui possède une
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forte tension superficielle a tendance à démouiller la surface, c’est-à-dire que le film de
liquide n’est pas continu mais formé préférentiellement de gouttelettes individuelles. Cette
configuration n’est pas souhaitée pour l’assemblage de nano-objets si on veut pouvoir
déposer des nano-objets sur de larges surfaces de manière homogène. On notera qu’au
contraire, une faible tension superficielle permet de mouiller uniformément une surface
solide.

A.2.2 Modifications et contrôle de l’angle de contact

E�et de la rugosité
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22 Chapitre 2. Théorie de l’assemblage capillaire dirigé

2.2.2 Modification et contrôle de l’angle de contact

2.2.2.1 Évaluation de l’e�et de la rugosité de surface et de l’e�et lotus

(a) (b)

Fig. 2.15: (a) Illustration de l’e�et de la rugosité d’un substrat solide
sur sa mouillabilité : la rugosité à pour e�et d’exacerber le caractère
mouillant ou non mouillant d’un substrat solide. (b) Une image d’une
goutte d’eau qui repose sur les sommets des micropiliers constitués par
la surface d’une feuille de lotus. La structure fine de la feuille de lotus
est mise en évidence par une image prise au microscope électronique à
balayage de Wilhelm Barthlott.

Sur la figure 2.15.a est représenté l’ef-
fet de la rugosité d’un substrat solide sur
la mouillabilité d’un liquide. Une surface
rugueuse va entrâıner une exacerbation
du caractère mouillant ou non mouillant
d’un substrat solide. L’industrie a très
bien compris l’intérêt de ce phénomène
qui trouve de plus en plus d’applications.
Des surfaces fractales (rugosités désor-
données et multi-échelles) sont de plus
en plus développées notamment au Japon
[164] : les surfaces constituées de forêts de
micropiliers sont réalisées par des tech-
niques de micro nano-lithographie. On
parle alors de surfaces super-hydrophobes
ou bien super-hydrophiles. La combinai-
son de propriétés physiques et chimiques
étonnantes explique l’e�et lotus, que l’on
appelle souvent l’e�et « fakir » . Il est dû
au piégeage d’air dans la structure. Une
goutte va alors reposer sur une surface
composite faite de solide et d’air (voir fig. 2.15 b). Elle repose seulement sur le haut de ces bosses comme
un fakir sur son tapis de clous, on l’appelle d’ailleurs « goutte fakir ». Les feuilles de lotus montrent un
caractère de super-hydrophobie issu de la combinaison de propriétés de di�érentes natures. D’une part nous
avons des propriétés chimiques. La cire qui recouvre la feuille de lotus, ou l’huile, ont une très faible a�nité
pour l’eau. D’autre part nous avons des propriétés physiques. La surface de la feuille de lotus est rugueuse.
Elle est recouverte de bosses de tailles micrométriques représentées sur l’image célèbre de Wilhelm Barthlott
qui montre la structure vallonnée d’une feuille de lotus, vue au microscope électronique à balayage (voir fig.
2.15.b).

2.2.2.2 Les traitements de surfaces : des modificateurs des énergies critiques surfaciques

Plus une surface aura une tension critique faible et plus l’angle de contact sera grand. Et inversement,
plus une surface aura une tension critique élevée et plus l’angle de contact sera petit. C’est ce qui schématisé
à la figure 2.16. Elle représente l’angle de contact d’une goutte déposée sur un substrat en fonction de la
tension critique de la surface solide sur lequel elle repose. L’étude et le contrôle des traitements de surface des
échantillons que j’ai réalisés a été une étape primordiale. Ils m’ont permis de fixer précisément et de contrôler
la valeur de la tension surfacique des substrats utilisés. C’est au chapitre 3 que sont abordés les di�érents
traitements de surface utilisés durant ces travaux de thèse. Mais on peut déjà distinguer les traitements
hydrophobes. Ils consistent à la réalisation de surfaces de faible tension critique. Et d’autre part il existe
les traitements hydrophiles. Ils permettent d’augmenter la valeur de la tension critique des surfaces solides.
Nous noterons aussi que des particules telles que les sphères de polystyrène peuvent aussi subir ces types de
traitements de surface [161, 162].

2.2.2.3 Les composés tensio-actifs : modificateurs de la tension de surface des liquides

Définition des trois types de solvant
On distingue trois sortes de solvant selon qu’ils soient aprotiques ou protiques, et, apolaires ou polaires. Les

solvants protiques (également appelés solvants protogènes) possèdent un ou plusieurs atomes d’hydrogène
susceptibles de former des liaisons hydrogènes. Par exemple, l’eau, le méthanol, l’éthanol, etc. Les solvants
aprotiques polaires possèdent un moment dipolaire non nul et dénué d’atomes d’hydrogènes susceptibles
de former des liaisons hydrogènes. Par exemple, l’acétonitrile (CH3CN), le diméthylesulfoxyde (DMSO,
(CH3)2SO), le tétrahydrofurane (THF, C4H8O), etc. Les solvants aprotiques apolaires possèdent un
moment dipolaire permanent nul. Par exemple, le benzène, les hydrocarbures : alcanes ramifiés ou linéaires,
alcanes cycliques, alcènes, etc.
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Figure A.10 – a) Illustration de l’influence de la rugosité sur l’angle de contact lorsqu’une goutte
d’eau est déposée sur des surfaces solides à caractère hydrophile et hydrophobe (Schéma adapté
de [568]). b) Image d’une goutte d’eau qui repose sur les sommets des micropiliers présents à
la surface d’une feuille de lotus, mis en évidence par un cliché de microscopie électronique à
balayage (MEB) de Wilhelm Bartlhott.

L’e�et de la rugosité d’une surface d’accueil solide sur l’angle de contact (ou mouilla-
bilité d’un liquide) est représenté sur la figure A.10 en a). On observe qu’une surface
rugueuse exacerbe le caractère mouillant (hydrophile) ou non mouillant (hydrophobe) de
la surface. Finalement la rugosité permet de créer des surfaces soit super-hydrophiles,
soit super-hydrophobes. Plusieurs cas dans la nature exploitent les propriétés physique
(rugosité) et chimique (hydrophile/hydrophobe), pour leurs e�ets auto-nettoyants. Il y
a les plumes des canards, beaucoup d’insectes ou encore les feuilles de lotus (voir A.10
b)). En e�et, une couche micronique de cire hydrophobe couplée à une rugosité en forme
de micropiliers, permet à la plante de devenir super-hydrophobe, qui grâce à son e�et
auto-nettoyant lui permet de capter le maximum de lumière. On pourra noter que de ces
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comportements naturels est né le biomimétisme, qui tente d’imiter les réalisations les plus
e�caces de la nature, et de s’en inspirer dans la production de solutions pour l’avenir.

E�et de la concentration en ligands

Nous avons vu précédemment (voir chapitre A.1.5), que les ligands organiques sont des
molécules amphiphiles (hydrophile/hydrophobe). On notera que ces molécules sont éga-
lement appelées surfactants (pour surface-active-agent) par les anglo-saxons, détergents
ou encore tensioactifs par les "frogs". En e�et, les variations de concentration de solutés
(espèces minoritaires dissoutes) dans un liquide, influencent également (augmenter ou di-
minuer) la tension superficielle, et par la même occasion l’angle de contact ◊E. Si l’a�nité
des molécules de soluté pour les molécules du solvant est supérieure à celle des molécules
du liquide entre elles, les solutés sont bien solubilisés et augmentent légèrement (c’est le
cas des sucres, des acides aminés, du sel de table) ou diminuent légèrement (c’est le cas
des alcools et des acides gras) la tension superficielle de l’eau. On peut également noter
une augmentation de la tension superficielle des solvants apolaires (faibles à la base), lors
de l’ajout de ligands qui possèdent des tensions superficielles supérieures [161].
Dans le cas contraire, où cette fois les forces cohésives du liquide sont plus importantes,
les molécules de soluté tendent à être reléguées et concentrées vers l’interface, où elles
forment une membrane mono-moléculaire, qui réduit la tension superficielle du liquide. Si
les solutés possèdent un caractère amphiphile (comme les ligands organiques), la partie
polaire a certes une bonne a�nité avec les molécules du liquide en surface, mais sera
moins forte qu’entre les molécules du liquide entre elles. De plus la partie hydrophobe
de la chaîne aliphatique, de part son a�nité avec la phase gazeuse ou le vide, matéria-
lise une force dirigée à l’opposé de la tension superficielle. Par conséquent sa valeur est
fortement diminuée. Pour des faibles concentrations en ligands, la diminution de la ten-
sion superficielle peut être considérée comme une fonction linéaire. Cependant au-delà
d’une concentration critique (CMC pour « concentration micellaire critique»), les ligands
forment des micelles (agrégats de molécules qui peuvent prendre des formes sphériques,
cylindrique, de bicouches planes ou de micelles inverses), ce qui a pour e�et de stopper la
diminution de la tension superficielle pour atteindre un niveau constant lorsque la concen-
tration augmente.
Une telle modulation de la tension superficielle via des espèces amphiphiles, est un pro-
cédé utilisé par l’homme au quotidien. Par exemple, lors de l’utilisation de détergents, la
tension superficielle de l’eau est abaissée, ainsi elle augmente sa mouillabilité (respective-
ment son angle de contact) ce qui lui permet de se faufiler entre les mailles de tissus et
donc d’augmenter son pouvoir nettoyant. Ce phénomène nous permet également de pou-
voir respirer car, lors de l’expiration, les alvéoles menacent de s’e�ondrer sur elles mêmes
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lorsqu’elles diminuent de volume. Cette diminution est heureusement contrôlée grâce à un
tapis d’espèces amphiphiles recouvrant naturellement nos alvéoles pulmonaires. En e�et,
plus l’alvéole se rétracte plus les molécules amphiphiles se rapprochent, plus la tension
superficielle diminue et ralentit la contraction.

Action mécanique de déplacement (vertical) de la ligne triple

a)# b)#

θ"

V"="dY/dt"

0"

θD" θE"

Y" Y"

θD"

θE"
θ"

θ"

Figure A.11 – Représentation de l’angle de contact dynamique, de la vitesse de déplacement de
la surface d’accueil ainsi que celle du ménisque : Vménisque = ≠Vsurface dÕaccueil. En a), la surface
d’accueil est mécaniquement retirée du bain de liquide. En b) est reporté le comportement de
l’angle de contact en fonction de la vitesse de déplacement du ménisque. Pour V = 0 on retrouve
◊ = ◊E.

Il existe plusieurs techniques expérimentales qui permettent de moduler les forces ca-
pillaires et donc l’angle de contact (ces techniques sont décrites plus en détails dans la
suite 1.2) :

- Un certain volume de liquide est déposé sur une tournette (ou technique de spin coating)
et s’étale pour former un film homogène par centrifugation. Plus la vitesse de rotation est
élevée plus l’angle de contact dynamique devient faible.

- Une goutte de liquide est déposée sur une surface d’accueil. On contrôle le déplacement
de la goutte, et donc l’angle du ménisque, grâce à une raclette motorisée (appelée "doctor
blade casting" ou "tape casting" dans la communauté).

- La surface d’accueil est trempée préalablement dans un bain liquide, puis retirée verti-
calement de manière contrôlée grâce à un moteur pas à pas ou piézoélectrique (voir figure
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A.11 b)). L’angle de contact peut être contrôlé grâce à la vitesse de retrait (le comporte-
ment de l’angle en fonction de la vitesse est reporté sur la figure A.11 b)).

La vitesse de déplacement du ménisque, pour les deux dernières techniques, est égale
à l’opposé de la vitesse de retrait de la surface d’accueil. L’angle de contact au repos est
noté comme précédemment ◊E alors que l’angle dynamique lorsque la surface d’accueil
est en mouvement est noté ◊D. On observe sur le graphique A.11 en b) que plus la vitesse
de retrait augmente plus l’angle dynamique devient faible.

E�et de la température

La température a également un e�et considérable sur la tension superficielle. En e�et,
cette dernière diminue fortement lorsque la température augmente. Une relation semi-
empirique relie les deux paramètres :

“ = “ú
5
1 ≠ T

TC

6n

où “ú est une constante caractéristique de chaque liquide, qui correspond à la tension
superficielle pour une température de 0 °C. TC est la température pour laquelle la tension
superficielle devient nulle alors que n est un paramètre empirique (¥ 1 pour les liquides or-
ganiques). Lorsque la température augmente faiblement, on peut considérer que la tension
superficielle diminue linéairement selon l’équation “ = “ú [1 + –T ] où – est le coe�cient
thermique empirique du liquide. Finalement, le choix de la température permet d’ajus-
ter la valeur de la tension superficielle et donc la valeur de l’angle de contact. En e�et,
l’augmentation de la température traduit une agitation thermique plus importante des
molécules. C’est pourquoi, celles présentent à l’interface peuvent quitter plus facilement
la surface pour rejoindre la phase gazeuse, diminuant de fait les interactions avec leurs
voisines dirigées vers l’intérieur du liquide. Comme la force qui repousse les molécules vers
l’intérieur de la solution est directement liée à la tension superficielle, celle-ci diminue.
On peut noter également que l’e�et de la température sur la tension superficielle est à
l’origine de l’e�et Marangoni qui est détaillé brièvement à la suite de ce paragraphe.
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A.2.3 Dynamique générale des flux et des forces mises en jeu
lors de l’ancrage de la ligne triple

Flux de convection Marangoni
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Tamb 

T1 > Tamb T1 = Tamb 
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Figure A.12 – Schéma du flux convectif induit par l’e�et Marangoni.
a) Un certain volume de liquide est déposé sur la surface d’un échantillon de température su-
périeure à la température ambiante. Le gradient de température induit un gradient de tension
superficielle, qui est plus grande au sommet de la goutte. Un flux (ou force hydrodynamique
d’entraînement) se crée, dirigé vers le sommet puis vers l’intérieur de la goutte (Schéma adapté
de [566]). b) Schéma de l’e�et Marangoni induit par le phénomène de refroidissement par éva-
poration. La température de l’air ambiant, de l’échantillon et de la goutte étant initialement
identique, la goutte doit fournir de l’énergie pour sa vaporisation. Comme le flux d’évaporation
est plus important aux bords de la goutte, ces derniers sont à plus basse température. Un gradient
de tension superficielle crée alors un flux convectif dirigé vers la ligne de contact (Schéma adapté
de [80])

L’instabilité thermo-capillaire de Bénard-Marangoni se manifeste lorsqu’une couche
mince de liquide (< 4 cm) possède en son sein, un gradient de température. On peut
l’observer expérimentalement, par exemple lorsqu’un certain volume de liquide est dé-
posé sur une surface d’accueil solide qui repose sur une plaque chau�ante (voir schéma
A.12 a)). Selon le volume de la goutte, on observe une ou plusieurs cellules de convection
(un exemple sont les trous espacés hexagonalement après la cuisson du riz alimentaire).
L’origine de cet e�et, est liée à la présence de gradients de tension superficielle (dérivés de
gradients de température) sur la surface d’un liquide. Il se crée un flux tangentiel (ou force
hydrodynamique d’entraînement) qui s’éloigne de la ligne triple, en direction du centre
de la goutte puis vers sa base [569].
Cependant les phénomènes thermiques ne sont pas les seuls responsables de l’apparition
d’un flux à l’intérieur d’un certain volume de liquide. L’évaporation est un autre phéno-
mène qui peut donner naissance à un flux convectif (à fortiori si le film de liquide s’étale

391



par capillarité grâce à une surface d’accueil mouillante). En e�et, on trouve dans la litté-
rature des théories montrant que le flux d’évaporation d’une goutte posée sur une surface
d’accueil à même température, est particulièrement important aux bords de celle-ci (voir
schéma A.12 b)) [570]. Or, l’évaporation est un phénomène endothermique. Si le volume
de liquide n’est pas chau�é, c’est le liquide lui même, en abaissant sa température, qui
fournit la chaleur nécessaire à sa propre évaporation (tout comme notre corps abaisse la
sienne grâce à la transpiration). Le flux d’évaporation n’étant pas uniforme sur la surface
de la goutte, un gradient de température s’installe. De ce gradient de température naît
un gradient de tension superficielle, qui force le liquide en surface à se mouvoir vers les
régions de tension superficielle plus élevée. On assiste alors à un mouvement de convection
Marangoni. Le flux d’évaporation étant plus grand aux bords de la goutte, la ligne triple
est davantage refroidie et le flux de convection est ainsi dirigé vers cette dernière. Cette
force hydrodynamique d’entraînement (FD) est définie pour un colloïde sphérique comme :
FD = 6fiµRvp où µ est la viscosité dynamique du milieu de dispersion et vp la vitesse du
colloïde. Intuitivement, cette force devient prépondérante pour des vitesses importantes
qui sont associées à une forte évaporation du milieu de dispersion.
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When a spilled drop of co�ee dries on a solid
surface, it leaves a dense, ring-like stain along
the perimeter (Figure 1a). The co�ee—initially
dispersed over the entire drop—becomes concen-
trated into a tiny fraction of it. Such ring deposits
are commonplace wherever drops containing dis-
persed solids evaporate on a surface. Thus ring
deposits influence printing, washing and coating
processes [1–5]. They provide a potential means
to write or deposit a fine pattern onto a surface.
Here we ascribe the deposition to a previously un-
explored form of capillary flow: the contact line
of the drying drop is pinned so that liquid evapo-
rating from the edge must be replenished by liq-
uid from the interior (Figure 2). The resulting
outward flow can carry virtually all the dispersed
material to the edge. This mechanism predicts
a distinctive power-law growth of the ring mass
with time—a law independent of the particular
substrate, carrier fluid or deposited solids. We
have verified this law by microscopic observations
of colloidal fluids.

FIG. 1. a) A 2-cm-diameter drop of co�ee containing
one-weight-percent solids has dried to form a perimeter
ring, accentuated in regions of high curvature. b) Video
micrographs showing dispersion of fluorescent one-micron
polystyrene spheres in water during evaporation, as de-
scribed in the text. Multiple exposure shows di�erent
times in di�erent colors to indicate the motion. Earliest
time (blue) is 3 sec before latest time (red).

Our qualitative observations show that rings form for a
wide variety of substrates, dispersed materials (solutes),
and carrier liquids (solvents), as long as (1) the solvent
meets the surface at a nonzero contact angle, (2) the con-
tact line is pinned to its initial position, and (3) the sol-
vent evaporates. In addition, we found that mechanisms
typically responsible for solute transport—surface ten-
sion gradients, solute di�usion, electrostatic, and gravity
e�ects—are negligible in ring formation. Based on these

findings, we have identified the minimal ingredients for
a quantitative theory. The phenomenon is due to a ge-
ometrical constraint: the free surface, constrained by a
pinned contact line, squeezes the fluid outward to com-
pensate for evaporative losses. We first describe the main
features and results of our theory and then show our ex-
perimental tests of its validity.

a

J

r
h v

_

c

b

R

FIG. 2. Mechanism of outward flow during evapora-
tion. Pictures a and b show an increment of evaporation
viewed in cross section. Picture a shows the result of
evaporation without flow: the droplet shrinks. Picture
b shows the compensating flow needed to keep the con-
tact line fixed. Picture c defines quantities responsible
for flow. Vapor leaves at a rate per unit area J(r). The
removed liquid contracts the height h(r) vertically, va-
cating the vertically striped region in a short time �t.
The volume of this striped region is equal to the volume
removed by J . But in the shaded annular region the red-
striped volume is smaller than the volume removed by J
there (red arrows). Thus liquid flows outward to supply
the deficit volume: fluid at r sweeps out the blue-striped
region in time �t. Its volume is the deficit volume; its
depth-averged speed is v̄(r).

Figure 2 sketches the factors leading to outward flow
in a small, thin, dilute, circular drop of fixed radius R
slowly drying on a solid surface. The evaporative flux
J(r) reduces the height h(r) at every point r. If there
were no flow, the evaporation would alter the height pro-
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Figure A.13 – L’e�et "co�ee stain".
a) Schéma des facteurs qui gouvernent le flux d’une goutte de rayon R posée sur une surface
d’accueil solide. Le liquide s’évapore avec un taux par unité de surface égal à ˛J(r). Comme la
goutte doit conserver sa forme de calotte sphérique et que la ligne triple est piégée et fixée sur la
surface solide, la perte de liquide évaporée de manière plus importante aux bords (flèches rouges)
est remplacée par un flux possédant un gradient vertical de vitesse moyen ( V̨ ) provenant du
sommet de la calotte. b) Une tâche de café de 2 cm de diamètre où le périmètre possède une
couleur plus sombre dûe à l’accumulation de particules de café. c) Images superposées montrant
des nanoparticules de polystyrene d’un micromètre de diamètre en suspension dans l’eau. Les
superpositions d’images montrent leur déplacement à des temps di�érents grâce aux couleurs.
Les couleurs bleue et rouge correspondent respectivement à un temps t0 ≠ 3 s et t0. (Issu de
[571])

On rencontre cet e�et lorsqu’une goutte de café est renversée sur une surface solide.
En e�et, une fois l’évaporation terminée, on constate que la tâche formée est plus sombre
le long de son périmètre (figure A.13 b)). Ceci est causé par l’e�et Marangoni induit
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par un taux d’évaporation par unité de surface J̨ plus important aux bords, qui force la
migration des particules de café vers les bords de la goutte d’eau (A.13 a)). On observe
le même phénomène avec les colloïdes en général, comme on peut le voir sur a figure A.13
c), avec des particules microniques de polystyrène en suspension dans de l’eau.

Assemblage convectif/capillaire de suspensions colloïdales

!!!!
a)! b)!

Figure A.14 – Schéma du mécanisme d’évaporation d’une goutte de suspension colloïdale selon
l’énergie de surface de la surface d’accueil.
a) Sur une surface hydrophile, la surface de la goutte tend à s’étaler pour rester constante. La
non-uniformité du flux d’évaporation sur la surface de la goutte crée un flux qui entraîne les
nano-objets vers la ligne triple où leur adsorption à la surface perpétue l’ancrage (ou pinning
en anglais) d’une ligne qualifiée "d’accroche". Après évaporation de la goutte un anneau d’un
assemblage de nano-objets reste sur la surface d’accueil. b) Sur une surface hydrophobe la goutte
s’évapore à angle de contact constant. Le rayon et donc la surface de la goutte diminuent formant
des agrégats qui se rassemblent vers le centre de la goutte (adapté de [80]).

L’évaporation d’une goutte de suspension colloïdale posée sur une surface d’accueil
donne naissance à des formations (auto-assemblées) variées de colloïdes. En e�et, on peut
observer la formation : de réseaux 2D ou 3D, d’un [572] [573], ou de plusieurs anneaux
concentriques [330], de traînées [572], etc. De multiples facteurs influencent la formation
de ces motifs. On dénote par exemple la mouillabilité de la surface d’accueil [573], la
concentration en nano-objets, leur taille et la concentration de surfactants [572]. En gé-
néral, les gouttes de liquide montrent un comportement d’évaporation dépendant de la
mouillabilité de la surface d’accueil [573]. Sur une surface hydrophile, la surface de la
goutte tend à s’étaler pour rester constante. Lorsque la ligne triple de la goutte reste
ancrée pendant la majeure partie de l’évaporation, un anneau de colloïdes est déposé
sur la surface d’accueil. Les deux conditions principales nécessaires à la formation d’un
anneau de colloïdes sont : l’ancrage de la ligne triple (ou pinning en anglais) et un flux
d’évaporation plus important aux bords de la goutte [574], [572]. De cette manière un
flux global de liquide en direction de la ligne triple est induit par e�et Marangoni, qui
entraîne les colloïdes vers la ligne de contact où ils s’adsorbent et s’accumulent sous un
film fin de liquide [330], comme le montre la figure A.14 a). L’amorçage de l’ancrage de la
ligne triple est produit par des hétérogénéités physiques (impuretés, rugosité, relief, etc..)
ou chimiques (contraste hydrophile/hydrophobe, liaison sélective, etc...) sur la surface de
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l’échantillon. L’ancrage est ensuite amplifié et perpétué par l’adsorption des colloïdes sur
la surface d’accueil et par leur constante accumulation au niveau de la ligne triple [572].
Il arrive parfois que l’ancrage de la ligne de contact ne se poursuive pas pendant toute la
durée de l’évaporation. Dans ce cas, on assiste au phénomène de broutage (ou stick-slip en
anglais) et à la formation de plusieurs anneaux concentriques de colloïdes [330]. La pré-
sence d’un e�et Marangoni peut bouleverser de manière significative le flux à l’intérieur de
la goutte, et par conséquent, peut modifier les formations de colloïdes. Un flux convectif
Marangoni induit thermiquement s’éloigne de la ligne triple et s’oppose au flux qui est
induit par l’évaporation, dirigé dans le sens contraire. Un tel flux est donc un phénomène
antagoniste à l’advection de colloïdes vers la ligne triple, dont il faut s’abstenir. Pour ce
faire, la présence de surfactants dans la goutte peut inhiber l’apparition de ce flux, en
modifiant les gradients de tension superficielle [574, 572].
Sur une surface hydrophobe, l’évaporation se déroule majoritairement à angle de contact
constant [573] ce qui empêche la formation d’un anneau de colloïdes. La concentration
des colloïdes augmente au fur et à mesure que la surface de la goutte rétrécit. Lorsqu’une
concentration critique est atteinte, des agrégats de colloïdes se forment. Ces agrégats
peuvent s’adsorber sur la surface d’accueil et créer des points d’ancrage localisés pour la
ligne triple. La rétraction de la ligne triple surpasse la force d’adhésion des agrégats. Les
agrégats sont alors soit déposés sur la surface d’accueil, soit rassemblés vers le centre de
la goutte comme illustré sur la figure A.14 b).
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Figure A.15 – Tableau récapitulatif des di�érents types de forces de capillarité appliquées à
deux colloïdes de même diamètre distant d’une longueur L, en suspension dans un milieu de
dispersion. Les colloïdes, ainsi que le milieu de dispersion peuvent être, soit hydrophiles soit
hydrophobes respectivement (h et H sur les schémas). Ces diférentes configurations donnent lieu
à des forces attractives ou répulsives.
En a), b) on retrouve les forces de capillarités normales qui donnent lieu à des interactions
particule-particule. Les forces latérales se classent en deux catégories : les forces de flottaison
d’une part où le milieu de dispersion est polaire et les colloïdes hydrophobes avec une masse
identique en c) et deux masses di�érentes en d). D’autre part il y a les forces d’immersion pour
des particules de même nature (Ï1 et Ï2 de même signe) en e) et pour des particules de nature
di�érente (Ï1 et Ï2 de signe di�érent) en f). (adapté de [80])

b) Les forces normales

Les forces de capillarité normales sont observées lorsqu’un pont capillaire (liquide ou
gazeux) se forme par condensation ou par cavitation entre deux entités (deux colloïdes,
ou bien un colloïde et une surface plane) [66, 575]. On les qualifie de "normales" car elles
sont dirigées normalement par rapport au plan défini par la ligne triple solide-liquide-gaz
qui décrit un cercle autour de chaque colloïde (voir figure A.15 a) et b)). Les forces de
capillarité normales peuvent être attractives lorsque les colloïdes et le milieu de dispersion
sont de mêmes polarités (hydrophile nommé h ou hydrophobe nommé H) a) ou répulsives
pour des polarités di�érentes. Si le pont capillaire est concave comme en a), la tension
superficielle du liquide s’oppose à la déformation de l’interface incurvée en attirant les
deux particules entre elles. En revanche lorsque le pont capillaire est convexe comme
en b), la tension superficielle minimise la déformation de l’interface en repoussant les
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particules entre elles.
Les forces de capillarité normales, lorsqu’elles sont attractives, donnent lieu à la formation
d’agrégats de colloïdes, et sont également responsables de la forte attraction entre les
colloïdes et une surface d’accueil plane telle qu’un substrat.

c) Les forces latérales

Lorsque deux colloïdes à caractère hydrophobe, flottent sur la surface d’un liquide
polaire, ils s’attirent mutuellement grâce à la déformation de la surface du liquide. Un
phénomène similaire est observé lorsque deux colloïdes hydrophiles ou hydrophobes sont
partiellement immergés par un film liquide, respectivement polaire ou apolaire. Les défor-
mations interfaciales créées par les colloïdes sur la surface du liquide, sont à l’origine des
interactions fortes et à longue portée. Ces forces sont généralement qualifiées de forces
"latérales", car elles sont parallèles au plan de la ligne triple entourant la surface de chaque
colloïde. Les forces de capillarité attirent (ou repoussent dans certains cas) les colloïdes
entre eux de manière à abaisser l’énergie potentielle gravitationnelle [575, 146] et minimi-
ser la déformation de la surface du liquide. Les forces de capillarité latérales peuvent se
classer en deux catégories : les forces de flottaison ou des forces d’immersion.

c) 1) Les forces de flottaison

Un colloïde hydrophobe flottant sur la surface d’un polaire tend à déformer la surface
avec la force gravitationnelle. En réaction à cette force, en plus de la poussée d’Archimède
(égale au poids du volume déplacé par un colloïde), la tension superficielle du liquide
oppose une «force de capillarité de flottaison » [146, 575, 143]. Lorsque la masse volumique
du colloïde est supérieure à celle du milieu de dispersion, ce dernier est considéré comme
« lourd » et déforme la surface liquide en formant un ménisque concave (figure A.15 c)).
A l’inverse, un colloïde dont la masse volumique est inférieure à celle du milieu liquide est
dit « léger » et induit un ménisque convexe sur la surface liquide (figure A.15 d)). Lorsque
deux colloïdes sont identiques (même polarité et même masse lourde ou légère) de rayon
R1 = R2 = R espacés d’une distance d flottent sur la surface d’un liquide, les forces de
capillarité de flottaison rapprochent les deux colloïdes afin de minimiser la déformation
de la surface du liquide (figure A.15 c)). Les forces de flottaison disparaissent lorsque les
e�ets de la gravité sont trop faibles pour déformer de manière significative la surface du
liquide. On considère qu’elles deviennent négligeables par rapport à l’énergie thermique
pour des tailles inférieures à 7 µm [143, 146, 576].
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c) 2) Les forces d’immersion

Lorsqu’un colloïde est partiellement immergé dans un film mince de liquide d’épaisseur
inférieure à son diamètre, la surface du liquide est déformée par les propriétés de mouillage
du colloïde. Ainsi, deux colloïdes de même polarité que le milieu de dispersion, forment
un ménisque convexe (figure A.15 e)) tandis que deux colloïdes de polarités di�érentes
créent un ménisque concave (figure A.15 f)). Comme les forces de capillarité de flottaison,
deux colloïdes identiques partiellement immergés sont rapprochés entre eux par les forces
de capillarité d’immersion qui minimisent ainsi la déformation de la surface. Ces forces
sont proportionnelles à la tension superficielle du milieu de dispersion [143, 576, 146,
575, 144]. La position de la ligne triple et la valeur de l’angle de contact vont jouer un
rôle prédominant par rapport à la masse des colloïdes. De plus, contrairement aux forces
de flottaison, les forces d’immersion restent prépondérantes par rapport au mouvement
Brownien, pour des tailles de colloïdes proches de 10 nm [143]. Par conséquent, les forces
de capillarité d’immersion sont à l’origine de l’auto-assemblage de colloïdes sur un substrat
solide, donnant lieu à la formation des réseaux 2D de colloïdes.
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A.3 Transport électronique

A.3.1 Energie de charge

La capacité C d’un condensateur se définit comme une mesure de la quantité de
charges qui peuvent être accumulées, par transfert entre ses deux conducteurs. L’énergie
électrostatique stockée sur ceux-ci, lorsqu’on charge un condensateur, équivaut au travail
qu’il a fallu fournir pour y arriver. L’énergie de charge Ec illustre conventionnellement ce
travail.

Ec =
⁄ Q

0
V dq = C≠1

⁄ Q

0
qdq = Q2

2C (A.1)

où V est le potentiel électrostatique. Pour une particule de rayon r et de charge Q il
vaut :

V = Q/4fi‘0‘rr (A.2)

Un modèle simple de capacité est celui de la capacité propre d’une sphère de rayon r

isolée. Il s’agit dans ce cas de considérer le travail à fournir pour apporter une charge
sur le conducteur depuis l’infini. Ce modèle peut néanmoins s’appliquer à un réseau de
nanoparticules où le rapport r/dc≠c avec dc≠c la distance centre à centre est faible, nous
obtenons alors une capacité de la forme :

C = 4fi‘‘0r (A.3)

où ‘r est la permittivité du diélectrique entourant la sphère.

Il est important de noter que la capacité dépend des paramètres géométriques et, par
l’intermédiaire de la constante diélectrique, du matériau qui sépare les di�érents types
d’électrodes.
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A.4 Aimantation
Les mesures magnétiques permettant de remonter aux grandeurs caractéristiques des

nano-objets peuvent être réalisées via di�érentes techniques (SQuID, VSM, bobines
pick-up, etc...).

A.4.1 Mesures magnétiques

Variation de l’aimantation en fonction de la température :
mesures de ZFC(T)-FC(T)

ZFC/FC est l’acronyme de Zero Field Cooled et Field Cooled (refroidissement sans
champ magnétique/ refroidissement sous champ magnétique). Il s’agit d’un protocole de
mesure adopté pour l’étude de l’aimantation d’une assemblée de nanoparticules (1D, 2D,
3D) en fonction de la température pour mettre en évidence le comportement superpara-
magnétique et/ou ferromagnétique de l’assemblée.
Le protocole se déroule en trois étapes :

-La première consiste à chau�er l’assemblée à une température assez haute (Tmax) pour
s’assurer qu’elle soit bien dans un état superparamagnétique (dans notre cas Tmax =
400 K). On refroidit ensuite cette derniere jusqu’à une température Tmin (égale à 4K
dans notre cas).
- Puis un champ très faible (H π Hsat) est appliqué et maintenu pendant que l’on chau�e
l’assemblée jusqu’à Tmax. On enregistre alors l’aimantation en fonction de la température,
c’est ce qu’on appelle communément la courbe de ZFC ( Zero Field Cooled).
- Pour la troisième et dernière étape, l’échantillon est refroidi à nouveau jusqu’à Tmin, sans
enlever le faible champ magnétique, pendant que l’aimantation est enregistrée à nouveau
produisant la courbe que l’on appelle FC (Field Cooled)

On notera que durant les cycles cryogéniques il faut faire attention à appliquer les
mêmes vitesses de rampe. Une courbe typique de ZFC(T )-FC(T ) est reportée sur la
figure A.16. A la deuxième étape, les moments magnétiques qui sont bloqués à basse tem-
pérature s’alignent plus facilement avec le champ magnétique appliqué, lorsque la tem-
pérature augmente progressivement de Tmin vers TB. C’est pourquoi on observe à basse
température une augmentation de l’aimantation de la courbe ZFC. Cependant, dès que
l’énergie thermique permet aux moments magnétiques d’acquérir une énergie supérieure
à la barrière d’anisotropie, l’orientation aléatoire résultante des fluctuations thermiques
provoque une perte d’aimantation. Par conséquent, le pic de la courbe de ZFC corres-
pond à la température de blocage de l’assemblée. On notera qu’au dessus de T = TB les
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courbes de ZFC et FC se rejoignent. En e�et, pour cette plage de température le système
est en équilibre et le processus de chau�e ou de refroidissement y est réversible. Lors de
l’enregistrement de la courbe FC, on observe lorsque T < TB que les moments magné-
tiques restent partiellement alignés avec le champ magnétique appliqué. C’est pourquoi,
l’aimantation de la courbe FC tend cette fois ci vers une valeur non nulle. On notera que
si le champ magnétique appliqué est faible à travers une assemblée diluée (sans interaction
dipolaire magnétique), l’aimantation de la courbe ZFC pour T = Tmin (MZF C(T = 0))
tend vers zéro, avec une distribution spatiale aléatoire des moments magnétiques. Dans
le cas contraire, MZF C(T = 0) sera di�érente de zéro.

Figure 5: (a) Typical FC-ZFC magnetization curves. The curves join at the
peak of the ZFC which corresponds to Tb. Arrows indicate the direction the
measurements are taken. For T > Tb the system is in thermal equilibrium
and the heating process is reversible. (b) FC-ZFC curves for a dilute (non-
interacting) assembly of Fe nanoparticles (D = 3.0 nm, Ms = 1720 emu/cc
and K1 = 2.4 � 105 erg/cc). The blocking temperature (dotted line) decreases
weakly with increasing measuring field. The non-zero values of MZFC(T = 0)
are due to the finite value of the measuring field. Data produced by Monte
Carlo simulations (Section 4.3)

K1Vc is the critical barrier for SPM relaxation at temperature T . Taking into
account that Tb � V (see Eq.(15)), we deduce that

dMr(T )/dT = f(Tb) (27)

namely, the slope of Mr(T ) provides the barrier (or blocking temperature) dis-
tribution function of the assembly. There are three di�erent measurement proto-
cols for the remanent magnetization, as first suggested by Wohlfarth (Wohlfarth
1958) :

(i) Thermoremanence TRM(H, T ), measured at the end of a FC process with
field H from Tmax down to the measuring temperature T .

(ii) Isothermal Remanence IRM(H, T ), measured at the end of ZFC process
from Tmax down to the measuring temperature T , at which a field H is
applied and then removed.

(iii) DC Demagnetization remanence DcD(H, T ). First, a ZFC process from
Tmax down to the measuring temperature T is performed. Second, the
sample is brought to saturation remanence IRM(�, T ). Third, a reverse
field H is applied and then removed to leave the sample at the DcD(H, T )
remanence.
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Figure A.16 – Courbes d’aimantation en fonction de la température (ZFC-FC). a) Courbe d’ai-
mantation typique de ZFC-FC. Les courbes se rejoignent au pic de la ZFC qui correspond à la
température de blocage de l’assemblée (TB). Pour T > TB le système est à l’équilibre thermique
et le processus de chau�e est réversible. b) Les courbes de ZFC-FC pour une assemblée de nano-
particules de Fe sans interaction (D=3 nm, Ms = 1720 emu.cm≠3 et K1 = 2.1◊ 105 erg.cm≠3).
La température de blocage en pointillés décroit faiblement lorsque le champ appliqué augmente.
MZF C(T=0) est non nulle à cause de la valeur du champ appliqué qui est finie. Les données sont
issues de simulations Monte Carlo [577].
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Annexe B

Annexe : partie chimie

B.1 Solvants organiques
On distingue trois sortes de solvant selon qu’ils soient aprotiques ou protiques, et,

apolaires ou polaires.

-Les solvants protiques (également appelés solvants protogènes) possèdent un ou plu-
sieurs atomes d’hydrogène susceptibles de former des liaisons hydrogènes, par exemple,
l’eau, le méthanol, l’éthanol, etc.
-Les solvants aprotiques polaires/peu polaires possèdent un moment dipolaire non
nul et dénué d’atomes d’hydrogènes susceptibles de former des liaisons hydrogènes, par
exemple, l’acétonitrile (CH3CN), le diméthylesulfoxyde (DMSO, (CH3)2SO), le tétrahy-
drofurane (THF), etc.
-Les solvants aprotiques apolaires possèdent un moment dipolaire permanent nul, par
exemple, le benzène, les hydrocarbures : alcanes ramifiés ou linéaires, alcanes cycliques,
alcènes, etc.

Ci-dessous un tableau récapitulatif des propriétés physico-chimiques des solvants orga-
niques utilisés au cours de cette thèse. Les données issues de [578] sont classées de gauche
à droite par ordre croissant de polarité par rapport à celle de l’eau (100).
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Solvants organiques

hexane THF Chloroforme ethanol eau

Type aprotique
apolaire

apotrique
peu polaire

apotrique
apolaire

protique
polaire

protique
polaire

Formule C6H14 C4H8O1 C1H1Cl3 C2H6O1 H20

Polarité (eau
100)

0,9 21 25.9 65.4 100

T
bp

°C 69 66 61 78 100

fl (g.cm≠3) 0.65 0.888 1.48 0.78 1

‡ (S.m≠1) 1 ◊ 10≠14 1.5 ◊ 10≠7 < 1 ◊ 10≠8 1.4◊10≠7 10

k (W.m≠1.K≠1) - 0.1544 - 0.169 -

µ
D

(Debye) 0 1.75 1.1 1.7 1.87

Á
r

1.9 7.6 4.8 22.4 79.7

“ (mN.m≠1) 18.4 28 27,16 22.3 72.75

Table B.1 – Tableau récapitulatif des propriétés physico-chimiques des solvants organiques
utilisés au cours de cette thèse. Les données issues de [578] sont classées par ordre de polarité.
De bas en haut sont reportés respectivement, le type de solvant, la formule chimique, la
polarité définie par rapport à celle de l’eau (100), la température d’ébullition, la densité par
rapport à celle de l’eau, la conductivité électrique puis thermique, le moment dipolaire, la
permittivité électrique et la tension de surface.

B.2 Ligands organiques

B.2.1 OA (Acide Oléique)

L’acide oléique vient du latin oleum et veut dire huile. C’est le plus abondant des
acides gras mono-insaturés à chaîne longue dans notre organisme. Sa formule chimique
brute est C18H34O2 ou (CH3(CH2)7CH = CH(CH2)7COOH). Ce ligand est liquide à
température ambiante (25°C).

Données :
Aspect : liquide jaune pâle ou jaune brunâtre à forte odeur de lard
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Solubilité : insoluble dans l’eau ;
Point de fusion : 13,4 °C
Point d’ébullition : 360 °C
Densité : 0,8935 g.cm≠3

Tension de surface : 32.79.10≠3 N.m

B.2.2 HDA (HexaDecylAmine)

La formule chimique de l’HexaDecylAmine est CH3(CH2)15NH2. Ce ligand forme des
cristaux blanchâtres à température ambiante (25°C).

Données :
Point de fusion : 43-45 °C
Point d’ébullition : 330 °C
Densité : 0.815 g.cm≠3

Tension de surface : 30.74.10≠3 N.m

B.3 Synthèse chimique par décomposition organo-
métallique

Toutes les synthèses décrites dans la suite utilisent des précurseurs organométalliques,
qui sont des molécules comprenant un ou deux atomes du métal d’intérêt entourés de
molécules organiques ou ligands, qui stabilisent l’atome métallique (voir figure B.1). La
liaison entre l’atome central et un ligand se fait généralement par l’intermédiaire d’un
atome de chlore, de carbone, d’oxygène, d’azote, de phosphore ou d’un cycle aromatique.
Le protocole de synthèse suit généralement cet ordre : les précurseurs sont dispersés dans
un solvant organique (THF, mésitylène, toluène, hexane) et on ajoute généralement des
ligands supplémentaires en solution, généralement des acides et amines à longue chaîne,
dont le rôle est double et complexe. Puis, afin de permettre la décomposition du précurseur
en un atome nu métallique isolé, la solution est chau�ée à environ 150-200 °C sous une
pression de quelques bars d’hydrogène. Pendant ce temps, les ligands qui entouraient les
précurseurs peuvent soit s’évaporer, soit participer à la stabilisation ultérieure des nano-
objets alors que les atomes nus, eux, participent à la croissance des nano-objets. On notera
que la stabilisation par les ligands de faces cristallographiques privilégiées, peuvent mener
à des anisotropies de forme plus ou moins prononcée (par exemple des nano-bâtonnet,
etc...). De plus, en réagissant dès le début avec le précurseur organométallique, les ligands
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peuvent former des molécules intermédiaires plus ou moins stables, dont la cinétique de
décomposition influe sur les cinétiques de nucléation et croissance de la synthèse, et donc
sur la taille finale, la forme et l’organisation des nano-objets. A la fin de la synthèse, ce
sont encore les ligands qui permettent, grâce à une gène stérique, de stabiliser en solution
colloïdale les nano-objets. En fin de réaction, les solvants et produits volatils sont éliminés
par tirage sous vide. Une ou des étapes de lavage sont généralement réalisées dans le but
d’éliminer des sous produits de réactions non volatils. Afin de préserver les propriétés de
surface et prévenir des oxydations, l’ensemble de ces manipulations sont réalisées sous
atmosphère contrôlée grâce des systèmes de verreries étanches pouvant être raccordées à
des lignes d’argon ou de vide primaire.

Atomes''
métalliques''

libres'
Clusters'

'

H2,'150'°C'
Solvant'Acide'

Amine'Ligands'

Précurseurs'
métalliques'

NanoAobjets'

Figure B.1 – Schéma de principe de la synthèse par voie organométallique

B.3.1 Nanoparticules de FeCo (référence "S7", "S32", "S21",
"LM105")

Les di�érentes synthèses qui vont suivre se basent sur le travail de plusieurs thèses réali-
sées dans l’équipe de B. Chaudret qui ont permis de synthétiser par voie organométallique
des nanoparticules polydisperses (1OA/1SA/1HDA) et monodisperses (1OA/1HDA)
de FeCo. Les synthèses utilisées au cours de ma thèse ont été élaborées par Lise marie
Lacroix qui a notamment adapté la synthèse monodisperse (issue des travaux de Céline
Desvaux [579]) pour la réaliser dans un solvant à plus haut point d’ébullition (le to-
luène est remplacé par le mésitylène). On obtient de telles nanoparticules de FeCo en
décomposant sous 3 bars de pression de dihydrogène et une température de 150 °C, un pré-
curseur de Fe (le Fer pentacarbonyle Fe(CO)5) et de Co (le cyclooctadiène-cyclooctényle
Co(÷3 ≠ C8H13)(÷4 ≠ C8H12)) en présence d’une même chaîne aminée, l’HDA et d’un
ou deux acides carboxyliques. La synthèse "S7" utilisée notamment pour l’étude des dif-
férents paramètres régissant le dépôt capillaire nécessite l’ajout de deux acides (1 OA +
1 SA). Le mécanisme est résumé sur la figure B.2 en a). Grâce aux clichés MET et à
une cartographie EDX nous savons que ces nanoparticules sont constituées d’un coeur
de Co et d’une coquille de Fe dont les distributions en taille sont centrées sur 25.9 ±
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10.4 nm 16.9 ± 3.55 nm. En b) on retrouve des nanoparticules synthétisées avec l’ajout
d’un seul acide (OA) et de la même amine (HDA). Ce mécanisme a été utilisé pour les
synthèses "S21", "LM105" et "S32" utilisées pour le dépôt de monocouches sur des surfaces
de silice, or et résine fine. La distribution en taille de ces nanoparticules est maintenant
monodisperse et centrée sur 13.3 ± 1.9 nm avec une distribution de barrière centrée sur
2.2 ± 1.2 nm.

a)# b)#

Figure B.2 – Description des mécanismes permettant la synthèse de nanoparicules de FeCo.
La synthèse polydisperse "S7" est présentée en a). Elle donne lieu à des nanoparticules avec
un coeur de Co et une coquille de Fe dont la distribution de taille est centrée sur 25.9 ± 10.4
nm 16.9 ± 3.55 nm. La synthèse monodisperse "S32" est présentée en b). Elle donne lieu à des
nanoparticules dont la distrbution de taille et de barrières sont centrées sur 13.3 ± 1.9 nm et 2.2
± 1.2 nm respectivement. Les synthèses "S21" et "LM 105" sont faites dans les même conditions.

B.3.2 Nano-objets à base de Fe

Germes de Fe

On retrouve sur la figure B.3 di�érentes caractérisations des germes de Fe synthétisées
sous trois bars de pression de H2 à 150 °C pendant douze heures. La distribution en taille
est monodisperse égale à 1.5 ± 1 nm.
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Figure B.3 – Caractérisation des germes de Fe synthétisées sous 3 bars de pression de H2 à
150 °C pendant 12 H. La distribution en taille est monodisperse centrée sur 1.5 ± 1 nm. Leur
structures est en — ≠ Mn et leur caractère métallique est mis en évidence grâce à des mesures
de spectroscopie Mössbauer.

Nano-objets de Fe avec un couple de ligands acide/amine

Nano-cubes stabilisés par un jeux de ligands de chlorure d’HDA/HCL et
d’HDA :

HDA$/$HDCL$

Figure B.4 – nano-objets en forme de
cubes stabilisés par un jeux de ligands
d’HDA/HCL/HDA.
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De l’HDA/HCL (1 mmol) a été ajoutée à une solution de (Fe[N(SiMe3)2])2 (0.5
mmol) dissout dans 15 ml de mésitylène à l’intérieur d’un récipient Fischer Porter. En-
suite, une solution de molécules d’HDA (2 mmoles) dispersées dans du mésitylène (5
ml) a été ajoutée à ce mélange et chau�é à 90 °C pendant 30 mn, refroidi à température
ambiante, puis mis sous pression sous 3 bars de dihydrogène et chau�é à nouveau à 150
°C pendant 48 heures. On obtient des nano-cubes de Fe avec une distribution de taille
monodisperse centrée sur 8.9 nm.

(mm/s)&

a.
u&

Figure B.5 – Spectre de Mössbauer à basse
température de nano-cubes de Fe (échantillon
I). Un ajustement des spectres permettent de
donner une estimation du champ magnétique
hyperfin de 338 kG, en bon accord avec les va-
leurs obtenues pour du Fe massif.

Nanoparticules stabilisées par un jeux de ligands d’ HDA/AP :

HDA$/$AP$

Figure B.6 – Nanoparticules de Fe stabili-
sées par un jeux de ligands acide/amine de
chlorure d’HDA et d’AP

Une solution de molécules d’AP (1.3 mmol) dispersée dans du mésitylène (10 ml) a
été ajoutée à une solution de (Fe[N(SiMe3)2])2 (0.5 mmol) également dispersée dans du
mésitylène (5 ml) le tout à l’intérieur d’un récipient Fischer Porter. Le mélange est d’abord
chau�é à 90 °C pendant 30 mn puis on a laissé refroidir jusqu’à température ambiante.
Ensuite, une solution de molécules d’HDA (2 mmoles) dispersées dans du mésitylène (5
ml) a été ajoutée. Ce mélange a été chau�é à nouveau à 90 °C pendant 30 mn, refroidi à
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température ambiante sous 3 bars de pression d’hydrogène pendant 10 minutes. Enfin, le
milieu réactionnel a été chau�é à 150 °C pendant 48 heures. On obtient des nanoparticules
de Fe avec une distribution de taille monodisperse centrée sur 11.1 nm.

Nanoparticules de Fe avec de l’amine (HDA) seulement (référence "AM415")

1éq$HDA$

150$°C,$72$H$sous$H2$$

Figure B.7 – Image MET des nanoparticules de Fe synthétisées sous pression de H2 à 150 °C
pendant trois jours en présence de 15 équivalents d’amine (HDA). La distribution en taille est
monodisperse égale à 9.25 ± 2.7 nm avec une distribution de taille de barrières centrée sur 2.4
± 0.9 nm.

On retrouve sur la figure B.7 une image de MET des nanoparticules de Fe synthé-
tisées sous pression de H2 à 150 °C pendant trois jours en présence de 15 équivalents
d’amine (HDA). La distribution en taille est monodisperse égale à 9.25 ± 2.7 nm avec
une distribution de taille de barrières centrée sur 2.4 ± 0.9 nm.

Synthèse de nanoparticules de complexe moléulaire à transition de spin (C4)

Les nanoparticules de l’échantillon "C4" ont été synthétisées en utilisant une procédure
similaire à celle décrite dans la référence [56]. Du Fe(BF4)2 ⇧ 6H2O (500 mg, 1.48 mmol)
a été dissous dans de l’eau (3 mL) et ajouté à un mélange d’AOT (5 g) dans 50 ml
d’octane.Du 1,2,4-triazole 1H-(307 mg, 4,44 mmol) a été dissous dans de l’éthanol (1,5
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ml) et ajoutées à un mélange d’AOT (5 g) dans 50 ml d’octane. Les deux suspensions
ont été mélangées et agitées fortement pendant 1 h. Le mélange a ensuite été centrifugé
et le solide résultant a été lavé trois fois avec de l’octane. Les nanoparticules ont été
caractérisées par MET (voir figure B.8 b)), par des mesures de réflectivité optique à
une longueur d’onde de 543 nm (voir figure B.8 a)). La courbe de transition de spin est
comparable à celles obtenues pour les échantillons C2 et C3 (voir [54]).

22"
"

Particles of sample C4 were synthesized using a procedure similar to the one described in ref. 8. 

Fe(BF4)2•6H2O (500 mg, 1.48 mmol) was dissolved in water (3 mL) and added to a mixture of 

sodium dioctylsulfosuccinate (5 g), in 50 mL of octane. 1,2,4-1H-triazole (307 mg, 4.44 mmol) 

was dissolved in ethanol (1.5 mL) and added to a mixture of sodium dioctylsulfosuccinate (5 g) 

in 50 mL of octane. The two suspensions were mixed and stirred vigorously for 1 h. The mixture 

was then centrifuged and the resulting solid washed three times with octane. The particles were 

characterized by TEM, temperature dependent reflectivity measurements as well as by Raman 

and infrared spectroscopies (see below). The spin transition curve and the vibrational spectra of 

C4 compare well to those obtained for samples C2 and C3 (see ref. 9). 
 

 
Figure S9. Thermal spin transition curve of sample C4 measured by optical reflectivity (543 nm). 

 

 
Figure S10. TEM image of nanoparticles of sample C4 
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Figure S10. TEM image of nanoparticles of sample C4 

a)# b)#

Figure B.8 – Caractérisations des nanoparticules "C4" à base de complexe moléculaire à tran-
sition de spin.
En a) des mesures de réflectivités optiques pour une longueur d’onde de 543 nm qui mettent
en évidence un comportement hystérétique avec la température. En b) un cliché de MET des
nanoparticules.
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B.4 Les monocouches auto-assemblées (SAM)
Des surfaces solides homogènes aux propriétés de mouillage contrôlées peuvent être

réalisées par "auto-assemblage" de monocouches de molécules organiques (Self Assembled
Monolayer, "SAM" [580]. L’auto-assemblage, ou formation spontanée de structures hiérar-
chiques complexes à partir de "briques" moléculaires est un phénomène omniprésent dans
la nature. Lorsque ce processus se produit à l’interface solide/liquide, par adsorption de
molécules tensioactives à partir d’une suspension, il donne lieu à des assemblages molé-
culaires en 2D qui peuvent être très ordonnés. Sous des conditions adéquates (nature et
propriétés des solvants, température de la suspension) les monocouches se forment spon-
tanément, dans un temps compris entre quelques minutes et plusieurs heures, par simple
immersion d’un substrat solide dans une suspension de molécules actives. Ces molécules
sont généralement constituées d’une longue chaîne carbonée terminée par deux groupe-
ments chimiques : l’un a une a�nité marquée avec la surface (groupement réactif), l’autre
a des fonctions chimiques spécifiques qui seront celles de l’interface organique (groupe-
ment fonctionnel). La force motrice du processus d’auto-assemblage est la réalisation de
liaisons chimiques entre les groupements actifs des molécules de surfactants et la surface
solide. Les forces d’interaction de London (voir A.2) entre les chaînes alkyles sont res-
ponsables de la compacité et de l’ordre spatial de la monocouche. Par simple variation
des groupements réactifs et fonctionnels des molécules, on peut réaliser des surfaces aux
fonctionnalités chimiques contrôlées. Ces propriétés remarquables font des SAM des sys-
tèmes modèles pour l’étude des phénomènes interfaciaux tels que le mouillage, l’adhésion
et la lubrification. Ces monocouches ont aussi trouvé une large application en biologie
puisqu’elles peuvent être fonctionnalisées avec des molécules biologiquement actives. Ceci
permet de mieux comprendre les phénomènes qui régissent l’adhésion des cellules et des
protéines. Nombreuses sont alors les applications technologiques de cette classe de maté-
riaux notamment comme capteurs, généralement réalisées par trois techniques di�érentes
d’auto-assemblage : gre�age de silanes sur la silice, de thiols sur l’or et de chaînes alkyles
sur silicium.

B.4.1 Tapis moléculaires hydrophodes d’OTS (OctadecylTrichlo-
roSilane)

Présentation

L’OTS (OctadecylTrichloroSilane) est une molécule amphiphile qui fait partie de la fa-
mille des silanes. Sa formule chimique est : Cl3Si≠(CH2)17≠CH3 voir figure (B.4.1 a)). La
longueur estimée de la chaîne Si≠(CH2)17≠CH3 est de 2,284 nm. Molécule amphiphile,
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elle se compose d’un groupe alkyle à longue chaîne (C18H37) et d’un groupe principal
polaire (SiCl3). Ce dernier est très réactif et initie la formation de mono-couches auto-
assemblées (SAM) sur divers substrats oxydés. Cette molécule est stable, inflammable,
réagit violemment avec de l’eau et est sensible à l’air. Il faut la manipuler avec précaution
car elle est nocive si avalée, inhalée ou absorbée par la peau et incompatible avec des
acides forts, bases fortes et oxydants forts.
La molécule d’OTS joue un rôle anti-adhésif comme agent démoulant dans l’utilisation
des moules silicium pour le PDMS mais également comme agent de surface anti-polluant
(ou répulsif) très e�cace qui reste stable dans le temps. La terminaison méthyle des SAM
d’OTS permet d’obtenir des tapis moléculaires très hydrophobes (l’angle de contact d’une
goutte d’eau désionisée est de 110°C).

3.2 Les structurations dédiées à la localisation des N.O 63

Fig. 3.20: Un exemple d’une pièce usinée dédiée à la mise en forme du PDMS à partir d’un moule structuré sur un
wafer 4 pouces présentant 6 unités de structures indépendantes.

3.2.3 Les structures Chimiques : les tapis moléculaires hydrophobes d’OTS

(a)

(b)

Fig. 3.21: Fig. (a) Formules développées d’une molé-
cule d’OTS. Fig. (b) Représentation idéalisée d’une mono-
couche assemblée d’OTS à la surface d’un oxyde de sili-
cium.

Les surfaces silicium vont nous permettre d’éla-
borer les structures chimiques (hydrophiles / hy-
drophobes) de très haute qualité tant en terme de
contraste d’énergie que de définition des motifs. En
e�et, les wafers de silicium sont des surfaces mo-
dèles. Elles ont une planéité quasi parfaite et leur
rugosité est faible. Elles présentent aussi l’avantage
d’être fonctionalisables avec de large gamme de mo-
lécules notamment des silanes ou des thiols. Et bien
entendu, la technologie silicium est un aspect très
bien mâıtrisé et transmis au sein de mon unité de
recherche.

J’ai privilégié l’utilisation de la molécule d’octa-
decyltrichlorosilane (OTS) (voir fig.3.21) pour for-
mer le tapis hydrophobe (� � 110�) sur des substrats
d’oxyde de silicium. Les tapis moléculaire d’OTS
ainsi formés présentent une faible rugosité et sont or-
ganisés en couche très compacte ce qui leur confèrent
une tension critique de surface minimale très basse
(21 ± 2mN/m, tableau 2.4). Ils sont utilisés comme
agent démoulant dans le cas des moules de silicium.
Nous verrons plus loin que les tapis d’OTS peuvent
être utilisés comme masque (passivant de surface)
dans le but de gre�er d’autres molécules sur des ou-
vertures laissées dans le tapis. Dans tous les cas,
nous obtenons une surface solide hydrophobe de très
basse tension critique.

Maintenant supposons que ces tapis laissent ap-
parâıtre par endroit la surface d’oxyde de silicium
qui forme alors des motifs de géométries données.
Nous obtenons alors des motifs hydrophiles (SiO2,
� � 40�) de haute tension critique distribués dans une surface hydrophobe d’OTS de basse tension critique.
Ce tapis hydrophobe peut jouer le rôle de masque pour fonctionaliser les zones d’oxydes. En e�et, les motifs
SiO2 (HESC) formant des ouvertures dans le tapis hydrophobe sont fonctionalisables. Le but étant que ces
motifs aient une vocation future d’accroche spécifique pour les nano-objets que l’on veut assembler locale-
ment. Ce dernier aspect sera étudié ultérieurement par la présentation de la molécule d’APTES et du couple
streptavidine/biotine.
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Figure B.9 – a) Formules développées d’une
molécule d’OTS. b) Représentation théorique
d’une monocouche assemblée d’OTS à la sur-
face d’un oxyde de silicium (Issu de [568]).

Pour que la molécules d’OTS inter-
agisse avec la surface d’accueil de sili-
cium, il faut que cette dernière présente
des groupements silanols (Si-OH) libres à
la surface. Ceux ci sont crées naturelle-
ment avec l’humidité de l’air mais de ma-
nière inhomogène. Il est préférable de for-
cer leur création par voie sèche via un
plasma UV/ozone ou oxygène ou encore
à l’aide d’acides forts. L’OTS interagit
avec les oxydes de silicium via son grou-
pement SiCl3, il remplace les liaisons sila-
nols (Si-OH) par des ponts siloxanes (Si-
O-Si). Il semble établi qu’une fine couche
d’eau soit nécessaire pour obtenir un auto-
assemblage des molécules dense et homo-
gène. Cette dernière serait également à
l’origine de la formation de SAM sur des
électrodes d’or dépourvues de groupement
silanols. Un autre point important est que les molécules d’OTS ne forment pas toutes une
liaison covalente individuelle avec la surface, mais forme plutôt des réseaux de molécules
polymérisées (via des liaisons Van Der Waals entre les chaînes carbonées), avec finalement
peu de liaison avec la surface.
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Protocole de fonctionnalisation d’OTS

Le protocole qui a été employé pour la fonctionnalisation m’a été transmis par Jean
Christophe Cau qui a optimisé ce procédé au cours de sa thèse. Les substrats dont la
résine de protection a déjà nettoyé selon ce protocole B.5 doivent être exposés à nou-
veau à un plasma UV/ozone ou oxygène juste avant la fonctionnalisation, pour que la
surface soit la plus réactive possible. Pendant ce temps, sous hotte aspirante, mélanger
dans un cristallisoir 9 ml de trichloroéthylène avec 1 ml d’OTS. Immédiatement après,
comme l’OTS polymérise à l’air, il faut injecter un flux d’azote dans le flacon avant de
refermer puis le rendre étanche avec de la para�ne avant de le stocker à nouveau. Une
température trop basse entraînerait également une polymérisation par conséquent si la
température ambiante est inférieure à 25°C, il faudra thermostater le cristallisoir à cette
température. Poser un bout de para�ne ou papier d’aluminium (découpé préalablement)
sur le cristallisoir et injecter également un flux d’azote. Dès que les substrats ont fini leurs
séances d’UV, les plonger dans le cristallisoir puis réinjecter de l’azote en continu pendant
5 minutes tout en remuant (pas facile !). Au bout des 5 minutes, sortir le papier d’alumi-
nium puis rincer en continu chaque substrat lors de leur retrait hors du cristallisoir avec
du trichloroéthylène préalablement placé dans une pissette. Les substrats peuvent être
séchés sur un papier absorbant avec un flux d’azote. Pour vérifier le bon déroulement du
procédé on peut déposer une goutte d’eau sur le substrat. Si la goutte ne mouille pas la
surface tout s’est bien déroulé (une goutte d’eau DI doit avoir une angle d’environ 110°).

B.4.2 Tapis moléculaires hydrophiles d’APTES (AminoPropyl-
TriEtoxySilane)

Présentation

a)# b)# c)#

Figure B.10 – a) Représentation idéalisée d’un tapis moléculaire d’APTES en 3D sur une
surface d’oxyde de silicium. b) Formule chimique sous forme développée. c) Représentation en
3D de la molécule (Issu de [568]).

La molécule APTES de formule chimique structurale :
H2N≠(CH2)3≠Si≠O≠(CH2)3 est représenté sur la figure B.10 a). La longueur estimée
de la chaîne Si≠CH2 est de 0.1873 nm. Elle correspond sensiblement à la hauteur d’une
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monocouche du tapis formé par les molécules d’APTES.En raison de leur terminaison
amine NH2 libre, ce tapis moléculaire permet de rendre un substrat d’oxyde hydrophile
( 30° avec une goutte d’eau DI) de manière stable dans le temps. Ce tapis moléculaire
permet de former des liaisons fortes (grâce au deux électrons disponibles sur l’atome
d’azote) avec des centres métalliques. Pour un pH adéquat de la suspension (compris
entre 5 et 9) des nanoparticules portant des groupements citrates par exemple (chargés
négativement) seront attirées électrostatiquement par les groupement R≠NH+

3 .
Comme pour l’OTS, il faut que des groupements -OH libres soient présent à la surface du
substrat pour que la molécule d’APTES interagisse avec la surface. La figure B.10 en c)
montre une représentation idéalisée des mécanismes chimiques du gre�age des molécules
d’APTES. L’épaisseur du dépôt peut aller de 0.2 nm à plusieurs centaines de nanomètres
dans le cas de multicouches polymérisées.

Protocole

Pour le protocole de fonctionnalisation, vous pouvez vous reporter à celui de l’OTS
qui est identique.

B.5 Protocole de nettoyage de substrats pour me-
sures électriques

A la fin de l’élaboration des wafers par lithographie optique et/ou électronique, nous
déposons par spin coating une résine de protection d’épaisseur micrométrique avant la
découpe de ces derniers en substrats carrés grâce à une scie diamant ( 300 échantillons
par wafer). Cette protection est indispensable pour éviter l’adsorption sur la surface des
substrats de poussières microniques de silicium. Le protocole de retrait de cette résine
consiste à immerger un ou plusieurs substrats dans un bain d’acétone (on pourra forcer la
dissolution de la résine grâce aux ultrasons mais attention aux décollement des électrodes
si l’épaisseur d’or et trop fine !), puis dans un bain d’alcool pour éviter les traces de
séchage de l’acétone. On peut finir par un bain d’eau désionisée notamment si l’on veut
fonctionnaliser la surface de silice à postériori. Enfin pour être sûr d’éliminer toute trace
organique, on décontamine systématiquement les surfaces des substrats grâce à un four
UV/ozone pendant une durée de 15 minutes. En e�et ces molécules d’ozone sont générées
lorsque des molécules de dioxygène sont exposées à un rayonnement assez énergétique
comme le rayonnement UV. Cette interaction entraîne la conversion du dioxygène en
molécules d’ozone qui devient un oxydant très puissant permettant la dégradation des
molécules organiques présentent sur la surface issue des résidus de résine et de la pollution
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de l’atmosphère où ils sont exposés et stockés (air, BAG...).
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Acronymes

OA L’acide oléique est un ligand organique de for-
mule C18H34O2

21,
26, 28,
30, 31,
161–
167,
184,
195,
216–
220,
222,
223,
272,
275,
310,
339,
341,
342

AOT L’Na(AOT) ou bis-(2-
ethylhexylsulfosuccinate) de sodium est
un des tensioactifs les plus utilisés pour
l’étude des systèmes micellaires inverses car il
est susceptible de former des phases inverses
sans utilisation de cosurfactant. Une microé-
mulsion ternaire (Eau, Alcane, Tensioactif)
est donc su�sante pour former des systèmes
inverses

288,
345,
346

421



APTES L’aminopropyltriethoxysilane, de formule chi-
mique H2≠N(CH2)3≠Si≠O(CH2)3, est sou-
vent utilisée pour augmenter l’adhésion entre
la silice et des composés organiques ou métal-
liques.

34,
36, 42,
171–
175,
184,
186–
188,
190,
211,
299,
304,
349,
350

HDA/HCL Le chlorure d’hexadecylammonium est issu
de l’ajout de l’acide chlorhydrique (HCL) sur
l’HDA CH3 ≠ (CH2)15 ≠ NH+

3 Cl
≠

194,
195,
245,
246,
269,
274,
275,
343,
344
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Co Cobalt XI,
XV,
6, 11,
13, 17,
37, 64,
67, 77,
88, 89,
94–96,
98–100,
102,
104,
109,
110,
113,
138,
147,
161,
176,
180,
183–
185,
188–
190,
211,
215–
219,
233–
237,
241,
242,
253,
258,
262,
267,
272,
274–
278,
280,
285,
286,
299–
301,
313,
314,
341,
342

423



CoPt Alliage de cobalt et de platine 16, 17

DEG Le diéthylène glycol est un solvant polaire pro-
tique de formule HO≠CH2≠CH2≠O≠CH2≠
CH2 ≠ OH

7, 9, 16,
66

EDX Analyse dispersive en énergie de rayon X 249,
250,
341

EELS La spectroscopie des pertes d’énergie (ou
energy electrons loss spectroscopy en anglais)
est une technique d’analyse dans laquelle le
matériau à analyser est exposé à un faisceau
d’électrons dont l’énergie cinétique est située
dans une plage relativement étroite. Certains
de ces électrons seront soumis à des interac-
tions inélastiques avec l’échantillon, ce qui si-
gnifie qu’ils perdront de l’énergie et que leurs
trajectoires subiront une déflexion faible et
aléatoire. Cette perte d’énergie peut être me-
surée par un Analyseur en énergie et interpré-
tée par certains phénomènes physiques ce qui
permettra finalement de donner des informa-
tions sur l’échantillon.

217–
219

424



Fe Fer XIV,
XV,
11, 31,
33, 34,
89, 96,
109,
113,
139,
140,
147,
161,
176,
181,
184,
185,
188,
189,
199–
201,
211,
215–
220,
230,
244–
259,
261–
263,
266–
268,
271–
275,
278,
287,
295,
299,
301,
305,
307,
314,
337,
341–
345
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Fe2O3 La maghémite est un oxyde de fer ferrima-
gnétique. Elle est utilisée comme composants
dans les ferro-fluides. Présente avec la magné-
tite Fe3O4 dans des dendrites nerveuses du
bec des pigeons, elle serait liée à leur faculté
d’orientation

17, 21,
30, 39,
42

Fe3O4 La magnétite est un oxyde de fer ferrimagné-
tique qui se trouve dans des couches rocheuses
où il existe des gisements de fer. Cette roche
permet par exemple, lorsque le magma est li-
béré par les volcans, d’enregistrer lors de son
refroidissement la mémoire du champ magné-
tique terrestre à l’époque des éruptions, nous
donnant la possibilité de reconstruire l’histoire
magnétique de la Terre et la dérive des conti-
nents. Elle a été également utilisée comme la
première boussole de l’histoire

7, 8,
10,
12–14,
16, 17,
26–28,
30, 37,
41, 43,
45, 46,
190

FeC Nanoparticules en structure coeur/coquille
respectivement de Fer et de Carbone

196,
197,
265,
272,
275
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FeCo Alliage de fer et de cobalt XII,
XV,
11,
95, 96,
116,
126,
138–
141,
147,
148,
152,
154,
157,
161,
162,
168–
170,
173,
176–
179,
182,
184–
190,
197,
198,
211,
215–
218,
220,
222,
223,
225,
232,
241,
243,
253,
262,
267,
269,
272,
273,
275,
276,
287,
298,
300,
341,
342
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FePt Alliage de fer et de platine 7, 8, 10,
13, 14,
17, 19,
20, 29,
30, 33,
34, 37,
39, 40,
42

FFT La transformée de Fourier rapide (sigle an-
glais : FFT ou Fast Fourier Transform) est un
algorithme de calcul de la transformée de Fou-
rier discrète (TFD)

8, 173,
176,
177,
180–
185

FIB La Sonde ionique focalisée, plus connue sous le
nom du sigle anglais FIB (Focused ion beam)
est une technique destructrice utilisée pour la
micro-fabrication

197,
249,
250,
265,
305

GBF Un GBF (générateur basse fréquence) permet
de délivrer un signal avec la fréquence désirée
sous forme de sinusoïdes, de créneaux, ou de
triangles.

191

GISAXS (Grazing-Incidence Small-Angle X-ray Scatte-
ring) est un outil polyvalent pour la carac-
térisation de nano-matériaux et corrélations
de densité et/ou la forme des objets nanosco-
piques au niveau de leurs surfaces, au niveau
des interfaces profondes, ou dans des films
minces. La technique de GISAXS combine un
dispositif de SAXS et de di�raction en in-
cidence rasante (GID pour Grazing incidence
di�raction).

14

428



Glycol L’éthylène glycol ou glycol ou encore éthane-
1,2-diol est le plus simple composé chimique de
la famille des glycols. C’est un solvant polaire
protique de formule HO≠CH2 ≠CH2 ≠OH.
On notera qu’il est aussi fréquemment em-
ployé en tant qu’antigel, dans le liquide de re-
froidissement des automobiles.

16, 66

HAADF Dans le mode STEM (Scanning Transmission
Electron Microscopy), le faisceau d’électrons
incidents n’est plus parallèle mais au contraire
condensé en une sonde focalisée balayant la
surface de l’échantillon. Un détecteur annu-
laire est placé dans le plan focal de la lentille
objectif, permettant ainsi de collecter les élec-
trons di�usés élastiquement aux grands angles
par l’échantillon et d’obtenir une image de
champ sombre annulaire, aussi appelée image
en contraste de Z (High Angle Annular Dark
Field ou HAADF)

217,
218

429



HDA L’hexadecylamine est un ligand organique de
formule CH3(CH2)15NH2

66,
161–
167,
184,
194,
195,
203,
216–
220,
222,
223,
245,
246,
257,
258,
261–
263,
269,
271,
272,
274–
277,
287,
340–
345

HMDS La bis(triméthylsilyl)amine ou hexaméthyldi-
silazane (HMDS) est un composé organique
de formule semi-développée (CH3)3Si≠NH≠
Si(CH3)3

194

LSMO (LSM ou LSMO) est un matériau céramique
de type oxyde ayant la formule générale
La1≠xSrxMnO3, où x indique le niveau de do-
page et est habituellement dans la gamme de
10-20%.

96, 98–
100

430



MAB La microscopie à angle de Brewster est une
nouvelle et très puissante technique d’étude
des films mono-moléculaires à la surface de
l’eau. Son principe est basé sur les propriétés
de réflectivité des interfaces. Elle est sensible à
l’épaisseur, la densité et l’anisotropie optique
des films

16

431



MEB Microscopie Electronique à Balayage 6, 8,
10–14,
16, 19,
20, 23–
25, 28,
30–34,
38, 39,
44–46,
60, 80,
110,
117,
130,
131,
149,
153,
155–
157,
161–
165,
169,
173,
174,
176,
177,
179–
183,
185–
187,
189,
196,
198,
200,
201,
203–
205,
207,
208,
217,
218,
290–
293,
295,
296,
305,
324

432



MET Microscopie Electronique en Transmission XIV,
7, 8,
10, 14,
16, 23,
24, 27,
28, 64,
67, 85,
110,
139,
140,
185,
188,
196,
197,
216,
218,
229,
233–
238,
240,
241,
246,
249,
250,
262–
265,
295,
305,
341,
345,
346

433



MFA Microscopie à Force Atomique 10, 13,
14, 27,
28, 36,
38, 40–
43, 45,
132–
134,
136,
137,
140,
141,
150,
152–
157,
287,
304

NaYF4 Yb Er Les composés à base d’Ytterbium (Yb) et d’er-
bium (Er) codopés d’ion fluorure d’yttrium
(Y) sont les luminophores les plus e�caces
pour convertir un rayonnement infrarouge en
rayonnement visible [Yi_2004]

7, 8, 10

Ni Nickel 37, 89,
94, 96,
97, 109

OY L’oleylamine est un ligand organique de for-
mule CH3 ≠ (CH2)7 ≠CH = CH ≠ (CH2)8 ≠
NH2

184,
193,
233,
234,
272,
275

434



OTS L’octadecyltrichlorosilane est un composé or-
ganométallique de formule chimique : Cl3Si≠
(CH2)17 ≠ CH3

34,
37, 42,
169–
172,
174,
304,
323,
347–
350

AP L’acide palmitique est un ligand organique de
formule CH3 ≠ (CH2)14 ≠ COOH

194,
245,
246,
257,
261,
269,
274,
344

PbS Alliage de plomb et de sou�re 10
PbTe Alliage de plomb et de tellure 10
Pd Palladium 56
PDMS Le polydiméthylsiloxane est utilisé pour

former un moule ou un tampon, dont on
se sert pour reproduire le motif d’une
structure nanométrique à la surface
d’un matériau. Sa formule chimique est
CH3[Si(CH3)2O]nSi(CH3)3 où n est le
nombre de monomère [SiO(CH3)2] répété

36–39,
43–45,
323,
348

PEG On appelle polyéthylène glycol ou PEG des
polymères polyéthers linéaires de formule
HO≠CH2 ≠ (CH2 ≠O≠CH2≠)nCH2 ≠OH

317,
318

435



PMMA Le polyméthacrylate de méthyle (souvent
abrégé en PMMA, de l’anglais Polymethyl
Methacrylate) est un thermoplastique trans-
parent dont le monomère est le méthacry-
late de méthyle (MAM). Ce polymère est plus
connu sous son premier nom commercial de
Plexiglas (nom déposé) de formule [C5H8O2]n

41, 45,
129

SAM Self Assembled Monolayers ou monocouches
auto-assemblées

29–38,
40–42,
57, 98,
165,
169–
174,
190,
304,
347,
348

SAXS La di�usion des rayons X aux petits angles (ou
Small Angle X-rays Scattering) est une tech-
nique expérimentale qui permet d’étudier les
propriétés structurelles des matériaux

185

SQuID Le squid (« superconducting quantum inter-
ference device ») est un système électronique
qui utilise un anneau supraconducteur dans le-
quel on a inséré une ou deux petites tranches
isolantes. Ce dispositif, basé sur l’e�et Joseph-
son qui utilise un sandwich supraconducteur-
isolant-supraconducteur et la quantification
du flux dans l’anneau, le rend ultra-sensible à
tout champ magnétique. Sa sensibilité magné-
tique est une des meilleures et atteint environ
5◊10≠18 T. Elle permet par exemple de suivre
l’activité magnétique d’un cerveau humain en
temps réel (magnétoencéphalographie) ou en-
core de suivre la dynamique de retournement
de l’aimantation d’un aimant moléculaire [21]

138,
221,
229,
264,
336
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STEM Microscopie Electronique en Transmission à
balayage (ou scanning transmission electron
microscopy en anglais) consiste à focaliser le
faisceau électronique en une sonde électro-
nique aussi petite que possible et à donner à
cette sonde un mouvement de balayage. Cette
technique est similaire à celle utilisée en mi-
croscopie électronique à balayage, sauf qu’ici
le volume d’interaction est beaucoup plus pe-
tit, étant donné que l’échantillon est mince.

217,
218

STM Le microscope à e�et tunnel (en anglais,
scanning tunneling microscope, STM) uti-
lise un phénomène quantique, l’e�et tunnel
(voir 2.1.1), pour déterminer la morphologie
et la densité d’états électroniques de surfaces
conductrices ou semi-conductrices avec une ré-
solution spatiale pouvant être égale ou infé-
rieure à la taille des atomes.

42, 76

SA L’acide stéarique est un ligand organique de
formule CH3 ≠ (CH2)16 ≠ COOH

195,
216–
220,
222,
223,
272,
275,
341

437



THF Le tetrahydrofurane est un solvant peu polaire
aprotique

48, 49,
136,
146,
147,
161,
162,
166,
167,
171,
172,
174,
191,
192,
338,
340

VSM Le VSM pour (vibrating sample magnetome-
ter en anglais) est une technique de magné-
tométrie qui consiste à détecter la variation
d’induction magnétique, produite par le mou-
vement oscillant d’un échantillon à travers des
bobines de mesure. Plus précisément, on le fait
vibrer dans la direction du champ magnétique
appliqué à une fréquence f. Le signal induit
de cette vibration est mesuré au moyen d’un
amplificateur à détection synchrone dont la
référence est la fréquence de la vibration de
l’échantillon

336

XPS La spectrométrie photo-électronique X, ou
spectrométrie de photo-électrons induits par
rayons X (en anglais, X-Ray photoelectron
spectrometry : XPS) est une méthode phy-
sique d’analyse chimique. La méthode était
anciennement nommée ESCA (electron spec-
troscopy for chemical analysis : spectroscopie
d’électron pour l’analyse chimique).

219,
220,
272

438
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