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Discours et entretiens (1879-1955). 
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Titre : STRUCTURE ET PROPRIETES DE CARBONES ANISOTROPES PAR 

UNE APPROCHE COUPLANT ANALYSE D'IMAGE ET SIMULATION 

ATOMISTIQUE 

Résumé : 

Des techniques combinées d'analyse/synthèse d'images et de simulation atomistique 

ont permis d’étudier la nanostructure/-texture de matériaux carbonés anisotropes et denses de 

type pyrocarbone (PyC) laminaire hautement texturé. 

Des représentations atomiques d’un PyC laminaire rugueux tel que préparé (AP) ainsi 

que d’un PyC laminaire régénéré AP et après plusieurs traitements thermiques (HT) ont été 

reconstruites pour mieux caractériser ces matériaux. 

Ces modèles comportent des domaines graphéniques de quelques nanomètres, joints 

entre eux par des lignes de défauts formées de paires de cycles à 5 et 7 carbones dans le plan 

et par des dislocations vis et des atomes tétravalents entre les plans. Les modèles les plus 

ordonnés ont des domaines plus étendus et un plus faible taux de connexions inter-plan. 

Les propriétés mécaniques et thermiques prédites à partir de ces modèles sont proches 

de celles du graphite et augmentent avec la cohérence intra-plan et la densité de connexions 

inter-plans. 

Des modèles de graphène polycristallins ont aussi été générés. Ils sont apparus, du 

point de vue structural et des propriétés mécaniques, très proches des feuillets de carbones des 

PyCs. Ils ont permis d'étudier la réorganisation structurale se produisant au cours du HT : 

formation de lignes de défauts, réparation de lacunes, … Il s'agit d'un premier pas vers l'étude 

de la graphitation des PyCs. 

La méthode de reconstruction a enfin été adaptée à l'étude de l'évolution structurale 

d'un graphite au cours de son irradiation par les électrons. Cela a permis d'observer à l'échelle 

atomique la création et la propagation des défauts au cours de l'irradiation. 

Mots-clés : pyrocarbone, graphène polycristallin, graphite nucléaire, analyse/synthèse 

d’image, modélisation moléculaire, simulation atomistique, module de Young, conductivité 

thermique. 
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Title: STRUCTURE AND PROPERTIES OF ANISOTROPIC CARBONS BY AN 

APPROACH COUPLING IMAGE ANALYSIS AND ATOMISTIC SIMULATION 

Abstract: 

 Combined images analysis/synthesis techniques and atomistic simulation methods 

have allowed studying the nanostructure/-texture of anisotropic dense carbons of the highly 

textured laminar pyrocarbon (PyC) type. 

Atomic representations of an as-prepared (AP) rough laminar PyC as well as a 

regenerative laminar PyC AP and after several heat treatments (HT) were reconstructed to 

better characterize these materials. 

The models contain nanosized graphene domains connected between them by line 

defects formed by pairs of rings with 5 and 7 carbons inside layers and by screw dislocations 

and fourfold atoms between layers. The most ordered models have larger domains and a 

lower percentage of connections between the layers. 

Mechanical and thermal properties predicted from these models are close to those of 

graphite and increase with the coherence inside layers and the density of connections between 

layers. 

Models of polycrystalline graphene were also generated, showing structure and 

mechanical properties very close to those of the carbon layers extracted from PyCs. The 

structural reorganization occurring during the HT of such materials was studied: thinning of 

line defects and vacancy healing were observed. This represents a first step towards the study 

of the graphitization of PyCs. 

The reconstruction method was eventually adapted to study the structural evolution of 

a nuclear-grade graphite during its irradiation by electrons, allowing us to observe how 

defects are created and propagate during irradiation. 

Keywords: pyrocarbon, polycrystalline graphene, nuclear graphite, image 

analysis/synthesis, molecular modeling, atomistic simulation, Young’s modulus, thermal 

conductivity. 
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Glossaire 

Acronymes : 

ABSF : Average Background Substracted Filter (Filtre de Bruit de Fond Moyen Soustrait) 

ABOP : Analytic Bond Order Potentials (Potentiels d’Ordre de Liaison Analytique) 

AIREBO : Adaptative Intermolecular REBO (REBO Intermoléculaire Adaptatif) 

AM1 : Austin Model 1 (Modèle Austin 1) 

AP : As Prepared (Tel que Préparé) 

APCVD : Atmospheric Pressure Chemical Vapor Deposition (CVD à Pression 

Atmosphérique) 

BF : Bright Field (Champ Clair) 

BSU : Basic Structural Unit (Unité Structurale de Base) 

C/C : Carbon/Carbon (Carbone/Carbone) 

CF(R)C : Carbon-Fiber Reinforced Carbon (Matrice en Carbone Renforcée de Fibres de 

Carbone) 

CMC : Ceramic Matrix Composite (Composites à Matrice Céramique) 

CPMD : Car-Parrinello Molecular Dynamic (Dynamique Moléculaire Car-Parrinello) 

CPU : Central Processing Unit (Unité Centrale de Traitement) 

CVD : Chemical Vapor Deposition (Dépôt Chimique en Phase Vapeur) 

CVI : Chemical Vapor Infiltration (Infiltration Chimique en Phase Vapeur)  

DCSO : Diagramme de Cohérence Spatiale des Orientations 

DF : Dark Field (Champ Sombre) 



Glossaire 

 

19 

DFT : Density Functional Theory (Théorie de la Fonctionnelle de la Densité) 

EDIP : Environmental-Dependent Interaction Potential (Potentiel d’Interaction Dépendant de 

l’Environnement) 

EELS : Electron Energy Loss Spectroscopy (Spectroscopie électronique de Perte d'Energie) 

ELNES : Electron-Energy Loss Near-Edge Structure (Structure de Bord Proche de Perte 

d'Energie Electronique) 

ERDA : Elastic Recoil Detection Analysis (Analyse de Détection par Recul Elastique) 

FIB : Focused Ion Beam (Sonde Ionique Focalisée) 

FT : Fourier Transform (Transformation de Fourier) 

GCMC : Grand Canonical Monte-Carlo (Monte-Carlo Grand Canonique)  

GN(I) : Graphite Nucléaire (Irradié) 

GPC : Graphène Poly-Cristallin 

HF : Hartree-Fock 

HMC : Hybrid Monte-Carlo (Monte-Carlo Hybride) 

HOPG : Highly Ordered/Oriented Pyrolytic Graphite (Graphite Pyrolytique Hautement 

Ordonné/Orienté) 

HRMC : Hybrid Reverse Monte-Carlo (Monte-Carlo Inverse Hybride) 

HRTEM : High Resolution Transmission Electron Microscopy (Microscopie Electronique en 

Transmission en Haute Résolution) 

HT : Heat Treated (Traité Thermiquement) 

IGAR : Image Guided Atomistic Reconstruction (Reconstruction Atomistique Guidée Image) 

LCBOP : Long range Carbon Bond Order Potential (Potentiel d’Ordre de Liaison Carbonée 

à Longue Portée) 
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LL (SL) : Laminaire Lisse (Smooth Laminar) 

LPCVD : Low-pressure CVD (CVD à Faible Pression) 

LQMD : Liquid Quench Molecular Dynamics (Trempe de Liquide par Dynamique 

Moléculaire) 

LR (RL) : Laminaire Rugueux (Rough Laminar) 

LRe (ReL) : Laminaire Régénéré (Regenerative Laminar) 

LS (DL) : Laminaire Sombre (Dark Laminar) 

MC : Monte-Carlo 

MCSCF : Multi-Configurational Self-Consistent Field (Champ Multi-Configurationnel Auto-

Cohérent) 

MD : Molecular Dynamics (Dynamique Moléculaire) 

MNDO : Modified Neglect of Differential Overlap (Négligence Modifiée du Recouvrement 

Différentiel) 

MOD : Mean Orientation Difference (Différence d’Orientation Moyenne) 

MPn : n
th

 order Møller–Plesset (Møller–Plesset au n
ième

 ordre) 

ND : Neutron Diffraction (Diffraction des Neutrons) 

NEMD : Non Equilibrium Molecular Dynamics (Dynamique Moléculaire Hors Equilibre) 

NMR : Nuclear Magnetic Resonance (Résonance Magnétique Nucléaire) 

NPC : Nano-Porous Carbons (Carbones Nano-Poreux) 

PAH : Polycyclic Aromatic Hydrocarbons (Hydrocarbures Aromatiques Polycycliques) 

PBMR : Pebble Bed Modular Reactor (Réacteur à Lit de Boulet) 

PDF : Pair Distribution Function (Fonction de Distribution de Paires) 
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PLOM : Polarized Light Optical Microscopy (Microscopie Optique en Lumière Polarisée) 

PM3 : Parameterized Model number 3 (Modèle Paramétré numéro 3) 

PVD : Physical Vapor Deposition (Dépôt Physique en Phase Vapeur) 

PyC : PyroCarbon or Pyrolytic Carbon (PyroCarbone ou Carbone Pyrolytique) 

PyG : PyroGraphite or Pyrolytic Graphite (PyroGraphite ou Graphite Pyrolytique) 

RBMK : Reaktor Bolshoy Moshchnosti Kanalnyy (Réacteur de Grande Puissance à Tube de 

Force) 

ReaxFF : Reactive Force Field for Hydrocarbons (Champ de Force Réactif pour les 

Hydrocarbures) 

REBO : Reactive Empirical Bond Order (Empirique Réactif d’Ordre de Liaison) 

RIMOD : Rotation Invariant Mean Orientation Difference (Différence Moyenne 

d’Orientations Invariante en Rotation) 

RMC : Reverse Monte-Carlo (Monte-Carlo Inverse) 

RMS : Raman Micro-Spectroscopy (Micro-Spectroscopie Raman) 

SAED : Selected Area Electron Diffraction (Diffraction Electronique à Aire Sélectionnée) 

SED-REBO : Screened Environment-Dependent Reactive Empirical Bond-Order (REBO 

Ecranté Dépendant de l’Environnement) 

SEM : Scanning Electron Microscopy (Microscopie Electronique à Balayage) 

SIMS : Secondary Ion Mass Spectrometry (Spectrométrie de Masse à Ionisation Secondaire) 

TB : Tight-Binding (Liaisons Fortes) 

TC : Thermal Conductivity (Conductivité Thermique) 

TEM : Transmission Electron Microscopy (Microscopie Electronique en Transmission) 

TT : Traitement Thermique 



Glossaire 

 

22 

UNGG : Uranium Naturel Graphite Gaz 

VDOS : Vibrational Density of States (Densité d’Etats Vibrationnels) 

VHTR : Very High Temperature Reactor (Réacteur Nucléaire à Très Haute Température) 

XPS : X-Ray Photoelectron Spectroscopy (Spectroscopie Photo-électronique des Rayons X) 

XRD : X-Ray Diffraction (Diffraction des Rayons X) 

Variables et constantes : 

AE (°) : Extinction Angle (Angle d’Extinction) 

β (°) : Angle moyen de désorientation 

C (J.K
-1

) : Capacité calorifique 

D (mm
2
/s) : Diffusivité thermique 

d002 (nm) : Distance inter-réticulaire entre les plans aromatiques appartenant à la famille 002 

E (GPa) : Module de Young 

ε (%) : Déformation (ou allongement relatif) 

FWHM (cm
-1

) : Full Width at Half Maximum (Largeur à Mi-Hauteur) 

G (GPa) : Module de cisaillement 

g(r) : Fonction de Distribution de Paires 

G(r) (Å
-2

): Fonction de Distribution de Paires Réduite 

h (J.s) : Constante de Planck 

K (GPa) : Module de compressibilité 

κ (W.m
-1

.K
-1

) : Conductivité thermique 

kB (J.K
-1

) : Constante de Boltzmann 
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kIm (eV) : Constante de proportionnalité entre le niveau de gris et le potentiel image 

L1 (nm) : Longueur d’une structure d’ordre 1 

L2 (nm) : Longueur de frange (ou longueur d’une structure d’ordre 2) 

La (nm) : Longueur de cohérence le long des feuillets de graphène 

Lc (nm) : Longueur de cohérence dans la direction d’empilement des feuillets de graphène 

OA (°) : Orientation Angle (Angle d’Orientation) 

ρ (g.cm
-3

) : Masse volumique (ou « densité ») 

Q (Å
-1

) : Vecteur de diffusion 

R (J·kg
-1

·K
-1

) : Constante des gaz parfaits 

RA : Rapport d’Anisotropie Raman 

σ (GPa) : Contrainte 

S(Q) : Structure Factor (Facteur de Structure) 

T (K) : Température 

τ : Tortuosité de frange 

U (eV.atome
-1

) : Energie potentielle 

ν : Coefficient de Poisson 

Unités : 

Å : Ångström 

dpa : displacements per atom (déplacements par atome) 

eV : electron Volt (électron-Volt) 

GPa : Giga-Pascal 
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Table des figures : 

Figure I.1. Image d’un lanceur Delta IV et d’un de ses divergents déployables C/C. (Adapté 

de la plaquette institutionnelle d’Herakles [Herakles plaquette 2013]). 

Figure I.2. a) Image en Microscopie Electronique à Balayage (SEM) d’un composite C/C : 

renforcement de matrice de carbone par des fibres de carbone. (Adapté de X. Bourrat et al. 

[Bourrat 2006]) ; b) Déviation d’une fissure matricielle au niveau de l’interphase en PyC au 

sein d’un composite SiC/SiC. (Tiré de [CEA 2010]). 

Figure II.1. Structure de feuillets de graphène dans un cristal de h-graphite. A) Vue de dessus 

et B) vue de côté. 

Figure II.2. Empilements de plans de graphène. a) et b) Représentations schématiques : a) cas 

régulier d’un graphite ; b) cas des carbones turbostratiques ; c) et d) représentations 

structurales correspondantes : c) d’un graphite et d) d’un PyC laminaire. (Adapté de [DaCosta 

2001 thèse]). 

Figure II.3. Les différents stades d’organisation structurale de carbones graphitables issus de 

précurseurs thermoplastiques en fonction de la température de traitement thermique. (Adapté 

de A. Oberlin [Oberlin 1989]). 

Figure II.4. Représentations de carbones (a) non-graphitable et (b) graphitable. (Tiré de 

Franklin [Franklin 1951]). 

Figure II.5. Schématisation des deux mécanismes de dépôt de PyC à la surface d’un Graphite 

Pyrolytique Hautement Orienté (HOPG). a) Dépôt d’un PyC LL par chimisorption de petites 

espèces au niveau des sites actifs du substrat. Visualisation des petits fragments courbes ; b) 

Dépôt d’un PyC LRe par physisorption/réaction de petits fragments poly-aromatiques. 

Organisation du réseau en bas à droite des images respectives. (Tiré de X. Bourrat et al. 

[Bourrat 2001]). 

Figure II.6. A gauche : représentation schématique, dans un feuillet de graphène, de la 

distribution concentrique des distances interatomiques voisines par rapport à un atome central. 

A droite : distribution du nombre d’atomes voisins de l’atome central en fonction de la 

distance interatomique. 
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Figure II.7. (a, b et c) Fonctions de distribution de paires réduites G(r) obtenues par 

diffraction des neutrons (ND) respectivement pour les PyCs LR, LL et LRe tels que préparés 

(AP : « As Prepared ») ; (d, e et f) courbes de r
2
G(r) et (g, h et i) S(Q) correspondantes. Pour 

le PyC LR, les distances aux premiers voisins sont indiquées sur les trois premiers pics des 

fonctions G(r) et r
2
G(r), et les indices de Miller des plans réticulaires sont indiqués sur les 

pics des S(Q). Les lignes en pointillées en forme (d) de flèche inversée et (e et f) de losange 

indiquent la forme de l’enveloppe des courbes de r
2
G(r). (Adapté de Weisbecker et al. 

[Weisbecker 2012], [Weisbecker 2012 b]). 

Figure II.8. Analyses texturale et nano-texturale sur un PyC de basse température (PyC LR) 

réalisées par microscopies optiques et électroniques, montrant les différentes échelles 

accessibles à la microscopie ; a) MOLP, b) SAED, c) TEM en mode champ clair et d) 

HRTEM. (Adapté de Vallerot et al. [Vallerot 2004 thèse] et de Weisbecker et al. [Weisbecker 

2012], [Weisbecker 2012 b]). 

Figure II.9. Classification 2D, FWHMD = f(RA), des PyCs de basse température (G : 

Granulaire, LL : Laminaire Lisse, LR : Laminaire Rugueux, LRe : Laminaire Régénéré, LS : 

Laminaire Sombre) (adapté de Bourrat et al. [Bourrat 2006]). 

Figure II.10. a) PDFs réduites (G(r)) obtenues par diffraction des neutrons pour des NPCs 

synthétisés à 800 et 1200°C et G(r) simulée pour un feuillet de graphène ; et modèles de NPC 

selon les méthodes utilisées b) par Acharya et al. et c) par Smith et al. (Adapté de Acharya et 

al. [Acharya 1999] et de Smith et al. [Smith 2004]). 

Figure II.11. a) Section de surfaces analytiques périodiques concentriques et b) modèle 

atomistique correspondant. (Tiré de Petersen et al. [Petersen 2007].) 

Figure II.12. (a, b, c) Images HRTEM 2D filtrées et images synthétisées 3D correspondantes 

via les approches (d, e, f) paramétrique et (g, h, i) non-paramétrique. (Adapté de Urs et al. 

[Urs 2013 thèse]). 

Figure II.13. Reconstruction Atomistique Guidée Image d’un PyC LR AP (en haut) et HT (en 

bas). a) et e) Image HRTEM filtrée, b) et f) analogue HRTEM 3D, c) et g) modèle reconstruit 

à l’échelle atomique et d) et h) image HRTEM simulée. Les images mesurent environ 6 nm de 

côté. (Adapté de Leyssale et al. [Leyssale 2009].) 
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Figure II.14. a et b) Tranches (de 2 nm d’épaisseur) de modèles atomistiques 3D a) pour un 

PyC LR AP et b) pour un PyC LR HT, c et d) un des feuillets de chacun des modèles 

respectifs. Les images mesurent environ 6 nm de côté. (Adapté de Leyssale et al. [Leyssale 

2012].).  

Figure II.15. Une partie du modèle du PyC LR AP montrant une paire de dislocations vis 

(flèches en pointillées rouges et vertes), rappelant la structure d’une rampe d’accès de parking 

sous-terrain. (Tiré de Leyssale et al. [Leyssale 2012]). 

Figure III.1. (a) Schéma de la cellule d’infiltration, (b) images de feuilles de PyCs obtenues 

par infiltration à l'intérieur du tube scellé (PyC LR) et (c) par déposition à l'intérieur du tube 

vide (PyC LL). (Tiré de Weisbecker et al. [Weisbecker 2012]). 

Figure III.2. Images HRTEM filtrées des PyCs laminaires massifs étudiés dans ce mémoire 

(synthétisés et caractérisés par Weisbecker et al. [Weisbecker 2012], [Weisbecker 2012 b]). a) 

PyC LR AP, b) PyC LL AP, c) PyC LRe AP, d) PyC LRe HT 1300°C, e) PyC LRe HT 

1500°C, f) PyC LRe HT 1700°C. Les FT sont ajoutées en bas à droite des images HRTEM 

correspondantes. 

Figure III.3. Classification 2D, FWHMD = f(RA), des PyCs de basse température (G : 

Granulaire, LL : Laminaire Lisse, LR : Laminaire Rugueux, LRe : Laminaire Régénéré, LS : 

Laminaire Sombre) (adapté de Bourrat [Bourrat 2006]) et localisation des PyCs AP et HT 

étudiés dans le projet PyroMaN (d’après les valeurs obtenues par Weisbecker et al.). Les 

PyCs étudiés dans ce mémoire sont indiqué par des symboles plus grands. 

Figure III.4. Représentation schématique de l’indentation dans le plan du dépôt. Les lignes 

parallèles montrent l’orientation des feuillets de graphène. (Tiré de Gross et al. [Gross 2013]). 

Figure III.5. Propriétés mécaniques des PyCs obtenues par des essais de nano-indentation 

dans le plan. Les modules de Young (E) sont représentés en bleu et les duretés (H) sont 

représentées en rouge. 

Figure IV.1. Visualisation schématique d’un domaine anisotrope d’un carbone turbostratique 

et de ces paramètres nano-texturaux : La, Lc L1, L2, β, N. (Tiré de [DaCosta 2014]). 
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Figure IV.2. Mise en évidence d’un empilement de feuillets graphéniques sur une image de 

franges de réseau : a) image brute ; b) image filtrée ; c) empilement mis en évidence. (Tiré de 

Da Costa et al. [DaCosta 2001 thèse]). 

Figure IV.3. Etapes clés de l’extraction des franges en vue de la caractérisation d’image 

HRTEM d’un PyC hautement texturé : a) image filtrée fréquentiellement ; b) carte des 

confiances associées aux orientations ; c) seuillage de la carte de confiance ; d) extraction des 

génératrices via l’algorithme de suivi des franges. (Tiré de Da Costa et al. [DaCosta 2001 

thèse]). 

Figure IV.4. Extraits d’une image HRTEM de PyC hautement texturé : a) avant et c) après 

filtrage fréquentiel ; b) et d) spectres correspondants. (Tiré de Da Costa et al. [DaCosta 2001 

thèse]). 

Figure IV.5. a) Image HRTEM expérimentale d’un PyC LR avant filtrage ; b) même image 

après filtrage en utilisant la méthode de R. Kilaas, et c) en utilisant un filtrage fréquentiel avec 

une section de tore α de 0,5 Å
-1

 et une ouverture angulaire σθ de 50° ; d), e) et f) spectres 

correspondants. 

Figure IV.6. Lignes de plus fort gradient et de plus fort vallonnement. (Tiré de Da Costa et 

al. [DaCosta 2001 thèse]). 

Figure IV.7. Exemple de terminaisons de franges. (Tiré de Da Costa et al. [DaCosta 2001 

thèse]). 

Figure IV.8. (a) Image HRTEM, (b) carte d’orientation et (c) carte de confiance d’un PyC 

hautement texturé. 

Figure IV.9. Représentation polaire du vecteur déplacement   = (ρ,ψ) utilisé dans le cas de 

la formulation invariante par rotation (RIMOD). 

Figure IV.10. a) Agrandissement d’une image de franges de réseaux artificielle contenant des 

domaines colonnaires, et b) carte d’orientations locale, c) courbes de cohérence parallèle 

(RIMOD(ρ,0°)) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°)) aux franges et d) courbes d’iso-niveau de 

RIMOD, correspondantes à l’image totale. La taille de l’image utilisée pour les calculs de 

statistiques d’orientation est de 2048×2048 pixels (5742 nm²). Elle contient 1436 domaines 

avec une taille moyenne de 4,0 nm², un rapport de croissance Y/X = 2 et un écart-type 
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d’orientation σ = 9°. L’image a été prétraitée avec un filtre radial passe-bas. La résolution est 

de 0,037 nm/pixel et  002 = 0,34 nm. (Adapté de Da Costa et al. [DaCosta 2014]). 

Figure IV.11. Représentation schématique de l’algorithme de synthèse paramétrique 2D/3D. 

(Tiré de Da Costa et al. [DaCosta 2009]). 

Figure IV.12. (a) Image HRTEM filtrée et (b) les systèmes de coordonnées cartésienne (x, y, 

z) et sphérique (ρ, θ, φ) choisies. (Tiré de [Leyssale 2012]). 

Figure IV.13. Pseudo-code d’un programme de dynamique moléculaire utilisant l'algorithme 

de « Verlet vitesse ». 

Figure IV.14. Représentation de la méthode des listes de voisins de Verlet. A chacun des 

atomes de la boîte de simulation (e.g. ici l’atome rouge) est attribuée une liste d’atomes 

voisins susceptibles d’interagir avec lui (les atomes verts et violets). 

Figure IV.15. Représentation de la mise à jour des listes par la méthode du découpage en 

cellules de la boîte de simulation. A gauche : génération d’une liste entre un atome (en rouge) 

est tous les autres atomes. A droite génération d’une liste entre ce même atome et les atomes 

contenus dans une boîte réduite (en jaune). 

Figure IV.16. Exemple de parallélisation via le formalisme openMP. 

Figure IV.17. Courbes de trempes simulées (potentiel REBOII en fonction de la température) 

pour différentes trempes, sur un PyC LR AP contenant environ 20000 atomes et avec kIM = 

2eV. Des trempes uniformes sont indiquées en vert (125 K/ps), et en rouge (5 K/ps). La 

rampe utilisée par Leyssale et al. est en bleu (rampe 1), et celle optimisée dans cette étude est 

en rose (rampe 2). Les temps de simulation sont aussi reportés (en bas à gauche, en ps). 

Figure IV.18. Images HRTEM expérimentale (a), et simulées avec la rampe optimisée et kIM 

= 2eV (b) et 4eV (c) pour un PyC LRe AP contenant environ 25000 atomes, après relaxation 

des contraintes à 300 K. 

Figure IV.19. Proportion d’hydrogènes en bord de plan (HBdP) en fonction du pourcentage 

atomique d’hydrogènes (%at. H), pour des reconstructions de modèles de 6,2 x 6,2 x 6,2 nm
3
 

réalisées sur des PyCs LR AP (carrés bleus) et LRe AP (losanges rouges), avec la rampe 

optimisée et avec kIM = 2eV sur les atomes de carbone et d’hydrogène. 
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Figure IV.20. Représentation des atomes purement C6 (pC6
a
) et des cycles purement C6 

(pC6
r
). 

Figure IV.21. Représentation d’un essai de traction uni-axiale. L0 et L sont les longueurs 

initiales et finales, l0 et l sont les largeurs initiales et finales, εL est la déformation selon la 

longueur et σl est la contrainte selon la largeur du matériau. 

Figure IV.22. (A) Schéma de principe de la dynamique moléculaire hors équilibre et (B) 

profil de température résultant. (Tiré de [Stackhouse 2010]). 

Figure V.1. Cartes d’orientation des images HRTEM expérimentales filtrées des différents 

PyCs étudiés : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC 

LRe1700. Les orientations sont représentées à l’aide d’une palette colorée. 

Figure V.2. Histogrammes des cartes d’orientations des images HRTEM expérimentales des 

différents PyCs graphitables étudiés. 

Figure V.3. Cartes de confiances associées au champ des orientations locales des images 

HRTEM expérimentales filtrées des PyCs étudiés : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC 

LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. Les confiances sont représentées à l’aide d’une 

palette de niveaux de gris (les zones sombres correspondant aux régions de faible confiance). 

Figure V.4. Histogrammes des niveaux de gris (affichés entre 245 et 255) des cartes de 

confiances associées au champ des orientations locales des images HRTEM expérimentales 

des différents PyCs étudiés. 

Figure V.5. Suivis des franges sur les images HRTEM expérimentales filtrées des PyCs 

étudiés : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. 

Figure V.6. Distributions des longueurs de franges et logarithmes népériens de ces 

distributions en fonction des longueurs de franges (en haut à droite ; les courbes de tendance 

sont aussi tracées) pour les images HRTEM expérimentales des différents PyCs graphitables 

étudiés. 

Figure V.7. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges des images HRTEM expérimentales des PyCs graphitables. 
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Figure V.8. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges pour les 

images HRTEM expérimentales des PyCs graphitables étudiés : a) PyC LRAP, b) PyC 

LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. Les valeurs de LaMOD et LcMOD 

sont indiquées par des lignes verticales en pointillés respectivement bleues et rouges et la 

valeur de βMOD est indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

Figure V.9. Distribution des longueurs de franges pour les images HRTEM expérimentales 

des PyCs LRAP (ligne bleue en pointillés) et LReAP (ligne noire continue). Les longueurs de 

cohérence calculées à partir des images HRTEM (LaMOD) et les longueurs de cohérence 

expérimentales obtenues par DRX (La(XRD)) sont également indiquées par des tirets verticaux. 

(Tiré de Da Costa et al. [DaCosta 2014]). 

Figure V.10. Diagrammes de cohérence spatiale d’orientation (DCSO) des images HRTEM 

expérimentales des PyCs graphitables : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) 

PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. Dans chaque direction ψ, est représentée la distance 

moyenne, graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle il y a une différence d’orientation (MOD) 

comprise entre 1° (en orange) et 6° (en bleu). 

Figure V.11. Une des tranches des images HRTEM 3D synthétisées de 12,4 nm de côté : a) 

PyC LRAP, b) PyC LReAP. 

Figure V.12. Distributions des longueurs de franges pour les images synthétisées de 12,4 nm 

de côté (symboles pleins et lignes) et pour les images expérimentales (symboles creux et 

tirets) des PyCs LRAP (losanges bleus) et LReAP (carrés rouges). Les logarithmes népériens 

de ces distributions en fonction des longueurs de franges sont représentés en haut à droite (les 

courbes de tendance sont aussi tracées). 

Figure V.13. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges, pour les images synthétisées de 12,4 nm de côté (symboles pleins et lignes) et pour 

les images expérimentales (symboles creux et tirets) des PyCs LRAP (losanges bleus) et 

LReAP (carrés rouges). 

Figure V.14. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges, pour les 

images synthétisées de 12,4 nm de côté (lignes continues) et pour les images expérimentales 

(tirets) : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP. Pour les statistiques des images synthétisées, les 
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valeurs de LaMOD et LcMOD sont indiquées par des lignes verticales en pointillés respectivement 

bleues et rouges et la valeur de βMOD est indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

Figure V.15. Diagrammes de cohérence spatiale d’orientation (DCSO) des images 

synthétisées de 12,4 nm de côté (lignes continues) et des images expérimentales (pointillés) : 

a) PyC LRAP, b) PyC LReAP. Dans chaque direction ψ, est représentée la distance moyenne, 

graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle il y a une différence d’orientation (MOD) comprise entre 

1° (en orange) et 6° (en bleu). 

Figure V.16. Une des tranches des images HRTEM 3D synthétisées de 6,2 nm de côté : a) 

PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. 

Figure V.17. Distributions des longueurs de franges sur les images expérimentales et sur les 

images synthétisées de 6,2 nm de côté des PyCs graphitables. Les logarithmes népériens de 

ces distributions en fonction des longueurs de franges sont représentés en haut à droite (les 

courbes de tendance sont aussi tracées). Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles 

pleins et lignes : calculé. Losanges bleus : PyC LRAP, carrés rouges : PyC LReAP, triangles 

verts : PyC LRe1300, cercles violets : PyC LRe1500, étoiles (expérimental) et croix (calculé) 

cyans : LRe1700. 

Figure V.18. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges, pour les images synthétisées de 6,2 nm de côté et les images expérimentales des 

PyCs graphitables. Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles pleins et lignes : 

calculé. Losanges bleus : PyC LRAP, carrés rouges : PyC LReAP, triangles verts : PyC 

LRe1300, cercles violets : PyC LRe1500, étoiles (expérimental) et croix (calculé) cyans : 

LRe1700. 

Figure V.19. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges, pour les 

images synthétisées de 6,2 nm de côté (lignes continues) et pour les images expérimentales 

(tirets) : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. 

Pour les statistiques des images synthétisées, les valeurs de LaMOD et LcMOD sont indiquées par 

des lignes verticales en pointillés respectivement bleues et rouges et la valeur de βMOD est 

indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

Figure V.20. Diagrammes de cohérence spatiale d’orientation (DCSO) des images 

synthétisées de 6,2 nm de côté (lignes continues) et des images expérimentales (pointillés) : a) 
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PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. Dans 

chaque direction ψ, est représentée la distance moyenne, graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle il 

y a une différence d’orientation (MOD) comprise entre 1° (en orange) et 6° (en bleu). 

Figure V.21. Captures d’écran des grands modèles (~2.10
5
 atomes) de PyCs AP. a et c) PyC 

LRAP
L
, b et d) PyC LReAP

L
. a et b) Tranches verticales de 1 nm d’épaisseur, c et d) 

Tranches horizontales de 0,35 nm d’épaisseur. Les liaisons entre les atomes pC6
r
 sont en bleu, 

tandis que les autres liaisons sont en orange. Les atomes de carbone di- et tétra- coordonnés 

sont représentés respectivement par des sphères vertes et rouges, et les atomes d’hydrogène 

sont en cyan. Quelques lignes de défauts C5/C7 sont aussi dessinées en rouge (en haut à 

gauche des feuillets). 

Figure V.22. Parties de 3,2 x 1,6 x 1,6 nm
3
 des grands modèles de PyCs a) LRAP

L
 et b) 

LReAP
L
. Les liaisons dans les domaines graphéniques purement hexagonaux sont en blanc, 

tandis que les autres liaisons sont en noir. Les atomes de carbone di- et tétra- coordonnés sont 

représentés respectivement par des sphères bleues et rouges, et les atomes d’hydrogène sont 

en vert. (Tiré de [Farbos 2014].) 

Figure V.23. Captures d’écran des petits modèles (~ 25000 atomes) de PyCs. a et f) LRAP
S
, 

b et g) LReAP
S
, c et h) LRe1300

S
, d et i) LRe1500

S
, e et j) LRe1700

S
. a à e) Tranches 

verticales de 1 nm d’épaisseur, f à j) Tranches horizontales de 0,35 nm d’épaisseur. Les 

liaisons entre les atomes pC6
r
 sont en bleu, tandis que les autres liaisons sont en orange. Les 

atomes de carbone di- et tétra- coordonnés sont représentés respectivement par des sphères 

vertes et rouges, et les atomes d’hydrogène sont en cyan. 

Figure V.24. Comparaison des images HRTEM, a et b) expérimentales (des parties), et c et d) 

simulées à partir des grands modèles de 12,4 nm de côté. PyCs a et c) LRAP, b et d) LReAP. 

Figure V.25. Comparaison des images HRTEM, a à e) expérimentales (des parties), et f à j) 

simulées à partir des petits modèles de 6,2 nm de côté. PyCs a et f) LRAP, b et g) LReAP, c et 

h) LRe1300, d et i) LRe1500, e et j) LRe1700. 

Figure V.26. Distributions des longueurs de franges calculées sur les images expérimentales 

des PyCs LRAP et LReAP et sur les images simulées à partir des modèles LRAP
L
 et LReAP

L
 

de 12,4 nm de côté. Les logarithmes népériens de ces distributions en fonction des longueurs 

de franges sont représentés en haut à droite (les courbes de tendance sont aussi tracées). 
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Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles pleins et lignes : calculé. Losanges bleus : 

PyC LRAP, carrés rouges : PyC LReAP. 

Figure V.27. Distributions des longueurs de franges calculées sur les images expérimentales 

des PyCs graphitables étudiés et sur les images simulées à partir des modèles LRAP
S
, 

LReAP
S
, LRe1300

S
, LRe1500

S
 et LRe1700

S
 de 6,2 nm de côté. Les logarithmes népériens de 

ces distributions en fonction des longueurs de franges sont représentés en haut à droite (les 

courbes de tendance sont aussi tracées). Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles 

pleins et lignes : calculé. Losanges bleus : PyC LRAP, carrés rouges : PyC LReAP, triangles 

verts : PyC LRe1300, cercles violets : PyC LRe1500, étoiles (expérimental) et croix (calculé) 

cyans : LRe1700. 

Figure V.28. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges, pour les images simulées à partir des modèles de 12,4 nm de côté (symboles pleins et 

lignes) et pour les images expérimentales (symboles creux et tirets) des PyCs LRAP (losanges 

bleus) et LReAP (carrés rouges). 

Figure V.29. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges, pour les images simulées à partir des modèles de 6,2 nm de côté et pour les images 

expérimentales des PyCs graphitables. Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles 

pleins et lignes : calculé. Losanges bleus : PyC LRAP, carrés rouges : PyC LReAP, triangles 

verts : PyC LRe1300, cercles violets : PyC LRe1500, étoiles (expérimental) et croix (calculé) 

cyans : LRe1700. 

Figure V.30. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges, pour les 

images simulées de 12,4 nm de côté (lignes continues) et pour les images expérimentales 

(tirets) : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP. Pour les statistiques des images simulées, les valeurs 

de LaMOD et LcMOD sont indiquées par des lignes verticales en pointillés respectivement bleues 

et rouges et la valeur de βMOD est indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

Figure V.31. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges, pour les 

images simulées de 6,2 nm de côté (lignes continues) et pour les images expérimentales 

(tirets) : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. 

Pour les statistiques des images simulées, les valeurs de LaMOD et LcMOD sont indiquées par des 
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lignes verticales en pointillés respectivement bleues et rouges et la valeur de βMOD est 

indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

Figure V.32. Diagrammes de cohérence spatiale d’orientation (DCSO) des images simulées 

de 12,4 nm de côté (lignes continues) et des images expérimentales (pointillés) : a) PyC 

LRAP, b) PyC LReAP. Dans chaque direction ψ, est représentée la distance moyenne, 

graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle il y a une différence d’orientation (MOD) comprise entre 

1° (en orange) et 6° (en bleu). 

Figure V.33. Diagrammes de cohérence spatiale d’orientation (DCSO) des images simulées 

de 6,2 nm de côté (lignes continues) et des images expérimentales (pointillés) : a) PyC LRAP, 

b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. Dans chaque direction 

ψ, est représentée la distance moyenne, graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle il y a une 

différence d’orientation (MOD) comprise entre 1° (en orange) et 6° (en bleu). 

Figure V.34. Courbes de distributions de paires réduites totales G(r) des PyCs hautement 

texturés. En noir : expérimentales ; en bleu : grands modèles ; en rouge : petits modèles. 

Figure V.35. Courbes de r
2
G(r) des PyCs hautement texturés. En noir : expérimentales ; en 

bleu : grands modèles ; en rouge : petits modèles. 

Figure V.36. Courbes facteurs de structure S(Q) des PyCs hautement texturés. En noir : 

expérimentales ; en bleu : grands modèles ; en rouge : petits modèles. Les valeurs de Q au 

maximum du pic 002 sont indiquées par des lignes verticales (la ligne rouge en pointillés 

correspond au PyC LReAP
S
). 

Figure V.37. Evolution des paramètres de maille (Lx, Ly, Lz) au cours d’une traction selon 

l’axe x sur le modèle LRAP
S
. L’évolution du volume est aussi représentée en haut à gauche. 

Note : 1% de déformation correspond à 10
4
 pas de simulation HMC. 

Figure V.38. Courbes de tractions et de compressions sur le modèle LRAP
S
. En bleu : 

longitudinale, en vert : transverse ; tirets : traction, croix : compression ; lignes noires pleines 

: domaines linéaires, lignes noires en tirets : domaines non linéaires. 

Figure V.39. Modules de Young longitudinaux en traction, pour les modèles de PyCs : 

LRAP
L
 (en vert clair), LRAP

S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

L
 (en rouge foncé), 

LReAP
S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et 
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LRe1700
S
 (en bleu foncé). Les valeurs selon l’axe de sollicitation (x et y, correspondant à E1 

et E2) sont représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour 

le graphite (en violet), la barre de gauche représente une traction selon (parallèlement à) une 

direction chaise et celle de droite selon une direction zigzag. 

Figure V.40. Modules de Young en traction transverse, pour le graphite (en violet) et pour les 

modèles de PyCs : LRAP
L
 (en vert clair), LRAP

S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

L
 

(en rouge foncé), LReAP
S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 

(en bleu) et LRe1700
S
 (en bleu foncé). Les modules ne prenant pas en compte les interactions 

de type van der Waals sont représentées par des barres non remplies et ont été calculés 

uniquement pour les modèles de PyCs de 6,2 nm de côté. Les contributions des interactions 

de type van der Waals sont alors indiqués (en pourcents). 

Figure V.41. Coefficients de Poisson avec les tractions dans le plan et les réponses en 

déformation selon l’autre axe du plan, pour les modèles de graphite (en violet) et de PyCs : 

LRAP
L
 (en vert clair), LRAP

S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

L
 (en rouge foncé), 

LReAP
S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et 

LRe1700
S
 (en bleu foncé). Les valeurs selon l’axe de sollicitation (x et y, correspondant à ν12 

et ν21) sont représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour 

le graphite (en violet), la barre de gauche représente une traction selon une direction chaise et 

celle de droite selon une direction zigzag. 

Figure V.42. Coefficients de Poisson obtenus lors des simulations de traction dans le plan et 

les réponses en déformation transverses, pour les modèles de graphite (en violet) et de PyCs : 

LRAP
L
 (en vert clair), LRAP

S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

L
 (en rouge foncé), 

LReAP
S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et 

LRe1700
S
 (en bleu foncé). Les valeurs selon l’axe de sollicitation (x et y, correspondant à ν13 

et ν23) sont représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour 

le graphite (en violet), la barre de gauche représente une traction selon une direction chaise et 

celle de droite selon une direction zigzag. 

Figure V.43. Modules de cisaillement longitudinaux, calculés partir des modules de Young et 

des coefficients de Poisson, pour les modèles de graphite (en violet) et de PyCs : LRAP
L
 (en 

vert clair), LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

L
 (en rouge foncé), LReAP

S
 (en 

rouge), LReAP
S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en 

bleu foncé). Les valeurs selon l’axe de sollicitation (x et y, correspondant à G12 et G21) sont 
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représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour le graphite 

(en violet), la barre de gauche représente une traction selon une direction chaise et celle de 

droite selon une direction zigzag. 

Figure V.44. Modules de Young longitudinaux en compression, pour les modèles de graphite 

(en violet) et de PyCs : LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

S
 (en rouge), 

LReAP
S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu 

foncé). Les valeurs selon l’axe de sollicitation (x et y, correspondant à E1 et E2) sont 

représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour le graphite 

(en violet), la barre de gauche représente une compression selon une direction chaise et celle 

de droite selon une direction zigzag. 

Figure V.45. Modules de Young transverses en compression, pour les modèles de PyCs : 

LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), 

LRe1300
S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu foncé), et pour le graphite (en 

violet). 

Figure V.46. Conductivités thermiques classiques parallèles aux feuillets de graphène pour 

les modèles des pyCs : LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

S
 (en rouge), 

LReAP
S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu 

foncé), et du graphite (violet). Les modules de Young longitudinaux moyens en traction sont 

aussi indiqués par des barres vides. 

Figure V.47. Conductivités thermiques classiques perpendiculaires aux feuillets de graphène 

pour les modèles des pyCs : LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

S
 (en rouge), 

LReAP
S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu 

foncé), et du graphite (violet). Les modules de Young transverses en traction sont aussi 

indiqués par des barres vides. 

Figure V.48. Module de Young longitudinal moyen en traction (losanges bleus) et 

conductivité thermique longitudinale (carrés rouges) en fonction de la longueur de cohérence 

longitudinale. Les valeurs pour La infiniment grande correspondent au graphite. 

Figure V.49. Contribution covalente au module de Young transverse E3 en traction (losanges 

bleus) et conductivité thermique transverse (carrés rouges) en fonction de la longueur de 

cohérence transverse. Les valeurs pour Lc infiniment grande correspondent au graphite. 
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Figure V.50. Contribution du module de Young transverse E3 en traction ne prenant en 

compte que les interactions de type van der Waals (losanges bleus) et conductivité thermique 

transverse (carrés rouges) en fonction de la distance inter-feuillets. 

Figure VI.I. Echantillon de graphène ex-CVD (substrat de Cu). (a) Image HRTEM avec des 

grains individuels coloriés. En haut à droite : agrandissement de la zone encadrée sur l’image, 

et en bas à droite : distribution des angles de désorientation entre grains adjacents. (b) Image 

en champ sombre en fausses couleurs provenant d’une vue plus large de l’échantillon. Les 

couleurs correspondent aux différentes orientations indiquées sur le cliché de diffraction (en 

bas à droite). (c) Agrandissement de l’image HRTEM montrant plusieurs joints de grains et 

un petit grain en forme de fleur (flèche) à l’intérieur d’un grain plus large. (Tiré de Kurasch et 

al. [Kurasch 2012]). 

Figure VI.2. Illustration de quelques types de défauts présents dans un modèle de GPC 

(GPC1). Les liaisons appartenant aux domaines purement hexagonaux sont en blanc tandis 

que les autres sont en noir. Les atomes « tétravalents » sont représentés par des sphères 

rouges. 

Figure VI.3. Modèles de feuillets de GPCs (~ 10
4
 atomes et ~ 16 nm de côté) à 300 K pour 

différents taux de lacunes (xv) et vitesses de trempe minimales (vmin). Les atomes di- et 

tétravalents sont représentés respectivement par des sphères vertes et rouges, les défauts 

(constitués d’atomes qui ne sont pas pC6
a
) sont dessinés en orange, les fragments (constitués 

d’atomes pC6
r
) sont en bleu (pour ceux de moins 100 atomes) et en autres couleurs (pour ceux 

de plus de 100 atomes). Les lignes bleues plus fines sont les liaisons entre des atomes pC6
a
 

(ceux qui sont dans les « grains » mais pas dans les fragments) ou bien entre des atomes pC6
r
 

et les défauts. 

Figure VI.4. Évolution structurale du modèle GPC3, (a) à 300 K, et après un recuit à (b) 2000 

K, (c) 3000 K et (d) 3500 K pendant 8 ns. 

Figure VI.5. Évolution structurale de modèles de GPCs (de GPC1 à GPC8), après un recuit à 

3500 K pendant 8 ns. 

Figure VI.6. Évolution structurale au cours du temps, des modèles GPC1 et GPC5, après un 

recuit à 3500 et à 4000 K pendant 15 ns. 
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Figure VI.7. a et c) Modèles GPC1 et GPC5 à 300 K, et b et d) après un recuit à 4000 K 

pendant 25 ns. 

Figure VI.8. Evolution temporelle des taux de C6, C5 et C7 pour les modèles GPC1 et GPC5, 

au cours d’un recuit à 4000 K. En rouge : GPC1, en bleu : GPC5 ; carrés : C6, triangles : C5, 

cercles : C7. 

Figure VI.9. Illustration de l’évolution de défauts au cours du temps (entre 8,5 et 14 ns) sur le 

modèle GPC5 au cours d’un recuit à 4000 K (chaque configuration a été trempée à 1 K avant 

analyse). Les atomes appartenant à des grains et à des défauts sont représentés respectivement 

par des liaisons en blanc et en noir, tandis que les atomes di- et tétravalents sont représentés 

par des sphères respectivement vertes et rouges. 

Figure VI.10. Courbe de contrainte-déformation (en vert) et espérance mathématique des 

positions atomiques verticales en fonction de la déformation (en rouge) au cours de la traction 

du modèle GPC4. 

Figure VI.11. Evolution des modules de Young des GPCs et du graphène en fonction du 

pourcentage d'atomes de pC6
r
. En bleu, en vert et en rouge : à 300 K, en violet et en orange : à 

4000 K après 25 ns ; carrés : non poreux, triangles : faiblement poreux (xv = 7,5 %), cercles : 

davantage poreux (xv = 10 %). 

Figure VII.1. Images HRTEM d’un GN irradié par des électrons pour des temps d’irradiation 

allant de 0 à 13 minutes. Les petites images filtrées en bas à gauche de chacun des clichés 

représentent des agrandissements de ~ 5 nm de côté. Les deux dernières images sont des 

exemples de détourages sur les images (filtrées) à 0 et à 13 minutes. 

Figure VII.2. Distribution des longueurs de franges du GN au cours de l’irradiation (de 0 à 

13 minutes). 

Figure VII.3. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges du GN au cours de l'irradiation (de 0 à 13 minutes). 

Figure VII.4. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges pour les 

images HRTEM expérimentales du GN au cours de l'irradiation (de 0 à 13 minutes). Les 
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valeurs de LaMOD et LcMOD sont indiquées par des lignes verticales en pointillés respectivement 

bleues et rouges et la valeur de βMOD est indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

Figure VII.5. Diagrammes de corrélation spatiale d’orientation (DCSO) du GN au cours de 

l’irradiation (de 0 à 13 minutes). Dans chaque direction ψ, est représentée la distance 

moyenne, graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle on a une différence d’orientation (MOD) 

comprise entre 1° (en orange) et 6° (en bleu). 

Figure VII.6. Processus IGAR adapté au suivi local en fonction du temps. a : Synthèses des 

blocs 3D aux temps ti successifs ; d : bloc 3D (tranche) au temps t3 obtenu à partir du bloc 3D 

(tranche) au temps t2 (b) et de l’image expérimentale 2D au temps t3 (c) ; e : bloc 3D (tranche) 

des différences d'orientations locales entre le bloc (tranche) au temps t3 (d) et celui au temps t2 

(b) ; f : carte des températures correspondant à l’image e) avec en bleu T = 300 K, en rouge T 

= 10000 K, et en vert une zone de transition de température. 

Figure VII.7. Évolution de quelques-uns (intervalle de temps de 2 minutes) des modèles 

atomistiques (tranches de 1 nm d'épaisseur) du GN, et de leurs images HRTEM 

expérimentales, synthétisées 3D (tranches) et simulées au cours de l’irradiation. Sur les 

tranches des modèles, les liaisons en bleu correspondent à des domaines purement 

hexagonaux et les liaisons en orange aux autres liaisons C-C ; les sphères rouges et vertes 

correspondent respectivement aux atomes di- et tétravalents. 

Figure VII.8. Évolution des modèles atomistiques (tranches de 1 nm d'épaisseur) du GN au 

cours de l’irradiation, entre 2 et 13 minutes. Les liaisons en bleu correspondent à des 

domaines purement hexagonaux (pC6
r
) et les liaisons en orange aux autres liaisons C-C ; les 

sphères rouges et vertes correspondent respectivement aux atomes di- et tétravalents. 

Figure VII.9. Évolutions des PDFs (non corrigées), à gauche : pour les modèles de GNs au 

cours de l'irradiation (entre 2 et 12 minutes), et à droite : pour les modèles de PyCs LRe tel 

que préparé et après plusieurs traitements thermiques (entre 1300 et 1700°C). De haut en bas : 

fonctions G(r), rG(r) et r
2
G(r). 

Figure VII.10. Évolutions des S(Q) (non corrigés), à gauche : pour les modèles de GNs au 

cours de l'irradiation (entre 2 et 12 minutes), et à droite : pour les modèles de PyCs LRe tel 

que préparé et après plusieurs traitements thermiques (entre 1300 et 1700°C). 



Table des figures 

 

42 

Figure VII.11. Distributions des longueurs de franges calculées sur les images 

expérimentales et simulées des GNs à différents temps d'irradiation (de 2 à 12 minutes). 

Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles pleins et lignes : calculé. Carrés rouges : t2, 

losanges oranges : t4, triangles verts : t6, cercles bleus clairs : t8, moins (expérimental) et plus 

(calculé) bleus : t10, étoiles (expérimental) et multipliés (calculé) violets : t12. Les longueurs de 

franges moyennes sont aussi représentées en carrés noirs en encart. 

Figure VII.12. Tortuosité moyenne en fonction de la longueur de frange calculée sur les 

images expérimentales et simulées des GNs au cours de l'irradiation (de 2 à 12 minutes). 

Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles pleins et lignes : calculé. Carrés rouges : t2, 

losanges oranges : t4, triangles verts : t6, cercles bleus clairs : t8, moins (expérimental) et plus 

(calculé) bleus : t10, étoiles (expérimental) et multipliés (calculé) violets : t12. Les tortuosités 

de franges moyennes sont aussi représentées en carrés noirs en encart. 

Figure VII.13. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges, pour les 

images expérimentales et simulées du GN irradié pendant 2 à 12 minutes. Les valeurs de 

LaMOD et LcMOD sont indiquées par des lignes verticales en pointillés respectivement bleues et 

rouges et la valeur de βMOD est indiquée par une ligne horizontale noire en pointillés. 

Figure VII.14. Diagrammes de corrélation spatiale d’orientation (DCSO) des images 

expérimentales et simulées du GN au cours de l'irradiation (entre 2 à 12 minutes). Dans 

chaque direction ψ, est représentée la distance moyenne, graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle 

on a une différence d’orientation (MOD) comprise entre 1° (en orange) et 6° (en bleu). 

Figure VIII.1. Densité atomique projetée, a) avant et b) après filtrage passe-bande, moyennée 

à partir d’une simulation de DM à 2000 K, et c) image HRTEM simulée, à partir du modèle 

de PyC LRAP
S
. Noir : forte densité ; blanc : densité nulle. (Adapté de [Farbos 2012]). 

Figure VIII.2. a) Image HRTEM simulée à partir du modèle LRAP
S
 et b) partie du modèle 

atomique correspondant à la zone de l’image encadrée en rouge. 
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Liste des tableaux : 

Tableau II.1. Propriétés mécaniques et thermiques de PyCs LR, LRe et LL le long de la 

direction d’anisotropie (i.e. dans la direction parallèle aux plans graphéniques). ETT : module 

de Young obtenu via un essai de traction sur des micro-composites (matrices déposées autour 

d’un mono-filament) ; ENI : module de Young obtenu via un essai de nano-indentation ; DAP et 

DHT : diffusivité thermique de matériaux AP et HT à 2200°C (d’après [Sauder 2005], [Ozcan 

2005], [Guellali 2008], [Jumel 2003], [Vallerot 2004 thèse]. 

Tableau III.1. Valeurs des paramètres structuraux/nano-texturaux (OA ; AE ; RA et FWHMD ; 

ρ ; %at. H ; d002 ; La10 et Lc002) mesurées sur les PyCs LR, LRe et LL AP et HT (entre 1300 et 

2100°C), obtenues respectivement par SAED ; MOLP ; micro-spectrométrie Raman ; 

pycnométrie He ; ERDA/SIMS ; DRX et DN [Weisbecker 2012], [Weisbecker 2012 b], ainsi 

que quelques-unes des valeurs correspondantes pour le graphite. 

Tableau IV.1.a) Rampe de vitesses de trempe utilisée par Leyssale et al. [Leyssale 2012]. 

Tableau IV.1.b) Rampe de vitesses de trempe utilisée pour cette étude. 

Tableau V.1. Valeurs moyennes (<L2> et <τ>) et médianes (M(L2) et M(τ)) des longueurs et 

des tortuosités de franges des images HRTEM expérimentales des PyCs graphitables. 

Tableau V.2. Valeurs de βMOD, LaMOD et LcMOD, déterminées à partir des courbes de cohérence 

spatiale d’orientation pour les images HRTEM expérimentales des PyCs graphitables étudiés. 

Les écarts types ont été estimés via l’analyse d’un ensemble de dix images HRTEM [DaCosta 

2014]. Les valeurs expérimentales de OA obtenues par SAED (voir le tableau III.1) et de La et 

Lc obtenues par DRX (ici plus précises que celles obtenues par DN car le diffractomètre D4 a 

été optimisé pour des matériaux amorphes) sont également reportées.  

Tableau V.3. Paramètres utilisés pour les reconstructions des différents modèles : dimensions 

dans le plan (X et Y), dimension d’empilement (Z), nombre d'atomes (N), densité (ρ) et taux 

d’hydrogènes en bords de plan (%at. HBdP). 

Tableau V.4. Valeurs des dimensions des boîtes de simulation, dans le plan (Xrelax, Yrelax) et 

dans le sens d’empilement des plans (Zrelax), et des densités (ρrelax), après relaxation des 

dimensions de la boîte. Les variations relatives des dimensions dans le plan <ΔrelaxXY> et 

hors plan ΔrelaxZ ainsi que celles des densités Δrelaxρ sont aussi reportées. 
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Tableau V.5. Valeurs des indicateurs structuraux des modèles de PyCs (en %). La notation 

«sp, sp
2
, sp

3
 » désigne les pourcentages d’atomes de carbone respectivement di- tri- et tétra- 

coordonnés (parmi tous les atomes), « C5, C6, C7, C8 » sont les pourcentages de cycles à 5, 6, 

7 et 8 atomes parmi les atomes de carbone trivalents (en ne prenant cette fois en compte que 

les carbones), et « pC6
a
, pC6

r
 » sont les pourcentages d’atomes trivalents appartenant 

seulement à des cycles hexagonaux ainsi que les pourcentages d’atomes appartenant à des 

cycles formés exclusivement de pC6
a
. Les barres d’erreur ont été calculées comme l’écart type 

sur trois modèles de PyCs LRAP hydrogénés de ~ 25000 atomes construits à partir de trois 

images 3D (synthétisées avec des graines aléatoires différentes). 

Tableau V.6. Distribution des atomes d’hydrogène dans les différents types de groupements 

fonctionnels (pour les grands et les petits modèles de PyCs AP). « H-Csp, H-Csp
2
 et 2H-Csp

2
 

» désignent les pourcentages d’hydrogènes liés à des carbones di- et trivalents 

(respectivement Csp et Csp
2
), tels que les carbones sont liés soit à un seul hydrogène (H-Csp, 

H-Csp
2
), soit à deux hydrogènes (2H-Csp

2
). 

Tableau V.7. Valeurs moyennes des longueurs (< L2 >) et des tortuosités (< τ >) des franges 

des images HRTEM expérimentales (exp) et simulées (sim) des PyCs graphitables. 

Tableau V.8. Valeurs de βMOD, LaMOD et LcMOD, déterminées à partir des courbes de cohérence 

spatiale d’orientation des images HRTEM expérimentales (exp) et simulées (sim) des PyCs 

graphitables étudiés dans ce mémoire. 

Tableau V.9. Paramètres cristallographiques (d002, La10 et Lc002) déterminés à partir des S(Q) 

expérimentaux et simulés pour les PyCs graphitables étudiés. 

Tableau V.10. Expression fonctionnelles pour les modules de Young (Eα), les coefficients de 

Poisson (νααββ), les modules de cisaillement (Gαβ) et les modules de compressibilité (Kαβ) dans 

un matériau isotrope transverse. Les modules sont en unité de pression et les coefficients de 

Poisson sont sans dimension. 

Tableau V.11. Modules en traction longitudinale et transverse pour les modèles de PyCs 

LReAP de différentes tailles. 

Tableau VI.1. Modèles de GPCs étudiés dans ce mémoire, avec leurs conditions de 

simulation : vitesses de trempe minimales (vmin) et taux de lacunes (xv). 
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Tableau VI.2. Analyses structurales des GPCs et du graphène à 300 K après relaxation HMC 

des paramètres de maille. La notation « sp, sp
2
, sp

3
 » désigne les pourcentages d’atomes de 

carbone respectivement di- tri- et tétra- coordonnés, « C5, C6, C7, C8 » sont les pourcentages 

de cycles à 5, 6, 7 et 8 atomes parmi tous les atomes de carbone et « pC6
a
, pC6

r
 » sont les 

pourcentages d'atomes appartenant seulement à des cycles hexagonaux ainsi que les 

pourcentages d'atomes appartenant à des cycles formés exclusivement de pC6
a
. « #frag » est 

le nombre de fragments, ou réseaux de cycles, qui sont définis tel que deux cycles purement 

C6 partageant un atome appartiennent au même fragment. « <Dgrain> » est le diamètre 

apparent moyen des grains. « #pore » et « Tpore », sont des indicateurs qualitatifs pour la 

porosité, à savoir (i) le nombre de pores (#pore) : A (absence), F (faible, i.e. 1-4) et G (grand, 

i.e. ≥ 5) et (ii) leur taille médiane (Tpore) : n (nulle), p (petite, i.e. < 0,5 nm), m (moyenne, i.e. 

0,5-1,5 nm) et g (grande, i.e. ≥ 1,5 nm). 

Tableau VI.3. Analyses structurales des modèles GPC1 et GPC5 à 300 K, et après 25 ns à 

4000 K puis trempe jusqu'à 300 K. La notation est la même que celle du tableau VI.2. 

Tableau VI.4. Modules de Young obtenus lors des tractions selon les axes x et y pour les 

modèles de GPCs. < Exy > représente la moyenne de ces modules. Note : les valeurs de Ey 

n’ont été calculées que sur les huit premiers modèles (pour le graphène x et y correspondent 

aux directions chaise et zigzag respectivement). 

Tableau VII.1. Valeurs de βMOD, LaMOD et LcMOD, déterminées à partir des courbes de 

cohérence spatiale d’orientation, pour les images HRTEM expérimentales du GN au cours de 

l'irradiation (de 0 à 13 minutes). 

Tableau VII.2. Comparaisons entre le GN aux différents temps d’irradiations (entre 2 et 8 

minutes) et les PyCs hautement texturés, en termes d’analyses d'images HRTEM. 

Tableau VII.3. Analyses structurales des modèles d’un GN irradié au cours du temps. La 

notation « sp, sp
2
, sp

3
 » désigne les pourcentages d’atomes respectivement di- tri- et tétra- 

coordonnés, « C5, C6, C7, C8 » sont les pourcentages de cycles à 5, 6, 7 et 8 atomes parmi les 

atomes de carbone trivalents et « pC6
a
, pC6

r
 » sont les pourcentages d'atomes trivalents 

appartenant seulement à des cycles hexagonaux ainsi que les pourcentages d'atomes 

appartenant à des cycles formés exclusivement de pC6
a
. 
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I. Introduction 

I.1. Contexte 

Les matériaux carbonés [Legendre] sont des matériaux qui ne sont composés, presque 

exclusivement, que du seul élément carbone. Pourtant, l’ensemble que constitue ce type de 

matériaux présente à l’état solide une diversité de structures
1
 et de textures

2
 plus grande que 

n’importe quel autre type de matériaux. On trouve ainsi dans cette famille de matériaux les 

diamants, les graphites, les pyrocarbones (PyCs), les fullerènes, les fibres de carbone, les 

carbones amorphes, … Une telle diversité n’est pas sans rapport avec le caractère 

exceptionnel de l’élément carbone (C) qui, bien que n’étant que le quinzième élément de 

l’écorce terrestre par sa quantité (soit 0,05% de la croûte terrestre), constitue la très large 

majorité de tous les composés chimiques existants (dont ceux constitutifs de la matière 

vivante). Comme la structure/texture et les propriétés sont liées, il est alors possible de 

moduler les propriétés des matériaux carbonés en jouant sur leurs conditions d’élaboration. 

Les matériaux carbonés peuvent ainsi être conducteurs ou isolants, perméables ou étanches, 

lubrifiants ou résistants ; ils peuvent se présenter sous forme de tissus, de blocs, de fibres ou 

encore de rubans flexibles. Enfin, ils permettent la réalisation de matériaux composites 

carbonés dont les propriétés uniques les rendent irremplaçables. 

Les composites carbone/carbone (renforcement de matrice carbone par des fibres de 

carbone (aussi appelés C/C, Cf/C, CFC ou CFRC)) [Manocha 1998] et les composites à 

matrice céramique [Naslain 2004] (tels que les composites SiC/SiC) sont des composites 

thermo-structuraux à hautes performances. Ils trouvent leurs applications dans des 

environnements extrêmement difficiles. En effet, ces matériaux doivent maintenir leurs 

propriétés mécaniques à haute température et garder une très bonne résistance aux agressions 

thermochimiques et thermomécaniques. Ils remplacent ainsi favorablement les métaux et les 

superalliages dans des applications aéronautiques (disques de frein d’avion [Awasthi 1988] ou 

de formule 1), aérospatiales (cols de tuyère et divergents des propulseurs à poudre des 

lanceurs spatiaux [Choury 1976], [Prel 1999], [Wade 2014], [Herakles] (figure I.1), boucliers 

thermiques (ou TPS : Thermal Protection Systems) pour la rentrée atmosphérique [Butyrin 

                                                           
1
 Agencement des atomes, et en particulier des défauts, à l’échelle de quelques angströms à 

quelques nanomètres. 
2
 Degré d’anisotropie du matériau, ou encore sur une image, perception visuelle de 

directionnalité, de régularité, de finesse, de granularité, ... 
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2012], [Chollon 2014]) et nucléaires (parois du divertor (ou tuiles de protection) de Tokamaks 

en contact avec le plasma [Duffy 2010]).  

 

Figure I.1. Image d’un lanceur Delta IV et d’un de ses divergents déployables C/C. (Adapté 

de la plaquette institutionnelle d’Herakles [Herakles plaquette 2013]). 

Grâce aux qualités que leur confère le carbone, les composites C/C sont des matériaux 

à la fois légers, rigides, résistants, réfractaires et dimensionnellement stables. Ainsi, ils 

conservent leurs propriétés mécaniques jusqu’à environ 3000°C et ils possèdent une bonne 

tenue aux chocs thermiques (car ils possèdent à la fois un faible coefficient de dilatation et 

une bonne conductivité thermique). Ce sont également d’excellents matériaux de friction. Ils 

sont néanmoins soumis aux agressions externes qui dégradent l’ensemble de leurs propriétés. 

En particulier, du fait de leur nature carbonée, ils sont sensibles à l’oxydation par l’oxygène à 

partir de 500°C [Couzi 1998], et un peu plus haut en température ils deviennent sensibles à 

d’autres oxydants comme H2O et CO2. Mais cette relative insuffisance peut être limitée ou 

supprimée par des revêtements ou bien des imprégnations ayant pour résultat le colmatage de 

la porosité. Enfin, au-delà de 3000°C, la sublimation du carbone doit être prise en compte 

dans le processus de dégradation [Dolton 1968]. Par ailleurs, les propriétés des composites 

C/C peuvent fortement varier en fonction de la nature précise des phases carbonées. 

Les composites C/C sont des matériaux structurés à plusieurs échelles. Ils sont 

constitués de tissus de fils - le renfort, qui assure la tenue mécanique - immergés dans une 

matrice de pyrocarbone (PyC), qui assure la cohésion de la structure et la retransmission des 

efforts vers le renfort ainsi que la protection du renfort vis-à-vis des diverses conditions 

environnementales. A plus petite échelle, ces fils sont composés d’un ensemble de fibres de 

carbone qui sont elles-mêmes enrobées d’une matrice de PyC (figure I.2.a). A la fois les fibres 
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et la matrice appartiennent à la catégorie des carbones denses, i.e. des phases dans lesquelles 

l’arrangement des atomes de carbone est principalement basé sur l’empilement de feuillets de 

graphène, mais avec une certaine quantité de défauts, ce qui leur confère une faible masse 

volumique (ou « densité ») ρ comprise entre 1,4 et 2,2 g.cm
-3

.  

Dans les composites SiC/SiC, le PyC joue un rôle de « fusible mécanique » 

[Pompidou 2007] en se situant à l’interphase entre les fibres et la matrice céramique, leur 

conférant ainsi d’excellentes propriétés mécaniques [Cavalier 2006] (figure I.2.b). 

 

Figure I.2. a) Image en Microscopie Electronique à Balayage (SEM) d’un composite C/C : 

renforcement de matrice de carbone par des fibres de carbone. (Adapté de X. Bourrat et al. 

[Bourrat 2006]) ; b) Déviation d’une fissure matricielle au niveau de l’interphase en PyC au 

sein d’un composite SiC/SiC. (Tiré de [CEA 2010]). 

La matrice de PyC constitue donc un élément essentiel des composites C/C et de 

certains CMC. 

On peut également mentionner l’utilisation de PyCs isotopes haute température dans 

des applications industrielles, comme les pièces pour les fours à très hautes température (bols 

en C/C) [Hathcock 2000], [Mersen 2014], mais aussi dans des applications médicales, comme 

les biomatériaux (valves cardiaques [Gott 2003], [Bokros 1977], prothèses de genou [Cook 

1999], …). Dans ce dernier cas, l’utilisation de PyCs est liée avant tout à leur excellente 

biocompatibilité [Hench 1998] et non à leurs excellentes propriétés y compris à hautes 

températures. 

Cette thèse s’inscrit dans le projet PyroMaN (Pyrocarbon Matrices at the Nanoscale - 

ANR Blanc 2010 0929 01) [PyroMaN projet]. Ce projet accompagne un ensemble de travaux 

a) b)

matrice

fibre
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répondant à des besoins exprimés par l’industrie des composites thermo-structuraux à hautes 

performances. En effet, comme les applications sont extrêmement exigeantes, il est nécessaire 

d’acquérir une meilleure connaissance et un meilleur contrôle des relations élaboration-

structure/texture-propriétés afin de développer de meilleurs matériaux. Le projet PyroMaN se 

focalise sur le PyC. Il propose une approche combinant élaboration et caractérisation 

expérimentale, analyse et synthèse d’image, modélisation atomistique et simulations de 

propriétés. Le but de ce projet est d’obtenir une description fine des structures/textures de 

divers PyCs aux échelles « micro- » et « méso-scopiques » (i.e. respectivement de quelques 

nanomètres à quelques centaines de nanomètres), et de les corréler à leurs propriétés (en 

particulier mécaniques et thermiques). De plus, comme l’un des partenaires du projet a 

développé la connaissance sur la relation entre les conditions d’élaboration et la structure des 

matériaux, le cycle complet élaboration-structure/texture-propriétés sera ainsi à portée de 

main. 

Dans le cadre de ce projet, cette thèse porte en particulier sur l’étude nano-texturale et 

nano-structurale de PyCs par analyse d’image et par modélisation atomistique basée sur 

l’image ainsi que sur la simulation des propriétés et leur mise en relation avec la 

nanostructure/-texture des PyCs.   

I.2. Présentation du plan 

Ce mémoire de thèse est constitué de six grands chapitres (en excluant ce chapitre I 

d’introduction et le chapitre de conclusion générale).  

Le chapitre II est consacré à la synthèse bibliographique. Il passe en revue les 

résultats expérimentaux et calculatoires obtenus sur les PyCs, aussi bien au niveau de leur 

structure/texture que de leurs propriétés. Ainsi, après (i) une présentation des PyCs, (ii) ce 

chapitre décrit leurs conditions de dépôt, leurs mécanismes de croissances et les 

structures/textures qui en découlent. (iii) Ce chapitre énumère ensuite les résultats provenant 

des méthodes de caractérisations des PyCs et la classification qui en résulte. Puis, (iv) il fait le 

bilan des propriétés mécaniques et thermiques reportées dans la littérature et de la relation 

entre ces propriétés et la structure/texture des PyCs. (v) Il dresse l’état de l’art des différentes 

méthodes de modélisation atomistique appliquées aux matériaux carbonés puis il introduit la 

méthode de Reconstruction Atomistique Guidée-Image (IGAR) et ses premières applications 

aux PyCs. Enfin, (vi) il décrit les objectifs de la thèse. 
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Le chapitre III présente la base de données expérimentales obtenue par nos 

partenaires sur les PyCs étudiés dans ce mémoire en termes (i) de préparations, (ii) de 

caractérisations et (iii) de propriétés mécaniques et thermiques. 

Le chapitre IV est consacré aux méthodes. (i) Il décrit tout d’abord les méthodes de 

caractérisation de la texture des matériaux via l’analyse des images de Microscopie 

Electronique en Transmission en Haute Résolution (HRTEM). (ii) Ce chapitre explique 

ensuite l’approche paramétrique de synthèse de données volumiques 3D analogues aux 

images HRTEM. (iii) Il décrit en détail la méthode IGAR. Puis, (iv) il décrit les méthodes de 

validations des modèles via la simulation de clichés HRTEM et via le calcul par simulation 

des Fonctions de Distribution de Paires (PDFs) et des Facteurs de Structure (S(Q)) et leurs 

comparaisons respectives avec les expériences. Enfin, (v) ce chapitre décrit les méthodes de 

calcul de diverses propriétés physiques (mécaniques et thermiques). 

Le chapitre V présente les résultats sur les PyCs laminaires hautement texturés de 

différents types (Laminaire Rugueux (LR) et Laminaire Régénéré (LRe)) et de divers degrés 

de traitements thermiques (tels que préparés ou « As Prepared » (AP) et après traitement 

thermique ou « Heat Treated » (HT). (i) Ce chapitre présente d’abord une analyse nano-

texturale/-structurale des images HRTEM. (ii) Il décrit et valide les modèles correspondants. 

(iii) Les propriétés mécaniques et thermiques de ces matériaux sont ensuite calculées et (iv) 

sont mises en relation avec leurs nanostructures/-textures.  

Le chapitre VI porte sur l’étude de modèles de Graphènes Poly-Cristallins (GPCs). 

(i) Après avoir expliqué comment générer de tels modèles, (ii) ce chapitre analyse leur 

structure (en termes de tailles de grains, de type de défauts, …). Puis, (iii) il décrit leur 

évolution structurale après traitement thermique (cinétique de réparation des défauts, …). (iv) 

Les propriétés mécaniques sont ensuite calculées et (v) mises en relation avec leurs structures. 

(vi) Ces matériaux sont enfin comparés avec les PyCs étudiés. 

Le chapitre VII étudie l’endommagement d'un Graphite Nucléaire sous Irradiation 

électronique (GNIs). (i) Ce chapitre présente tout d’abord une analyse nano-texturale des 

images HRTEM. (ii) Après avoir expliqué la génération de tels modèles, (iii) ce chapitre 

décrit leur évolution structurale au cours de l'irradiation (apparition et propagation de défauts, 

…). (iv) Ces modèles sont ensuite validés par analyse nano-texturale des images HRTEM 

simulées et enfin (v) ils sont comparés avec les PyCs étudiés. 
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La dernière partie apporte la conclusion générale, qui fait le bilan de l’ensemble des 

résultats obtenus en termes de physique (description nano-texturale/-structurale, propriétés 

mécaniques et thermiques, mécanismes de réparation et d’endommagement des carbones 

denses étudiés) et en termes de méthodes (analyses/synthèses d’images et reconstructions 

atomistiques). Cette dernière partie donne aussi les perspectives de recherches qui font suite à 

ces travaux. 
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II. Synthèse bibliographique 

II.1. Les « pyrocarbones » ou « carbones pyrolytiques » 

II.1.a. Définition 

Un « carbone pyrolytique » (PyC) est un dépôt massif carboné obtenu par 

décomposition thermique d’un hydrocarbure gazeux ou liquide au contact d’un substrat 

approprié (matériau carboné, métal, céramique) porté à une température comprise entre 

environ 900 et 2500°C [IUPAC PyC], [Tombrel 1965], [Oberlin 2002], [Bourrat 2006 b]. 

On distingue les carbones pyrolytiques dits de « basse température » (au-dessous de 

1800°C) et ceux de « haute température » (de 1800 à 2500°C). Ces derniers sont également 

appelés « graphites pyrolytiques » ou encore « pyrographites ». En effet, au-delà de 1500°C, 

la structure des PyCs se rapproche progressivement de celle du graphite. 

Notons que le mot « pyrocarbone » qui est synonyme de « carbone pyrolytique » a été 

présenté comme une marque déposée et ne devrait pas être utilisé comme un terme. 

Cependant, dans ce mémoire nous utiliserons ces deux mots de façon indistincte. Il en va de 

même pour le mot « pyrographite » (PyG) qui est synonyme de « graphite pyrolytique » 

[IUPAC PyC]. 

II.1.b. Historique 

Les premiers objets en pyrocarbone furent probablement les électrodes taillées par 

Foucault, en 1840, dans du charbon de cornue et les filaments fabriqués par Edison, à la fin du 

XIXème siècle, pour ses lampes à incandescence. Mais ces précurseurs faisaient ou utilisaient 

du PyC sans le savoir, le concept et le terme de PyC étant postérieurs à la Seconde Guerre 

Mondiale. L’utilisation consciente de PyC résulte de travaux effectués au cours des années 

1950 pour répondre à des besoins militaires et fut développée au cours des années 1960 par 

les industries spatiale et nucléaire. De nos jours, ils sont le plus souvent utilisés soit pour 

constituer des revêtements protecteurs de pièces en céramiques noires ou en composites C/C 

ou encore des enrobages de particules ; soit pour densifier des pièces en carbones et graphites 

jusqu’à les rendre imperméables ; soit pour réaliser la matrice de composites C/C [Legendre]. 

Les PyCs de basse température ont été largement étudiés dans les dernières décennies 

et leurs techniques de préparation ainsi que leurs propriétés ont été récemment passées en 
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revue [Oberlin 2002], [Delhaès 2002], [Bourrat 2006], [Bourrat 2006 b] comme nous allons le 

voir ci-après.  

II.1.c. Description structurale 

La structure générale des PyCs est dérivée de celle du graphite. Le graphite existe sous 

plusieurs formes allotropiques. Cependant la seule phase qui est stable dans les conditions 

standards de pression et de température est la phase hexagonale du graphite (h-graphite) 

(figure II.1). Sa maille élémentaire possède quatre atomes et ses paramètres a et c valent 

respectivement 2,46 Å et 6,71 Å [Lipson 1942]. Ses atomes sont tous trivalents avec une 

hybridation de type sp
2
 et un angle de liaison de 120°, constituant ainsi des plans de graphène 

(ou réseau de cycles aromatiques) empilés. Cette structuration bidimensionnelle lamellaire 

peut exister sous différentes formes. Les plans de graphène peuvent être simplement empilés 

le long de l’axe c pour former une structure hexagonale (empilement AAA… défavorable 

énergétiquement) ou encore avec un décalage d’une demi-période donnant naissance à 

l’empilement traditionnel du h-graphite : empilement ABAB… Il existe enfin un troisième 

type d’empilement (ABCA…) caractéristique de la seconde forme allotropique prédominante 

du graphite (le graphite rhomboédrique ou r-graphite). La structuration lamellaire de ce cristal 

implique la présence de deux distances caractéristiques (intra et inter-feuillet). Ainsi, au sein 

d’un plan de graphène, la longueur de la liaison aromatique dCC vaut 1,42 Å, et la distance 

inter-feuillet est égale à 3,35 Å. 

 

Figure II.1. Structure de feuillets de graphène dans un cristal de h-graphite. A) Vue de dessus 

et B) vue de côté. 
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Un carbone pyrolytique a la structure d’un carbone turbostratique (i.e. similaire au 

graphite mais sans l’organisation autour de l’axe perpendiculaire aux plans graphitiques) 

[Bourrat 1987 thèse]. Un PyC est constitué d’un empilement des graphène fautés (i.e. 

contenant des joints de domaines, des disinclinaisons et des défauts ponctuels), reliés entre 

eux par des défauts (dislocations et atomes interstitiels), impliquant des tailles de domaines 

très variables et qui tendent à s'organiser parallèlement à un plan d'anisotropie commun. Les 

défauts et le turbostratisme caractérisent la structure des PyCs, mais ils leurs confèrent 

également une texture, c’est-à-dire un arrangement spatial particulier des motifs anisotropes 

que sont les empilements de feuillets, caractérisé par son degré d’anisotropie (défini à 

différentes échelles : micro-texture, nano-texture, …) et par les longueurs de cohérence 

spatiale, qui correspondent à la taille des domaines présentant la même orientation locale. La 

distance réticulaire d002 d’un PyC est nécessairement  plus grande que celle du graphite. 

Sur la figure II.2 l’arrangement d’un carbone turbostratique est comparé à celui d’un 

graphite. 

 

Figure II.2. Empilements de plans de graphène. a) et b) Représentations schématiques : a) cas 

régulier d’un graphite ; b) cas des carbones turbostratiques ; c) et d) représentations 

structurales correspondantes : c) d’un graphite et d) d’un PyC laminaire. (Adapté de [DaCosta 

2001 thèse]). 

Il existe plusieurs types de PyCs à la fois de haute et de basse température. Parmi les 

PyCs de haute température, on distingue les PyCs orientés, obtenus par dépôts sur un substrat, 

a) c)

b) d)
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et les PyCs isotropes, obtenus par dépôts sur des grains ou nucléi (e.g. noirs de carbone). Les 

PyCs de basse température sont nommément, par degré de texturation décroissante, les PyCs 

Laminaires Rugueux (LR), Laminaires Régénérés (LRe), Laminaires Lisses (LL), Laminaires 

Sombres (LS), granulaires et isotropes (de basse température). En outre, les PyCs évoluent 

différemment sous traitement thermique (TT) selon qu’ils sont graphitables (e.g. les PyCs LR 

et LRe) ou non (e.g. le PyC LL). Ainsi, par un traitement thermique (sous atmosphère inerte) 

ultérieur à la phase initiale de dépôt, les PyCs graphitables s’ordonnent progressivement pour 

tendre vers la structure 3D du graphite. Pour ces PyCs graphitables, issus du craquage de 

précurseurs organiques gazeux, on peut, dans une certaine mesure, faire l'analogie avec les 

cinq étapes de cristallisation progressive reconnues lors de la transformation physico-

chimique d'un précurseur organique thermoplastique (au sens large) vers une structure 

purement graphitique en fonction de la température (voir figure II.3). 

 

Figure II.3. Les différents stades d’organisation structurale de carbones graphitables issus de 

précurseurs thermoplastiques en fonction de la température de traitement thermique. (Adapté 

de A. Oberlin [Oberlin 1989]). 

Selon A. Oberlin [Oberlin 1989], le scénario de la carbonisation puis graphitation 

croissantes d'un précurseur organique  thermoplastique est le suivant : 

En dessous de ~500-550°C, domaine de la carbonisation dite « primaire », la 

décomposition thermique (ou pyrolyse) d’un composé carboné (polymère, kérogène, brais de 

houille, pétrole, …) entraîne l’élimination d'une grande partie de ses groupements 

fonctionnels, et les liaisons C-H et C-C aliphatiques se rompent pour permettre les réactions 

d'aromatisation puis de polycondensation en phase (plus ou moins) liquide qui conduisent à la 
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formation d’Hydrocarbures Aromatiques Polycycliques (HAP). Ces HAP tendent, quand c'est 

possible, à s'empiler par deux ou trois pour former des Unités Structurales de Base (USB) 

isolées, dont les diamètres sont relativement constants quelle que soit la nature chimique du 

précurseur, de l'ordre de 0,7-1,5 nm. Les contraintes d'écoulement et de convection au sein du 

matériau dans sa phase plastique orientent préférentiellement les USB et génèrent des 

domaines anisotropes (acquisition de l'orientation moléculaire locale) qui sont d'autant plus 

étendus que le matériau est riche en hydrogène et pauvre en atomes réticulants (oxygène en 

particulier). La fin de la carbonisation primaire est marquée par un passage irréversible du 

matériau à un stade de solide cassant, impliquant que les USB se sont soudées bord-à-bord en 

colonnes plus ou moins hautes et distordues au sein des domaines anisotropes. Commence 

alors le domaine de la carbonisation dite « secondaire », dans lequel tous les réarrangements 

ne se feront plus qu'en phase solide, et qui se prolonge jusqu'à ce que tous les hétéroatomes 

aient été éliminés, les derniers (soufre, en particulier) pouvant partir très tardivement, vers 

2000°C. Au cours de cette phase, on note donc en particulier le départ des hydrogènes 

aromatiques, vers 1000-1100°C. En fonction des précurseurs, la température de passage du 

matériau au stade de carbone pur se produit entre 1600 et 2000°C, en s'accompagnant d'une 

élimination de la plupart des défauts responsables des distorsions au sein des domaines 

anisotropes, ce qui marque la fin de la carbonisation secondaire. Au-delà se trouve le domaine 

de la graphitation, permettant l'élimination des derniers défauts et l'acquisition éventuelle, 

partielle ou totale, de la structure tridimensionnelle (cristallographiquement parlant) du 

graphite. Notons que les PyCs étudiés dans ce mémoire sont issus du craquage vers 1000°C 

d'un précurseur gazeux. Ce sont donc des matériaux déjà carbonisés, qui n'ont pas connu le 

stade de la carbonisation primaire (sauf si l'on admet que les réactions secondaires post-

craquage génèrent un stade liquide transitoire). 

Toujours selon A. Oberlin, un carbone graphitable (figure II.4.b) est un carbone dans 

lequel les cristaux (entités cohérentes de structure initialement turbostratique) formés au cours 

de la pyrolyse d'un précurseur thermoplastique mais aussi à partir du craquage d'un précurseur 

gazeux sont associés au sein de domaines anisotropes de grande étendue au sein desquels 

pourront se produire les transformations conduisant à une organisation tridimensionnelle la 

plus proche possible de celle du monocristal (par diminution des défauts, augmentation de la 

taille des cristallites, diminution de la distance d002, …). Au contraire, pour les carbones non 

graphitables (figure II.4.a), qui résultent d’une carbonisation sans passage par un état liquide 

marqué, les domaines anisotropes hérités de l'orientation moléculaire locale seront de faible 

étendue et l’évolution des empilements de graphènes vers la formation de larges cristallites à 
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la structure graphitique restera limitée voire nulle. La distance entre ces empilements de 

graphènes restera supérieure à celle du graphite et des carbones graphités, et au minimum 

égale à ~ 0,344 nm [Franklin 1951], [Legendre]. 

 

Figure II.4. Représentations de carbones (a) non-graphitable et (b) graphitable. (Tiré de 

Franklin [Franklin 1951]). 

Nous détaillons ci-après quels sont les divers types de PyCs et par quels mécanismes 

on peut expliquer les différences nano-structurales et nano-texturales entre les PyCs. 

II.2. Conditions de dépôt, mécanismes de croissance et structure/texture des PyCs 

Selon les conditions de dépôt (la température, la pression, le temps de séjour, la nature, 

la concentration et le débit du gaz précurseur, la superficie du substrat, …), une vaste gamme 

de nanostructures/-textures (isotrope, lamellaire, nucléé sur le substrat, …) peuvent exister 

dans les PyCs, et sont à l’origine de leur capacité ou non à graphiter. 

II.2.a. Conditions de dépôt  

L’approche qui est privilégiée pour élaborer les matrices de PyC des composites C/C 

est la voie gazeuse, à savoir, le Dépôt Chimique en Phase Vapeur (CVD) [Pierson 1999] ou 

bien l’Infiltration Chimique en Phase Vapeur (CVI) [Delhaès 2002], [Golecki 1997], qui est 

une variante de la CVD consistant à remplacer le substrat plan par un milieu fibreux appelé 

préforme fibreuse (les futurs renforts du composite). En effet, bien que la voie gazeuse soit 

plus longue et plus coûteuse que la voie liquide, elle permet d’obtenir des propriétés finales 

supérieures et une meilleure reproductibilité. 

Ce procédé utilisant des précurseurs gazeux carbonés (méthane, éthylène, …), 

l’augmentation de la température sous atmosphère réductrice permet la décomposition en 
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phase vapeur (ou craquage) des hydrocarbures menant, via des processus d’addition, à la 

formation d’HAP ou de petites molécules carbonées. En effet, les molécules réactives issues 

du craquage peuvent, au contact du substrat solide chaud, donner lieu à des phénomènes 

d’adsorption chimique, suivies d’une incorporation du carbone avec un rejet de sous-produits 

gazeux, plus riches en hydrogène [Delhaès 2002]. La combinaison et l’empilement de ces 

molécules aboutit au développement d’USB. Dans les PyCs ainsi obtenus, on considère 

généralement que les plans de graphène fautés sont reliés par des liaisons déformées et les 

bords de plans contiennent les atomes d’hydrogène et les lacunes [Vallerot 2004 thèse]. Ce 

taux d’hydrogène et ces proportions de défauts dépendent des conditions de dépôt. Comme la 

réaction chimique de dépôt entraîne un appauvrissement local de la phase gazeuse auprès du 

substrat, il est important de veiller à un renouvellement correct de la phase gazeuse dans le 

réacteur. Par conséquent, les temps de séjour dans la partie chaude de la cavité et les temps de 

contact auprès du substrat sont des paramètres dont le contrôle est essentiel à une bonne 

conduite du procédé. Ceux-ci sont eux-mêmes conditionnés par les paramètres directement 

modifiables du procédé, qui sont : la température de zone chaude, la pression totale, le débit et 

la composition des gaz introduits, ainsi que le rapport surface/volume du réacteur. La 

température a tendance à accélérer les réactions chimiques, donc à induire des 

appauvrissements. La pression peut être réduite lorsque l’on souhaite ralentir les réactions 

chimiques et accélérer la diffusion des gaz. Augmenter le débit permet de réduire le temps de 

séjour et limiter les effets d’appauvrissement locaux, au détriment du rendement global du 

procédé. Le choix de la composition de la phase gazeuse (e.g. le méthane étant moins réactif 

que le propylène ou l’acétylène) va influencer la cinétique chimique. Enfin, le rapport 

surface/volume du réacteur va jouer directement sur le temps de contact et favoriser les 

réactions de dépôt au détriment des réactions en phase vapeur (craquage). Ces conditions 

d’élaboration ont par conséquent une influence sur la structure et la texture. Par exemple, 

comme cela a été évoqué plus haut, à la différence des PyCs LR et LRe, les PyCs LL ne sont 

pas graphitables [Oberlin 2002]. Or, cette aptitude à graphiter est un paramètre important dans 

l’industrie puisqu’elle conditionne les propriétés physico-chimiques du matériau. Cette 

distinction trouve en partie son origine lors de l’élaboration et plus particulièrement dans le 

temps de séjour (ou maturation) de la phase gazeuse durant le procédé d’infiltration [Dupel 

1995]. Ainsi, avec l’augmentation de ce temps caractéristique, il est possible de passer d’un 

PyC LL présentant une faible nano-texturation à un PyC LRe beaucoup mieux nano-texturé. 

Une autre partie de l’explication réside dans le fait que le PyC LR hautement nano-texturé est 

obtenu, bien qu’à un temps de séjour très faible, dans des conditions CVI [Weisbecker 2012] 

(i.e. à l'intérieur de la préforme) alors que les PyCs LL et LRe sont obtenus, à des temps de 
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séjour plus longs, mais dans des conditions CVD [Weisbecker 2012] et [Weisbecker 2012 b] 

(i.e. à la surface de la préforme). Or, le rapport surface/volume joue un rôle important sur la 

morphologie de ces PyCs [Hu 2003], [Vignoles 2012]. Ceci explique aussi pourquoi le PyC 

« granulaire » qui se forme au cours de la même élaboration que le PyC LR mais à la surface 

de la préforme (i.e. dans des conditions de CVD) a une anisotropie plus faible que ce dernier. 

II.2.b. Mécanismes de croissance 

Bourrat et al. ont établi la relation entre les conditions de dépôt, les mécanismes de 

croissance et les nanostructures/-textures de différents PyCs. Nous résumons ci-après les 

mécanismes de croissance des PyCs LR, LL et LRe. 

Le PyC LR et le PyC LL croissent latéralement par chimisorption de petites espèces au 

niveau des sites actifs (bords de plans graphéniques) du substrat. 

Pour le PyC LR, les espèces intermédiaires se formant par craquage de la molécule 

source et infiltrées dans la porosité sont identifiées comme de petites molécules, 

probablement des radicaux. Ce mécanisme, qui implique la chimisorption et la 

déshydrogénation des espèces, forme des plans de carbone à la fois courts et droits, qui 

s’empilent facilement les uns sur les autres [Bourrat 2006]. 

Pour le PyC LL, la présence de petits fragments courbes [Bourrat 2001] à la jonction 

des domaines graphéniques, qui sont absents de la structuration des PyC LR et LRe, 

expliqueraient le plus faible degré d'anisotropie et donc la faible graphitabilité du PyC LL 

[Harris 1999] (fig. II.5.a). 

Le PyC LRe croît par physisorption ou réaction de petits fragments poly-aromatiques. 

La taille des HAP qui recouvrent la surface rend difficile leur réarrangement par diffusion à 

des températures aussi basses pour former des empilements cohérents. De plus, les réactions 

de « polymérisation » entre HAP en surface étant difficiles, une plus grande quantité 

d'hydrogène et de nombreuses lacunes sont piégées [Bourrat 2001] (fig. II.5.b). 
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Figure II.5. Schématisation des deux mécanismes de dépôt de PyC à la surface d’un Graphite 

Pyrolytique Hautement Orienté (HOPG). a) Dépôt d’un PyC LL par chimisorption de petites 

espèces au niveau des sites actifs du substrat. Visualisation des petits fragments courbes ; b) 

dépôt d’un PyC LRe par physisorption/réaction de petits fragments poly-aromatiques. 

Organisation du réseau en bas à droite des images respectives. (Tiré de X. Bourrat et al. 

[Bourrat 2001]). 

II.3. Caractérisation et classification des PyCs 

Les diverses familles de PyCs se distinguent par leurs différences de structure (i.e. par 

leur quantité de défauts), de texture et de nano-texture (i.e. leur degré d’anisotropie à diverses 

échelles, allant du nanomètre jusqu’au micromètre). Il n’est donc pas possible de décrire et de 

classifier ces matériaux en utilisant un critère unique, mais au contraire il est nécessaire de 

disposer d’une description simultanée de la structure et de la texture. Nous décrivons ci-

dessous les multiples techniques de caractérisation utilisées sur de tels matériaux. 

Les PyCs ont d’abord été caractérisés en termes de degré d’anisotropie, mesuré à la 

fois par l’angle d’extinction (AE) en Microscopie Optique en Lumière Polarisée (MOLP) 

[Reznik 2001], [Vallerot 2004 thèse], [Bourrat 2006], [Bourrat 2006 b] (voir la figure A.I en 

annexe et la figure II.8.a ci-après), et à une plus petite échelle par l’angle d’orientation (OA) 

en Diffraction Electronique à Aire Sélectionnée (SAED) [Reznik 2002], [Vallerot 2004 

thèse], [Vallerot 2006] (figure II.8.b). En effet, Granoff, Pierson et Lieberman [Granoff 1973], 

[Lieberman 1974], [Lieberman 1975], ont été les premiers à identifier les PyCs LR et LL 

grâce à la MOLP, et à démontrer que le PyC LR graphite au contraire du PyC LL. Ceci a 

ensuite été confirmé à une échelle plus basse en SAED. Puis, une famille additionnelle de 

PyC Laminaire Lisse PyC Laminaire Régénéré



II. Synthèse bibliographique 

 

65 

PyCs, les PyCs LRe, ont été mis en évidence plus récemment par Bourrat et al. [Bourrat 

2002]. 

Une information structurale a en outre été obtenue à partir des clichés de diffraction 

des rayons X (DRX). En effet, une structure turbostratique se traduit par un diagramme de 

diffraction constitué de pics 00l (avec l = 2, 4, 6, …) caractéristiques de l’empilement, et de 

réflexions hk0 - ou bandes hk - caractéristiques des plans (h, k et l étant les indices de Miller). 

Les longueurs de cohérence le long des feuillets de graphène (La) et dans la direction 

d’empilement des feuillets de graphène (Lc) aussi bien que la distance inter-plans d002 ont 

ainsi pu être mesurées [Oberlin 2002]. 

Tuinstra et Koenig [Tuinstra 1970] puis Knight et White [Knight 1989] ont aussi 

défini des relations permettant d’estimer la taille des cristallites (La) en fonction du rapport 

ID/IG obtenu par spectroscopie Raman. Dans cette relation, la bande D (~ 1340 cm
-1

), qui est 

générée par la présence de défauts, traduit un phénomène de double résonance photon-

électron-phonon et la diffusion, éventuellement double si les domaines sont petits, du photo-

électron par les bords de domaines graphéniques, tandis que la bande G (~ 1610 cm
-1

), qui est 

présente dans le graphite, traduit la vibration de réseau intra-plan. Rouzaud et al. [Rouzaud 

1983] ont montré que le rapport ID/IG varie comme l’inverse de La (i.e. l’écart moyen entre les 

défauts dans la direction des plans graphitiques), pour La > 5 - 6 nm. Par contre, pour des 

dimensions inférieures, l’intensité de la bande D varie en La
2
 [Ferrari 2000]. Pour rendre 

compte du fait que le photoélectron Raman peut subir des diffusions multiples entre défauts, 

on modélise la bande D par la somme de deux Lorentziennes centrées sur la même longueur 

d’onde pour La ~ 2 – 5 nm [Mallet-Ladeira 2014]. Pour comparer entre eux divers matériaux 

carbonés, il faut prêter une attention toute particulière (i) à la longueur d’onde du laser 

d’excitation, car le ratio ID/IG y est très sensible (suivant le domaine de La) [Mallet-Ladeira 

2014], [Cancado 2006] et (ii) à la méthode de préparation des échantillons, car le polissage 

introduit des défauts de surface auxquels la bande D est très sensible, comparativement à la 

bande G [Maslova 2012]. En résumé, cet indicateur est surtout intéressant lorsque l’on 

souhaite comparer deux échantillons avec le même protocole. 

Vallerot et al. [Vallerot 2004 thèse] ont également proposés, pour des raisons 

pratiques, une classification 2D par la seule utilisation de la micro-spectrométrie Raman, des 

PyCs laminaires fabriqués par CVD/CVI (figure II.9), via les mesures des rapports 

d’anisotropies Raman (RA) [Vallerot 2006] et des largeurs à mi-hauteur (FWHM) de la bande 

D. Le facteur d'anisotropie Raman est exprimé comme le rapport des intensités intégrées 
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(entre 800 et 1850 cm
-1

) entre le signal mesuré en l’absence d’analyseur (polariseur seul) et en 

présence d’un analyseur orienté perpendiculairement par rapport au plan d’anisotropie 

(polariseurs croisés), la direction de polarisation du faisceau incident étant parallèle aux plans 

de graphène. Les défauts de structure intra-plans, déterminés par la valeur des FWHMD, ont 

été qualifiés de défauts de « basse énergie » car ils sont en grande partie guéris par un recuit à 

2200°C. Par opposition, les défauts contrôlant la nano-texture du matériau, relatifs aux RA, 

c’est-à-dire les torsions des plans qui font chuter l'anisotropie et qui persistent malgré un 

traitement à 3000°C, ont été qualifiés de défauts de « haute énergie ». La FWHMD a ainsi 

permis de différencier les pyCs LR et LRe, tandis que le pyC LL se distingue des deux autres 

PyCs par son RA. Vallerot et al. [Vallerot 2004 thèse] ont par ailleurs constaté que les valeurs 

de RA se corrèlent bien avec les valeurs de AE et de OA. Il faut néanmoins garder à l’esprit 

que les échelles considérées par la mesure de ces trois indicateurs ne sont pas les mêmes. En 

effet, RA et AE rendent compte de l’anisotropie des matériaux à l’échelle du micron 

(respectivement de 1 à 10 μm
2
 et de 0,1 μm à 1 mm

2
), tandis que OA est bien adapté à plus 

petite échelle (de 0,1 à 3 μm
2
). 

De plus, les premières Fonctions de Distribution de Paires (PDF) sur des matériaux 

carbonés ont été produites par Warren [Warren 1941] et Franklin [Franklin 1950] à partir de 

l’analyse en DRX. Contrairement aux techniques d’analyses cristallographiques classiques 

qui ne tiennent compte que des pics de Bragg l’approche par PDF tient compte à la fois des 

pics de Bragg et du rayonnement diffus qui contient des informations sur les zones moins 

ordonnées de l’échantillon. La PDF, notée g(r), est une mesure directe de la distribution des 

distances interatomiques. Elle représente la probabilité de trouver deux atomes voisins à la 

distance r par rapport à un système de densité homogène (sa formule est détaillée dans la 

partie « Méthodes », équations IV.41 et IV.42). Par exemple, la figure II.6 montre la 

distribution des distances de paires atomiques dans un feuillet de graphène pour un atome 

donné (au centre) : l’atome central a trois voisins à une distance de 1,43 Å, six voisins distants 

de 2,46 Å, … 
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Figure II.6. A gauche : représentation schématique, dans un feuillet de graphène, de la 

distribution concentrique des distances interatomiques voisines par rapport à un atome central. 

A droite : distribution du nombre d’atomes voisins de l’atome central en fonction de la 

distance interatomique. 

Une PDF peut être obtenue par transformée de Fourier du facteur de structure 

atomique (S(Q)) (défini dans la partie « Méthodes », équation IV.44) mesuré par diffraction 

(des RX ou des neutrons). Cette technique a été appliquée à divers matériaux carbonés (tels 

que des carbones nano-poreux [Petkov1999], des carbones activés [Palmer 2009], …). 

Cependant, les premières mesures de S(Q) (et PDFs) sur des PyCs massifs n’ont été réalisées 

que très récemment par Weisbecker et al. [Weisbecker 2012], [Weisbecker 2012 b] (voir la 

figure II.7), dans le cadre du projet PyroMaN. En effet, les PyCs sont fréquemment obtenus 

sous la forme de dépôts minces sur une fibre textile, alors que l’obtention de la PDF ou du 

S(Q) requiert du matériau sous forme de poudre. Ainsi, les quelques mesures effectuées 

précédemment sur des PyCs avaient été obtenues par soustraction du signal de la préforme 

fibreuse à partir du signal de diffraction total [Vallerot 2006], [Bourrat 2006], [Bourrat 2002].  
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Figure II.7. (a, b et c) Fonctions de distribution de paires réduites G(r) obtenues par 

diffraction des neutrons (ND) respectivement pour les PyCs LR, LL et LRe tels que préparés 

(AP : « As Prepared ») ; (d, e et f) courbes de r
2
G(r) et (g, h et i) S(Q) correspondantes. Pour 

le PyC LR, les distances aux premiers voisins sont indiquées sur les trois premiers pics des 

fonctions G(r) et r
2
G(r), et les indices de Miller des plans réticulaires sont indiqués sur les 

pics des S(Q). Les lignes en pointillées en forme (d) de flèche inversée et (e et f) de losange 

indiquent la forme de l’enveloppe des courbes de r
2
G(r). (Adapté de Weisbecker et al. 

[Weisbecker 2012], [Weisbecker 2012 b]). 

Sur la figure II.7, les distances au maximum des pics des PDFs correspondent aux 

distances entre les atomes voisins. Ainsi, par exemple, les distances des trois premiers pics 

positionnés à 1,42, 2,46 et 2,85 Å, coïncident avec celles des premières distances CC dans un 

plan graphénique (voir la figure II.6). La largeur des pics traduit quant à elle la dispersion des 

distances interatomiques. Autrement dit, plus un pic est large, plus il y a de défauts. Les 

courbes de r
2
G(r) permettent de mieux visualiser les PDFs pour les distances interatomiques 

plus grandes que ~ 15 Å. Les mesures de S(Q) permettent la détermination quantitative de 

paramètres structuraux tels que d002, La et Lc (voir le tableau III.1 dans la partie « Base de 

données expérimentales »). La distance interfranges d002 est déterminée via la loi de Bragg, 

par la valeur correspondant au maximum du pic 002 (i.e. le premier pic). La largeur du pic 

002 traduit quant à elle l’extension des domaines structuralement « cohérents » (du point de 
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vue des rayons X et des neutrons). La longueur de cohérence dans la direction d’empilement 

des feuillets de graphène (Lc) est alors calculée d’après la formule de Scherrer en utilisant la 

largeur à mi-hauteur de la raie de diffusion 002. La longueur de cohérence le long des feuillets 

de graphène (La) est calculée d’après la formule de Warren [Warren 1941] appliquée à 

l’élargissement de la raie de diffusion 10 (ou 11) (i.e. le deuxième ou le quatrième pic). 

L’asymétrie et la largeur des bandes 10 et 11 traduisent le turbostratisme et l’organisation 

dans le plan. Le pic de diffraction 004 (i.e. le troisième pic) traduit la dispersion des distances 

d002. La présence ou non du pic 112 permet de juger de l’apparition de l’ordre cristallin 

graphitique (par opposition à l’ordre turbostratique, de plus basse dimensionnalité, pour 

lequel il n’existe que des bandes asymétriques 10 et 11 en plus des réflexions 00l). Il faut 

cependant noter que le recouvrement entre la bande 10 et le pic 004 mène à une incertitude 

assez forte sur la détermination de La. Il faut aussi garder à l’esprit que La et Lc ne donnent pas 

réellement les dimensions des cristallites, car la structure des matériaux étudiés est beaucoup 

plus complexe qu’un simple empilement turbostratique de feuillets de graphène. 

Les courbes de la figure II.7 montrent des différences notables entre les PDFs de 

diverses familles de PyCs. En effet, bien que les structures locales des PyCs LR, LL et LRe 

tels que préparés (AP) (figure II.7 a, b et c) soient très proches, l’ordre à grande distance (au-

delà de 15 Å) est plus important pour le PyC LR (figure II.7 d) que pour les PyCs LL et LRe 

(figure II.7 e et f), comme le montre la forme des enveloppes des courbes de r
2
G(r). Ainsi les 

PyCs LL et LRe ont un profil similaire à grande distance, même si la PDF du PyC LL est un 

peu plus intense que celle du PyC LRe. De plus, on remarque que l’augmentation de 

l’enveloppe des r
2
G(r) jusqu’à 15Å est cohérente avec le caractère nanocristallin des 

matériaux et les La de quelques nanomètres seulement (voir le tableau III.1). En outre, les 

S(Q) des PyCs LR, LL et LRe AP (figure II.7 g, h et i) présentent des différences en accord 

avec les longueurs de cohérence obtenues à partir de ces courbes. Par exemple le pic 002, 

révélateur de l’ordre d’empilement des plans, est plus large pour les PyCs LL et LRe que pour 

le PyC LR (en accord avec les valeurs de Lc reportées dans le tableau III.1). 

Par ailleurs, l’acquisition d’images TEM en modes champ clair (BF) (voir la figure 

II.8.c ci-après) et champ sombre (DF) 002 (voir la figure A.II en annexe) a permis une 

observation directe des échantillons [Vallerot 2004 thèse]. Ainsi, le PyC LR ne croît pas 

directement à partir du substrat mais est souvent précédé par une texture granulaire d’environ 

200 nm caractérisée par une génération continue de petits cônes, le dépôt se développant 

ensuite sous forme de larges cônes traversant toute la couche. Le PyC LRe se distingue du 
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PyC LR par la régénérescence de cônes très fins : seuls les cônes les plus larges traversent 

l’ensemble du dépôt. Le PyC LL est homogène sur l’ensemble du dépôt et présente une 

microstructure « granulaire » (de taille caractéristique d’environ 50 nm). En outre, en 

combinant des images prises dans les mêmes conditions à 0° et à 90°, l’analyse quantitative 

d’images TEM en mode champ sombre a révélée, par allumage sélectif des empilements de 

graphènes alignés suivant une direction, la distribution des tailles de domaines pseudo-

cohérents [Raynal 2009] (réalisé sur un PyC HT isotrope).  

Aussi, le développement de la microscopie HRTEM (TEM en mode de contraste de 

phase) a permis une meilleure description de la nano-texture à partir des images de franges de 

réseau. En effet, un seul type d’atome étant présent en presque totalité (plus de ~ 95 %at. de 

C), l’image en franges de réseau correspond à une projection dans le plan des feuillets 

aromatiques. Qualitativement, cette méthode permet d’observer directement les franges (i.e. 

les feuillets de graphène vus en coupe) et en particulier leurs ondulations, leurs orientations, 

leur ordre d’empilement, … [Reznik 2002], [Bourrat 2002], [Vallerot 2004 thèse] (figure 

II.8.d). Il faut cependant noter que Ammar et Rouzaud [Ammar 2012] ont observé, en micro-

spectroscopie Raman, une augmentation de la quantité de défauts de structure lors du 

polissage de carbones graphités hautement nano-texturés.  

Des méthodes d’analyse d’images appliquées à des images HRTEM ont permis la 

description quantitative de matériaux nano-texturés. Ces méthodes incluent l’analyse 

morphologique des franges, en termes de longueurs et de tortuosités [Shim 2000], [DaCosta 

2001], [Raynal 2010], [Pré 2013], de courbures et d’orientations [Toth 2012], [Pré 2013]. Ces 

méthodes incluent aussi la détermination de l’arrangement mutuel des franges en mesurant les 

histogrammes des distances inter-franges d002 (donnant les dimensions d’empilements) 

[Rouzaud 2002], [Pré 2013], ou en identifiant les empilements de franges parallèles (donnant 

le nombre N d’empilement et la longueur de cohérence La) [Rouzaud 2002], [Toth 2012], [Pré 

2013], ou encore en étudiant les statistiques d’orientation des franges [Shim 2000], [Toth 

2013], [Germain 2003]. En particulier, Da Costa et al. [DaCosta 2001 thèse] ont appliqué un 

algorithme de suivi de franges sur des images HRTEM correspondant à différents types de 

PyCs graphitables tels que préparés (AP) ou traités thermiquement (HT). Ils ont ainsi obtenu 

les distributions des longueurs de franges de ces matériaux, ce qui a permis de les 

différencier. Ces distributions sont fortement dissymétriques : elles comportent un mode 

correspondant à des franges de faibles longueurs (4 à 10 Å), et une queue de distribution qui 

s’étend plus ou moins loin selon le matériau considéré. Elles ont été décrites comme suivant 
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une loi en exponentielle décroissante, totalement déterminée par seulement deux paramètres : 

la position l0 du mode et le taux α de décroissance exponentielle. L’existence du mode et de la 

décroissance exponentielle, donnant à toutes les distributions la même forme caractéristique, a 

suggéré l’existence d’un modèle unique décrivant la formation de ces franges. 

Dans le cadre de ce mémoire, on ne s’intéresse qu’à l’échelle « microscopique ». 

Ainsi, on ne considérera pas directement les caractérisations obtenues par MOLP, SAED, et 

TEM (en modes champ clair et champ sombre). 

Il apparaît ici nécessaire de préciser que nous utilisons dans ce mémoire les termes 

d’échelles, non pas tels qu’ils sont employés dans le domaine des matériaux (i.e. 

« microscopique » pour l’échelle du micron et « macroscopique » pour l’échelle de la pièce), 

mais tels qu’ils sont définis dans le contexte de la mécanique statistique et de la modélisation 

atomistique. Dès lors, lorsque nous parlons d’échelle « microscopique », il s’agit d’une 

description atomique (i.e. quand la longueur caractéristique est de l’ordre du nanomètre). 

Tandis que lorsque nous parlons d’échelle « macroscopique », il s’agit de l’échelle éloignée 

de l’échelle atomique (i.e. un micron et plus), à laquelle un matériau peut être décrit par la 

physique des milieux continus. Enfin, lorsque nous parlons d’échelle « mésoscopique », il 

s’agit d’une échelle intermédiaire où l’élément de base peut être par exemple un plan de 

graphène ou un empilement colonnaire de ces plans.  

La figure II.8 illustre, sur un des PyCs de basse température étudié dans ce mémoire 

(le PyC LR), les différentes échelles accessibles aux microscopies optiques (MOLP) et 

électroniques (SAED, champ sombre, HRTEM). 

 

Figure II.8. Analyses texturale et nano-texturale sur un PyC de basse température (le PyC LR) 

réalisées par microscopies optiques et électroniques, montrant les différentes échelles 

accessibles à la microscopie ; a) MOLP, b) SAED, c) TEM en mode champ clair et d) 

a) b) c) d)

100 nm
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HRTEM. (Adapté de Vallerot et al. [Vallerot 2004 thèse] et de Weisbecker et al. [Weisbecker 

2012], [Weisbecker 2012 b]). 

En MOLP (figure II.8.a et figure A.I en annexe), on peut constater la présence de croix 

de Malte (s’expliquant par le caractère biréfringent du matériau, dû à une orientation 

préférentielle des domaines cohérents autour du substrat). Celles-ci révèlent le caractère 

« laminaire » de tels PyCs. L’aspect rugueux (contours irréguliers) des croix de Malte de la 

figure II.8.a explique que ce PyC ait été nommé laminaire « rugueux » par opposition au 

laminaire « lisse » qui présente des croix peu contrastées aux contours bien définis. L’image 

TEM en mode champ clair (figure II.8.c) montre que la nano-texture du PyC LR est 

parcourue de larges cônes de  croissance traversant toute la couche, le distinguant ainsi du 

PyC LRe et du PyC LL. En SAED (figure II.8.b), le cliché pris dans un des cônes de 

croissance montre que le PyC LR est fortement anisotrope (arc 002 étroit), le classant ainsi, 

tout comme le PyC LRe, parmi les PyCs fortement nano-texturés (en accord avec la mesure 

en MOLP). En HRTEM (figure II.8.d), on observe qu’une forte anisotropie est conservée de 

l'échelle du nanomètre jusqu’à plusieurs dizaines de nanomètres (la figure II.8.d n’est qu’une 

partie de l’image obtenue). La deuxième caractéristique que présentent les franges de réseau 

002 concerne l’aspect colonnaire des domaines (cohérence de l’empilement des plans) qui est 

spécifique au PyC LR. On observe aussi que dans ce type de PyC, les domaines cohérents (ou 

USB) n’excèdent pas plus de 5 nm que ce soit dans le plan (La) ou perpendiculairement aux 

plans (Lc). Néanmoins, il faut garder à l’esprit que sur les images HRTEM, l’épaisseur de 

l’échantillon peut induire des effets de superpositions (moiré, franges de Bragg, décalage des 

USB dans l’épaisseur). 

La figure II.9 représente la classification 2D de Vallerot [Vallerot 2004 thèse], qui 

contient notamment les trois principales familles de PyCs laminaires : les PyCs LR, LL et 

LRe. 
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Figure II.9. Classification 2D, FWHMD = f(RA), des PyCs de basse température (G : 

Granulaire, LL : Laminaire Lisse, LR : Laminaire Rugueux, LRe : Laminaire Régénéré, LS : 

Laminaire Sombre). (Adapté de Bourrat et al. [Bourrat 2006]). 

En synthétisant l’ensemble des résultats des caractérisations obtenues sur les trois 

principaux PyCs de basse température (PyCs LR, LL et LRe), on peut résumer de la manière 

suivante : 

Les PyCs LR sont sans doute les plus connus. Ce sont les PyCs qui présentent à la fois 

la plus forte densité, les plus faibles distances réticulaires et les longueurs de cohérence La et 

Lc les plus élevées. Ces PyCs sont fortement anisotropes et ont peu de défauts de structure. 

Les PyCs LL sont les moins anisotropes. Ils ont à la fois de plus faibles densités que 

les PyCs LR et LRe et de plus faibles longueurs de cohérences (La et Lc) que le PyC LR. Leur 

quantité de défauts est intermédiaire entre celle des PyCs LR et LRe.  

Les PyCs LRe ont été mis en évidence plus récemment. Ils ont des anisotropies 

similaires aux PyCs LR mais ils sont plus fautés. Leur densité est légèrement plus faible que 
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celle des PyCs LR et leurs longueurs de cohérence (La et Lc) sont les plus faibles, avec celles 

des PyCs LL. 

Lorsque l’anisotropie chute encore davantage, on parle alors de PyC laminaire sombre 

(LS) ou de PyC granulaire (G) ou même de PyC isotrope (I) si l’on distingue très 

difficilement ou plus du tout de croix de Malte [Doux 1994]. 

En plus du carbone aromatique essentiellement hybridé sp
2
, les PyCs de basse 

température contiennent des quantités d’hydrogène qui peuvent varier de plusieurs unités 

selon les sources sans toutefois dépasser 7 % [Fillion 2000], [Sauder 2001], [Lavenac 2001], 

[Bourrat 2009]. En règle générale, les PyCs LRe ont un pourcentage d’hydrogène plus élevé 

que les PyCs LR et LL. Remarquons que ce taux d’hydrogène dépend du temps de 

refroidissement post-dépôt [Li 2008]. 

Après traitement thermique à très haute température, les valeurs des paramètres 

structuraux/nano-texturaux obtenus indiquent que les PyCs LR et LRe sont graphitables (i.e. 

que les valeurs des paramètres tendent vers celles du graphite ou du HOPG : accroissement de 

dimensions des cristallites et diminution de la distance entre les plans) tandis que les PyCs LL 

ne le sont pas (i.e. que les paramètres évoluent peu avec un traitement thermique). On 

constate ainsi que les PyCs graphitables sont ceux qui présentent une anisotropie 

suffisamment élevée, et ce indépendamment de leur quantité de défauts structuraux. Vallerot 

et al. ont également montré qu’après traitement thermique (TT) les FWHMD diminuent et 

tendent vers une même valeur (~ 40 cm
-1

) pour les PyCs LR, LL et LRe [Vallerot 2004 thèse]. 

Pour ces PyCs, on note également la disparition des atomes d’hydrogène avec le TT (entre 

1000 et 1800°C) [Legendre]. 

Toutes ces caractérisations donnent des informations sur la structure et sur la texture 

des PyCs à plusieurs échelles (allant du nanomètre jusqu’au micromètre). Mais quelles sont 

les relations entre les structures/textures de ces matériaux et leurs propriétés ? 

II.4. Propriétés mécaniques et thermiques et relation avec la structure/texture 

Dans les composites C/C, le PyC est présent sous forme de dépôts de quelques 

microns à quelques dizaines de microns d’épaisseur. Il n’est pas possible d’obtenir un 

échantillon de PyC massif de dimensions suffisantes pour des essais classiques de traction ou 

de compression, ou encore pour les mesures des propriétés thermiques (diffusivité thermique). 

Ces PyCs sont testés tels quels, c’est-à-dire sans individualiser le constituant pyrocarbone du 
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reste. Il est donc nécessaire de mettre en œuvre des essais mécaniques spécifiques pour 

mesurer les propriétés mécaniques et thermiques de ces dépôts au sein du composite. Ces 

techniques sont en particulier les essais de traction sur micro-composite [Sauder 2005] et les 

essais in situ de nano-indentation [Ozcan 2009], [Rollin 2009] concernant les propriétés 

mécaniques, et la microscopie photo-thermique [Jumel 2003] pour les mesures de diffusivité 

thermique. Quelques-unes des propriétés mécaniques et thermiques des trois classes de PyCs 

laminaires étudiées, tels que préparés (AP) et après un traitement thermique (HT) sont 

résumées dans le tableau II.1. A noter qu’une synthèse bibliographique beaucoup plus 

exhaustive sur les propriétés des PyCs peut être trouvée dans [Tombrel 1965] et dans 

[Vignoles 2014]. 

Tableau II.1. Propriétés mécaniques et thermiques de PyCs LR, LRe et LL le long de la 

direction d’anisotropie (i.e. dans la direction parallèle aux plans graphéniques). ETT : module 

de Young obtenu via un essai de traction sur des micro-composites (matrices déposées autour 

d’un mono-filament) ; ENI : module de Young obtenu via un essai de nano-indentation ; DAP et 

DHT : diffusivité thermique de matériaux AP et HT à 2200°C (d’après [Sauder 2005], [Ozcan 

2005], [Guellali 2008], [Jumel 2003], [Vallerot 2004 thèse]. 

PyC ETT (GPa) ENI (GPa) DAP (mm
2
/s) DHT (mm

2
/s) 

LR 115 11-16 32-42 210-230 

LRe 205 24 13 362 

LL 59 23-29 8-14 48-75 

A partir de ces résultats, une première série d’explications sur la relation 

structure/nano-texture-propriétés mécaniques et thermiques a été développée par Vallerot et 

al. [Vallerot 2004 thèse]. 

Les essais de traction sur les micro-composites montrent que deux PyCs de même 

densité et de même anisotropie peuvent posséder des modules élastiques très différents 

(respectivement 115GPa et 205GPa pour les PyCs LR et LRe [Sauder 2005]). Selon Vallerot, 

cette différence s’explique par la présence d'une très forte concentration de défauts de réseau 

dans le cas du PyC LRe. Ces ondulations microscopiques des feuillets pourraient entraîner un 

abaissement du module et un renforcement de l'empilement, grâce à la relocalisation des 

électrons π due aux fines torsions (pseudo-liaison tétraédrique entre les feuillets). Cette 

structure s'oppose à celle du PyC LR où l'on sollicite essentiellement les joints de grain. Les 

feuillets sont en effet extrêmement rigides (de module proche de celui du graphite i.e. ~ 1000 
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GPa) tandis que les bords de feuillets sont des zones de faiblesse et que la cohésion entre 

feuillets est comparable à des forces de van der Waals. Cependant, cette explication ne nous 

paraît pas convaincante par manque de preuves et il nous semble peu probable que le PyC 

LRe soit plus rigide que le PyC LR. 

D’après Vallerot, une confirmation de ce modèle est donnée par le module de nano-

indentation (qui rend compte de la capacité des plans à s’écarter ou à flamber). Pour les 

mêmes raisons et malgré sa très forte anisotropie, le PyC LRe se comporte comme un PyC 

LL, de façon quasi « isotrope ». L'hystérésis de la boucle de charge-décharge, qui peut être 

assimilée à l'énergie dissipée par frottement interne entre les plans, va également dans le sens 

d'un déficit dans le cas du PyC LRe, comme si les plans ne pouvaient plus glisser les uns sur 

les autres sous l'indentation de la pointe. Ainsi, plus la matrice est anisotrope, et plus elle a la 

capacité de dissiper de l’énergie par frottements inter-plans. Par contre, à anisotropie 

équivalente, les défauts structuraux augmentent la valeur du module déterminé par nano-

indentation. 

Concernant les propriétés thermiques, on peut obtenir la conductivité thermique κ à 

partir de la diffusivité thermique D, de la capacité calorifique C et de la densité ρ via la 

relation suivante : κ = D.ρ.C. En considérant que les variations de capacité calorifique (ΔC) 

sont faibles d’un PyC à l’autre ou lors d’un traitement thermique, Vallerot a interprété les 

variations de diffusivité thermique (ΔD) comme des variations de conductivité (Δκ). Il a 

suggéré que pour avoir une bonne conductivité (mesures de diffusivité développées par Jumel 

et al. [Jumel 2003] à l'échelle du micron), il faut que le réseau soit orienté et qu'il possède le 

moins de défauts possible. A anisotropie équivalente, le PyC LRe contient trop de défauts de 

basse énergie. Sa micro-diffusivité mesurée dans le sens des plans est donc faible. Par contre 

après traitement thermique à 2200°C et guérison des défauts, ce PyC a les meilleures 

performances. Ce résultat se corrèle parfaitement avec les mesures réalisées par Vallerot sur 

les graphitations comparées des PyCs : après TT, la diffusivité thermique augmente beaucoup 

plus fortement pour les PyCs LR et LRe qui sont graphitables que pour le PyC LL qui ne l’est 

pas. Ainsi, à anisotropie équivalente, les défauts intra-plans font considérablement baisser la 

valeur de la diffusivité thermique le long des plans. Par contre, à qualité de réseau local 

identique, une chute d’anisotropie entraîne également une chute de la diffusivité. 

Pour aller plus loin dans la compréhension fine du lien entre nanostructure/-texture et 

propriétés des PyCs il apparaît nécessaire de développer une méthode permettant d’élucider la 

nanostructure et de calculer par simulation les propriétés de tels matériaux désordonnés. Dans 
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cette optique, comme nous allons le voir, les méthodes de simulation basées sur la Dynamique 

Moléculaire (MD) ou sur Monte-Carlo (MC) sont des outils performants. 

II.5. Méthodes de modélisations atomistiques appliquées aux matériaux carbonés 

A notre connaissance, la première étude utilisant la modélisation atomistique pour 

proposer un modèle structural de matériaux carbonés a été réalisée par Acharya et al. 

[Acharya 1999]. Leur but était d’appréhender la structure de carbones nano-poreux (NPC) 

dans toute leur complexité. Pour cela, ils ont montré que le problème de la complexité spatiale 

des NPCs pouvait être résolu par leur simplicité chimique. En imposant des contraintes 

chimiques et physiques (taille de nano-pore, hybridation sp
2
 des carbones, taux d’hydrogène, 

enthalpie de formation, densité et cohérence structurale) sur les résultats possibles des 

simulations, ils ont trouvé un moyen de surmonter les problèmes de modélisation provenant 

du désordre intrinsèque des NPCs. Pour créer les structures, ils ont utilisé le programme « 

SIGNATURE » [Faulon 1993], [Faulon 1994] et le logiciel de modélisation moléculaire 

Cerius
®
. Un algorithme de création de liaisons a aussi été développé afin de modifier les 

structures carbonées. Le programme « SIGNATURE » génère des structures dont les 

propriétés sont en accord avec des valeurs expérimentales. Ces structures sont créées à partir 

de petits fragments de carbone et d’hydrogène. L’utilisateur spécifie le nombre de fragments 

et le programme sélectionne aléatoirement les fragments et les lie ensemble. Les structures 

satisfaisant les critères de taille (nombre d’atomes) et de composition (rapport H/C) sont 

générées. Ce programme sert de point de départ dans la simulation de structures. Le fichier 

des positions et des connectivités des atomes (de carbone et d’hydrogène) de la structure 

généré par SIGNATURE est ouvert dans Cerius. L’algorithme de création de liaisons 

détermine les sites liants (via la connectivité). Les sites liants sont classifiés en différents 

types de fragments sur la base de la connectivité des atomes voisins. La combinaison de ces 

fragments mène, à leur jonction, à la formation de cycles à cinq, six ou sept côtés. 

L’algorithme vérifie la validité des liaisons et le type des cycles formés. L’énergie de la 

nouvelle structure est minimisée dans Cerius et sa densité est déterminée en utilisant le 

programme POROSITY [Faulon 1994]. Par cette approche, les modèles 3D obtenus 

reproduisent bien les densités, les proportions d’hydrogène (par rapport au carbone) ainsi que 

les PDFs mesurées par diffraction des neutrons par Petkov et al. [Petkov1999] sur des NPCs 

réels. 

L’étude de ces carbones non graphitables a ensuite été reprise par Smith et al. [Smith 

2004]. Pour construire leurs modèles, Smith et al. ont d’abord créé des feuillets individuels de 
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graphène fautés via le logiciel Cerius. Ces feuillets ont été formés par addition d’atomes de 

carbone sur les bords d’une molécule de benzène ou de pyrène expurgées de leurs 

hydrogènes. Les atomes sont ajoutés en préservant l’arrangement atomique hexagonal, à 

l’exception d’un faible taux de désordre dans la connectivité qui est incorporé en ajoutant 

aléatoirement des cycles à cinq ou sept atomes de carbone. La construction des feuillets est un 

processus itératif, avec l’addition des atomes, l’établissement des liaisons, et la minimisation 

de la structure, jusqu’à ce que la taille désirée soit atteinte. La géométrie des feuillets 

individuels est optimisée par minimisation de l’énergie de la structure en utilisant le champ de 

force DREIDING implémenté dans Cerius. Ensuite, des feuillets identiques sont empilés de 

manière turbostratique par translations des feuillets (via le logiciel DISCUS [Proffen 1997] 

afin de réduire les corrélations inter-feuillets) pour créer une structure 3D de densité voulue. 

Le seul paramètre ajustable de cette méthode est la fraction de cycles non hexagonaux. 

Finalement, les modèles obtenus reproduisent bien les différentes PDFs mesurées sur les 

NPCs.  

 

Figure II.10. a) PDFs réduites (G(r)) obtenues par diffraction des neutrons pour des NPCs 

synthétisés à 800 et 1200°C et G(r) simulée pour un feuillet de graphène ; et modèles de NPC 
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selon les méthodes utilisées b) par Acharya et al. et c) par Smith et al. (Adapté de Acharya et 

al. [Acharya 1999] et de Smith et al. [Smith 2004]). 

La figure II.10 montre que dans ces deux études les nanostructures des modèles 

obtenus ainsi que leurs densités sont drastiquement différentes. Ainsi, il apparaît à la fois 

qu’un modèle peut dépendre de l’approche de simulation utilisée et que la reproduction d’une 

PDF n’est pas suffisante pour valider un modèle atomistique. Notons cependant que dans ce 

cas particulier, le calcul des S(Q) expérimental et simulé à partir des PDFs correspondantes 

devrait permettre de discriminer les modèles (aspect 3D). Il faut donc tout d’abord trouver 

une approche permettant d’élucider une structure unique pour un matériau carboné donné. Il 

existe deux grands types d’approches de simulation, l’approche mimétique et l’approche par 

reconstruction (ou « knowledge based »), et ces deux approches ont déjà été appliquées à des 

matériaux carbonés. 

Dans l’approche mimétique, les modèles atomistiques sont construits en simulant le 

processus de synthèse des matériaux. Par exemple, des simulations de Trempe de Liquide par 

Dynamique Moléculaire (LQMD) sont souvent utilisées pour mimer le Dépôt Physique en 

Phase Vapeur (PVD) de carbones amorphes [Marks 1996], ou encore l’implantation ionique 

[Marks 2002]. Dans ces simulations, un liquide est refroidi à température ambiante en 

l’espace de quelques picosecondes, un temps caractéristique dans le processus d’implantation 

ionique [Marks 1997]. Les modèles atomistiques générés, à condition qu’un potentiel 

interatomique approprié soit utilisé, reproduisent à la fois le rapport sp
3
/sp

2
 et la structure 

locale (PDFs) de carbones amorphes en fonction de leur densité [Marks 2002]. Cependant, la 

simulation MD directe est limitée aux processus de synthèse extrêmement rapides, car cette 

technique ne peut pas recouvrir des durées plus grandes qu’une microseconde. L’application 

d’une méthode mimétique à un processus de fabrication « lent » requiert l’utilisation 

d’approches différentes. Par exemple, la LQMD a aussi été utilisée pour produire des modèles 

de carbones activés en faisant varier la densité du système (contrôlant la porosité) et la vitesse 

de trempe (contrôlant la structure) [Shi 2008], [Palmer 2010]. Roussel et al. ont aussi utilisé 

une autre approche mimétique en réalisant des simulations de Monte-Carlo dans l’ensemble 

Grand Canonique (GCMC) afin de modéliser des nano-carbones dont la structure est basée 

sur un cristal de zéolithe [Roussel 2007]. Dans cette étude, les auteurs simulent l’équilibre 

entre un gaz de carbone idéal et du carbone adsorbé dans un cristal de zéolithe. Ceci mène à la 

formation d’un réseau poreux de tubes de carbones interconnectés, avec des caractéristiques 
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structurales extrêmement similaires au matériau réel correspondant (comparaison entre les 

données de DRX expérimentales et les S(Q) calculés à partir des modèles).  

Dans l’approche par reconstruction, les modèles sont construits uniquement sur la base 

de la reproduction d’un ensemble de propriétés sélectionnées (aucune attention n’est portée à 

l’histoire des matériaux). Dans une simulation de Monte Carlo inverse (RMC) [McGreevy 

1988], les atomes, ou les blocs d’atomes fortement liés, sont déplacés aléatoirement et ces 

déplacements sont acceptés ou rejetés avec une probabilité basée sur l’écart quadratique 

moyen entre la PDF (ou S(Q)) du modèle et la PDF (ou S(Q)) expérimentale du matériau. 

Ainsi, un déplacement améliorant (respectivement détériorant) la reproduction de la PDF 

expérimentale a une forte (respectivement faible) probabilité d’être accepté. La plupart des 

études portant sur les matériaux carbonés via une approche RMC traitent des carbones poreux 

ou nano-poreux et différents degrés de sophistication dans la méthode ont été utilisés 

[O’Malley 1998], [Thomson 2000], [Pikunic 2003], [Zetterström 2005], [Jain 2006], comme 

l’utilisation de contraintes sur la coordinence [O’Malley 1998] ou sur les angles de liaison 

[Pikunic 2003], ou même mieux, l’approche RMC hybride (HRMC) [Jain 2006], [Petersen 

2003]. L’approche HRMC est une méthode hybride entre un processus RMC pur et une 

simulation de Monte Carlo Métropolis (MC) conventionnelle [Allen 1987] basée sur un 

potentiel  interatomique réactif. Cette approche peut être considérée comme une simulation de 

MC dans laquelle l’énergie est calculée à partir d’une combinaison de l’énergie interatomique 

(le terme MC conventionnel) et d’une pénalité d’énergie fictive basée sur l’écart entre la PDF 

calculée à partir du modèle et la PDF expérimentale. Dans une simulation HRMC, le système 

est initialisé à haute température (en phase liquide) puis il est refroidi jusqu’à 0K aussi 

lentement que possible. A la fin de la simulation, et à condition qu’un bon équilibre ait été 

donné entre les poids respectifs des deux termes d’énergie, on obtient des modèles 

atomistiques (i) qui reproduisent presque parfaitement la PDF expérimentale et (ii) qui ont 

une faible énergie, ou en d’autres termes qui sont correctement structurés au sens chimique. 

Le récent développement de potentiels empiriques réactifs précis, comme le potentiel 

d’interaction dépendant de l’environnement (EDIP) pour le carbone [Marks 2001] ou le 

potentiel réactif empirique d’ordre de liaison de deuxième génération (REBOII) pour les 

hydrocarbures [Brenner 2002], a permis l’utilisation des approches HRMC sur des systèmes 

assez larges pour contenir l’information structurale de plusieurs matériaux incluant un  

charbon industriel [Petersen 2004] et d’autres carbones activés poreux [Jain 2006], [Palmer 

2009], des carbones vitreux [Petersen 2003] et des carbones denses amorphes [Opletal 2005]. 

Cependant, les méthodes RMC (incluant HRMC) échouent souvent dans la production de 
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modèles atomistiques exacts de matériaux non homogènes ou très nano-texturés, car ces 

méthodes sont basées sur la reproduction de PDF. Or la PDF donne par définition une 

information moyennée sur les orientations (isotrope) sur l’environnement atomique et de 

surcroît cette information est très locale car elle est souvent difficile à mesurer précisément 

sur un large domaine de distances interatomiques. 

Par conséquent, plusieurs chercheurs ont inclus avec succès d’autres propriétés que la 

PDF du matériau dans la procédure de reproduction. Par exemple, Nguyen et al. ont 

reconstruit des modèles de carbones activés en utilisant une méthode HRMC basée sur la 

reproduction des distributions des tailles et des épaisseurs des parois des pores [Nguyen 

2008]. Cependant, lorsque l’on étudie les matériaux hautement nano-texturés, une 

reconstruction réussie doit être basée, au moins en partie, sur la reproduction d’information(s) 

nano-texturale(s). Par exemple, dans leur travail sur les carbones vitreux nano-poreux, 

Petersen et al. [Petersen 2007] ont utilisé des observations de microscopie HRTEM du 

matériau pour construire des surfaces analytiques (correspondant aux franges) sur lesquelles 

les atomes sont contraints dans une simulation HRMC (voir figure II.11). 

 

Figure II.11. a) Section de surfaces analytiques périodiques concentriques et b) modèle 

atomistique correspondant. (Tiré de Petersen et al. [Petersen 2007].) 

En effet, bien que principalement qualitative et 2D par nature, la microscopie HRTEM 

est probablement la meilleure des techniques expérimentales pour décrire la nano-texture de 

carbones aromatiques denses. En considérant cela, on pense immédiatement à un processus 

RMC (ou HRMC) dans lequel la donnée expérimentale cible serait une image HRTEM. Bien 
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qu’il soit possible de simuler directement une image HRTEM à partir d’une configuration 

atomistique – cela a même été réalisé dans un but de validation [Palmer 2010], [Pikunic 2003] 

– la simulation d’image est trop coûteuse pour être appliquée en RMC. En effet, le coût d’un 

tel calcul est des dizaines de milliers de fois supérieur à celui nécessaire à une simulation 

RMC conventionnelle. Leyssale et al. ont alors proposé une approche alternative, basée sur 

des images HRTEM de franges de réseau, permettant de guider les atomes dans une approche 

par reconstruction, intitulée Reconstruction Atomistique Guidée-Image (IGAR) [Leyssale 

2009]. En plus des simulations de DM ou MC, cette méthode s’appuie sur des progrès récents 

en analyse et synthèse d’image appliquées aux images HRTEM de matériaux carbonés.  

Par le passé, plusieurs approches ont été proposées pour obtenir des descripteurs 

statistiques d’images HRTEM de carbones aromatiques [Palotás 1996], [Shim 2000], 

[Rouzaud 2002], [Germain 2003], [Vander Wal 2004], et récemment, quelques méthodes ont 

été proposées pour construire des images synthétiques nano-texturées à partir d’exemplaires 

[Portilla 2000], [Wei 2000], [Kopf 2007]. Da Costa et al. ont étendu ces travaux afin 

d’analyser et de synthétiser, par inférence 2D/3D en se basant sur des images HRTEM 2D, 

des images 3D analogues à des images HRTEM de franges de réseau. Deux familles 

d’approches ont été développées : l’approche paramétrique 2D/3D et l’approche non 

paramétrique (synthèse par patch).  

L’approche paramétrique 2D/3D [DaCosta 2010], [Vitti 2009], [DaCosta 2009] est 

une extension de l’approche pour la synthèse de textures 2D de Portilla et Simoncelli [Portilla 

2000] et s’articule en trois points. (i) L’analyse 2D par décomposition multi-échelle de 

l’image HRTEM en une pyramide de sous-bandes complexes, par analyse statistique des 

sous-bandes, et par production d’une famille pyramidale de statistiques de référence 2D 

(moyenne, variance, coefficient de dissymétrie, coefficient d’aplatissement et coefficients 

d’autocorrélation). (ii) L’inférence statistique 2D-3D par production d’une famille pyramidale 

de statistiques cibles 3D. Cette étape clé de l’approche s’appuie sur la propriété d’isotropie 

transverse des matériaux vérifiée par les PyCs (i.e. les propriétés de ces matériaux sont les 

mêmes dans toutes les directions orthogonales à la direction d’empilement des feuillets de 

graphène). Elle se traduit par une symétrie de révolution des statistiques spatiales observées 

sur les images. (iii) La synthèse d’images 3D : une texture volumique initialement aléatoire 

est, par un processus itératif, décomposée en utilisant une décomposition pyramidale 3D, 

modifiée pour respecter les statistiques cibles 3D, reconstruite, re-décomposée, et ainsi de 

suite jusqu’à atteindre la convergence. 
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Dans l’approche non paramétrique (ou synthèse par patch) [Urs 2010], [Urs 2011], 

[Urs 2013 thèse] la synthèse 3D s’appuie sur l’échantillonnage de pixels dans l’image 2D en 

entrée et leur recopie dans le bloc de sortie en garantissant la cohérence de patches autour du 

pixel selon deux des trois vues (en coupes) de la texture 3D de sortie (parallèlement aux axes 

du bloc 3D). 

Les deux approches ont été appliquées avec succès sur des PyCs graphitables. Une 

évaluation visuelle des textures de synthèse a été réalisée, et une procédure a également été 

proposée visant à une évaluation quantitative des algorithmes de synthèse [Urs 2013 thèse]. 

Cette étude a porté non seulement sur la dynamique des images synthétisées (statistiques 

d’ordre 1) mais aussi sur la morphologie des motifs texturaux (orientations locales, longueur 

et tortuosité de franges). L’approche paramétrique s’est montrée mieux adaptée que 

l’approche non-paramétrique pour ce type de matériaux, cette dernière produisant des textures 

généralement trop ordonnées (franges plus longues et plus régulières que l’image d’entrée) 

(figure II.12). Cependant, ces approches ont toutes les deux échoué dans la synthèse 3D de 

textures lamellaires peu orientées (e.g. PyC LL). 
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Figure II.12. (a, b, c) Images HRTEM 2D filtrées et images synthétisées 3D correspondantes 

via les approches (d, e, f) paramétrique et (g, h, i) non-paramétrique. (Adapté de Urs et al. 

[Urs 2013 thèse]). 

La possibilité de générer des équivalents 3D aux images HRTEM a permis à Leyssale 

et al. [Leyssale 2009], [Leyssale 2012] de construire des modèles atomistiques à la fois 

possédant la nano-texture des matériaux et réalistes sur le plan des liaisons chimiques (voir la 

figure II.13). Les figures II.13 et II.14 montrent un exemple d’application de cette méthode à 

deux PyCs de nano-textures différentes : LR AP et LR HT. 
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Figure II.13. Reconstruction Atomistique Guidée Image d’un PyC LR AP (en haut) et HT (en 

bas). a) et e) Image HRTEM filtrée, b) et f) analogue HRTEM 3D, c) et g) modèle reconstruit 

à l’échelle atomique, d) et h) image HRTEM simulée. Les images mesurent environ 6 nm de 

côté. (Adapté de Leyssale et al. [Leyssale 2009].)  

Dans cette méthode, une trempe de liquide (DM ou MC) est effectuée dans le volume 

correspondant à l’image 3D. Les atomes interagissent entre eux par l’intermédiaire d’un 

potentiel interatomique et sont également soumis à un potentiel dépendant du niveau de gris 

de cette image à la position qu’ils occupent. Ce dernier a pour effet d’amener les atomes 

lentement vers les voxels les plus sombres de l’image 3D (i.e. dans les plans graphéniques). 

Après la trempe, le système est relaxé à température ambiante, en l’absence de potentiel 

image. 
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Figure II.14. a et b) Tranches (de 2 nm d’épaisseur) de modèles atomistiques 3D a) pour un 

PyC LR AP et b) pour un PyC LR HT, c et d) un des feuillets de chacun des modèles 

respectifs. Les images mesurent environ 6 nm de côté. (Adapté de Leyssale et al. [Leyssale 

2012].).  

Dans ces modèles 3D contenant en quasi totalité des carbones trivalents (et quelques 

carbones di- et tétravalents), les plans (ou feuillets) ont été décrits en termes de domaines 

graphéniques nanométriques désorientés (essentiellement des cycles hexagonaux, en bleu sur 

les figures II.13 et II.14) connectés par zones de défauts (ou « joints de grains », en orange sur 

les figures II.13 et II.14) majoritairement formées par des paires (ou des lignes de paires) de 

cycles penta- et heptagonaux (C5/C7). Comme le PyC LR est graphitable, à la fois les 

domaines graphéniques et les lignes de paires de défauts C5/C7 sont plus étendus dans le PyC 

LR HT que dans le PyC LR AP. D’autre part la présence de (réseaux de) dislocations « vis » 

partielles, connectant les feuillets entre eux, a également pu être mise en évidence (voir la 

figure II.15). Ces dislocations sont moins nombreuses dans le PyC LR HT que dans le PyC 

LR AP, comme on le voit notamment sur les tranches des modèles de la figure II.14 (a et b).  
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Figure II.15. Une partie du modèle du PyC LR AP montrant une paire de dislocations vis 

(flèches en pointillées rouges et vertes), rappelant la structure d’une rampe d’accès de parking 

sous-terrain. (Tiré de Leyssale et al. [Leyssale 2012]). 

Les fonctions de distribution de paires réduite (G(r)) de ces deux modèles ont été 

comparées à celles d’un PyC LR mesurées par diffraction des neutrons (DN). Un accord 

satisfaisant a été obtenu, y compris pour les grandes distances interatomiques (courbes 

r
2
G(r)).  

Ainsi, la modélisation atomistique a permis de confirmer la nature des différents types 

de défauts présents dans les pyrocarbones. Pour résumer, on y trouve : (i) du turbostratisme, 

c’est-à-dire une incohérence d’orientation entre plans successifs le long de la direction 002, 

(ii) des joints de domaines graphéniques, souvent sous la forme d’enchaînements de cycles à 

5 et à 7 atomes de carbone, (iii) des dislocations, essentiellement des dislocations-vis 

partielles reliant les plans graphéniques les uns aux autres, et (iv) des défauts ponctuels 

simples ou étendus, essentiellement des doubles lacunes réarrangées sous forme de cycles à 5, 

7 ou 8 atomes, ou des carbones tétravalents (sp
3
) reliant différents plans graphéniques. 

Ajoutons que, très récemment, Fernandez-Alos et al. [Fernandez-Alos 2011] ont 

proposé des modèles atomistiques de particules de suies. Ces modèles ont été obtenus via 

l’identification des franges par des techniques de reconnaissance de motifs sur des images 

HRTEM, puis l’extension en 3D et le remplacement par des molécules aromatiques 

polycycliques. Cette approche est intéressante car elle permet de générer des modèles de 
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matériaux très désordonnés tandis que pour l’instant la méthode IGAR requiert des symétries 

particulières dans le système pour produire des blocs 3D à partir d’images expérimentales 2D. 

Par contre, le passage en 3D est assez peu fiable. De plus, la construction atomistique dans 

cette méthode est probablement beaucoup moins coûteuse que la très longue simulation de 

trempe liquide dans la méthode IGAR. Néanmoins, dans la méthode IGAR, il n’existe aucune 

contrainte sur la nature chimique du matériau : les atomes se placent juste dans l’espace de 

façon à former la structure de plus basse énergie pour une nano-texture donnée, grâce à 

l’image 3D et au potentiel interatomique. 

II.6. Description des objectifs 

La démarche adoptée dans cette thèse est destinée à prévoir, par le calcul, les 

propriétés de matériaux carbonés à partir de leur nanostructure/-texture aux échelles micro- et 

méso-scopiques.  

Le premier objectif est d’améliorer la méthode de reconstruction IGAR par 

optimisation et parallélisation de l’algorithme de calcul, et par optimisation de la trempe 

(variation de la vitesse de trempe en fonction de la température). Ceci permettra l’obtention de 

modèles à la fois plus volumineux et plus précis en termes de structure. Il s’agira par ailleurs 

d’étendre la méthode IGAR par la possibilité de réaliser des reconstructions dynamiques d’un 

système évoluant dans le temps.  

Le deuxième objectif est de reconstruire des modèles atomistiques représentatifs de 

différents PyCs laminaires (LR, LL et LRe), tels que préparés (AP) et après plusieurs degrés 

de traitements thermiques (HT), ainsi que d’autres matériaux carbonés dérivés (tels que les 

Graphènes Poly-Cristallins (GPCs) et les Graphites Nucléaires Irradiés (GNIs)), et d’être 

capable de les distinguer du point de vue de leur nanostructure/-texture. Afin de valider ces 

modèles, les fonctions de distribution de paires (PDFs) calculées et les images HRTEM 

simulées à partir de ces modèles seront confrontées aux mesures de diffraction des rayons X 

et des neutrons (pour les PyCs) et aux images HRTEM expérimentales (pour les PyCs et les 

GNIs) obtenues par les partenaires du projet PyroMaN. 

Le troisième objectif est de calculer les propriétés mécaniques (modules de Young, 

coefficients de Poisson, …) et thermiques (conductivité) à partir des modèles atomistiques 

reconstruits. Ces simulations seront confrontées aux mesures mécaniques et thermiques 
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directes sur le matériau réel (essais de traction, de nano-indentation, …) obtenues par nos 

partenaires ou provenant de la littérature. 

II.7. Résumé du chapitre 

Dans ce premier chapitre consacré à la synthèse bibliographique, nous avons tout 

d’abord défini les PyCs comme un dépôt carboné obtenu par décomposition thermique d’un 

hydrocarbure sur un substrat. Nous les avons ensuite décrits comme un empilement 

turbostratique de feuillets de graphène fautés. Puis nous avons présenté les relations entre les 

conditions de dépôt, les mécanismes de croissance et la nanostructure/-texture des PyCs. 

Ainsi lors de l’élaboration, l’augmentation du temps de séjour de la phase gazeuse et du 

rapport surface/volume favorisent l’organisation nano-texturale et structurale des PyCs. Nous 

avons ensuite évoqué successivement les différentes méthodes de caractérisations des PyCs, à 

plusieurs échelles (MOLP, SAED, micro-spectrométrie Raman, TEM, HRTEM, DRX, DN). 

Il en a découlé une classification des familles de PyCs (LR, LRe, LL, LS, G, I), pouvant être 

représentée par un diagramme 2D (paramètre nano-structural = f (paramètre nano-textural)). 

En particulier, on a vu que seuls les PyCs les plus anisotropes (LR et LRe) sont graphitables. 

Nous avons alors vu l’influence de cette organisation sur les propriétés de tels matériaux. En 

particulier, les PyCs graphitables voient leurs propriétés mécaniques et thermiques nettement 

s’améliorer après un TT au contraire des PyCs non graphitables. Enfin, afin de mieux 

comprendre la relation entre la nanostructure/-texture et les propriétés des PyCs, nous avons 

décrit une nouvelle approche, la méthode IGAR, développée récemment par les partenaires du 

projet PyroMaN. Cette méthode consiste (i) en la synthèse d’une pseudo-image HRTEM 3D à 

partir d’une image HRTEM 2D, (ii) en un recuit simulé dans lequel l’image 3D sert de guide 

aux atomes, puis (iii) en une relaxation du modèle obtenu. Ce modèle 3D est ensuite analysé 

et validé, puis ses propriétés sont simulées. Les objectifs du travail sont présentés, dans 

l’esprit d’améliorer et de tirer parti de cette méthode. 

Dans le chapitre suivant, nous allons détailler la base de données expérimentales des 

PyCs que nous étudions dans ce mémoire et qui a été obtenue pour la première fois sur des 

PyCs massifs. 
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III. Base de données expérimentales sur les matériaux étudiés 

III.1. Préparation 

Des PyCs laminaires massifs appartenant aux familles LR, LL et LRe ont récemment 

été synthétisés par Weisbecker et al. [Weisbecker 2012], [Weisbecker 2012 b]. Pour obtenir 

des PyCs LR sous forme massive, des tubes de quartz fondu sont remplis à leurs deux 

extrémités avec une préforme 3D Novoltex
® 

de fibre de carbone (figure III.1.a). Pour éviter la 

fuite de gaz dans des vides possibles situés entre le tube et la préforme, l’interface est remplie 

avec un ciment carboné avant que le tube ne subisse durant deux heures un traitement 

thermique à 100°C pour sécher le ciment. Un tel tube ainsi scellé a été placé dans un réacteur 

CVI isotherme isobare (I-CVI) avec un mélange de méthane/propane comme précurseur 

carboné et la déposition a été effectuée pendant plus d'une semaine pour obtenir une quantité 

suffisante de PyC (≈ 100 mg). Finalement, deux tubes vides ont aussi été placés dans le four 

pour déposer le PyC LL. Des images de feuilles de PyCs obtenues dans les tubes scellé et non 

scellé sont montrées respectivement sur les figures III.1.b et c. 

 

Figure III.1. (a) Schéma de la cellule d’infiltration, (b) images de feuilles de PyCs obtenues 

par infiltration à l'intérieur du tube scellé (PyC LR) et (c) par déposition à l'intérieur du tube 

vide (PyC LL). (Tiré de Weisbecker et al. [Weisbecker 2012]). 
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Pour la préparation des PyCs LRe, un tissu de silice a été infiltré dans un réacteur du 

LCTS [LePoche 2003 thèse] en utilisant du propane pur à 5 kPa, une température de 1050°C 

et un temps de séjour des gaz en zone chaude de 3 secondes. Dix heures d’infiltration ont été 

suffisantes pour obtenir une bonne densification du tissu. Ensuite, divers traitements 

thermiques ont été effectués sur ces matériaux. Ainsi, les PyCs LR, LL et LRe ont chacun été 

traités thermiquement à 1700 et à 2100°C, et le PyC LRe a en plus été traité à 1300, 1500 et 

1900°C.  

III.2. Caractérisations 

Les analyses par TEM ont été réalisées avec un microscope CM30ST (Philips ; 

cathode LaB6, opérant à 300 keV). L’acquisition des images HRTEM a été effectuée avec une 

défocalisation de Scherzer de -580 Å et un rayon d’ouverture de 0,4 Å
-1

 (correspondant à une 

résolution suffisante pour distinguer les franges, mais trop faible pour observer les détails 

intra-franges). Il est connu que les structures graphitiques sont sujettes à l’amorphisation sous 

un faisceau électronique de 300 keV [Tanabe 1986]. Le temps d’acquisition a alors été réduit 

à 10 secondes afin de réduire au maximum la dose d’irradiation. La résolution des images 

obtenues est de 0,037 nm. La faible pénétrabilité des électrons dans la matière nécessite des 

techniques spéciales de préparation d'échantillons très minces (l'échantillon doit avoir une 

épaisseur inférieure à 0,2 μm pour pouvoir être traversé par le faisceau d'électrons). De fines 

tranches de matériaux adaptées à l’analyse par TEM (i.e. atteignant la transparence 

électronique, sans gêner l’intégrité du matériau) ont donc été préparées. Pour cela, les 

épaisseurs des tranches sont d’abord réduites à 120 μm par polissage mécanique en utilisant 

une plaque de diamant de 15 μm. Puis l'échantillon est introduit dans l'enceinte d’un 

amincisseur ionique (JEOL ; EM-09100IS). Un flux d'argon ionisé Ar
+
 sous l'effet d'une 

tension de 6 keV bombarde alors la surface de l'échantillon avec un angle d’incidence de 0,5° 

pendant 2 heures. L’angle d’incidence est ensuite élevé à 2,4° et le bombardement ionique 

continue pendant 1 h jusqu’à la perforation de l’échantillon. Des tranches minces sont alors 

décontaminées à 2 keV et 4°. Les images HRTEM sont finalement obtenues sur les parties les 

plus minces de ces tranches (i.e. les bords du trou). Les images HRTEM des PyCs étudiés 

dans ce mémoire sont représentées sur la figure III.2. 
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Figure III.2. Images HRTEM filtrées des PyCs laminaires massifs étudiés dans ce mémoire 

(synthétisés et caractérisés par Weisbecker et al. [Weisbecker 2012], [Weisbecker 2012 b]). a) 

PyC LR AP, b) PyC LL AP, c) PyC LRe AP, d) PyC LRe HT 1300°C, e) PyC LRe HT 

1500°C, f) PyC LRe HT 1700°C. Les FT sont ajoutées en bas à droite des images HRTEM 

correspondantes. 

Sur la figure III.2, on observe en particulier les différences de degré d’orientation, de 

quantités de défauts, et de variations de distances interfranges (voir notamment les 

transformées de Fourier (FT)) entre les trois familles de PyCs (LR, LL et LRe) tels que 

préparés d’une part (figure III.2.a) à c)), et entre les PyCs LRe AP et HT d’autre part (figure 

III.2.c) à f)). On voit que les PyCs LR AP et LRe AP présentent des feuillets aromatiques 

orientés préférentiellement parallèlement à la surface du dépôt. Les USB n’excèdent pas 2 à 3 

nm pour le PyC LRe AP et 5 nm pour le PyC LR AP. De plus les feuillets aromatiques sont 

fortement ondulés pour le PyC LRe AP tandis que ceux du PyC LR AP sont plus rectilignes. 

Pour caractériser le PyC LL AP (figure III.2.b) il convient de travailler à une échelle 

supérieure : la nano-texture est en effet nettement plus hétérogène que celle des PyCs 

hautement texturés. Sur ce PyC, il y a des réseaux d’empilements de feuillets bidimensionnels 

relativement étendus (une dizaine de nanomètres dans la direction perpendiculaire aux plans 

5 nm

a)

10 nm

b)

5 nm

c)

d)

5 nm

e)

5 nm 5 nm

f)
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et jusqu’à une centaine de nanomètres dans la direction des plans) mais fortement plissés, 

avec des plis pouvant aller jusqu’à 180° avec des formes en « Ω » [Bourrat 2002]. Les USB 

ne dépassent cependant pas quelques nanomètres et les feuillets présentent de nombreux 

défauts et ondulations. Le PyC LRe présente, avec l’élévation du degré de la température de 

traitement thermique (de 1300 à 1700°C), des feuillets graphéniques qui sont à la fois de plus 

en plus rectilignes et orientés les uns par rapport aux autres. 

 Weisbecker et al. [Weisbecker 2012], [Weisbecker 2012 b] ont également réalisé sur 

ces PyCs laminaires massifs des mesures en utilisant la diffraction des neutrons, permettant 

ainsi l’obtention des facteurs de structure (S(Q)) et des fonctions de distribution de paires 

(PDF) associées obtenues par transformée de Fourier inverse (voir la figure A.III en annexe). 

La préparation des échantillons pour ces mesures et les conditions d’acquisition des PDFs et 

S(Q) sont détaillées dans [Weisbecker 2012]. On notera en particulier que le maximum de 

précautions ont été prises afin d’éviter l’endommagement des structures. 

En plus des résultats mentionnés dans la partie « Synthèse bibliographique » (figure 

II.7), Weisbecker et al. ont également montré (non publié, voir la figure A.III en annexe) 

qu’après traitement thermique il y a une évolution de la structure pour les PyCs LR et LRe 

(dès 1300°C), conduisant à une diminution des d002 et à une augmentation des La et Lc (voir 

aussi le tableau III.1 ci après). Ils ont également constaté que le PyC LRe traité à 1500°C 

(LRe 1500) devient similaire au PyC LR AP, et qu’au-dessus de 1500°C les structures des 

PyCs LR et LRe restent similaires. Ceci démontrerait l'élimination des défauts très faiblement 

énergétiques en dessous de 1500°C. Enfin, ils ont mis en évidence une perte du caractère 

turbostratique et l’apparition d’un ordre tridimensionnel dans les PyCs LR et LRe entre 

1700°C et 2100°C. 

Ces PyCs ont également été caractérisés via les diverses techniques présentées au 

chapitre II.3 (voir la partie « Caractérisation et classification des PyCs ») et les valeurs des 

paramètres structuraux et nano-texturaux sont reportées dans le tableau III.1 (voir aussi les 

figures A.I à A.IV en annexe). 
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Tableau III.1. Valeurs des paramètres structuraux/nano-texturaux (OA ; AE ; RA et FWHMD ; 

ρ ; %at. H ; d002 ; La10 et Lc002) mesurées sur les PyCs LR, LRe et LL AP et HT (entre 1300 et 

2100°C), obtenues respectivement par SAED ; MOLP ; micro-spectrométrie Raman ; 

pycnométrie He ; ERDA/SIMS ; DRX et DN [Weisbecker 2012], [Weisbecker 2012 b], ainsi 

que quelques-unes des valeurs correspondantes pour le graphite. 

CVI Four SAED MOLP Raman 
Pyno 

He 

SIMS 

ERDA 
RX Neutrons 

Type 
TTH 

(°C) 

OA 

(°) 

AE  

(°) 
RA 

FWHMD 

(cm
-1

) 

ρ 

(g/cm
3
) 

%at. H 
d002 

(Å) 

La10 

(nm) 

Lc002 

(nm) 

LR AP 1000 22,0 25,0 8,2 83 2,12 0,7 3,45 3,9 4,2 

LR HT 1700 - - - - 2,14 0,0 3,41 5,6 7,8 

LR HT 2100 - - - - 2,17 0,0 3,38 5,3 28,8 

LL AP 1000 68,0 10,5 5,5 109 1,93 1,1 3,46 3,8 2,5 

LL HT 1700 - - - - 1,94 0,0 3,45 4,2 3,1 

LL HT 2100 - - - - 1,92 0,0 3,43 4,7 3,7 

LRe AP 1050 40,0 20,0 7,9 203 2,11 2,5 3,46 2,8 2,6 

LRe HT 1300 43,0 - 7,7 147 2,13 0,0 3,47 3,5 3,5 

LRe HT 1500 30,5 - 9,4 116 2,16 0,0 3,45 3,7 5,5 

LRe HT 1700 27,0 - 7,2 65 2,16 0,0 3,43 4,6 11,9 

LRe HT 1900 - - - 42 2,18 0,0 3,42 5,3 21,6 

LRe HT 2100 12,5 - 8,2 30 2,18 0,0 3,40 5,2 33,8 

Graphite - - - - - 2,26 0 3,35 ∞ ∞ 

Dans le tableau III.1 on constate que les valeurs des paramètres nano-texturaux OA, 

AE et RA sont cohérentes avec les anisotropies respectives, à différentes échelles, de ces trois 

familles de PyCs (e.g. le PyC LL AP étant le moins anisotrope, il a le OA le plus fort et les AE 

et RA les plus faibles). Néanmoins, la forte incertitude sur RA (voir la figure III.3 ci-après) ne 

permet pas de discriminer clairement les PyCs hautement nano-texturés (LR et LRe) en terme 

d’anisotropie, ni avant ni après TT. On peut alors se référer aux valeurs de OA et de AE. Par 

contre, les FWHMD diminuent nettement avec l’augmentation de la structuration, et en 

particulier après TT. On vérifie que globalement ρ, La et (surtout) Lc augmentent et que d002 

diminue d’autant plus que les PyCs ressemblent au graphite (notamment après TT). Après TT, 

on vérifie que les valeurs des paramètres des PyCs graphitables (LR et LRe) tendent bien plus 
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vite vers celles du graphite que celles des PyCs LL. On note aussi la disparition de 

l’hydrogène dès 1300°C. D’ailleurs, l’absence d’évolution de d002 entre 1050 et 1300°C alors 

que La et Lc augmentent peut être corrélé avec ce départ de l’hydrogène (formation de liaisons 

CC entre les bords de plan). Il faut noter que les taux d’hydrogène mesurés par Weisbecker et 

al. [Weisbecker 2012], [Weisbecker 2012 b] sont systématiquement plusieurs fois plus faibles 

que ceux mesurés par Fillion (entre 2 et 7 %) [Fillion 2000]. Mais ce résultat semble cohérent 

avec les expériences de diffusion de neutrons où seul un très faible signal lié à la présence 

d’hydrogène a pu être détecté (2,5 % au plus). De plus, plusieurs auteurs dont [Zhang 2003] 

ont noté que ces PyCs peuvent contenir après préparation une quantité appréciable 

d’hydrogène piégé. Des différences dans l’histoire thermique des échantillons après 

infiltration pourraient également expliquer ces résultats apparemment contradictoires. 

La figure III.3 reprend le diagramme de la classification 2D des PyCs proposée par 

Vallerot et al. Les PyCs laminaires massifs étudiés dans le projet PyroMaN sont également 

reportés sur ce diagramme et les valeurs correspondantes sont indiquées dans le tableau III.1 

ci-avant. 
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Figure III.3. Classification 2D, FWHMD = f(RA), des PyCs de basse température (G : 

Granulaire, LL : Laminaire Lisse, LR : Laminaire Rugueux, LRe : Laminaire Régénéré, LS : 

Laminaire Sombre) (adapté de Bourrat [Bourrat 2006]) et localisation des PyCs AP et HT 

étudiés dans le projet PyroMaN (d’après les valeurs obtenues par Weisbecker et al.). Les 

PyCs étudiés dans ce mémoire sont indiqués par des symboles plus grands. 

Sur la figure III.3, on observe bien une diminution du FWHMD lorsque les PyCs sont 

de plus en plus structurés. Par contre, l’évolution des RA ne semble pas cohérente pour les 

PyCs fortement nano-texturés. Ceci peut être imputé à des écarts-types très importants sur ces 

données. En effet, on remarque que les écarts-types déterminés sur les valeurs de RA 

augmentent sensiblement à mesure que l’anisotropie augmente. Cette évolution est prévisible, 

puisque toute désorientation de la zone d’analyse (orientation de l’ensemble matrice/fibre par 

rapport à la surface polie) aura un impact beaucoup plus grand sur la mesure pour un matériau 

anisotrope. Notons que tous les PyCs étudiés dans le projet PyroMaN ne sont pas étudiés dans 

ce mémoire. En effet, les PyCs très fortement nano-texturés ont des longueurs de cohérence 
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trop grande (en particulier Lc) par rapport à la taille maximale des modèles qu’il est possible 

d’atteindre avec les moyens de calculs actuels. 

III.3. Propriétés mécaniques et thermiques 

Dans le cadre du projet PyroMaN, Jouannigot et al. ont aussi réalisé des essais de 

nano-indentation sur ces PyCs. Ces tests de nano-indentation ont été effectués sur un 

NanoTest NTX3 (MicroMaterials Ltd, UK) équipé d’une pointe de Berkovitch en diamant 

avec une force maximale de 3,5 mN et une profondeur de pénétration maximale de 200 – 500 

nm. La figure III.4 est une vue schématique des essais de nano-indentation. 

 

Figure III.4. Représentation schématique de l’indentation dans le plan du dépôt. Les lignes 

parallèles montrent l’orientation des feuillets de graphène. (Tiré de Gross et al. [Gross 2013]). 

La figure III.4 montre que les tests sont réalisés dans le sens des plans graphéniques. 

Ceci implique un repliement potentiel des feuillets proches de la pointe et une diminution des 

distances interfranges pour les feuillets plus éloignés de la pointe. Il peut donc y avoir des 

contributions dans la direction de l’empilement des plans ainsi que des contributions dues aux 

cisaillements. Les valeurs obtenues sont reportées sur la figure III.5. 



III. Base de données expérimentales sur les matériaux étudiés 

100 

 

Figure III.5. Propriétés mécaniques des PyCs obtenues par des essais de nano-indentation 

dans le plan. Les modules de Young (E) sont représentés en bleu et les duretés (H) sont 

représentées en rouge. 

Sur la figure III.5, on constate tout d’abord que Les PyCs LR et LRe ont 

respectivement les modules les plus bas et plus haut des PyCs tels que préparés. Ensuite, on 

voit qu’à la fois le module de Young et la dureté des PyCs diminuent avec la température du 

traitement thermique pour le PyC LRe. D’autre part, le PyC LR AP a des valeurs proches de 

celles du PyC LRe HT 1700°C. Ces résultats suggèrent un lien entre ce module d’élasticité et 

la densité de points d’attache inter-feuillets (ces derniers faisant augmenter le module). 
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IV. Méthodes 

Ce chapitre passe en revue les cinq principales méthodes utilisées dans cette thèse, à 

savoir (i) l’analyse des images HRTEM de franges de réseau, (ii) la synthèse de données 

volumiques par inférence 2D/3D, (iii) la Reconstruction Atomistique Guidée-Image (IGAR), 

(iv) la validation et la caractérisation des modèles obtenus, et (v) l’extraction de propriétés 

physiques par simulation atomistique. 

IV.1. Analyse des images HRTEM de franges de réseau 

Dans cette thèse, l’analyse d’images intervient à deux niveaux. Le premier concerne la 

caractérisation nano-texturale et structurale des matériaux via l’analyse d’images HRTEM de 

franges de réseau (cette partie IV.1). Le deuxième concerne la synthèse des données HRTEM-

3D analogues à des images HRTEM de franges de réseau (voir la partie IV.2), qui est un des 

éléments clefs de la méthode IGAR. 

Comme nous le verrons dans la partie « Conclusion générale » (chapitre VIII), en 

microscopie HRTEM en mode franges de réseau, il est possible d’obtenir, dans certaines 

conditions, une visualisation directe de la nano-texture d’un matériau carboné projetée en 

deux dimensions (ou plus exactement la densité atomique projetée). Il est alors judicieux de 

mesurer certaines caractéristiques morphologiques de ces images, telles que les longueurs et 

les tortuosités des franges, mais aussi les dimensions des domaines cristallins, ou encore 

l’anisotropie associée aux orientations des franges. Ces éléments constituent les descripteurs 

(ou indicateurs) nano-texturaux qui ont été choisis pour décrire les images HRTEM. Ils sont 

présentés dans ce qui suit. 

IV.1.a. Extraction et analyse des franges 

 Dans les pyrocarbones, les feuillets aromatiques forment des empilements plus ou 

moins réguliers. Certains auteurs [Oberlin 1989], [Rouzaud 1989] décrivent ces structures à 

l’aide de plusieurs paramètres, déterminés par HRTEM (L1, et L2 et β) et DRX (La et Lc). 

Ceux-ci sont représentés sur le schéma de la figure IV.1. 
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Figure IV.1. Visualisation schématique d’un domaine anisotrope d’un carbone turbostratique 

et de ces paramètres nano-texturaux : La, Lc, L1, L2, β, N. (Tiré de [DaCosta 2014]). 

Ces paramètres nano-texturaux  sont la longueur L1 (ou longueur d’une structure 

d’ordre 1) durant laquelle les éléments sont agencés rectilignement – qui peut être assimilée à 

la longueur de cohérence La le long des feuillets –, la longueur totale L2 des franges (ou 

longueur d’une structure d’ordre 2), la longueur de cohérence de l’empilement (de N feuillets) 

Lc et l’angle moyen de désorientation β le long des feuillets. 

Toutefois, il est rare d’observer des empilements montrant une régularité telle que 

celle décrite sur le schéma de la figure IV.1. Les empilements sont composés de feuillets de 

tailles variées et ne se détachent pas les uns des autres : ils forment une texture continue et 

non un pavage. La figure IV.2 donne l’exemple d’un empilement, qui a été mis en évidence 

sur une image de franges de réseau. 

 

Figure IV.2. Mise en évidence d’un empilement de feuillets graphéniques sur une image de 

franges de réseau : a) image brute ; b) image filtrée ; c) empilement mis en évidence. (Tiré de 

Da Costa et al. [DaCosta 2001 thèse]). 

a) b) c)
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Il faut remarquer que ces frontières sont facilement perceptibles dans le sens des 

franges, où elles traduisent une discontinuité du motif topographique. Dans le sens de 

l’empilement en revanche, le choix de ces frontières est plutôt subjectif, et aucun critère 

visuel précis ne permet de détacher un empilement donné d’un empilement situé au dessus ou 

au dessous. 

Dans ce travail, les paramètres qui sont déterminés à partir des images HRTEM sont 

tout d’abord la longueur L2 et la tortuosité τ des franges. Sur les images HRTEM étudiées, la 

longueur des franges (L2) mesure la longueur de la densité projetée des feuillets de graphène 

ayant uniquement des distorsions dans le plan. La tortuosité (τ), qui est définie comme le 

rapport entre la distance curviligne entre les extrémités de la frange et sa distance euclidienne, 

mesure quant à elle la distorsion moyenne des feuillets de graphène à l’intérieur des domaines 

cohérents. Les valeurs obtenues permettent alors de tracer les histogrammes de distribution de 

longueurs et de tortuosités de franges (voir la partie « Résultats »). 

Pour extraire les franges d’une image HRTEM, celle-ci est d’abord traitée par un 

filtrage fréquentiel passe-haut et passe-bas afin de « lisser » les franges et d’éliminer les 

variations de fond. En effet, le lissage des franges permet de les débarrasser des artéfacts 

d’acquisition et de ne préserver que l’information pertinente relative à l’organisation 

structurale des plans de graphène. Ensuite, les confiances associées au champ des orientations 

locales sont calculées afin de servir de contrainte pour le suivi des franges. Enfin, les franges 

sont détectées via un algorithme de suivi des franges. Ces étapes sont illustrées sur la figure 

IV.3. 

 

Figure IV.3. Etapes clés de l’extraction des franges en vue de la caractérisation d’une image 

HRTEM d’un PyC hautement texturé : a) image filtrée fréquentiellement ; b) carte des 

confiances associées aux orientations ; c) seuillage de la carte de confiance ; d) extraction des 

génératrices via l’algorithme de suivi des franges. (Tiré de Da Costa et al. [DaCosta 2001 

thèse]). 

a) b) c) d)
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Nous résumons ci-après les principaux éléments de cette procédure. Pour plus de 

détails on pourra se reporter aux travaux de Da Costa et al. [DaCosta 2001 thèse]. 

(i) Filtrage fréquentiel (figure IV.3.a) :  

Le filtrage fréquentiel consiste en un filtrage à la fois aux hautes et aux basses 

fréquences afin de supprimer les composantes non pertinentes de l’image tout en conservant 

l’information relative aux franges. En effet, du fait de la limitation de la bande passante du 

microscope, seules les fréquences spatiales relatives à la disposition quasi-périodique des 

franges sont exploitables. Autrement dit, d’un côté, la résolution du microscope n’est pas 

suffisante pour faire apparaître les atomes individuellement, les composantes haute-fréquence 

ne représentent donc qu’un bruit. D’un autre côté, les variations d’épaisseurs traversées, qui 

sont liées à l’augmentation du contraste, introduisent des composantes basse-fréquence qui se 

traduisent par des taches sombres de grande taille sur les images. Le filtrage fréquentiel 

combine un filtre radial ou filtre « en couronne » et un filtre directionnel appelé aussi filtre 

« secteur ». Le filtre fonctionne dans le domaine de Fourier et il est défini par sa fonction de 

transfert h(u,v) qui s’exprime comme : 

h(u,v) = hrad(ρ).hang(θ)     (équation IV.1) 

où ρ et θ sont les coordonnées polaires associées aux fréquences spatiales (u,v), et hrad(ρ) et 

hang(θ) sont le filtre en couronne et le filtre directionnel. 

Le filtre en couronne hrad autour de la distance réticulaire moyenne d002 de la nano-

texture prend en considération la variabilité de la distance réticulaire, et la largeur de sa 

gaussienne est modulable : 

hrad(ρ) = 
 

     
 exp(- 

      
 

   
 )     (équation IV.2) 

où le paramètre de la gaussienne σρ = α.ρ0 conditionne la largeur de la couronne, α étant la 

« section de tore » et ρ0 correspondant à l’inverse de la distance réticulaire. 

Le filtre directionnel hang autour de l’orientation dominante de la nano-texture prend 

en compte l’ondulation et la variation d’orientation des franges, et son ouverture angulaire est 

réglable : 
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hang(θ) = 
 

     
 exp(- 

        

   
 )     (équation IV.3) 

où l’ouverture angulaire du filtre est donnée par le paramètre σθ de la gaussienne, θ0 

correspond à l’orientation dominante de la texture, estimée directement sur le spectre : θ0 est 

l’orientation selon laquelle l’énergie du spectre est maximale, et la fonction Δ tient compte de 

la nature circulaire des orientations : Δ(θ,θ0) = min(|θ − θ0|,π − |θ − θ0|). Notons que le filtre 

directionnel est utilisé uniquement sur les matériaux qui présentent une orientation 

préférentielle (e.g. PyCs LR et LRe). Ce n’est notamment pas le cas pour le PyC LL qui n’est 

que moyennement texturé. 

Le filtrage a pour résultat un « lissage » des franges qui permet leur suivi continu (voir 

la figure IV.4). 

 

Figure IV.4. Extraits d’une image HRTEM d’un PyC hautement texturé : a) avant et c) après 

filtrage fréquentiel ; b) et d) spectres correspondants. (Tiré de Da Costa et al. [DaCosta 2001 

thèse]). 

La figure IV.4 montre une image de franges de réseau et son spectre respectivement 

avant (a et b) et après (c et d) un filtrage fréquentiel. Le spectre d’une telle image (filtrée ou 

non) reflète à la fois la périodicité et la directionnalité de la nano-texture. Les coordonnées 

polaires des lobes sont directement liées à la fréquence spatiale et à l’orientation des franges. 

On peut également noter l’effet de l’ondulation et de la désorientation mutuelle des franges, 

ainsi que l’effet de la variabilité de la distance réticulaire, qui se caractérisent par un halo 

lumineux autour des lobes principaux. Ce sont les caractéristiques de ces lobes qui 

déterminent le choix des deux paramètres de filtrage. Ainsi, par exemple, pour le filtrage des 

images de PyCs hautement texturés étudiés dans ce mémoire nous avons choisi une section de 

tore α de 0,5 Å
-1

 et une ouverture angulaire σθ de 50° (voir respectivement les ellipses vertes 

et des lignes oranges sur la figure IV.5.f). Ce choix a été appuyé par une comparaison avec un 

filtrage consistant à d'abord filtrer les fréquences supérieures à 0,37 Å
-1

 (cercle en bleu sur la 

a) b) c) d)
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figure IV.5.e) afin de retirer les contributions intra-planaires de type bande 10, et ensuite à 

appliquer le filtre ABSF (Average Background Substracted Filter) basé sur les travaux de 

Kilaas [Kilaas 1998] pour accentuer le contraste. On peut aussi remarquer que les spectres 

obtenus par TF des images HRTEM sont similaires aux clichés SAED (voir la figure II.8.b). 

 

Figure IV.5. a) Image HRTEM expérimentale d’un PyC LR avant filtrage ; b) même image 

après filtrage en utilisant la méthode de R. Kilaas, et c) en utilisant un filtrage fréquentiel avec 

une section de tore α de 0,5 Å
-1

 et une ouverture angulaire σθ de 50° ; d), e) et f) spectres 

correspondants. 

(ii) Confiances associées au champ des orientations locales (figure IV.3.b et c) :  

Le champ d’orientation, qui décrit l’orientation locale (en tout point de l’image) de la 

nano-texture, est calculé à partir de l'image HRTEM.  L’approche utilisée  pour ce calcul est 

basée sur la géométrie différentielle. Elle combine deux opérateurs locaux [DaCosta 2001 

thèse]. Le premier opérateur, fondé sur le gradient de niveau de gris, est bien adapté aux 

flancs des motifs nano-texturaux, où la dynamique de l’image est forte. A l’inverse, aux 

abords des crêtes et des vallées, où la dynamique est faible, le gradient est très sensible au 

bruit. D’où l’introduction d’un second opérateur, basé sur le vallonnement, c’est-à-dire la 

propriété d’appartenance d’un pixel à une ligne de crête ou de vallée, qui est adapté à la 

hd(θ)
hr(ρ)

a) b) c)

e) f)d)
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mesure de l’orientation aux abords des crêtes et des vallées, où sa réponse est la plus forte 

(voir la figure IV.6). 

 

Figure IV.6. Lignes de plus fort gradient et de plus fort vallonnement. (Tiré de Da Costa et al. 

[DaCosta 2001 thèse]). 

Une procédure de combinaison des deux opérateurs, tirée de [DaCosta 2001 thèse], 

permet de tirer parti des avantages respectifs du gradient et du vallonnement. Une 

régularisation par tenseur est en outre effectuée afin de garder une orientation homogène à 

l’échelle de la distance inter-réticulaire. 

La frontière entre deux franges peut être déterminée par une rupture nette du modèle 

topographique (voir la figure IV.7) : alors qu’à l’intérieur d’une frange, l’image présente 

localement une orientation marquée, cette situation n’est plus la même aux extrémités, où 

l’orientation locale est mal définie. 

 

Figure IV.7. Exemple de terminaisons de franges. (Tiré de Da Costa et al. [DaCosta 2001 

thèse]). 
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Le calcul du champ des confiances associées aux orientations locales, tel que défini 

par Da Costa et al. [DaCosta 2001 thèse], est fondé sur une mesure de la cohérence entre 

l’estimation d’orientation en un pixel et les estimations réalisées dans un voisinage de ce 

pixel. Ce calcul du champ des confiances associées aux orientations locales fait apparaître, 

aux extrémités des franges, des régions de faible confiance. Ce champ des confiances peut 

alors être utilisé comme contrainte : le suivi de la frange est interrompu si la confiance 

estimée au pixel courant est inférieure à un certain seuil. Ceci est illustré sur la figure IV.3. 

Sur la carte des confiances associées aux orientations (voir la figure IV.3.b) les pixels 

correspondant à de faibles confiances apparaissent en niveau de gris de faible intensité, et la 

figure IV.3.c représente cette même carte avec un seuillage en intensité. Sur la figure IV.3.d, 

on voit que le suivi des franges s’arrête lorsque la confiance est faible. Par exemple, pour les 

images HRTEM expérimentales des PyCs hautement texturés étudiés dans ce mémoire, nous 

avons déterminé qu’un seuil de confiance de 245 en intensité de niveau de gris (sur une 

échelle allant de 0 à 255) et un voisinage de taille légèrement inférieure à la distance 

interfranges (e.g. 7 × 7 pixels) constituent le jeu de paramètres le mieux adapté à la détection 

des extrémités des franges. 

(iii) Algorithme de suivi des franges (figure IV.3.d) : 

La procédure de suivi des franges est fondée sur un algorithme d’extraction de courbes 

de niveau discrètes. Cette procédure débouche sur le calcul de listes chaînées de points 

appelées génératrices. Chaque génératrice décrit une frange sur toute sa longueur. 

L’extraction de génératrices est fondée ici sur le suivi de courbes topographiques – les 

courbes de niveau de l’image – qui sont tout à fait adaptées à la description des franges, 

assimilables à des éléments de relief longiformes. L’algorithme de suivi des courbes de 

niveau, développé par Da Costa et al. [DaCosta 2000 a], [DaCosta 2000 b], s’appuie sur une 

interpolation locale à partir de la luminance discrétisée de l’image ; la génératrice obtenue est 

alors composée d’un ensemble de points de coordonnées réelles, situés sur les arêtes des 

pixels de l’image et appelés pixels étendus. Il s’agit donc d’une technique sub-pixel. Le 

principe de l’algorithme de suivi des courbes de niveau est le suivant : on considère un point, 

appelé germe, de coordonnées et de niveau de gris donnés, et l’on cherche à extraire la courbe 

de niveau passant par ce point. La courbe est développée de proche en proche, à partir du 

germe, selon un critère précis de suivi. Le suivi des franges est ici effectué pour un niveau de 

gris (le critère sélectionné) correspondant au niveau moyen de l’image. Ce choix du niveau 

moyen permet en particulier de s’affranchir du phénomène de modulation des crêtes (et des 
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vallées) le long d’éléments de relief longiformes. Il est en outre le plus favorable pour 

l’interpolation utilisée par l’algorithme de suivi. La coordonnée de chaque germe est 

déterminée de la façon suivante : on recherche, selon un parcours lexicographique, le premier 

pixel étendu de niveau égal au niveau moyen. Ce choix permet de ne pas favoriser les franges 

de grande taille, contrairement à un placement aléatoire des germes. Ainsi, le suivi débute sur 

un germe de niveau moyen et l’on recherche dans son voisinage au maximum deux pixels 

étendus ayant le même niveau de gris. Puis, à partir de chacun de ces voisins, on poursuit, de 

proche en proche, la courbe de niveau. Le suivi sur une branche s’effectue indépendamment 

de l’autre branche et il s’arrête lorsqu’il n’y a plus de pixel vérifiant la contrainte. La courbe 

de niveau issue de ce germe est extraite en indexant les pixels étendus rencontrés par le label 

« déjà examiné ». L’image est de nouveau parcourue à la recherche d’un germe potentiel, non 

encore examiné, et l’opération est réitérée jusqu’à épuisement des germes potentiels. Cette 

procédure conduit à décrire chacune des franges par deux génératrices situées de part et 

d’autre de la ligne de crête (voir la figure IV.3.d). De même qu’aucun critère ne permet de 

dire laquelle de la ligne de crête ou de la ligne de vallée correspond effectivement à la couche 

atomique sous-jacente, on ne peut pas choisir d’exclure l’une ou l’autre des courbes de 

niveau. La population des franges considérées pour la caractérisation statistique de ces nano-

textures est donc toujours constituée de ces doublons. Notons que les franges de taille 

inférieure à 2,84 Å ne sont pas prises en compte. Ce choix se justifie par l’hypothèse qu’il ne 

peut exister dans le matériau de structures de taille inférieure à celle du cycle aromatique, 

excepté les atomes de carbone eux-mêmes, que la résolution du microscope utilisée ne permet 

pas de discerner. Notons également que les génératrices atteignant les bords de l’image ne 

sont pas représentées car elles sont tronquées et sont exclues de l’étude statistique (voir la 

figure IV.3.d). Afin que les résultats statistiques ne soient pas affectés par ces effets de bords, 

il est indispensable d’utiliser des images de grande taille, où peuvent figurer des franges de 

grande longueur. En pratique, des dimensions de 50 × 50 nm sont généralement suffisantes 

pour les matériaux étudiés dans ce mémoire. Néanmoins, de telles tailles ne sont accessibles 

que pour les images HRTEM expérimentales. Indiquons cependant que pour une image 

périodique, telles que les images synthétisées ou encore les images simulées (voir 

respectivement les parties IV.2 et IV.4 ci-après), il est pertinent de poursuivre le suivi des 

franges du bord droit vers le bord gauche d’une telle image, après avoir reproduit cette image 

tout autour d’elle-même (« tuilage »).  

Notons que cette méthode de détection des franges est très sensible au bruit, au filtrage 

de l’image et au seuillage de détection qui peuvent accroître ou réduire fortement les 
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longueurs des franges en fonction des paramètres choisis. Mais au final, même s’il ne fournit 

pas une mesure « absolue » des tailles de franges, cet algorithme permet de mener des études 

quantitatives comparatives des longueurs de franges. Nous avons développé par ailleurs une 

nouvelle méthode basée sur le champ d’orientation, permettant de déterminer les dimensions 

des domaines cohérents et la désorientation relative entre ces domaines. Cette méthode est 

décrite ci-après. 

IV.1.b. Analyse statistique du champ d’orientation 

Les domaines cohérents (ou « cristallins ») sont délimités par les extrémités des 

franges (ou par La et Lc). L’approche récemment proposée par Da Costa et al. [DaCosta 2014] 

pour déterminer les dimensions de ces domaines cohérents ainsi que la désorientation 

moyenne des franges, est fondée sur une analyse statistique du champ d'orientation (tel que 

décrit au début de la partie IV.1.a.ii) des images HRTEM. L’idée est de trouver l’orientation 

locale des franges et de regarder la corrélation spatiale entre les orientations. 

La figure IV.8.b représente, à l’aide d’une palette colorée, la carte d’orientation 

générée à partir du champ d'orientation d’une image HRTEM en franges de réseau 002 (figure 

IV.8.a). 

 

Figure IV.8. (a) Image HRTEM, (b) carte d’orientation et (c) carte de confiance d’un PyC 

hautement texturé. 

Sur la figure IV.8.b, les zones en rouge correspondent aux plans 002 orientés 

horizontalement à ±5°, tandis que les zones de défauts (ou joints de domaines) sont 

désorientés à ±20° et apparaissent en rose et jaune orangé. Une telle carte permet en 

particulier de visualiser la présence d’une anisotropie de la nano-texture. Afin de quantifier 

cette anisotropie d’orientation, il faut estimer la dépendance spatiale des orientations. Une 

manière intuitive de faire cela consiste à calculer les différences spatiales d’orientation. 

a) b) c)

0°

90°

-90°



IV. Méthodes 

 

112 

Compte tenu de la nature axiale des orientations, Da Costa et al. [DaCosta 2002] ont proposé 

de mesurer les différences entre deux orientations θ1 et θ2 (comprises entre 0 et 180°) en 

utilisant la fonction Δ(θ1,θ2) = min(|θ1 − θ2|,π − |θ1 – θ2|). A partir de Δ, ils ont proposé 

plusieurs indicateurs du second-ordre pour décrire les dépendances d’orientation dans une 

texture, parmi lesquels figure la différence d’orientation moyenne (MOD), qui est défini par : 

MOD( ) = 〈    + Δ(Θ ,Θ + )〉      (équation IV.4) 

où w est un vecteur déplacement donné, (u, u+w) sont les couples de sites de l’image séparés 

de w, Θ sont les orientations et η sont les indices de confiances associés aux orientations.  

Dans ce calcul, la carte de confiance (voir la figure IV.8.c) est utilisée afin de prendre 

en compte correctement les frontières des cristallites. La MOD est une mesure pondérée (par 

les indices de confiances) de la différence entre deux orientations séparées par une distance w. 

Cependant, cet indicateur n’est pas invariant en rotation dans la mesure où une variation de 

l’orientation globale de la texture induit une variation de l’indicateur. Da Costa et al. 

[DaCosta 2014] ont alors proposé d’utiliser une nouvelle formulation. Soit ( ,ψ) la 

représentation polaire du déplacement   = (wx, wy). La formulation invariante en rotation 

(RIMOD) consiste à tenir compte, non pas de l’orientation de l’image mais des orientations 

locales : 

RIMOD( ,ψ) = 〈    + Δ(Θ ,Θ + )〉    (équation IV.5) 

où   = ( cos(Θu+ψ), cos(Θu+ψ)) 

La RIMOD permet de mesurer une différence moyenne d’orientation lorsque l’on 

s’écarte d’un pixel d’une distance ρ dans une direction spécifique θ, au regard de l’orientation 

locale (et non pas de l’orientation globale) de la texture, tel que cela est représenté sur la 

figure IV.9. 
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Figure IV.9. Représentation polaire du vecteur déplacement   = ( ,ψ) utilisé dans le cas de la 

formulation invariante par rotation (RIMOD). 

 Plusieurs représentations graphiques pertinentes peuvent être utilisées pour tracer ce 

type de statistique en fonction des coordonnées du vecteur de déplacement  . Si l’on 

considère sa représentation polaire ( ,ψ), on aboutit à une carte d’interaction polaire [DaCosta 

2001 thèse], [DaCosta 2002]. Dans ce mémoire, on utilise plutôt deux autres représentations. 

La première consiste à tracer RIMOD(ρ,0°) et RIMOD(ρ,90°) en fonction de la distance ρ. 

Cette représentation permet d’analyser comment la décohérence d’orientation augmente avec 

la distance et aussi de faire la distinction entre les pertes de cohérence longitudinale (i.e. le 

long des franges) et transverse (i.e. à travers les franges). Une seconde possibilité consiste en 

une représentation radar (en coordonnées polaire) de la distance ρ à laquelle, pour chaque 

angle polaire ψ, l’indicateur RIMOD atteint une valeur φ donnée. Cette représentation est très 

utile pour identifier une sorte de diagramme de cohérence spatiale d’orientation moyenne 

(DCSO), typique de la nano-texture du matériau observé. 

 Afin d’évaluer quel type d’information quantitative peut être donnée par les 

statistiques d’orientation, Da Costa et al. [DaCosta 2014] ont généré des images de franges de 

réseaux artificielles. Ces dernières sont constituées de pavages de Voronoї décorés par des 

franges 002 espacées de 0,34 nm, avec un écart type d'orientation de franges, et avec une 

dimension et une quantité de grains ajustables. La figure IV.10 montre un exemple de cette 

étude réalisé sur une image de franges de réseaux artificielle contenant des domaines 

anisotropes (comme dans les PyCs hautement texturés). 
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Figure IV.10. a) Agrandissement d’une image de franges de réseaux artificielle contenant des 

domaines colonnaires, et b) carte d’orientations locale, c) courbes de cohérence parallèle 

(RIMOD(ρ,0°)) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°)) aux franges et d) courbes d’iso-niveau de 

RIMOD, correspondantes à l’image totale. La taille de l’image utilisée pour les calculs de 

statistiques d’orientation est de 2048 × 2048 pixels (5742 nm
2
). Elle contient 1436 domaines 

avec une taille moyenne de 4,0 nm
2
, un rapport de croissance Y/X = 2 et un écart-type 

d’orientation σ = 9°. L’image a été prétraitée avec un filtre radial passe-bas. La résolution est 

de 0,037 nm/pixel et  002 = 0,34 nm. (Adapté de Da Costa et al. [DaCosta 2014]). 

Sur la figure IV.10.c, les valeurs correspondant aux distances ρ à 90% du plateau selon 

les directions parallèle et perpendiculaire aux franges, notées « LaMOD » et « LcMOD » 

(respectivement en tirets bleus et rouges), donnent une information sur les longueurs de 

cohérence respectivement parallèlement et perpendiculairement aux franges. En effet, il a été 

vérifié que ces valeurs sont similaires aux dimensions moyennes des grains du pavage (ici 4,0 

nm
2
) ainsi qu’à l’anisotropie de ces domaines (ici Y/X = 2). Ces données peuvent alors être 

corrélées aux valeurs de La et Lc obtenues en diffraction (DRX ou DN). De plus, tandis que 

les petites valeurs de ρ, relatives à une perte rapide de la cohérence, sont reliées à la taille des 

domaines (cristallites, texture intra-grains), les plus grandes valeurs de ρ pour lesquelles on 

obtient un plateau sont reliées à la désorientation moyenne à grande échelle (domaines 

b)a)

c) d)

βMOD

0.9 βMOD

LaMOD LcMOD

0°

90°

-90°
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mésoscopiques, texture inter-grains). La variabilité globale de l’orientation à l’échelle de 

l’image est notée βMOD en référence au terme β défini par Oberlin et al. [Oberlin 1984 b] 

comme l’angle d’orientation moyen entre les cristallites voisins. Notons que dans le cas de 

matériaux organisés à plus grande échelle (e.g. empilement de cercles concentriques), on 

n’obtient pas un plateau mais des oscillations dont les minima correspondent à la distance 

moyenne entre les unités structurales (ici, les cercles) [DaCosta 2014]. La distance à laquelle 

un plateau est obtenu est donc révélatrice de l’échelle représentative d’un matériau. 

Les courbes d’iso-niveau de RIMOD (ou DCSO) sont représentées sur la figure 

IV.10.d. Ce graphe représente la distance ρ (en nm) à laquelle l’indicateur RIMOD atteint la 

valeur de φ degrés. Ici, φ est pris entre 1° et 7°. Une plus grande cohérence spatiale est 

observée à ψ = 90° i.e. orthogonalement aux franges, ce qui suggère que les empilements des 

franges parallèles proches ne sont pas isotropes, leur hauteur étant plus grande que leur 

largeur. Cette anisotropie peut aussi varier en fonction de la distance ρ. Ainsi, les courbes 

d’iso-niveau de RIMOD donnent à la fois une information sur l'anisotropie de forme des 

domaines cristallins et sur l’extension spatiale de la cohérence des orientations. 

Cette étude réalisée par Da Costa et al. [DaCosta 2014] dans le cadre de cette thèse, a 

permis de démontrer que plusieurs indicateurs texturaux et nano-texturaux peuvent être 

obtenus : (i) les longueurs de cohérence parallèle (« LaMOD ») et perpendiculaire (« LcMOD ») 

aux franges (taille des cristallites), (ii) la désorientation angulaire moyenne (« βMOD ») des 

franges (angle d’orientation moyen entre les grains) et (iii) le degré d’homogénéité de 

l’échantillon (présence ou non d’oscillation à grande distance). Cette méthode permet ainsi 

d’obtenir des données quantitatives à plusieurs échelles sur l'organisation de carbones 

lamellaires (e.g. des PyCs LR, LRe, LL mais aussi des fibres de carbone, des suies, …). 

Pour terminer, notons qu’il existe plusieurs méthodes permettant de calculer 

l’anisotropie associée aux orientations des franges à partir d’une image HRTEM. 

Comme cela a été expliqué ci-dessus, une première méthode consiste à calculer la 

valeur de βMOD, correspondant au plateau des courbes de cohérence. En pratique, βMOD est 

calculée en faisant la moyenne des valeurs trouvées au niveau du plateau sur une plage de 

distance ρ et sur l’ensemble des directions ψ comprises entre 0 et 90°. 
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Une deuxième méthode consiste à calculer l’écart type associé aux orientations des 

franges. Pour cela, on calcule la déviation circulaire standard σor [Mardia 2000] du champ 

d'orientation. 

Enfin, une troisième méthode consiste à réaliser une analyse de Fourier de l’image 

HRTEM. Celle-ci permet d’obtenir une information quantifiée sur la statistique du désordre 

d’orientation au sein des domaines anisotropes, par l’enregistrement de l’Angle d’Orientation 

(OA, en °) des arcs 002. En effet, les réflexions 002 apparaissent sur un cliché de diffraction 

électronique (voir la figure II.8.b), sous forme de taches pour le graphite, et sous forme d’arcs 

de plus en plus ouverts lorsque l’anisotropie diminue. La valeur de cette anisotropie est 

donnée par la largeur à mi-hauteur de la gaussienne modélisant l’arc de diffraction 

électronique 002. Cette méthode est le pendant analytique, sur une image HRTEM, d’une 

mesure directe de OA sur un échantillon mince par Diffraction Electronique à Aire 

Sélectionnée (SAED). En pratique, il existe cependant une différence d’échelle entre une 

analyse d’image et une mesure directe. En effet, la taille des images HRTEM ne dépassant pas 

quelques centaines de nanomètres, la méthode analytique donne davantage accès à des 

anisotropies très locales, alors que la mesure par SAED donne plutôt une information à une 

échelle plus grande (jusqu’à 3 μm), le diaphragme de sélection le plus petit à disposition sur le 

MET (CM30ST) mesurant 0,1 μm. 
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IV.2. Synthèse de données volumiques 3D 

Afin de produire des images 3D analogues aux images HRTEM de franges de réseau, à 

partir d’un exemple 2D fourni par HRTEM, deux familles d’approches sont étudiées : 

l’approche paramétrique (ou d’analyse/synthèse) 2D/3D, qui est une extension du schéma 

pyramidal 2D de Portilla et Simoncelli [Portilla 2000], et des approches non paramétriques, 

qui s’appuient sur le formalisme Markovien [Urs 2013 thèse]. Comme c’est la première 

famille d’approche qui a finalement été utilisée, nous décrirons seulement celle-ci. 

Pour effectuer le passage de la 2D à la 3D, les deux types d’approches utilisent 

l’hypothèse d'isotropie transverse liée aux matériaux étudiés. Autrement dit, les propriétés de 

ces matériaux sont les mêmes dans toutes les directions orthogonales à la direction 

d’empilement des feuillets de graphène. En termes d’image, cela se traduit par le fait qu’au 

sein d’un bloc 3D les statistiques de toutes les tranches 2D sont identiques. De plus, nous 

avons émis l’hypothèse que les statistiques de chacune de ces tranches sont identiques à celles 

de l’image 2D fournie. Comme nous le verrons par la suite, cette hypothèse s’est révélée 

inexacte. En réalité, les statistiques des tranches devraient être réalisées de telle sorte que les 

statistiques de l’image 2D fournie soient équivalentes à la densité projetée des intensités de 

niveau de gris de ces tranches (voir l’étude sur la correspondance entre une image HRTEM et 

le matériau réel dans la partie « Conclusion générale et perspectives »). Néanmoins, cet effet 

est assez limité à condition que l’épaisseur traversée par le faisceau d’électrons soit faible. Par 

ailleurs, les images HRTEM sont filtrées fréquentiellement avant d’être introduites dans ces 

algorithmes de synthèse 2D/3D, afin de n’en garder que les caractéristiques pertinentes. 

IV.2.a. Approche paramétrique 2D/3D 

L’approche paramétrique 2D/3D [DaCosta 2009], [DaCosta 2010], [Vitti 2009] 

procède en trois phases (voir la figure IV.11). (i) L’analyse 2D de l’image exemple, qui 

conduit à un vecteur de statistiques de référence. (ii) L’inférence statistique 2D/3D, i.e. le 

passage de statistiques 2D à des statistiques 3D. (iii) La synthèse d’images 3D, qui consiste à 

imposer les statistiques 3D ciblées à un bloc initial aléatoire selon un schéma pyramidal 3D 

spécifique. 
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Figure IV.11. Représentation schématique de l’algorithme de synthèse paramétrique 2D/3D. 

(Tiré de Da Costa et al. [DaCosta 2009]). 

IV.2.a.i. Analyse d’image 2D 

La phase d’analyse 2D est semblable à celle utilisée par Portilla et Simoncelli [Portilla 

2000]. Elle consiste à calculer des statistiques d’ordre 1 et d’ordre 2 sur les « sous-bandes 

complexes » issues de la décomposition multi-échelle par filtres orientés (ou « décomposition 

pyramidale orientée ») d’une image de référence (ou « exemple »). La décomposition 

pyramidale et le filtrage de l’image sont fréquentiels. Comme nous l’avons vu au chapitre 

IV.1.a.i, la TF d’une image de franges de réseau produit un spectre reflétant à la fois la 

périodicité et la directionnalité de la nano-texture (figure IV.5). Le terme « complexe » 

signifie que seule la partie positive de la TF est considérée. Les filtres sont donc asymétriques 

de manière à produire des sous-bandes complexes. L’expression des filtres 2D est détaillée 

dans [Portilla 2000]. Le terme « orienté » veut dire que le filtre dépend de la direction. La 

décomposition pyramidale par filtres orientés fournit alors Nsc × Nor sous-bandes complexes 

orientées, où Nsc est le nombre de niveaux de la pyramide (i.e. le nombre d’échelles de 
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décomposition) et Nor est le nombre de filtres orientés appliqués à chaque échelle. C’est à 

partir de ces sous-bandes que sont extraites les informations de module et de phase. Les 

statistiques considérées sont, à l’ordre 1, la moyenne, la variance, le coefficient de 

dissymétrie, (ou « skewness ») et le coefficient d’aplatissement (ou « kurtosis »), et à l’ordre 2 

les coefficients d’auto-corrélation. De plus, les inter-corrélations entre sous-bandes peuvent 

également être utilisées dans certains cas. Néanmoins, elles n’ont pas été utilisées dans notre 

cas car elles ne permettaient pas d’améliorer de façon probante les résultats de synthèse. 

IV.2.a.ii. Inférence statistique 2D-3D 

Une famille pyramidale de statistiques cibles 3D est produite à partir des statistiques 

2D. Cette étape s’appuie sur la propriété d’isotropie transverse des matériaux qui se traduit 

par une symétrie de révolution des statistiques spatiales observées sur les images. Les 

statistiques du premier ordre ne sont pas concernées par l’inférence 2D/3D car elles portent 

sur les distributions marginales des coefficients des sous-bandes, qui sont identiques en 2D et 

en 3D. Cependant, l’inférence 2D/3D est nécessaire pour les statistiques du second ordre, tels 

que les coefficients d’auto-corrélation. L’auto-corrélation nous renseigne sur la nature de la 

dépendance entre deux pixels ou, dans le cas d’une texture volumique, entre deux voxels. 

Dans le cas d’une image (respectivement d’un bloc) stationnaire (i.e. homogène), l’auto-

corrélation ne dépend que de l’écart spatial entre les pixels (respectivement voxels). L’auto-

corrélation de la texture volumique doit donc être déduite de l’auto-corrélation de l’image de 

référence. Comme les statistiques spatiales ne dépendent pas de l’angle azimutal θ (voir la 

figure IV.12.) selon lequel on les observe (propriété d’isotropie transverse des matériaux), on 

a : 

   
              

   
          (équation IV.6) 

où    
   

 et    
   

 sont les coefficients d’auto-corrélation 2D et 3D. 

Les coefficients d’auto-corrélation 3D sont donc déduits par simple interpolation des 

coefficients d’auto-corrélation 2D : 

                                (équation IV.7) 
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Figure IV.12. (a) Image HRTEM filtrée (d’un PyC hautement texturé) et (b) les systèmes de 

coordonnées cartésienne (x, y, z) et sphérique (ρ, θ, φ) choisies. (Tiré de [Leyssale 2012]). 

IV.2.a.iii. Synthèse d’image 3D 

La phase de synthèse d’image 3D est une extension de la technique de synthèse 

d’image 2D de Portilla et Simoncelli [Portilla 2000] où les statistiques cibles 3D sont 

connues. Elle consiste à imposer les statistiques 3D déduites de la phase d’analyse à une 

texture volumique. Cette texture, initialement aléatoire, est tour à tour décomposée en 

utilisant une décomposition pyramidale 3D multi-échelle, puis modifiée pour respecter les 

statistiques cibles 3D, et reconstruite, puis re-décomposée, et ainsi de suite jusqu’à atteindre la 

convergence. Les filtres fréquentiels utilisés pour la décomposition pyramidale 3D sont 

déduits par interpolation des filtres de la décomposition 2D, en utilisant l’hypothèse 

d’isotropie transverse. La procédure d’imposition des statistiques 3D repose, selon les 

statistiques considérées, soit sur une transformation soit sur une descente de gradient. Cette 

procédure est présentée en détail dans [Portilla 2000]. 
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IV.3. Simulations atomistiques 

 Dans cette partie dédiée aux simulations, nous décrivons succinctement les différents 

outils de simulation numérique utilisés au cours de cette thèse afin de générer des 

représentations atomistiques de pyrocarbones (partie IV.3) et d'en évaluer les propriétés 

structurales (partie IV.4), mécaniques (partie IV.5.a) et thermiques (partie IV.5.b). Dans la 

partie IV.3, nous présentons dans un premier temps les grandes lignes de la méthode de 

reconstruction atomistique guidée image (IGAR). Ensuite, sont décrits les champs de force 

empiriques réactifs d'ordre de liaison (REBO et AIREBO) développés par Brenner et al. 

[Brenner 2002] et par Stuart et al. [Stuart 2000], et utilisés dans ce travail pour décrire 

l'énergie potentielle d'un système d'atomes de carbone et d'hydrogène en interactions, ainsi 

que le potentiel image (UHRTEM) utilisé comme un champ de force extérieur. Puis, sont 

présentées les méthodes de simulation atomistique de type dynamique moléculaire (MD), 

Monte Carlo (MC) Metropolis et Monte Carlo Hybride (HMC). Enfin, pour les simulations de 

MD, sont expliquées les optimisations et les parallélisations des algorithmes ainsi que les 

optimisations des paramètres relatives à la trempe simulée. 

IV.3.a. Principe de la méthode de Reconstruction Atomistique Guidée-Image (IGAR) 

La méthode de Reconstruction Atomistique Guidée-Image (IGAR pour « Image 

Guided Atomistic Reconstruction ») consiste en une simulation de trempe de liquide, par 

dynamique moléculaire utilisant un champ de force (ou potentiel) réactif, sous l'influence d'un 

champ de force extérieur, directement proportionnel aux niveaux de gris des images HRTEM 

3D présentées dans la partie IV.2. Contrairement aux simulations de trempe usuelles, visant 

par exemple à rendre compte du dépôt PVD de carbones amorphes [Marks 1996], la méthode 

IGAR n'est pas une approche de type mimétique, mais est de type reconstructive (voir la 

partie II.5). En effet, la présence du potentiel extérieur, couplé au potentiel interatomique, a 

pour but de générer une représentation atomistique du matériau qui soit à la fois raisonnable 

du point de vue chimique, ce qui est assuré par la minimisation du potentiel interatomique, et 

compatible avec une observable du matériau, en l'occurrence ici son image HRTEM. En ce 

sens, la méthode IGAR se rapproche fortement de l'approche « Hybride Reverse Monte 

Carlo » (HRMC) utilisée pour les carbones amorphes nano-poreux [Jain 2006], [Petersen 

2003] qui elle, cherche à minimiser l'écart entre les facteurs de structure ou les PDFs 

expérimentaux et simulés. On peut également rapprocher la méthode IGAR des simulations 

de Monte-Carlo dans l'ensemble grand-canonique (GCMC) effectuées par Roussel et al. pour 

générer des modèles de répliques de zéolithes en carbone [Roussel 2007] ou à la méthode 
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« Reverse Monte Carlo » (RMC) contrainte par des surfaces dérivées de l'observation 

HRTEM, utilisée par Petersen et al. pour générer des structures de carbones vitreux [Petersen 

2007]. 

En pratique, avant toute simulation IGAR, il est nécessaire de disposer de la 

composition chimique et de la densité ρ du système ainsi que d'une image HRTEM 3D 

périodique, qui nous donne un volume physique V au sein duquel effectuer les simulations. 

Partant de là, une configuration initiale peut être obtenue par tirage aléatoire des positions 

atomiques dans ce volume. Afin d'éviter d'importants recouvrements entre atomes, et une 

énergie potentielle initiale fortement répulsive en début de reconstruction, une simulation 

préalable de type Monte Carlo est effectuée à l'aide d'un potentiel purement répulsif s'annulant 

au-delà d’un rayon de coupure (rc) de 1,3 Å. A la fin de cette simulation, toutes les distances 

interatomiques sont supérieures à rc. 

A partir de cette configuration peut débuter la reconstruction IGAR. Le système est 

d’abord porté à haute température (8000 K), via un thermostat d'Andersen [Andersen 1980], 

afin qu’il se trouve dans un état suffisamment désordonné (liquide). Ensuite, un recuit simulé 

est effectué par dynamique moléculaire afin de progressivement abaisser la température du 

système jusqu'à 0 K. Au cours de cette simulation les interactions entre atomes sont décrites 

par le potentiel REBO de seconde génération (UREBOII). A chaque pas de calcul, la 

température, imposée par le thermostat d'Andersen, est abaissée selon une séquence 

prédéfinie. L'originalité de la méthode IGAR est qu'en plus des interactions interatomiques, 

chaque atome du système est soumis a un potentiel (UHRTEM), dérivé de l'image HRTEM 3D, 

et dépendant de sa position au sein du volume. Ce dernier va imposer au système en cours de 

trempe d'adopter une nano-texture compatible avec celle du matériau expérimental. 

Une fois la trempe achevée, le système obtenu peut se trouver artificiellement 

contraint par le potentiel image (UHRTEM). De plus, le potentiel interatomique utilisé au cours 

de la trempe ne contient pas d'interaction à longue portée, de type van der Waals, importante 

dans les matériaux graphitiques pour imposer la bonne séparation entre les plans (d002). Nous 

utilisons donc une simulation de relaxation, effectuée à 300 K, afin de relâcher ces diverses 

contraintes. Dans cette dernière, le potentiel image est supprimé et un potentiel de Lennard-

Jones est ajouté au potentiel REBOII, en fonction du caractère lié ou non des deux atomes mis 

en jeu, selon le formalisme du potentiel AIREBO [Stuart 2000]. Cette simulation s'effectue 

par une méthode de type Monte Carlo Hybride (HMC) dans un ensemble thermodynamique 
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où le nombre d'atomes N, la température T et les termes diagonaux du tenseur de contrainte 

(σxx, σyy et σzz) sont fixés (à 0 pour ces derniers). 

Les champs de force sur lesquels repose la méthode sont décrits ci-après. 

IV.3.b. Champs de force 

Pour décrire des systèmes constitués de quelques dizaines de milliers à quelques 

centaines de milliers d’atomes, les potentiels empiriques sont privilégiés par rapport aux 

méthodes semi-empiriques (MNDO, AM1, PM3, …), DFT, TB, et a fortiori ab initio (HF, 

MPn, MCSCF, …), qui bien qu’étant beaucoup plus précises et donnant accès à la structure 

électronique, ont un coût calculatoire rédhibitoire. Les approches empiriques nécessitent 

l’utilisation d’un champ de force, i.e. d’un ensemble de potentiels et de paramètres 

(déterminés à partir de résultats expérimentaux et/ou de calculs précis de mécanique 

quantique) permettant de décrire l'énergie potentielle du système atomique considéré. Le 

choix du champ de force utilisé dépend de la nature du matériau simulé. Les matériaux 

étudiés sont dérivés du graphite (PyCs et GNIs) ou du graphène (GPCs). Le champ de force 

doit donc notamment être adapté à la description des hydrocarbures aromatiques 

polycycliques. Dans notre cas, comme nous ne savons pas a priori quels atomes sont liés entre 

eux, le champ de force utilisé doit être réactif, c'est à dire prendre en compte la formation ou 

la rupture de liaisons covalentes C-C ou C-H.  

Dans cette famille de potentiels empiriques réactifs on trouve plusieurs modèles 

d’interaction bien établis qui permettent de modéliser les matériaux carbonés sous toutes leurs 

formes, comprenant notamment, par ordre de complexité croissante, le potentiel de Tersoff 

[Tersoff 1988], les potentiels développés par Brenner et al. : REBO [Brenner 1990], REBOII 

[Brenner 2000], [Brenner 2002], mais encore les potentiels AIREBO [Stuart 2000], EDIP 

[Marks 2001], LCBOP [Los 2003], LCBOPII [Los 2005], [Ghiringhelli 2005], ReaxFF [van 

Duin 2001], [van Duin 2002], et ABOP [Mrovec 2007], [Pettifor 1999]. On peut trouver 

également des combinaisons entre ces potentiels [Nguyen 2006]. Des auteurs [Kocbach 2009] 

ont même suggéré des méthodes hybrides combinant par exemple un potentiel de type EDIP 

avec la DFT qui pourrait fournir des paramètres redéfinis. L’utilisation de potentiels réactifs 

empiriques de type « ordre de liaison » développés par Brenner et al. est apparue comme un 

bon compromis en termes de précision et de transférabilité pour les calculs de la structure et 

des propriétés physiques des matériaux, compte tenu de la taille représentative des systèmes 

étudiés, et de la relative simplicité des algorithmes de calcul (développement de code aisé). 
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IV.3.b.i. Potentiel REBO 

Le potentiel réactif empirique de type « ordre de liaison » (UREBO) développé par 

Brenner et al. pour le carbone [Brenner 1989] puis incluant les effets de conjugaison pour les 

hydrocarbures [Brenner 1990] est basé sur le formalisme de liaison covalente de Tersoff 

[Tersoff 1986], [Tersoff 1988]. En effet, Tersoff a montré que les interactions interatomiques 

entre des atomes de carbone dépendent non seulement de la longueur de liaison, mais aussi de 

l’environnement local (i.e. des atomes en dehors de la paire). Les potentiels de Tersoff-

Brenner sont relativement simples. Ils contiennent seulement des fonctions élémentaires et un 

ensemble de paramètres est disponible pour plusieurs situations. Les paramètres sont 

déterminés via une procédure d’ajustement basée sur des données calculées (énergies et 

longueurs de liaison, constantes de force, …) sur divers matériaux carbonés et hydrocarbonés. 

Les potentiels REBO ont été développés, dans une moindre mesure via une modification des 

formes fonctionnelles mais surtout par une modification des paramètres, dans le but de décrire 

les différentes liaisons possibles dans le carbone de manière plus correcte que ne le prédisent 

les potentiels de Tersoff (en particulier les effets de conjugaison et radicalaires, importants 

dans les carbones de type graphitiques).  

Les premières versions du potentiel REBO sont des potentiels hautement paramétrés 

qui ont été optimisés pour différentes propriétés du diamant, du graphite et de petits 

hydrocarbures. Ces potentiels REBO peuvent modéliser les liaisons chimiques d’une large 

variété de molécules hydrocarbonées, et ont été utilisés pour étudier le diamant, le graphite, 

des fullerènes, des nanotubes de carbones, des hydrocarbures, … [Xia 1999], [Yamaguchi 

1998], [Sinnott 1997].  

La seconde génération du potentiel REBO (UREBOII), également développée par 

Brenner et al. [Brenner 2000], [Brenner 2002], est améliorée de façon significative par 

l’incorporation de fonctions analytiques améliorées et d’une base de donnée étendue pour le 

paramétrage, menant à des prédictions nettement améliorées sur les énergies de liaison, les 

longueurs, et les constantes de force pour les molécules hydrocarbonées, et sur les propriétés 

élastiques, les énergies de défauts interstitiels, et les énergies de surface pour le diamant. 

Ainsi, cette version revisitée combine les qualités des versions précédentes – à savoir un bon 

accord sur les distances [Brenner 1990] puis sur les constantes de forces [Brenner 1992] – et 

elle inclue aussi des interactions de torsion et une correction des corrélations angulaires pour 

les petits angles à faibles coordinences, améliorant ainsi la description des petits fragments. 

Ce potentiel s’écrit sous la forme suivante : 
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Comme l'exprime l'équation IV.8, il s’agit d’un potentiel interatomique de paires, 

dérivé de la forme analytique générale du pseudo-potentiel interatomique décrit par Abell 

[Abell 1985]. Ainsi, le potentiel UREBOII est composé d’un terme répulsif (VR(rij)) (rij 

représentant les distances entre les atomes i et j) et d’un terme attractif (bij.VA(rij)). Ces deux 

termes sont pondérés par une fonction d’atténuation (fc(rij)) afin de limiter le domaine des 

interactions covalentes (équation IV.9).  

 

Ainsi, fc(rij) s'annule progressivement dans une gamme de distance [rmin : rmax] 

correspondant à une distance interatomique suffisamment supérieure à la distance au niveau 

du puit de potentiel. Dans le cas des liaisons C-C, fc(rij) varie de 1 à 0 entre 1,7 Å et 2,0 Å. 

Les termes répulsif et attractif sont décrits de la façon suivante :  

 

 

 

Le terme répulsif VR(rij) est exprimé par une combinaison entre une fonction inverse et 

une exponentielle décroissante (équation IV.10), tandis que dans le terme attractif la 

composante VA(rij) est exprimée par une série d’exponentielles décroissantes (équation IV.11). 

Dans ces deux équations, Q, A, α, Bn et βn (1 ≤ n ≤ 3) sont les paramètres d’ajustement. Le 

facteur bij, agissant sur le terme attractif, est exprimé par une fonction analytique complexe et 

paramétrée des environnements respectifs des atomes i et j. Pour simplifier, ce terme d’ordre 

UREBOII = ∑ ∑ fc(rij) [VR(rij) – bij VA(rij)]
i=1 j=i+1

N-1 N

(équation IV.8)

fc(rij) =     [1 + cos(π (r – Dij ) / (Dij - Dij ))] / 2
min minmax

1

0

Dij < r < Dij
min max

r < Dij
min

r > Dij

max

(IV.9),

,

,

VR(rij) = (1 + Q / r) A e-αr (équation IV.10)

VA(rij) =      Bn e-β rn∑
n=1

3

(équation IV.11)

bij = 
1

2
[bij + bji ] + bij

σ-π σ-π π
, avec bij = ∏ij + bij

π DHRC
(équation IV.12)
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de liaison bij contient deux contributions (équation IV.12). Une contribution d’interaction de 

liaison covalente, donnée par les termes de type bij
σ-π

, qui contient une dépendance à la fois 

sur la coordinence et sur les angles formés avec les atomes voisins. Une seconde contribution 

d’interaction de liaison non covalente bij
π
, donnée par deux termes. Le terme ∏ij

RC
 dépend du 

fait qu’une liaison entre les atomes i et j a un caractère radicalaire et/ou fait partie d’un 

système conjugué. Le second terme bij
DH

 dépend de l’angle dièdre pour des doubles liaisons 

CC. En résumé, bij est un moyen de moduler la force d’une liaison en fonction de 

l’environnement local (plus une liaison est forte plus bij est grand) sans avoir à supposer des 

hybridations atomiques prédéterminées. Il prend en compte l’environnement local des atomes 

et en particulier la coordinence, les angles de liaison, la nature radicalaire, la conjugaison et le 

type d’atome.  

Le potentiel REBO est cependant un potentiel de courte portée (e.g. 2 Å pour les 

liaisons CC) qui ne contient aucun terme de dispersion et de répulsion entre atomes non liés, 

ce qui en fait un potentiel mal adapté aux systèmes contenant des interactions 

intermoléculaires significatives (tels que les matériaux dérivés du graphite). 

IV.3.b.ii. Potentiel AIREBO 

Le potentiel AIREBO [Stuart 2000] est une modification de la deuxième génération du 

potentiel REBO [Brenner 2000], [Brenner 2002] (bien que publié avant ce dernier) incluant 

un traitement adaptatif des interactions de van der Waals entre les atomes non-liés et un terme 

de torsion autour des liaisons simples (équation IV.13).  

 

La contribution de Lennard-Jones (LJ) à l’énergie des paires ij notée Uij
LJ

 

(équation IV.14) inclue le terme de LJ (12-6) traditionnel noté Vij
LJ

(rij) (équation IV.15) 

modifié par plusieurs fonctions d’atténuation complexes notées f(rij, bij). εij et σij sont 

respectivement la profondeur du puit de potentiel et la distance à laquelle le potentiel s'annule 

entre les paires atomiques. 

 

(équation IV.13)UAIREBO =     ∑ ∑ UREBOII + ULJ + ∑  ∑ Utors

i j ≠ i

1

2 ij ij kijl

k ≠ i,j l ≠ i,j,k

(équation IV.14)ULJ = f(rij, bij) V
LJ(rij) ij ij
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Le traitement adaptatif détermine alors dans quels cas inclure ou exclure les 

interactions de LJ. Les trois critères sont (i) la distance séparant les paires d’atomes, (ii) la 

force des liaisons entre ces paires et (iii) le réseau de liaisons les connectant. En général, deux 

atomes i et j sentiront une répulsion de LJ aux courtes distances seulement si il n’y a pas 

d’interaction liante significative entre eux, et si ils ne sont pas connectés par deux atomes 

intermédiaires ou moins. 

Le domaine d’atténuation [rij
LJ min

 : rij
LJ max

], avec  rij
LJ min

 = σij et rij
LJ max

 = 2
1/6

 σij, a été 

choisi tel que le minimum du potentiel de LJ ne soit pas perturbé par les interactions non 

éteintes, et qu’il n’y ait pas de barrière de réaction artificielle due aux interactions de LJ aux 

faibles distances quand le potentiel de LJ est éteint. 

Le potentiel de torsion Ukijl
tors

 (équation IV.16) pour les angles dièdres – chacun étant 

déterminé par les atomes i, j, k et l – inclue un terme de torsion V
tors

(ωkijl) (équation IV.17) 

pondéré par le poids w(r) des liaisons qui contribuent aux angles dièdres. ωkijl et εkijl sont 

respectivement l’angle dièdre et la hauteur de la barrière du potentiel de torsion entre les 

atomes. 

 

 

La plupart des paramètres REBOII sont conservés dans le potentiel AIREBO. 

Néanmoins, deux d'entre eux, intervenant dans le calcul de l'ordre de liaison bij, ont été 

modifiés afin de neutraliser un effet néfaste du potentiel de torsion autour des liaisons 

simples. En effet, ce dernier associe une énergie positive non négligeable aux systèmes 

aromatiques. Cette énergie est compensée par une stabilisation artificielle des termes 

covalents. Ce changement a pour conséquence de sous-estimer la valeur des distances 

interatomiques entre les atomes de carbones. Par exemple, la distance d'équilibre C-C dans le 

(équation IV.15)VLJ(rij) = 4 εij -ij

σij

rij

12
σij

rij

6

(équation IV.16)Utors (r, ωkijl) = wki(rki) wij(rij) wjl(rjl) V
tors(ωkijl) kijl

(équation IV.17)Vtors(ωkijl) = εkijl cos10 -
256

405

ωkijl

2

1

10



IV. Méthodes 

 

128 

graphène passe de 1,42 Å pour REBOII à 1,398 Å avec AIREBO. Compte tenu de la nature 

des matériaux étudiés dans ce mémoire, essentiellement aromatique, nous avons donc utilisé 

le formalisme d'addition du potentiel de van der Waals du potentiel AIREBO avec la 

paramétrisation du potentiel REBOII, sans potentiel de torsion bien entendu. Nous noterons 

dans la suite REBOII+LJ ce potentiel. 

Remarquons qu’il existe plusieurs potentiels permettant de prédire les propriétés 

physiques des hydrocarbures en phase condensée [Jorgensen 1984], [Allinger 1996], 

[Jorgensen 1996], [Cornell 1995], [Halgren 1996], [Nath 1998], [Martin 1998], [Sun 1998]. 

D’ailleurs, la plupart fonctionnent mieux que le potentiel AIREBO. En particulier, les 

résultats obtenus sur des hydrocarbures insaturés, même si ils sont raisonnables, montrent un 

manque significatif d’ordre à longue portée, probablement dû à l’absence d’interactions 

électrostatiques dans le modèle. Cependant, le potentiel AIREBO a été développé dans le but 

d’être l’appliqué dans des situations où la réactivité est cruciale, ce qui est le cas dans notre 

étude. Il serait également possible d’utiliser le potentiel LCBOPII développé par Los et al. 

[Los 2005] (implémenté notamment dans le code STAMP [STAMP] du CEA DAM) qui 

proposent un modèle d’interaction à la fois plus réaliste et plus précis. Pour cela, en plus 

d’inclure des interactions de longue portée au potentiel REBO, les auteurs ont re-paramétré le 

potentiel aux courtes distances. Néanmoins, un défaut de ce potentiel est qu'il ne permet de 

traiter que des systèmes purement carbonés (pas d'interaction carbone-hydrogène ou 

hydrogène-hydrogène). 

IV.3.b.iii. Potentiel image HRTEM 

Afin de guider les atomes vers les zones sombres (les franges) de l'image 3D, un 

potentiel image (UHRTEM), tel qu'indiqué dans l'équation IV.18, est utilisé en plus du potentiel 

REBOII lors de la trempe simulée. Ce potentiel agit comme un champ externe en imposant au 

modèle une donnée expérimentale du matériau, à savoir sa nano-texture. 

 

Dans cette équation, IIm(ri) représente le niveau de gris (allant de zéro à un 

respectivement pour les voxels noirs et blancs) de l’image 3D à la position ri de l’atome i. 

IIm(ri) est calculé par une interpolation tri-linéaire en utilisant les niveaux de gris de huit des 

UHRTEM = kIm IIm(ri)∑
n=1

N

(équation IV.18)
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voxels voisins de celui auquel appartient l’atome i. Le paramètre kIm est un facteur de 

proportionnalité entre le niveau de gris et le potentiel image. kIm doit être assez fort pour 

imposer une nano-texture donnée et en même temps il doit être le plus faible possible afin de 

ne pas affecter la qualité chimique des modèles. 

Nous détaillons ci-après les méthodes de simulations auxquelles nous avons eu 

recours, à savoir la DM, MC et HMC. 

IV.3.c. Méthodes de simulations 

IV.3.c.i. Simulations de Dynamique Moléculaire (DM) 

 La simulation par dynamique moléculaire (DM) est une méthode déterministe 

consistant à intégrer les équations du mouvement de Newton – qui sont classiques et non-

relativistes (i.e. pour des particules « lourdes » et se déplaçant « lentement ») – et plus 

particulièrement à résoudre l’équation différentielle dérivée de la seconde loi de Newton 

(équation IV.19) pour tous les atomes contenus dans une boîte de simulation. De plus, comme 

la force interatomique est conservative, elle dérive d’une énergie potentielle (équation IV.20). 

 

 

Dans ces équations, ri et vi sont la position et la vitesse de l'atome i, mi sa masse, ai son 

accélération et fi est la force totale agissant sur cet atome. U est l'énergie potentielle totale du 

système, par exemple dans le cas d'une simulation IGAR (lors de la trempe simulée) il s'agit 

de la somme de UREBOII et de UHRTEM. 

Ainsi, connaissant la configuration initiale, i.e. l'ensemble des vecteurs positions et des 

vecteurs vitesses {ri,vi} des atomes du système, on peut calculer aisément son énergie 

potentielle et donc la force agissant sur chaque atome (équation IV.20). Puis, par intégration 

numérique de l'équation IV.19, il est possible de déterminer la trajectoire (évolution des 

positions et des vitesses atomiques) au cours du temps. 

(équation IV.19)fi = mi ai , avec ai =        = 
dvi

dt

d2ri

dt2

(équation IV.20)fi = -
dU

dri
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Il existe de nombreuses manières d'intégrer l'équation (IV.19) [Allen 1987], nous 

présentons ici l'algorithme de « Verlet vitesse » [Swope 1982] utilisé dans ce travail. Dans cet 

algorithme, les positions au temps t+Δt sont obtenues à partir des positions, vitesses et 

accélérations au temps t de la manière suivante : 

ri(t+Δt) = ri(t) + vi(t)Δt + (1/2) ai(t)Δt
2
     (équation IV.21) 

Les vitesses au temps t+Δt sont quant à elles obtenues à partir des vitesses au temps t 

et des accélérations aux temps t et t+Δt : 

vi(t+Δt) = vi(t) + (1/2) [ai(t)+ ai(t+Δt)] Δt     (équation IV.22) 

On note que l'intégration des vitesses (équation IV.22) doit se faire en deux étapes 

puisque les accélérations (donc les forces) aux temps t et t+Δt sont nécessaires. En pratique, 

connaissant ri(t), vi(t) et ai(t), on commence par déterminer les positions à t+Δt en appliquant 

l'équation IV.21, et on commence l'intégration des vitesses selon v'i(t+Δt) = vi(t) + (1/2) ai(t) 

Δt. On peut ensuite déterminer l'énergie et les forces à t+Δt puis terminer l'intégration des 

vitesses : vi(t+Δt) = v'i(t+Δt) + (1/2) ai(t+Δt) Δt. Cet algorithme peut se résumer sous la forme 

du pseudo-code suivant (figure IV.13) : 

 

Figure IV.13. Pseudo-code d’un programme de dynamique moléculaire utilisant l'algorithme 

de « Verlet vitesse ». 

Programme MD :

call initial

do step = 1, nstep

call verlet_a

call potentiel

call verlet_b

end do

end

Calculs initiaux des positions, vitesses et forces

Boucle MD

Intégration des équations du mouvement (partie A)

Calcul des Potentiels et des Forces

Intégration des équations du mouvement (partie B)

subroutine verlet_a :

do i=1,Nat

ri=ri+vi*Dt+0.5*fi*Dt**2

vi=vi+0.5*fi*Dt

end do

subroutine potentiel :
do i=1,Nat-1

do j=i+1,Nat
rij=rj-ri
U=U+U(rij)
fij=fij(rij)
fi=fi+fij
fj=fj-fij

end do
end do

subroutine verlet_b : 
do i=1,Nat

vi=vi+0.5*fi*Dt
end do
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En plus du choix de la fonction (champ de force) définissant la surface d'énergie 

potentielle U, il est également crucial de bien choisir la valeur du pas de temps Δt entre 

chaque itération. Le pas d'intégration doit être une fraction de la période du mouvement de 

plus haute fréquence. En particulier, pour des hydrocarbures aromatiques, les fréquences 

correspondantes aux modes d’élongation sont de ~ 3000 cm
-1

 entre les paires d’atomes CH et 

de ~ 1600 cm
-1

 entre les atomes de carbone, ce qui correspond à des périodes qui sont 

respectivement d’environ 10 et 20 fs par vibration. Cependant, plus Δt sera petit, plus la durée 

de calcul réelle sera grande pour un même temps simulé de la dynamique du système. 

L’augmentation de Δt engendre également des fluctuations de plus en plus importantes de 

l’énergie totale. Au-delà d’un certain point, ces fluctuations deviennent trop importantes et 

l’énergie du système n’est alors plus conservée. En conséquence, Δt doit être choisi le plus 

grand possible, sans toutefois que la conservation de l’énergie totale ne soit compromise. En 

pratique on utilise un intervalle de temps allant de 0,2 à 0,5 fs selon la température T à 

laquelle est effectué le calcul. En général plus T est élevée, plus Δt est faible. On utilise 

également un pas de temps légèrement plus faible si le système contient de l'hydrogène. 

Les équations de la DM conservent l'énergie totale du système E = U + Ec, où Ec est 

l'énergie cinétique, ainsi que le moment cinétique total du système P =     
    

i , où pi est la 

quantité de mouvement de l'atome i (pi = mi vi). Dans le cas d'une simulation dite ergodique 

(i.e. où toutes les configurations d'énergie E sont accessibles dynamiquement à partir de la 

configuration initiale), les configurations visitées le sont donc selon une distribution 

statistique micro-canonique (ensemble à N, V et E constants). 

L’ensemble micro-canonique découle du postulat fondamental de la physique 

statistique introduit par Boltzmann selon lequel dans un système isolé, à l’équilibre 

thermodynamique (i.e. dont la fonction de distribution qui le décrit ne varie pas au cours du 

temps), tous les micro-états (ou configurations) ({ri, pi}, i=1,N) dont l’énergie E({r
N
,p

N
}) est 

égale à l’énergie E du système sont équiprobables. La fonction de partition QNVE d’un système 

micro-canonique à l’équilibre est alors uniforme et s’écrit :  

QNVE = C ∫
Γ
 ω

NVE
(Γ) dΓ, avec  ω

NVE
(Γ) = δ(E(Γ)-E)  et  dΓ = dr

N
dp

N
    (éq. IV.23) 

où Γ (={r
N
, p

N
}=({ri, pi}, i=1,N)) est un point de l’espace des phases, ω

NVE
(Γ) est le poids 

statistique de la configuration Γ, δ représente la fonction de Dirac, et C est une constante de 

normalisation qui correspond au nombre de micro-états par unité de volume dans l’espace des 
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phases. Par exemple, pour un système de N particules sphériques indiscernables, C = (N! 

h
3N

)
-1

, où h est la constante de Planck. 

 Soit A(Γ(t)) la valeur instantanée d’une grandeur (ou propriété) A. La valeur 

macroscopique observable expérimentalement Aobs est la moyenne temporelle de A(Γ(t)) : 

Aobs = <A(Γ(t))>t =          
 

    
 ∫

0

tobs

A(Γ(t)) dt      (équation IV.24) 

Notons que dans toute simulation de dynamique moléculaire, l’intégrale est remplacée 

par une sommation sur les événements successifs, avec un pas de temps suffisamment petit. 

 La notion de temps absente en thermodynamique classique n’est pas plus nécessaire en 

mécanique statistique et Gibbs a montré qu’à l’équilibre thermodynamique, on peut remplacer 

la notion de moyenne temporelle par celle de moyenne d’ensemble. Un ensemble est une 

collection de points Γ de l’espace des phases, associés à une densité de probabilité ρens(Γ). On 

a alors : 

Aobs = <A>ens = ∫
Γ
 A(Γ) ρens(Γ) dΓ, avec  ρens(Γ) = C  

       

    
   (équation IV.25) 

Par suite (équations IV.23 et IV.25), il vient : 

<A>ens = 
                     

                 
     (équation IV.26) 

 Dans l’hypothèse ergodique où un système dynamique visitera chaque point de 

l’espace des phases avec une probabilité proportionnelle à son poids statistique, les moyennes 

d’ensemble (équation IV.24) et temporelle (équation IV.26) d’une propriété seront identiques.  

 Par exemple, l’énergie cinétique Ec est la moyenne d’ensemble de la fonction énergie 

cinétique Ec(p
N
). Le théorème d’équipartition de l’énergie énonce qu’à l’équilibre 

thermodynamique, l’énergie cinétique d’un système de N particules vaut 
 

 
 kBT (où kB est la 

constante de Boltzmann) par degré de liberté du système, d’où : 

Ec = < Ec(p
N
) > = 

     

 
 kBT      (équation IV.27) 
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Dans cette équation, Nc est le nombre de contraintes indépendantes. Il peut être choisi 

égal à 6, ce qui correspond à une invariance du système à la fois par translation dans une 

direction et par rotation autour d’un axe. Mais généralement, les trois rotations sont peuplées 

de kBT/2 chacune. Si le système ne translate pas (P = 0), alors Nc = 3, sinon Nc = 0. Notons 

que pour un nombre d’atomes très grands, Nc est négligeable même si il n’est pas nul. 

L’énergie cinétique instantanée Ec inst(p
N
) d’un système est donnée par : 

Ec inst(p
N
) =  

        

   

 

   
     (équation IV.28) 

Dans une simulation ergodique, on peut alors définir la « température cinétique » 

instantanée du système comme : 

Tinst =  
      

  

         
 = 

 

         
  

        

  

 

   
      (équation IV.29) 

dont la moyenne est égale à la température T du système. 

 La pression P du système, qui se décompose en un terme cinétique et un terme 

d’interaction, peut alors être définie par : 

P = 
    

 
 + 

       

 
 , avec W(r

N
) = 

 

 
         

 
     

   
       (équation IV.30) 

où W(r
N
) est le viriel pour un système dans des conditions périodiques. 

Simulations à température imposée : 

Nous présentons ici, la distribution canonique et les thermostats utilisés dans ce 

travail. Dans l’ensemble canonique (ensemble à N, V et T constants), l’énergie totale E peut 

fluctuer, et la fonction de partition QNVT du système à l’équilibre s’écrit :  

QNVT = C ∫
Γ
 ω

NVT
(Γ) dΓ, avec ω

NVT
(Γ) = exp  

    

   
  et dΓ = dr

N
dp

N
    (IV.31) 

Dans une reconstruction IGAR, la température est contrôlée via un thermostat 

d’Andersen [Andersen 1980]. Un tel thermostat permet de fixer la température du système en 

ajustant périodiquement les vitesses selon une loi de distribution de Maxwell-Boltzmann 
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correspondant à la température désirée. Dans cette méthode, des particules sont donc 

échantillonnées aléatoirement à intervalles de temps réguliers et leur vitesse est réattribuée 

selon cette distribution : 

ρ(viα) =  
  

     
 

1/2

 exp  
     

 

    
     (équation IV.32) 

où ρ(viα) est la densité de probabilité pour les composantes vix, viy et viz. 

L’avantage de ce thermostat est que, dans la limite d’une trajectoire infiniment longue, 

il génère un ensemble statistique rigoureusement défini (canonique). Cependant, son aspect 

stochastique implique que les fonctions qui sont dépendantes du temps sont affectées (en 

particulier aux temps courts).  

Lors de simulations de MD hors équilibre, utilisées pour le calcul de conductivité 

thermique, la température est contrôlée via un thermostat de Berendsen. Le thermostat de 

Berendsen [Berendsen 1984] est une méthode homothétique basée sur l’approche de 

« recalage » des vitesses. Dans cette dernière, les vitesses sont recalculées périodiquement de 

sorte que l’énergie cinétique donne la température désirée : 

      
  = λ   

 , avec λ =  
    

     
 

1/2

    (équation IV.33) 

où λ est le facteur de recalage des vitesses. 

Le thermostat de Berendsen diffère de cette approche car il assigne une constante de 

temps pour la mise à jour des vitesses, au lieu de supposer qu’elles sont complètement 

ajustées à la température cible à chaque période de temps. Cette approche suppose que le 

système est faiblement couplé avec un bain thermique dont la constante de couplage, où la 

constante de temps de transfert thermique, est τ. La température cinétique instantanée suit une 

décroissance exponentielle contrôlée par ce temps de relaxation τ :  

       

  
 = 

 

 
 (Tbain – T(t))     (équation IV.34) 

Par suite, il vient : 
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λ
2
 = 1 + 

  

 
  

     

     
        (équation IV.35) 

Malheureusement, le thermostat de Berendsen ne génère pas un ensemble connu 

(seulement micro-canonique dans la limite de la constante de temps infinie, ce qui ne présente 

aucun intérêt). Par contre, ce thermostat permet d’éviter la dérive de l’énergie aux temps très 

longs des simulations dans l’ensemble NVE. Dans cette étude, il est utilisé pour le calcul de la 

conductivité thermique hors plan (voir la partie IV.5.b. « Calcul des propriétés thermiques » 

ci-après). 

IV.3.c.ii. Simulations de Monte-Carlo (MC) Metropolis 

La méthode Monte Carlo (MC) est une approche probabiliste, utilisant des nombres 

aléatoires. En physique statistique, l’échantillonnage de MC est souvent utilisé afin de générer 

des configurations {r
N
} selon la distribution de Boltzmann d’un ensemble canonique ({NVT}) 

en utilisant un potentiel modèle. Comme l’énergie totale E du système peut s’écrire comme la 

somme entre un terme d’énergie cinétique Ec ne dépendant que des vitesses des particules et 

un terme d’énergie potentielle U qui ne dépend que des positions, alors d’après les équations 

IV.26 et IV.31, toute fonction thermodynamique peut être exprimée comme la somme entre 

un terme idéal (gaz parfait) connu de façon analytique et un terme d’excès, nécessitant 

l’évaluation de l’intégrale configurationnelle : 

<A>NVT = 
            

  
   

        

      
  
   

        
 +  

            
 

   
        

      
 

   
        

 (équation IV.36) 

IV.3.c.ii.-1- Intégration de MC : 

Le principe des méthodes de type Monte Carlo consiste à utiliser des générateurs de 

nombres aléatoires afin de calculer les intégrales du terme d’excès. En effet, en générant 

aléatoirement un ensemble de m configurations à N particules {r1
N
, …, rm

N
}, si m est 

suffisamment grand, alors la sommation sur ces configurations converge vers la moyenne 

d’ensemble du terme d’excès de la propriété A. 

Cependant, cette méthode n’est pas adaptée pour des systèmes denses (liquides ou 

solides). En effet, à ces densités la méthode de MC échantillonne la plupart du temps des 
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configurations de faible poids statistique (recouvrement des atomes, ce qui entraîne de très 

fortes énergies potentielles) et la convergence ne se fait pas. 

IV.3.c.ii.-2- Monte Carlo Metropolis : 

La méthode de Monte-Carlo Metropolis [Metropolis 1953] améliore la méthode 

d’intégration de MC en introduisant la notion d’échantillonnage préférentiel. L’idée de cette 

méthode est, plutôt que de générer les configurations aléatoirement et de les pondérer avec le 

terme en exp(–U/kBT), de générer une suite de configurations (chaîne de Markov) où chacune 

d’entre elles est visitée avec une probabilité de exp(–U/kBT) et de les pondérer également. La 

moyenne d’ensemble du terme d’excès d’une propriété A devient alors :  

<A>NVT
ex

=       
 

 
      

  
 

   
       (équation IV.37) 

Afin de respecter la loi de distribution canonique, la probabilité d’accepter la transition 

d’un point rA
N
 (de l’espace des configurations) vers un point rB

N
 doit obéir au critère 

d’acceptation suivant :  

A(rA
N
 → rB

N
) =  

     
  

   
         

                             

   , avec  ΔU = U(rB
N
) - U(rA

N
)  (IV.38) 

Ainsi, un déplacement sera toujours accepté si il fait diminuer l’énergie du système 

(U(rB
N
) < U(rA

N
)). Par contre, si le déplacement est énergétiquement défavorable (U(rB

N
) > 

U(rA
N
)), le déplacement sera accepté avec une probabilité correspondant au poids de 

Boltzmann. 

La méthode de MC, ne faisant pas explicitement référence au temps, elle ne permet 

pas d’analyser directement les cinétiques. Le principal avantage de cette méthode réside dans 

la possibilité d’être adaptée aisément dans n’importe quel ensemble. Wood [Wood 1968] a été 

le premier à montrer que la méthode de MC pouvait être étendue à l’ensemble isotherme-

isobare ({NPT}).  

IV.3.c.ii.-3- Monte Carlo Isotherme-Isobare : 

Dans cet ensemble, la pression est fixée et le volume de la boîte de simulation peut 

fluctuer. Dans ce cas, le schéma de Metropolis est implémenté par la génération d’une chaîne 
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de Markov d’états dont la distribution limite est proportionnelle à exp  
           

   
      , 

où s
N
 = r

N
/L sont les coordonnées réduites, L étant la longueur des côtés de la boîte. Un 

déplacement de MC dans l’ensemble {NPT} consiste, soit en un déplacement aléatoire d’une 

particule, soit en un changement aléatoire du volume (ici de manière isotrope), et est 

symbolisé par (sA
N
 ; LA) → (sB

N
 ; LB). La loi de distribution isotherme-isobare est alors 

engendrée par le critère d’acceptation suivant : 

A((sA
N
 ; LA) → (sB

N
 ; LB)) = min         

      

   
    

  

  
       (éq. IV.39) 

où ΔU = U(sB
N
 ; LB) - U(sA

N
 ; LA) et ΔV = VB – VA. 

Cette méthode est bien adaptée aux fluides mais n’est pas tout à fait correcte pour un 

solide (cristallin ou non) car les changements de volume sont des dilatations/compressions 

isotropes dans la cellule de simulation qui permettent de fixer la pression i.e. la trace du 

tenseur de contraintes. Ce tenseur est défini comme : 

  =  

         

         

         

  , avec σαβ = 
   

   
     (équation IV.40) 

Dans une simulation à pression constante (« constant stress »), ce que l’on cherche à 

fixer c’est l’ensemble des éléments individuels du tenseur de contraintes. Une méthode 

permettant de réaliser cela est la méthode de Parrinello-Rahman qui permet de faire varier 

indépendamment les trois dimensions et trois angles définissant la cellule de simulation. Dans 

ce travail, nous avons adopté une approche plus simple, bien que moins strictement correcte, 

qui consiste à faire varier indépendamment par choix aléatoire le volume selon l’une des trois 

dimensions de la boîte tout en gardant les trois angles fixés à 90°. En appliquant cette 

méthode avec le critère donné à l’équation IV.39, on fixe les trois composantes diagonales du 

tenseur de contraintes à une valeur donnée (0 dans toutes les simulations présentées dans ce 

mémoire). 

Cependant, l’approche de MC est coûteuse car les atomes sont déplacés un par un et 

les énergies sont calculées après chaque déplacement. On peut alors tirer avantage des 

méthodes de MC et de DM en utilisant une approche hybride. 
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IV.3.c.iii. Simulations de Monte-Carlo Hybride (HMC) 

La méthode de Monte-Carlo Hybride (HMC) est une méthode de Monte-Carlo 

Metropolis qui génère des configurations dans l’ensemble NVT. L’originalité de cette 

méthode, est que les mises à jour des configurations ne se font pas pour des déplacements 

atomiques individuels aléatoires mais pour de courtes trajectoires de DM permettant de 

déplacer tous les atomes simultanément. 

A partir d’une configuration donnée d’énergie potentielle connue, on génère une 

nouvelle configuration de la manière suivante : 

1) Génération de vitesses initiales selon une statistique de Maxwell-Boltzmann à la 

température d’étude. 

2) Réalisation d’une courte trajectoire de DM de longueur τ = nDM Δt (où nDM est le pas de 

temps et Δt est l’intervalle de temps). 

3) Acceptation ou rejet de la nouvelle configuration avec un critère d’acceptation donné par 

une distribution canonique : A(rA
N
 → rB

N
) = min         

  

   
  . 

L’intérêt de cette méthode est que le critère d’acceptation ne dépend que de la 

conservation de l’énergie, qui est un principe assuré en MD. Ainsi, on peut utiliser des pas de 

temps importants tout en conservant un bon taux d’acceptation (bien que la conservation de 

l’énergie diminue avec la taille du système). 

Afin de réaliser des simulations dans l’ensemble NPT, nous couplons ces pas de HMC 

à volume constant avec des pas de changement de volume unidirectionnels à pression 

constante, acceptés selon le critère de MC isotherme-isobare (voir l’équation IV.39). 

Dans le code, on réalise 70% de pas de MD et 30% de pas de changement de volume, 

et les longueurs des trajectoires et les variations de longueurs de la boîte sont ajustées au 

cours de la simulation HMC de sorte que les configurations générées soient acceptées avec 

une probabilité de 50%. 
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IV.3.d. Optimisations et parallélisations des algorithmes 

Le code de reconstruction IGAR, très coûteux en temps de calcul, a été optimisé et 

parallélisé afin de pouvoir modéliser des systèmes suffisamment grands et dont la structure a 

atteint la convergence. 

L'optimisation du code de DM s'effectue en optimisant la génération des listes 

d’atomes voisins par découpage de la boîte de simulation en cellules [Allen 1987]. Nous 

présentons cette approche dans ce qui suit. 

IV.3.d.i. Listes de voisins de Verlet 

Le calcul « brut » des forces et des énergies s’effectuant sur toutes les paires 

atomiques (voir la figure IV.13), le temps de calcul réel (par opposition au temps de 

simulation) du code de DM varie de façon quadratique avec le nombre d’atomes. Afin de 

réduire ces coûts calculatoires il est commun d’utiliser la méthode des listes d’atomes voisins 

de Verlet [Verlet 1967]. Comme le montre la figure IV.14, cette méthode consiste à identifier 

dans un premier temps les paires d’atomes susceptibles d’interagir, i.e. celles dont la distance 

est proche du rayon de coupure rcut du potentiel. 

 

Figure IV.14. Représentation de la méthode des listes de voisins de Verlet. A chacun des 

atomes de la boîte de simulation (e.g. ici l’atome rouge) est attribuée une liste d’atomes 

voisins susceptibles d’interagir avec lui (les atomes verts et violets). 

En pratique, on génère à un instant t, la liste des paires pour lesquelles la distance 

interatomique rij est inférieure à rlist, avec rlist = rcut + rtol où rtol est le « rayon de tolérance ». 

On peut ensuite utiliser cette liste pour le calcul des énergies et des forces jusqu’à ce qu’un 

atome se déplace de plus de rtol/2. En effet, au-delà de cette distance il devient possible 
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qu’une distance interatomique initialement supérieure à rlist soit devenue inférieure à rcut. Il 

faut donc mettre à jour cette liste.  

Avec cette méthode, le temps de calcul des forces et des énergies devient alors 

proportionnel au nombre de paires interatomiques dans les listes de voisins, auquel il faut 

additionner le temps de mise à jour de ces listes. La fréquence de mise à jour des listes est 

inversement proportionnelle au rayon de tolérance rtol choisi tandis que le nombre de paires 

interatomiques dans les listes augmente avec rtol. Il existe donc un rayon de tolérance optimal 

rtol
opt

. Néanmoins, ce dernier augmente avec le nombre d’atomes dans la boîte simulation car 

la mise à jour des listes se fait d’autant plus souvent qu’il y a de plus en plus d’atomes (la 

probabilité qu’un atome se déplace d’une valeur donnée augmente avec le nombre d’atomes). 

IV.3.d.ii. Mise à jour des listes par découpage en cellules de la boîte de simulation 

 Lors de la mise à jour d’une liste, les distances interatomiques sont calculées entre un 

atome donné et tous les autres atomes. Pour éviter des calculs de distances inutiles, il suffit de 

considérer un espace plus petit autour de la sphère de rayon rlist. Pour cela, comme indiqué sur 

la figure IV.15, la boîte de simulation est découpée en cellules de longueur rlist et l’espace 

dans lequel est recalculée chaque liste est contenu dans la cellule à laquelle appartient l’atome 

considéré ainsi que ses 26 cellules voisines dans le volume (en jaune sur la figure IV.15) 

[Knut 1973]. De cette façon, la sphère de rayon rlist de l’atome considéré ne peut pas être à 

l'extérieur de cette boîte réduite. 

 

Figure IV.15. Représentation de la mise à jour des listes par la méthode du découpage en 

cellules de la boîte de simulation. A gauche : génération d’une liste entre un atome (en rouge) 
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est tous les autres atomes. A droite : génération d’une liste entre ce même atome et les atomes 

contenus dans une boîte réduite (en jaune). 

Ainsi, le coût calculatoire (i.e. le temps de calcul réel et la mémoire RAM utilisée) du 

code de DM évolue de façon quasi-linéaire avec la taille du système. De plus, le rayon de 

tolérance optimal rtol
opt

 n’est presque plus dépendant du nombre d’atomes total. 

En pratique, nous avons déterminé, sur un cristal de diamant, que le gain de temps de 

calcul obtenu grâce à la seule optimisation de la génération des listes d’atomes voisins varie 

comme tlist/tlist+cell ~ 1,3 + 7.10
-7

 Nat (où « tlist » est le temps de calcul obtenu en optimisant le 

code brut par la création de liste de voisins et « tlist+cell » est le temps de calcul obtenu en 

optimisant la génération des listes d’atomes voisins par découpage de la boîte de simulation 

en cellules). Notons que les rayons de tolérance optimaux ne sont pas les mêmes pour les 

deux versions du code (dans la première version rtol dépend de la taille du système). Cette 

faible amélioration s’explique par le fait que la seule sous-routine affectée par cette 

optimisation est celle qui réalise la mise à jour des listes. Or, les sous-routines qui entrent 

dans le calcul du potentiel REBO sont très largement majoritaires au niveau du temps de 

calcul (pour des systèmes de moins de 10
6
 atomes). Par ailleurs, nous avons constaté que les 

temps de calcul ainsi que les rayons de tolérance optimaux sont peu dépendants de la 

température entre 0 K et 8000 K (domaine de température de la trempe). 

IV.3.d.iii. Parallélisations 

 Le code a été parallélisé via l’interface de programmation openMP afin de réaliser des 

calculs en parallèle sur des ordinateurs à mémoire partagée. Lors d’un tel calcul, les boucles 

de calcul sont décomposées en listes de tâches (ou « threads ») à effectuer et chacune des 

sous-listes est calculée de manière parallèle sur un des processeurs (ou CPUs). Le formalisme 

openMP permet de gérer un programme avec des boucles parallélisées et d’autres qui ne le 

sont pas. Aussi, pour éviter que les processus ne se perturbent les uns les autres, il est 

nécessaire de définir des variables « privées » qui sont propres à chaque « thread » et des 

variables « partagées » qui sont communes à plusieurs « threads ». Pour ce qui suit, il faut 

aussi introduire la directive « reduction(op:var) » qui permet de réduire la variable var par 

l'opérateur op en sortie de la section parallélisée (e.g., reduction(+:var) permet de sommer 

toutes les variables privées var à la fin de la parallélisation). 
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Par exemple, la figure IV.16 montre la parallélisation d’une boucle, dans laquelle la 

variable « l » représente la liste des paires atomiques (i,j) pour lesquelles il faut calculer 

l’énergie U et les forces f. Dans un calcul mono CPU la liste est traitée en série, tandis que 

dans un calcul parallèle, la liste est découpée en tâches qui sont traitées de manière parallèle 

par les N CPUs. 

 

Figure IV.16. Exemple de parallélisation via le formalisme openMP. 

La parallélisation peut s’effectuer sur la plupart des boucles du code. Cependant, il 

n’est pas toujours efficace de paralléliser toutes les parties du code qui sont parallélisables. En 

effet, d’une part le gain en temps de calcul est négligeable quand on parallélise certaines 

parties du code. D’autre part, la parallélisation du code implique un surcoût de mémoire et 

donc une limitation dans la capacité à réaliser des calculs sur un grand nombre d’atomes. En 

particulier, l'utilisation initiale de la directive « reduction » – i.e. la mise en mémoire de listes 

de variables, calculées via des CPUs distincts, et l'addition de ces variables après la 

parallélisation afin que des CPUs n'écrivent pas à des endroits auxquels aurait dû écrire un 

autre CPU –, s'est montrée beaucoup trop vorace en terme d'utilisation de la mémoire. Le 

code a alors été modifié afin de s'affranchir de cette directive dans la sous-routine « VR » (i.e. 

le calcul du potentiel répulsif). Néanmoins, pour cela, les calculs dans les sous-routines « 

VR » et « Verlet_lists » (i.e. les mises à jour des listes) doivent être effectués sur les couples 

d’atomes voisins comptés deux fois (par symétrie) au lieu d’une seule fois si bien que le 

temps de calcul de ces boucles est augmenté d’un facteur 2 environ. Par ailleurs, plusieurs 

subroutine potentiel_list :
C$OMP PARALLEL
C$OMP PRIVATE(l,i,j,rij,Uij,fij,U,fi,fj)
C$OMP SHARED(nlist,list)
C$OMP REDUCTION(+:U,fi,fj)
C$OMP DO
do l = 1, nlist

i = list(1,l)
j = list(2,l)
calc(rij)
calc(Uij)
calc(fij)
U = U + Uij
fi = fi + fij
fj = fj – fij

end do
end
C$OMP END DO
C$OMP END PARALLEL
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parties du code ont été regardées séparément et nous avons montré que certaines parties du 

code sont parallélisables avec une plus grande efficacité (en termes de temps de calcul) que 

d'autres. En particulier, sur un PyC LR AP contenant ~ 2.10
4
 atomes, les temps de calcul 

relatifs avant et après la parallélisation du code sont respectivement de 84 et 88% pour la 

sous-routine « bijVA » (i.e. le calcul de la partie attractive du potentiel), 8 et 4% pour la sous-

routine « VR », 4 et 3% pour la sous-routine « UHRTEM » (i.e. le calcul du potentiel image), et 2 

et 1% pour la sous-routine « Verlet_lists ». Les autres parties du code nécessitent 

individuellement des temps de calcul relativement négligeables. Ensuite, on constate que 

l’amélioration du temps de calcul des différentes parties du code parallélisées (et donc le 

temps de calcul total) ne se fait pas de façon linéaire avec le nombre de processeurs comme 

on pourrait s’y attendre dans le cas idéal (i.e. en divisant le temps de calcul avec un seul CPU 

par le nombre de CPUs). Une façon de représenter cette amélioration est de regarder 

l’« accélération » du temps de calcul (ou « speed-up »), – i.e. le temps de calcul avec un CPU 

par rapport au temps de calcul avec N CPUs en fonction du nombre de CPUs. Les courbes de 

« speed-up » des différentes parties du code MD montrent que l'amélioration en temps de 

calcul se fait de manière quasi-linéaire et avec une pente de ~ 0,7 jusqu'à 70 CPUs pour les 

sous-routines « VR » et « Verlet_lists », tandis que les autres sous-routines deviennent non-

linéaires à partir de ~ 30 CPUs. En particulier, la sous-routine « bijVA » à un « speed-up » 

quasi-linéaire de pente ~ 0,4 jusqu'à 30 CPUs, suivie d’une partie non linéaire jusqu'à 70 

CPUs avec un maximum de t1CPU/tNCPU ~ 15. Or, comme cette sous-routine est de loin la plus 

longue, le « speed-up » du code suit la même évolution. Par ailleurs, du fait des 

parallélisations, les calculs de DM sont limités à des systèmes contenant au plus 4.10
5
 atomes. 

Cependant, ceci pourrait sans doute être largement amélioré en s’affranchissant de la directive 

« reduction » dans la sous-routine « bijVA ». 

IV.3.e. Optimisations des paramètres de reconstruction IGAR 

Comme cela a été montré par Leyssale et al. [Leyssale 2012], la vitesse de trempe et le 

potentiel image ont un fort effet sur la structure des modèles obtenus. En effet, la présence de 

défauts (par rapport au graphite) dans les modèles sont causés à la fois par une vitesse de 

trempe trop rapide (effet non souhaité) et par le potentiel image (effet souhaité). 

IV.3.e.i. Choix de la rampe de vitesses de trempe 

L'optimisation de la rampe de vitesses de trempe consiste en un choix judicieux des 

vitesses de trempe en fonction de la température. En particulier, la rampe de vitesses de 
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trempe optimale doit être non uniforme avec une vitesse de trempe minimale autour du point 

de fusion du carbone (i.e. entre ~ 4000 et 5000 K). De cette façon, la majorité du calcul se 

concentre dans la partie de la simulation où le matériau se forme. Afin de déterminer la rampe 

optimale, nous avons étudié l’évolution de l’énergie potentielle en fonction de la température, 

pour plusieurs vitesses de trempe (figure IV.17). 

 

Figure IV.17. Courbes de trempes simulées (potentiel REBOII en fonction de la température) 

pour différentes trempes, sur un PyC LR AP contenant environ 20000 atomes et avec kIM = 

2eV. Des trempes uniformes sont indiquées en vert (125 K/ps), et en rouge (5 K/ps). La 

rampe utilisée par Leyssale et al. est en bleu (rampe 1), et celle optimisée dans cette étude est 

en rose (rampe 2). Les temps de simulation sont aussi reportés (en bas à gauche, en ps). 

Sur la figure IV.17, on observe que l’énergie potentielle est correctement minimisée 

lorsque la vitesse de trempe atteint une certaine valeur seuil, sur un domaine de température 

donné. En effet, entre 8000 et 6300 K une vitesse de trempe de 125 K/ps aura le même effet 

sur l’énergie potentielle qu’une vitesse de trempe plus basse (e.g. 5 K/ps). Puis, pour des 

températures inférieures à 6300 K, on voit clairement que l’énergie potentielle diminue 

brusquement si on utilise une vitesse de trempe plus basse que 125 K/ps, et ainsi de suite … 
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Ces brusques diminutions d’énergie dépendantes de la vitesse de trempe sont probablement 

liées à l’apparition de réorganisations texturales au sein du modèle (comme peut-être la 

formation des dislocations, …). Avec cette méthode, la minimisation de l’énergie se fait avec 

un temps de simulation optimal (i.e. le plus faible possible). La rampe utilisée dans cette étude 

(en rose), notée « rampe 2 »,  est détaillée dans le tableau IV.1.b). La rampe utilisée par 

Leyssale et al. [Leyssale 2012], notée « rampe 1 », est aussi reportée (en bleu) pour 

comparaison et est détaillée dans le tableau IV.1.a. 

Tableau IV.1.a) Rampe de vitesses de trempe utilisée par Leyssale et al. [Leyssale 2012]. 

T.10
3
 

(K) 
8-7 7-6 6-5 5-4 4-3 3-2 2-1 1-0 

∂T/∂t 

(K/ps) 
125 25 5 1 5 25 125 125 

Tableau IV.1.b) Rampe de vitesses de trempe utilisée pour cette étude. 

T.10
3
 

(K) 
8-6,3 6,3-5,8 5,8-5,6 5,6-5,2 5,2-4 4-3 3-2 2-0 

∂T/∂t 

(K/ps) 
125 25 5 2 0,5 2 25 125 

Pour des raisons de temps de calcul, la rampe n’a pas été optimisée en deçà de 5000 K 

(température pour laquelle la vitesse de trempe optimale trouvée est de 0,25 K/ps). En effet, 

dans la continuité de cette optimisation, une troisième rampe a aussi été testée. Celle-ci est 

similaire à la rampe du tableau IV.1.b, mais avec une vitesse de trempe minimum vmin de 0,25 

K/ps entre 5200 et 4000 K. Cependant, nous avons jugé que les temps de calcul avec cette 

rampe étaient trop importants. 

En utilisant ces différentes rampes (et plusieurs autres) dans le cas du PyC LR AP 

présenté dans [Leyssale 2012] (avec la même densité et la même image HRTEM), nous avons 

montré que les rampes 1 et 2 permettent d’atteindre la convergence structurale en termes 

d’atomes di-, tri- et tétra- coordonnés (alors que ce n’est pas encore tout à fait le cas pour la 

rampe uniforme de 5 K/ps). De plus, la rampe 2 permet de s’approcher davantage de la 

convergence structurale en termes de distribution de cycles et de clusters de cycles 

hexagonaux (voir la partie IV.4.c ci-dessous pour la définition de ces notions). Nous avons 

également estimé que pour vraiment atteindre cette convergence il faudrait réaliser des 
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simulations au moins deux fois plus longues que celle effectuée avec la rampe 2. Par exemple, 

avec l’utilisation de la troisième rampe (qui  est ~ 1,7 fois plus longue que la rampe 2), le taux 

d’atomes hexagonaux (C6) atteint ~ 95%, au lieu de ~ 93% avec la rampe 2, ~ 88% avec la 

rampe 1, ~ 80% avec la rampe uniforme de 5K/ps et ~ 55% avec la rampe uniforme de 

125K/ps. 

Par ailleurs, nous avons également retrouvé la même optimisation de la rampe de 

vitesses de trempe en utilisant kIM = 4eV, sur ce même matériau et pour un système de taille 

équivalente.  

Par contre, en réalisant ce même type d’étude sur des modèles de 12,4 x 12,4 x 12,4 

nm
3
 (soit ~ 2.10

5
 atomes) pour le même matériau, nous avons obtenu une autre optimisation 

de la rampe de vitesses de trempe : les températures de transition trouvées sont plus élevées, à 

savoir 6,8 ; 6,4 ; 5,9 et 5,6 .10
3
 K au lieu de 6,3 ; 5,8 ; 5,6 et 5,2 .10

3
 K pour un système de ~ 

2.10
4
 atomes. Néanmoins, dans la partie « Résultats » sur les PyCs, les reconstructions sont 

toutes réalisées avec la rampe 2, quelques soient leurs tailles, afin de pouvoir comparer les 

modèles entre eux. 

IV.3.e.ii. Choix du potentiel image optimal 

En comparant les profils énergétiques au cours de la trempe de simulation, pour les 

deux contributions à l’énergie potentielle (i.e. UREBOII = f(T) et UHRTEM = f(T)), effectuées avec 

kIM = 2 et 4 eV, Leyssale et al. [Leyssale 2012] avaient opté pour la valeur de 2 eV. En effet, 

avec cette valeur les atomes se positionnaient sur les franges de l’image 3D (forte diminution 

de UHRTEM) dans la même gamme de température où les liaisons se formaient (forte 

diminution de UREBOII), ce qui paraissait un avantage par rapport aux simulations effectuées 

avec kIM = 4 eV pour lesquelles les atomes se positionnaient dans un premier temps sur les 

franges puis se solidifiaient dans un second temps (à plus basse température). Néanmoins, 

comme le montre la figure IV.18, la comparaison des images HRTEM expérimentales et 

simulées tendent à favoriser le choix de kIM = 4eV plutôt que 2 eV. Rappelons ici que les 

comparaisons entre les images expérimentales et simulées se font en termes de propriété 

d’image et non pas de pixel à pixel. 
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Figure IV.18. Images HRTEM expérimentale (a), et simulées avec la rampe optimisée et kIM = 

2eV (b) et 4eV (c) pour un PyC LRe AP contenant environ 25000 atomes, après relaxation 

des contraintes à 300 K. 

Sur la figure IV.18, il apparaît en effet que l’image obtenue avec kIM = 4 eV (c) est un 

peu plus proche de l’image expérimentale (a), notamment en ce qui concerne l’ondulation et 

la longueur des franges (l’utilisation de kIM = 2 eV (b) donne des franges à la fois trop 

« lisses » et trop longues). Cette étude montre qu’il est nécessaire d’imposer un potentiel 

image assez fort pour générer la nano-texture souhaitée. En outre, ce « lissage » des franges 

est en partie explicable par le processus IGAR lui-même. En effet, nous avons montré qu’en 

répétant ce processus sur une image HRTEM simulée, le modèle obtenu est légèrement plus 

ordonné (i.e. franges plus lisses et plus longues, pics des PDFs/S(Q) plus intenses, taux 

d’atomes trivalents plus important, …) que le modèle obtenu à partir de l’image 

expérimentale. Cet effet peut être imputé à la synthèse de l’image 3D, à la taille du modèle, 

ou encore à la relaxation du modèle. 

IV.3.e.iii. Prise en compte de l’hydrogène 

Les PyCs LR et LRe tels que préparés contiennent une faible proportion d’hydrogène 

(respectivement 0,7 et 2,5% atomiques, tels que mesurés par SIMS et ERDA). Ces taux 

d’hydrogènes doivent être incorporés au sein des modèles afin de s’assurer une modélisation 

aussi fidèle que possible à la réalité. Or, nous ne savons pas à priori où sont localisés ces 

atomes d’hydrogène car les images HRTEM ne permettent pas de clairement les distinguer 

des atomes de carbone dans de tels matériaux. 

Nous avons donc dans un premier temps effectué des simulations IGAR aux densités 

et compositions expérimentales. Après reconstruction, il est apparu que, à la fois pour le PyC 

LR AP et le PyC LRe AP, les hydrogènes peuvent se localiser en bord de plan (notés 

a) b) c)
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« HBdP ») mais aussi en forte proportion sur les plans basaux (notés « HBas ») comme dans le 

graphane. Cependant, cette dernière localisation nous paraît peu réaliste pour de tels 

matériaux denses carbonés ayant connus des températures supérieures à 1000°C. On 

s’attendrait à ce que la plupart des hydrogènes se trouvent en bord de plan. Nous avons 

confirmé ce point en constatant que le taux de HBdP augmente significativement avec 

l’amélioration de la rampe de vitesse de trempe. La présence d’hydrogènes sur les plans est 

donc certainement due à un manque de convergence des simulations. Nous avons alors 

reconstruit des modèles (PyCs LR AP et LRe AP de 6,2 x 6,2 x 6,2 nm
3
) contenant de 1 à 4 

%at. H, avec la rampe optimisée (rampe 2), afin d’étudier la répartition des HBdP et des HBas 

(voir la figure IV.19). 

 

Figure IV.19. Proportion d’hydrogènes en bord de plan (HBdP) en fonction du pourcentage 

atomique d’hydrogènes (%at. H), pour des reconstructions de modèles de 6,2 x 6,2 x 6,2 nm
3
 

réalisées sur des PyCs LR AP (carrés bleus) et LRe AP (losanges rouges), avec la rampe 

optimisée et avec kIM = 2eV sur les atomes de carbone et d’hydrogène. 

 Sur la figure IV.19, on constate que plus le taux d’hydrogènes total est faible plus la 

proportion d’hydrogènes en bord de plan est importante, ce qui confirme le fait que cette 

localisation est plus favorable pour de tels matériaux. On remarque aussi que le taux de HBdP 

est légèrement plus fort pour le PyC LR (AP) que pour le PyC LRe (AP). Pourtant, on 

s’attendrait à ce que la proportion de HBdP soit plus forte dans des modèles qui comportent 
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davantage de bords de plan. Notons cependant la forte incertitude sur les résultats obtenus 

(moyennés sur 3 calculs). 

Dans ces simulations, le paramètre kIM est appliqué à la fois sur les atomes de carbone 

et d’hydrogène. Nous avons également étudié l’influence du potentiel image sur le placement 

des hydrogènes. Ainsi, nous avons réalisé des simulations en appliquant différents potentiels 

image (kIM = 0, 2, et 4 eV) sur les atomes d’hydrogène. Il est apparu que plus le potentiel 

image appliqué sur les hydrogènes est fort, plus la proportion de HBdP est importante. 

Cependant, bien que cette augmentation soit relativement efficace elle n’est pas suffisamment 

significative pour obtenir la totalité des hydrogènes en bord de plan : au mieux, on peut 

estimer qu'au moins 20 à 30% des hydrogènes se trouveront toujours sur les plans basaux en 

combinant les effets du potentiel image et de la rampe. 

Dès lors, nous avons déterminé la proportion d'atomes d'hydrogène à insérer 

initialement dans le système pour que le pourcentage d'hydrogène en bord de plan soit proche 

du pourcentage d'hydrogène mesuré expérimentalement. Nous avons trouvé qu’un taux initial 

de 1 et 4,5 %at. H, respectivement pour les PyCs LR et LRe AP, permet d’obtenir des modèles 

contenant respectivement 0,7 et 2,5 %at. HBdP. Après la trempe (avant la relaxation), les 

hydrogènes situés sur les plans basaux sont supprimés, de façon à ce que les matériaux aient 

le taux d’hydrogène et la densité voulue. 

IV.3.e.iv. Compromis sur le choix des paramètres des reconstructions IGAR  

Une étude systématique des effets de la rampe de vitesses de trempe et du potentiel 

image a été réalisée sur tous les modèles que nous avons reconstruits. Pour cela, les modèles 

obtenus ont été comparés aux données expérimentales à la fois en termes d’images HRTEM, 

de PDFs/S(Q), et de densités (et de variations des paramètres de maille) après relaxation des 

contraintes. D’une part, il est apparu que la rampe la plus lente donne bien les meilleurs 

accords expérimentaux. D’autre part, si l’utilisation de kIM = 4 eV donne de meilleurs accords 

en termes de densités et d’images HRTEM (texture), l’utilisation de kIM = 2 eV est néanmoins 

légèrement favorable en termes de S(Q) et de PDFs (structure). Les résultats sont donc 

mitigés mais globalement l’utilisation du potentiel image de 4 eV (avec la rampe la plus lente) 

donne des accords expérimentaux qui sont légèrement meilleurs. 
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Les modèles ont été comparés avec les images HRTEM et avec les PDFs/S(Q) 

expérimentales afin d’être validés, puis ils ont été caractérisés par diverses méthodes. Pour 

cela, nous avons procédés comme suit. 

IV.4. Validations et caractérisations des modèles 

La validation la plus directe d’un modèle est la comparaison de son image HRTEM 

simulée avec l’image HRTEM expérimentale ayant servi d’exemple pour la synthèse du bloc 

3D. 

IV.4.a. Simulation des clichés HRTEM et comparaison avec les clichés expérimentaux 

IV.4.a.i. Simulation des clichés HRTEM 

Les images HRTEM sont simulées en utilisant la méthode de simulation multi-coupes 

implémentée dans le logiciel NCEMSS [Kilaas 1987]. Dans ces simulations, nous utilisons les 

mêmes paramètres que ceux utilisés pour produire les images expérimentales, i.e. un 

microscope CM30ST avec un faisceau électronique de 300 keV, une défocalisation de 

Scherzer de -58 nm, une dispersion de la défocalisation de 7 nm et une aberration sphérique 

(Cs) de 1,2 mm, un angle de convergence de 0,5 mrad et un rayon d’ouverture de 4 nm
−1

. 

IV.4.a.ii. Comparaisons des images HRTEM simulées et expérimentales 

Les distributions de longueurs et de tortuosités des franges (L2 et τ), et les statistiques 

d'orientation (donnant LaMOD, LcMOD et βMOD) expérimentales et simulées sont comparées 

quantitativement en se basant sur des images HRTEM expérimentales et simulées de tailles 

suffisantes, ou qualitativement si les images HRTEM simulées sont trop petites pour être 

représentatives du matériau (voir la partie IV.1. « Analyse des images HRTEM de franges de 

réseau »). 

IV.4.b. Calcul des PDFs et des S(Q) et comparaison avec les mesures de DRX et de DN 

Une deuxième validation consiste à comparer les PDFs et S(Q) calculées à partir du 

modèle avec les PDFs et S(Q) expérimentales. Cette validation est plus indirecte que la 

validation par les images HRTEM car la PDF n’entre pas dans le processus IGAR. 
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IV.4.b.i. Calcul des PDFs et des S(Q) 

La fonction de distribution de paires (PDF), notée « g(r) » est définie comme la 

probabilité de trouver deux atomes voisins à la distance r par rapport à un système de densité 

homogène (voir e.g. la figure II.6 pour le cas du graphène), ce qui est exprimé par l’équation 

IV.41 : 

 

où r est la distance interatomique, i et j sont les types d’atomes (C ou H), V est le volume, N 

est le nombre d’atomes, α et β sont les indices des atomes, r est la distance interatomique, et δ 

est la fonction de distribution de Dirac (i.e. δ(r − rij) = 1 quand les atomes α et β sont distants 

de r et 0 autrement). 

La PDF est ainsi calculée à partir de données statistiques moyennées sur une 

simulation MD à l’équilibre à 300 K, après la relaxation de la structure.  

Lorsqu’il y a plusieurs espèces chimiques, la PDF totale g
total

(r) est calculée à partir 

des PDFs partielles g(r) (e.g. gCC, gCH, gHH) qui peuvent être obtenues via l’équation IV.41, et 

en tenant compte des longueurs de diffusion (du carbone et de l’hydrogène), tel qu’exprimé 

par l’équation IV.42 : 

                

 

   

 

  
    

 

   

              

 

   

         é               

où i et j sont les types d’atomes, n est le nombre de types d’atomes, ci est la concentration des 

atomes de type i, et     est la longueur de diffusion cohérente des atomes de type i, moyennée 

sur différents isotopes (avec     = 6,65 et     = -3,74 [Sears 1992]). 

La fonction de distribution de paires réduite G(r) est obtenue à partir de g(r), selon 

l’équation IV.43 : 

G(r) = 4πrρ [g(r) - 1]      (équation IV.43) 

(équation IV.41)
V

4πr2NiNj

gij(r) =                ∑ ∑ δ (r – rαβ)

Ni

α=1

Nj

β≠α si i=j

β=1
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où ρ est la densité numérique du système (en atome.Å
-3

). 

Le facteur de structure S(Q) est calculé à partir de G(r) par une transformée de Fourier 

selon l’équation IV.44 : 

       
 

 
                                        

    

 

 

où le vecteur de diffusion Q est définie par   
      

 
, avec λ la longueur d’onde incidente et 

θ le demi-angle de diffusion. 

Le facteur de structure total peut aussi être décomposé en une somme de contributions 

partielles. 

IV.4.b.ii. Correction des PDFs et des S(Q) calculées 

Afin de comparer quantitativement les PDFs et S(Q) calculées à partir des modèles 

avec celles provenant des expériences sur la ligne D4 de l’ILL, il est important de prendre en 

compte plusieurs élargissements artificiels, en particulier pour les fonctions expérimentales. 

En effet, Leyssale et al. [Leyssale 2012] avaient observé que les premiers pics de G(r) étaient 

considérablement plus fins dans les modèles que dans les expériences. Cette différence avait 

été attribuée de manière erronée à la présence d’un stress mécanique dans les modèles. Nous 

avons réalisé qu’en réalité cette divergence vient essentiellement de l’élargissement 

instrumental du diffractomètre. Aussi, les artéfacts provenant de la transformée de Fourier 

sont une autre source importante d’élargissement. Ces artéfacts sont dus aux domaines finis 

de Q ou de r respectivement quand G(r) est calculé à partir du S(Q) expérimental ou quand 

S(Q) est calculé à partir du G(r) du modèle. Ces problèmes de coupure dans la transformée de 

Fourier sont aussi bien connu pour créer des oscillations de troncatures artificiels. 

L’élargissement instrumental du diffractomètre à neutron présente une dépendance à Q avec 

une valeur minimum de 0,11 Å
-1

 à Q = 5,4 Å
-1

 et une valeur maximum de 0,67 Å
-1

 à Q = 23 

Å
-1

. L’élargissement de S(Q) des modèles dû à rmax ne montre aucune dépendance à Q et est 

proportionnel à 1/rmax ; par exemple, quand il approche 0,11 Å
-1

, la valeur minimum de 

l’élargissement instrumental pour rmax est de 3,6 nm (une valeur typique utilisée dans ce 

travail). Ainsi, pour prendre en compte à la fois les effets d’élargissement et de troncature, 

nous avons déterminé des facteurs de structure corrigés S
c
(Q) (équation IV.45) pour les 

modèles en convoluant les facteurs de structure bruts S(Q) avec une fonction gaussienne dont 
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la déviation standard σ a été déterminée de manière à prendre en compte les divers 

élargissements : 

        
 

σ  π
          

     

 σ 
              é              

    

 

 

avec σ = [(σ
instru

)
2
 - (σ

rmax)
2
]

1/2
 

La PDF élargie est alors obtenue à partir du modèle par transformée de Fourier  de 

S
c
(Q) du modèle avec la valeur de coupure Qmax de 23,5 Å

-1
. 

IV.4.c. Recherche des cycles et des fragments 

 Les coordinences sont tout d’abord calculées en considérant que les premiers voisins 

sont distants de moins de 1,85 Å (i.e. la valeur intermédiaire entre les premiers et les 

deuxièmes voisins dans le graphène). A partir de là, les statistiques sur les cycles peuvent être 

calculées en utilisant l’algorithme de recherche d’anneaux dits de « plus courts chemins » 

développé par Franzblau [Franzblau 1991]. Nous avons choisi, comme dans [Leyssale 2009] 

et [Leyssale 2012] de ne prendre en compte que les atomes trivalents dans cette recherche 

(réseau « sp
2
 »). Pour aller plus loin que ces simples statistiques de cycles, Leyssale et al. 

[Leyssale 2012] ont aussi développé une approche permettant de déterminer les atomes tri-

coordonnés appartenant seulement à des cycles hexagonaux (appelés « atomes purement C6 » 

et notés « pC6
a
 »), et parmi eux, les atomes appartenant à des cycles uniquement constitués 

d’atomes purement C6 (appelés « cycles purement C6 » et notés « pC6
r
 »). Par exemple, sur la 

figure IV.20, l’atome en orange est un atome purement C6 et les atomes en bleu appartiennent 

à des cycles purement C6 (en plus d’être des pC6
a
). 

 

Figure IV.20. Représentation des atomes purement C6 (pC6
a
) et des cycles purement 

C6 (pC6
r
). 
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Finalement, les fragments, ou réseaux de cycles, sont définis tel que deux cycles 

purement C6  partageant un atome appartiennent au même fragment. Cet algorithme est 

essentiellement le même que celui de Jain et Gubbins [Jain 2007] excepté que seuls les 

atomes trivalents et les cycles hexagonaux sont pris en compte. 

IV.5. Extraction des propriétés physiques par simulations atomistiques 

Dans un objectif à la fois de prédiction des propriétés et de compréhension de la 

relation structure-propriétés, nous voulons calculer les propriétés mécaniques et thermiques 

des divers modèles carbonés qui ont été validés et caractérisés. 

IV.5.a. Calcul des propriétés mécaniques 

Nous voulons calculer les propriétés mécaniques, en particulier dans le domaine 

élastique linéaire, incluant les modules de Young E et les coefficients de Poisson ν. Pour cela, 

nous effectuons des simulations de déformations uni-axiales (figure IV.21). 

 

Figure IV.21. Représentation d’un essai de traction uni-axiale. L0 et L sont les longueurs 

initiales et finales, l0 et l sont les largeurs initiales et finales, εL est la déformation selon la 

longueur et σl est la contrainte selon la largeur du matériau. 

La figure IV.21 montre de façon schématique un test de traction uni-axiale dans la 

direction de la longueur L d’un matériau. Le résultat de cette contrainte continue σL est un 

εL

σl = 0
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allongement relatif εL et, en général, une contraction des composantes transverses (i.e. la 

hauteur et la largeur dans un matériau 3D) dont la contrainte σl est nulle. Il faut distinguer les 

déformation/contrainte technique et réelle. D’une part, la déformation technique (ou 

« engineering strain ») εe est définie comme la déformation d’un solide due à la contrainte 

appliquée par rapport à la longueur initiale L0 et peut être ici exprimée comme εe = 
    

  
. 

Tandis que la déformation réelle εt prend en compte les déformations instantanées δL. Elle 

donne la mesure correcte de la déformation finale quand la déformation prend place dans une 

série d’incréments, et prend en compte l’influence du chemin de la déformation. Elle s’écrit εt 

=  
  

 
 = ln(1+εe). D’autre part, la contrainte technique σe est définie comme la force F 

appliquée sur l’aire de la section droite initiale A0 et s’exprime comme σe =F/A0. Tandis que 

la contrainte réelle σt est calculée à partir de l'aire réelle de la section droite à l'instant 

considéré et s’écrit σt = δF/δA. Le tenseur de la contrainte réelle (prenant en compte l’effet 

Poisson) est calculé à partir de l’équation du viriel et s’écrit sous forme suivante (équation 

IV.46) :  

   
 

 = 
 

 
   

 

 
    

 
   

    
  

     
   

  
             (équation IV.46) 

où i et j sont les directions principales (x, y, z), V est le volume total, β varie de 1 à N voisins 

d’un atome α, r est la position, F
αβ

 est la force sur un atome α due à un atome β, m est la 

masse et v est la vitesse d’excitation thermique. 

Le module de Young est défini comme la pente sur le domaine élastique linéaire de la 

courbe de contrainte/déformation selon l’un des axes principaux : E = σ / ε, et le coefficient de 

Poisson est le rapport entre la déformation sans contrainte (i.e. dans la direction 

perpendiculaire à l’effort appliqué) et la déformation contrainte (i.e. dans la direction de 

l’effort appliqué) sur le domaine élastique linéaire : νij = - εi / εj. 

Pour simuler ces déformations, nous utilisons le code HMC décrit précédemment 

permettant d’ajuster les dimensions de la cellule. Avant d'effectuer des déformations, les 

contraintes résiduelles des modèles sont relaxées selon les trois directions principales x, y et z 

(les termes de cisaillement étant très faibles). Ainsi les paramètres de mailles (et donc la 

densité) évoluent légèrement, de façon à ce que la pression exercée sur les systèmes s'annule. 

Ensuite nous avons simulé des déformations (traction et compression) uni-axiales à vitesse 

constante selon chacun des axes principaux, tout en prenant en compte les effets Poisson 
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(ajustement du modèle dans les directions non sollicitées). Pour cela, à chaque période de pas 

de simulation une transformation homothétique du système est effectuée dans la direction de 

déformation et les pas de HMC sont complétés par des pas de dilatation/compression du 

système dans les directions non sollicitées, afin de relaxer le terme diagonal du tenseur de 

contrainte dans ces directions, acceptés avec le critère usuel de MC dans l’ensemble 

isotherme/isobare. Toutes les simulations de déformation ont été effectuées avec des 

conditions périodiques aux limites, pour s’affranchir des effets de bords finis, et à une 

température de 300 K. En pratique, nous avons utilisé des probabilités respectives de 70% et 

30% pour les essais de MD et de changement de volume (pour annuler le stress). Tous les 

paramètres intervenant dans ces tentatives de MC (amplitude maximale des changements de 

volume, nombre de pas de temps et valeur du pas de temps pour les essais de MD) sont 

ajustés en cours de simulations pour obtenir des taux d’acceptation d’environ 50%. Les 

vitesses de déformation utilisées sont respectivement de 1.10
-2

 et 1.10
-3

 fois la longueur 

initiale du modèle tous les 10
4
 pas dans la direction de déformation pour les tractions 

parallèles aux feuillets et pour les autres types de déformations étudiés (i.e. tractions 

transverses et compressions parallèles et transverses). En considérant la probabilité de choisir 

un essai de MD (70%), la probabilité de l’accepter (en moyenne 50%) et la longueur moyenne 

des trajectoires de MD (environ 4,5 fs), un pas de nos simulations correspond à un temps de 

l’ordre de 1,6 fs, ce qui correspond à des vitesses de déformation d’environ 63 et 6,3 %/ns 

respectivement. Lors des tests préliminaires, nous avons déterminé le domaine de déformation 

dans lequel le rayon de coupure du potentiel utilisé pour les reconstructions (1,7 Å) reste 

valide. Pour cela, nous avons également réalisé des simulations de traction avec un rayon de 

coupure plus élevé, soit 1,92 Å. Nous avons obtenu qu’un rayon de coupure de 1,7 Å reste 

valable jusqu’à environ 12% de déformation en traction dans le plan. Nous avons aussi 

déterminé les domaines de linéarité des courbes de contrainte en fonction de la déformation. 

En traction parallèle et perpendiculaire aux feuillets le domaine de linéarité est compris 

respectivement entre 0 et 5% et entre 0 et 1% de déformation. En compression parallèle et 

perpendiculaire aux feuillets le domaine de linéarité est compris respectivement entre 0 et -

0,5% et entre 0 et -1% de déformation. Notons que les domaines de linéarité restent bien 

identiques en utilisant des vitesses de déformation plus petites que celles choisies. 

IV.5.b. Calcul des propriétés thermiques 

Pour les propriétés thermiques, Leyssale et al. ont écrit un code utilisant la méthode de 

Müller-Plathe [Müller-Plathe 1997]. Il s'agit d'une technique de dynamique moléculaire hors 
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équilibre (NEMD) qui a été utilisée par Suarez-Martinez et Marks [Suarez-Martinez 2011] 

dans le cas de matériaux carbonés massifs (3D). Dans cette technique, l’évolution au cours du 

temps des positions et des vitesses d’un ensemble d’atomes est simulée et un flux de chaleur 

est créé en échangeant certaines vitesses atomiques entre les atomes les plus chauds d’une 

zone froide et les atomes les plus froids d’une zone chaude, créant ainsi un gradient thermique 

au sein du système (voir la figure IV.22). 

 

Figure IV.22. (A) Schéma de principe de la dynamique moléculaire hors équilibre et (B) 

profil de température résultant. (Tiré de [Stackhouse 2010]). 

Comme le montre la figure IV.22.A, la cellule de simulation est divisée en sections de 

dimensions égales. Une à la position 0 sur l’axe sollicité est désignée comme la « section 

chaude », l’autre à L/2 est désignée comme la « section froide » et à intervalles réguliers la 

chaleur est transférée de la section froide vers la section chaude, par inversion des vitesses de 

deux atomes (le plus chaud de la zone froide avec le plus froid de la zone chaude). En 

pratique, la fréquence des échanges est de 6,25 fs dans les directions longitudinales et de 25 fs 

dans la direction transverse. Avec ces fréquences d’échanges, les gradients longitudinaux et 

transverses sont respectivement de l’ordre de 4 K/nm et de 30 K/nm. En effet, comme le 
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montre l’équation IV.47, la conductivité thermique (TC) est calculée à partir du rapport entre 

le flux de chaleur imposé et le gradient obtenu. 

 

Dans ces simulations, l’inversion des vitesses (échanges) impose un flux et le gradient 

s’établit, en fonction de la TC. Or, comme les TC sont très différentes dans le plan et hors 

plan, il faut ajuster le flux pour avoir un gradient raisonnable. 

Sur la figure IV.22.B, on voit que le gradient de température est non-linéaire autour 

des sections froide et chaude due à la nature non-Newtonienne du transfert de chaleur. Seule 

la portion linéaire du gradient de température est utilisée dans le calcul de la conductivité 

thermique (TC). 

Ces simulations sont réalisées dans l’ensemble NVT avec un thermostat de Berendsen 

utilisant une grande constante de temps de 250 fs pour perturber le moins possible la 

dynamique du système et le gradient. Cela est nécessaire car pour établir le gradient il faut 

faire des simulations très longues, en particulier dans la direction transverse pour laquelle la 

TC est très faible, donc dans l’ensemble NVE l’énergie divergerait sur des temps aussi longs.  

Notons que pour les petits systèmes, afin d’avoir un gradient thermique raisonnable 

(étalement du gradient sur au moins 6 nm), nous avons répliqué les systèmes une fois dans la 

direction selon laquelle s’applique le gradient. 

(équation IV.47)κx = 

mi (v2 – v2 )

2 t Ly Lz

-∑ 1

2

échanges

dT

dx
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V. Résultats 

 Dans ce chapitre, sont présentés les résultats sur les pyrocarbones (PyCs) hautement 

texturés, à savoir les PyCs laminaires rugueux (LR) et laminaires régénérés (LRe) tels que 

préparés (AP) et les PyCs LRe après plusieurs degrés de traitement thermique (HT). Il s’agira 

tout d’abord d’analyser quantitativement les images HRTEM expérimentales ainsi que les 

images synthétisées d’équivalents 3D (en termes de morphologies des franges et de 

statistiques d’orientations). Les modèles atomistiques reconstruits seront ensuite décrits et 

validés (en termes de nano-texture et de structure). Puis, les propriétés mécaniques et 

thermiques issues de ces modèles seront calculées et mises en relation avec leur nano-

texture/structure.  

V.1. Analyse quantitative d'images HRTEM et synthèse d'équivalents 3D 

V.1.a. Introduction 

Dans cette partie, nous allons étudier quantitativement les images HRTEM 

expérimentales et synthétisées des PyCs laminaires hautement texturés tels que préparés 

(nommés les PyCs « LRAP » et « LReAP ») et des PyCs LRe après des traitements 

thermiques à 1300, 1500 et 1700°C (nommés respectivement les PyCs « LRe1300 », 

« LRe1500 » et « LRe1700 »). L’analyse des images expérimentales de ces matériaux, 

présentées à la figure III.2 (à la partie « Base de données expérimentales sur les matériaux 

étudiés »), se fait sur des images filtrées de ~ 25 x 25 nm
2
. Les paramètres de filtrages sont 

une section de tore α de 0,5 Å
-1

 et une ouverture angulaire σθ de 50°. Notons que les analyses 

ont également été réalisées sur une image provenant d’un échantillon différent dans le cas du 

PyC LReAP, afin de vérifier la reproductibilité du procédé. De plus, ces analyses ont aussi été 

effectuées sur des images de ~ 50 x 50 nm
2
 dans le cas des PyCs LRAP et LReAP afin de 

vérifier l’homogénéité de ces images. Nous étudierons dans un premier temps les 

caractéristiques morphologiques (i.e. les longueurs (L2) et les tortuosités (τ) des franges), puis 

les statistiques d’orientation permettant notamment d’obtenir les longueurs de cohérences 

(LaMOD et LcMOD) des domaines et les angles de désorientations (βMOD) entre les domaines 

cohérents. 

V.1.b. Analyse morphologique des franges 

Le suivi des franges est basé sur une étude du champ des orientations locales (les 

confiances associées au champ des orientations locales servant de contrainte pour le suivi des 
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franges). La figure V.1 représente les cartes des orientations (locales) des images HRTEM 

expérimentales filtrées des différents PyCs étudiés dans ce mémoire (figure III.2). La taille du 

tenseur de structure utilisé est de 7 × 7 pixels (soit ~ 0,34 nm x 0,34 nm). 

 

Figure V.1. Cartes d’orientation des images HRTEM expérimentales filtrées des différents 

PyCs étudiés : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC 

LRe1700. Les orientations sont représentées à l’aide d’une palette colorée.  

 Sur la figure V.1, les zones en rouge correspondent aux plans 002 orientés 

horizontalement à environ ±5°, tandis que les zones de défauts (connexions entre les 

domaines) sont désorientées à environ ±20° et apparaissent en mauve et jaune orangé. Ces 

cartes d’orientations mettent alors en évidence la forte orientation préférentielle (ou 

anisotropie) de ces PyCs graphitables. De plus, on observe une organisation plus ou moins 

colonnaire des empilements cohérents. L’anisotropie de ces PyCs semble augmenter avec le 

degré de texturation. Les histogrammes de ces cartes d’orientation sont reportés sur la figure 

V.2. 

a) b) c)

d) e)

5 nm 5 nm 5 nm

5 nm 5 nm

0°

90°
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Figure V.2. Histogrammes des cartes d’orientations des images HRTEM expérimentales des 

différents PyCs graphitables étudiés. 

 Sur la figure V.2, on voit que pour ces PyCs graphitables, les orientations varient dans 

un domaine restreint compris entre -30° et 30°. On observe aussi que les PyCs LRe HT 

deviennent de plus en plus anisotropes (largeur des pics de plus en plus faibles) lorsque la 

température de traitement thermique passe de 1300°C (courbe verte) à 1500°C (courbe 

violette) puis à 1700°C (courbe cyan). Cependant, on note que le PyC LRe1300 (en vert) est 

moins anisotrope que le PyC LReAP (en rouge). Ceci pourrait peut-être s’expliquer par une 

réorganisation texturale causée par le départ des atomes d’hydrogène lors du TT à 1300°C. 

Une autre explication plus plausible tient à la non-stationnarité (ou non homogénéité) de 

l’image du PyC LRe1300 sur laquelle on distingue deux orientations préférentielles : les deux 

tiers en bas à gauche de l'image de la figure V.1.c montrent des défauts orientés à -20° et le 

tiers en haut à droite à +20°. L’anisotropie du PyC LRAP (en bleu) est plus grande que celle 

du PyC LReAP. Toutes ces observations semblent conformes avec les mesures 

expérimentales des valeurs de OA obtenues par SAED (voir le tableau III.1), excepté que 

l’anisotropie du PyC LRAP est légèrement plus faible que celle du PyC LRe1500 (en violet). 

Les cartes de confiances associées au champ des orientations locales sont représentées 

sur la figure V.3. La taille du tenseur de structure utilisé est de 7 × 7 pixels. 

-90 -80 -70 -60 -50 -40 -30 -20 -10 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90

LRe1700
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Figure V.3. Cartes de confiances associées au champ des orientations locales des images 

HRTEM expérimentales filtrées des PyCs étudiés : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC 

LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. Les confiances sont représentées à l’aide d’une 

palette de niveaux de gris (les zones sombres correspondant aux régions de faible confiance). 

 Les cartes de confiances associées au champ des orientations locales (figure V.3) 

mettent en évidence la répartition des zones de défauts (faibles confiances) où les franges sont 

trop perturbées pour permettre une bonne détermination de l’orientation, ce qui peut 

correspondre à des dislocations, à des recouvrements de franges, à des zones amorphes ou 

encore à des pores. Les régions de faible confiance, aux extrémités des « domaines », 

apparaissent en sombre. Elles sont principalement constituées de lignes de défauts. La 

quantité de ces zones de défauts semble diminuer avec le degré de texturation. Les 

histogrammes des niveaux de gris (affichés entre 245 et 255) de ces cartes de confiances sont 

représentés sur la figure V.4. 

a) b) c)

d) e)

5 nm

5 nm 5 nm

5 nm 5 nm

180

255

0



V. Résultats 

 

164 

 

Figure V.4. Histogrammes des niveaux de gris (affichés entre 245 et 255) des cartes de 

confiances associées au champ des orientations locales des images HRTEM expérimentales 

des différents PyCs étudiés. 

Sur la figure V.4, on observe tout d’abord que les régions de forte confiance (i.e. les 

domaines) correspondent majoritairement a des niveaux de gris compris entre ~ 245 et 255, 

avec un pic de distribution à ~ 254. En dessous d’un niveau de gris de 245, il y a donc 

majoritairement des zones de défauts, c’est d’ailleurs la valeur de seuillage de détection qui a 

été choisi pour le suivi des franges de ces PyCs. On constate ensuite que le PyC LRAP 

(losanges bleus) a une plus grande proportion de régions de forte confiance (aires sous les 

distributions) que le PyC LReAP (carrés rouges). De même, pour les PyCs LRe HT, cette 

proportion augmente avec la température de TT (du PyC LRe1300 en triangles vert au PyC 

LRe1700 en étoiles cyans). La proportion de domaines du le PyC LRAP (losanges bleus) se 

situe entre celle du PyC LRe1300 (triangles verts) et celle du PyC LRe1500 (cercles violets). 

La figure V.5 représente les images HRTEM expérimentales filtrées des PyCs 

graphitables avec les suivis des franges. Le seuil de confiance est de 245. 

245 246 247 248 249 250 251 252 253 254 255

LRAP

LReAP

LRe1300

LRe1500

LRe1700
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Figure V.5. Suivis des franges sur les images HRTEM expérimentales filtrées des PyCs 

étudiés : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. 

 Sur la figure V.5, on voit notamment que les franges du PyC LRAP (figure V.5.a) sont 

plus longues et droites que celles du PyC LReAP (figure V.5.b) et du PyC LRe1300 (figure 

V.5.c). De plus, les images correspondant aux TT sur les PyCs LRe HT (figure V.5.c à V.5.e) 

montrent que les domaines sont de plus en plus étendus et orientés les uns par rapport aux 

autres au fur et à mesure que la température du TT augmente. 

 La figure V.6 représente les distributions des longueurs de franges. Comme ces 

distributions suivent une loi en exponentielle décroissante [DaCosta 2001 thèse], les 

logarithmes népériens de ces distributions sont aussi représentés en fonction des longueurs de 

franges. 

5 nm 5 nm
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Figure V.6. Distributions des longueurs de franges et logarithmes népériens de ces 

distributions en fonction des longueurs de franges (en haut à droite ; les courbes de tendance 

sont aussi tracées) pour les images HRTEM expérimentales des différents PyCs graphitables 

étudiés. 

 Sur la figure V.6, on voit qu’il y a, pour tous ces PyCs graphitables, une majorité de 

franges courtes, de tailles inférieures à ~ 1-2 nm (voir aussi les valeurs des médianes sur le 

tableau V.1 ci-après). Au-delà de ces tailles de franges il y a donc majoritairement une perte 

de cohérence de la texture. Ceci peut être corrélé avec la perte de cohérence observée sur les 

PDFs au-delà de 1,5 nm (voir les figures II.7 et A.II.a). Les longues franges sont rares et ne 

dépassent pas ~ 7 nm. On constate que l’évolution des longueurs de franges dépend à la fois 

du degré de texturation des différentes classes de PyCs et du degré de TT des PyCs LRe. 

Ainsi, le PyC LReAP (carrés rouges) a la plus grande proportion de franges inférieures à ~ 1 

nm, suivi du PyC LRe1300 (triangles verts), du PyC LRe1500 (cercles violets) et du PyC 

LRe1700 (étoiles cyans), et les écarts relatifs vont croissant dans cet ordre. Le PyC LRAP 

(losanges bleus) se situe quant à lui entre le PyC LRe1300 (triangles verts) et le PyC LRe1500 

(cercles violets). Les courbes de distributions se croisent toute entre 1 et 2 nm. Pour les plus 

grandes valeurs de L2, la distribution atteint des valeurs faibles, il est alors plus judicieux de 
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regarder les logarithmes népériens de ces distributions (en haut à droite de la figure V.6). On 

voit que pour des franges de tailles supérieures à ~ 1-2 nm, l’ordre d’évolution des PyCs est 

inversé. Par exemple, le PyC LReAP (carrés rouges) a la plus faible proportion de franges 

supérieures à ~ 2 nm, tandis que le PyC LRe1700 (étoiles cyans) a la plus forte proportion de 

longues franges. Notons que le désaccord sur l’évolution des PyCs pour les franges plus 

longues, par exemple entre 6 et 7 nm est probablement lié à l’incertitude sur les valeurs qui 

augmente à cause des faibles nombres de longues franges détectées sur les images. Il est aussi 

intéressant de remarquer que cette comparaison se corrèle bien avec celle des valeurs de La 

(reportées sur le tableau III.1) qui augmentent avec la température de TT pour les PyCs LRe 

HT. 

 Le tableau V.1 reporte les valeurs moyennes ainsi que les médianes des longueurs et 

des tortuosités des franges. 

Tableau V.1. Valeurs moyennes (<L2> et <τ>) et médianes (M(L2) et M(τ)) des longueurs et 

des tortuosités de franges des images HRTEM expérimentales des PyCs graphitables. 

PyC <L2> (nm) M(L2) (nm) <τ> M(τ) 

LRAP 1,12 0,88 1,0056 1,0040 

LReAP 0,97 0,75 1,0060 1,0040 

LRe1300 1,00 0,78 1,0056 1,0040 

LRe1500 1,41 1,07 1,0055 1,0040 

LRe1700 1,86 1,32 1,0045 1,0040 

Sur le tableau V.1, on constate que les valeurs médianes de L2 sont comprises entre 

0,75 (pour le PyC LReAP) et 1,32 nm (pour le PyC LRe1700) (elles sont légèrement plus 

petites que les valeurs moyennes puisque les distributions sont asymétriques avec une queue 

de distribution à droite). Ceci confirme que la majorité des franges est de taille inférieure à ~ 

1-2 nm, tel qu’observé sur la figure V.6. On retrouve également l’ordre d’évolution des 

longueurs de franges entre ces PyCs (voir la figure V.6). Pour les tortuosités, les valeurs de 

médianes ne permettent pas de différencier ces PyCs. On voit aussi que l’évolution des 

tortuosités moyennes des PyCs est, comme pour les longueurs de franges, en assez bon accord 

avec la sensation visuelle des images HRTEM. En particulier, pour les PyCs LRe HT, la 

tortuosité des franges diminue avec la température de TT. De plus, on remarque que les 

valeurs moyennes des tortuosités varient inversement à celles des longueurs de franges : en 
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moyenne, les PyCs ayant les franges les plus longues ont aussi les franges les moins 

tortueuses. 

La seule représentation des distributions des tortuosités des franges est insuffisante 

pour distinguer les PyCs (e.g. une multitude de franges courtes et droites et désorientées les 

unes par rapport aux autres donnerait la même distribution de tortuosités qu’une seule frange 

longue et droite). Nous représentons alors les tortuosités de franges moyennées par intervalles 

de longueurs de franges en fonction de ces dernières (voir la figure V.7). 

 

Figure V.7. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges des images HRTEM expérimentales des PyCs graphitables. 

 Sur la figure V.7, on voit que globalement la tortuosité augmente avec la température 

de TT dans le cas des PyCs LRe : le PyC LReAP (carrés rouges) a les franges les plus 

tortueuses tandis que le PyC LRe1700 (étoiles cyans) a les franges les plus droites. En outre, 

les tortuosités des franges du PyC LRAP (losanges bleus) semblent se situer entre celles du 

PyC LRe1300 (triangles verts) et du PyC LRe1700 (étoiles cyans), tout comme celles du PyC 

LRe1500 (cercles violets). On note que pour les très faibles longueurs de franges (i.e. entre ~ 

0 et 1 nm), les tortuosités des franges sont assez similaires pour ces PyCs graphitables. 
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L’ordre d’évolution des tortuosités moyennes est beaucoup plus net pour les franges plus 

longues. De plus, on remarque que pour des franges de tailles supérieures à 4 nm, le PyC 

LRe1300 (triangles verts) semble avoir des franges plus tortueuses que celles du PyC LReAP 

(carrés rouges). L’évolution des tortuosités des franges du PyC LRe lors de ce TT pourrait 

alors s’expliquer par le départ des atomes d’hydrogène à partir de 1300°C, permettant le 

raccordement de domaines cristallins (de tailles initiales inférieures à ~ 4 nm de long) 

désorientés les uns par rapport aux autres. Ce point est difficile à confirmer compte tenu des 

faibles nombres de longues franges détectées sur les images. Néanmoins, la courbe de 

distribution obtenue sur une image du PyC LReAP provenant d’un autre échantillon montre 

des caractéristiques similaires y compris pour les longues franges, ce qui laisse penser que 

tous ces résultats sont reproductibles. Au fur et à mesure que la température du TT augmente 

(de 1300°C à 1500°C, puis à 1700°C), les tortuosités de toutes les franges semblent tendre 

vers une même valeur minimale (~ 1,004 - 1,005). Le processus impliqué lors du traitement 

thermique du PyC LRe pourrait alors consister à la fois (i) en un raccordement de domaines 

cristallins et (ii) en une réparation des défauts intra-plans menant à la diminution continue de 

la tortuosité de toutes les franges. 

 Après avoir analysé les images HRTEM expérimentales en termes de morphologies de 

franges, nous allons maintenant analyser ces images en termes de statistiques d’orientations. 

V.1.c. Analyse des statistiques d'orientation 

La figure V.8 représente les différences d’orientations moyennes (MOD) de deux 

pixels en fonction de leur distance (ou courbes de cohérence spatiale d’orientation) dans les 

directions parallèle (en bleu) et perpendiculaire (en rouge) aux franges. 
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Figure V.8. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges pour les 

images HRTEM expérimentales des PyCs graphitables étudiés : a) PyC LRAP, b) PyC 

LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. Les valeurs de LaMOD et LcMOD 

sont indiquées par des lignes verticales en pointillés respectivement bleues et rouges et la 

valeur de βMOD est indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

Sur la figure V.8, on voit que les différences spatiales d’orientation de ces PyCs 

graphitables sont faibles pour les très courtes distances (à l’intérieur des grains) et augmentent 

pour atteindre une tendance asymptotique pour les grandes distances, correspondant à l’angle 

de désorientation entre les grains (βMOD). De plus, on observe pour tous ces PyCs, une perte 

de la cohérence spatiale d’orientation plus rapide dans la direction parallèle (en bleu) aux 

franges que dans la direction perpendiculaire (en rouge) aux franges. Ceci montre le caractère 

colonnaire des domaines. En outre, des différences peuvent être observées dans la vitesse de 

convergence à courtes distances. Par exemple, la perte de cohérence du PyC LReAP (figure 

V.8.b) est plus rapide que celle du PyC LRAP (figure V.8.a) et que celle des PyCs LRe HT 

(figures V.8.c à V.8.e). L’angle de désorientation βMOD est aussi plus grand pour le PyC 

LReAP (figure V.8.b) que pour le PyC LRAP (figure V.8.a) ainsi que pour les PyCs LRe HT 

(figures V.8.c à V.8.e). Dans le cas des PyCs LRe HT, on remarque la présence d’ondulations 

à grande distance. De plus, pour le PyC LRe1700 (figure V.8.e), les courbes de cohérence 
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spatiale d’orientation dans les directions parallèle (en bleu) et perpendiculaire (en rouge) aux 

franges se rejoignent à des distances plus grandes que celles représentées sur la figure V.8 

(après 20 nm). Ceci révèle une organisation à plus grande échelle que pour les autres PyCs, 

provenant sans doute de la présence de cônes de croissance de tailles supérieures à 20 nm 

dans ce matériau. Notons le caractère subjectif de la détermination de βMOD correspondant à la 

valeur moyenne de RIMOD au plateau, en particulier dans le cas du PyC LRe1700. Rappelons 

aussi que la distance à laquelle un plateau est obtenu est un bon indicateur de la taille 

représentative du matériau (voir la partie « Méthodes »). On voit que cette taille est plus 

importante pour le PyC LRAP (figure V.8.a) que pour le PyC LReAP (figure V.8.b), et dans 

le cas des PyCs LRe cette taille est d’autant plus grande que la température du TT est élevée 

(figures V.8.c à V.8.e). 

Le tableau V.2 reporte les valeurs déterminées à partir de ces courbes de 

cohérence spatiale d’orientation : βMOD, LaMOD et LcMOD. 

Tableau V.2. Valeurs de βMOD, LaMOD et LcMOD, déterminées à partir des courbes de cohérence 

spatiale d’orientation pour les images HRTEM expérimentales des PyCs graphitables étudiés. 

Les écarts types ont été estimés via l’analyse d’un ensemble de dix images HRTEM [DaCosta 

2014]. Les valeurs expérimentales de OA obtenues par SAED (voir le tableau III.1) et de La et 

Lc obtenues par DRX (ici plus précises que celles obtenues par DN car le diffractomètre D4 a 

été optimisé pour des matériaux amorphes) sont également reportées.  

PyC 
βMOD(°) 

±0,7 

LaMOD(nm) 

±0,02 

LcMOD(nm) 

±0,08 
LcMOD/LaMOD 

OA 

(°) 

La 

(nm) 

Lc 

(nm) 

Lc/La 

LRAP 8,5 0,53 1,4 2,6 22,0 4,6 5,2 1,1 

LReAP 10,1 0,49 0,9 1,9 40,0 2,6 2,9 1,1 

LRe1300 10,2 0,63 1,8 2,8 43,0 3,1 3,8 1,2 

LRe1500 8,3 0,65 2,1 3,3 30,5 4,1 6,3 1,5 

LRe1700 7,1 0,83 3,5 4,3 27,0 6,2 13,3 2,1 

 Sur le tableau V.2, on constate que la désorientation à grande distance (βMOD) diminue 

avec la température du TT pour les PyCs LRe HT. Néanmoins, pour le PyC LRe1300 la 

valeur de βMOD est similaire à celle du PyC LReAP, pour les raisons invoquées précédemment 

(non stationnarité de l’image ou mécanisme de réparation des défauts). En outre ces valeurs se 

comparent bien avec les valeurs de OA obtenues par SAED. La valeur de βMOD du PyC LRAP 

est quant à elle similaire à celle du PyC LR1500, ce qui est en léger désaccord avec les 
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valeurs de OA. Pour les PyCs LRe, l’évolution des valeurs des longueurs de cohérence (LaMOD 

et LcMOD) est en bon accord avec les valeurs de La et Lc mesurées par diffraction. En 

particulier, on vérifie bien que l’anisotropie des domaines, obtenue via le rapport LcMOD / 

LaMOD, augmente avec la température de TT. Néanmoins, les valeurs obtenues sur les PyCs 

LRe HT sont sans doute surestimées en raison de l’inhomogénéité des images. 

Comparativement aux autres PyCs, les valeurs du PyC LRAP déterminées par ces calculs 

semblent sous-estimées. En effet, d’après les mesures de diffraction, les valeurs de La et Lc du 

PyC LRAP se situent entre celles du PyCLRe1300 et celles du PyC LRe1500. Par ailleurs, les 

valeurs absolues sont très faibles comparées à celles obtenues par diffraction (environ 5 à 9 

fois plus faibles pour LaMOD et 2 à 4 fois plus faibles pour LcMOD). Ceci peut en partie 

s’expliquer par le fait que les valeurs obtenues via les images HRTEM et celles obtenues par 

diffraction (DN ou DRX) ne sont pas directement comparables. En effet, les longueurs de 

cohérence obtenues par diffraction sont calculées via la formule de Scherrer (pour Lc) et via 

les équations de Warren (pour La) et donnent, en fait, des longueurs de cohérence apparentes. 

Ainsi, la corrélation entre la taille des domaines et les données de diffraction requiert la 

connaissance de la distribution des tailles et de la forme des cristallites. La figure V.9 

représente les distributions de longueurs de franges pour les PyCs LRAP et LReAP, avec un 

plus petit intervalle de classe que sur la figure V.6. 

 

Figure V.9. Distribution des longueurs de franges pour les images HRTEM expérimentales 

des PyCs LRAP (ligne bleue en pointillés) et LReAP (ligne noire continue). Les longueurs de 
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cohérence calculées à partir des images HRTEM (LaMOD) et les longueurs de cohérence 

expérimentales obtenues par DRX (La(XRD)) sont également indiquées par des tirets verticaux. 

(Tiré de Da Costa et al. [DaCosta 2014]). 

Sur la figure V.9, on voit que les longueurs de cohérence LaMOD sont proches du mode 

de distribution des longueurs de franges tandis que les valeurs des longueurs de cohérence 

obtenues par DRX (La(XRD)) sont décalées vers les grandes tailles de domaines. Ceci peut 

s’expliquer par le fait que les longueurs de cohérence (ou tailles de domaines) déterminées par 

les méthodes de diffraction sont pondérées par la surface ou par le volume des colonnes, et 

sont donc toujours plus grandes que les valeurs moyennes. Une autre raison est que le logiciel 

de DRX suppose une distribution gaussienne de tailles d’empilements alors que les 

distributions de tailles de domaines réelles sont habituellement des distributions log-normales. 

En outre, la complexité structurale des carbones turbostratiques rend leur nanostructure assez 

éloignée de la représentation schématique de la BSU (voir la figure IV.1) communément 

acceptée pour décrire les paramètres structuraux déterminés par HRTEM et DRX. En effet, 

comme l’ont montré Leyssale et al. [Leyssale 2009], [Leyssale 2012], la structure atomique 

de tels PyCs hautement texturés est constituée de feuillets aromatiques contenant des cycles à 

5 et 7 atomes de carbone, et ces feuillets sont reliés par des dislocations vis et des atomes 

tétravalents (voir les figure II.13 à II.15). L’image de frange de réseau résultante est similaire 

à une densité projetée de la structure le long de la direction d’observation et contient plus ou 

moins de franges contrastées en fonction de leur orientation, de leur extension et de leur 

recouvrement dans l’épaisseur et de la présence de défauts. En particulier, l’épaisseur de ces 

échantillons (telle que mesurée par spectroscopie EELS) varie entre 30 et 50 nm. Par 

conséquent, les indicateurs LaMOD et LcMOD donnent une information moyennée entre les zones 

parfaitement ordonnées et les zones fautées (qui sont néanmoins pondérées par les indices de 

confiance) et sont donc plus petits que les longueurs de franges moyennes. De plus, d’autres 

effets peuvent faire diminuer les valeurs de LaMOD et LcMOD, comme l’endommagement des 

images HRTEM (lors de la préparation et/ou de l’observation). 

Tandis que les courbes de cohérence spatiale d’orientation différencient les cohérences 

longitudinales et transverses, sur toute une gamme de distance, il est aussi intéressant de 

comprendre comment l’anisotropie varie en fonction de l’angle ψ, à l’intérieur des grains. La 

figure V.10 représente les diagrammes polaires d’iso-valeurs de MOD le long des différentes 

directions (ou diagrammes de cohérence spatiale d’orientation), pour les images 

expérimentales des PyCs graphitables étudiés. 
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Figure V.10. Diagrammes de cohérence spatiale d’orientation (DCSO) des images HRTEM 

expérimentales des PyCs graphitables : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) 

PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. Dans chaque direction ψ, est représentée la distance 

moyenne, graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle il y a une différence d’orientation (MOD) 

comprise entre 1° (en orange) et 6° (en bleu). 

 Sur la figure V.10, on voit que l’anisotropie de forme et l’extension spatiale des 

domaines cohérents sont différentes entre ces PyCs graphitables. En effet, conformément aux 

valeurs de LcMOD / LaMOD (voir le tableau V.2), les domaines des PyCs graphitables ont des 

cristallites fortement anisotropes. En outre, les domaines des PyCs LRe HT deviennent de 

plus en plus anisotropes et étendus au cours du TT (figures V.10.b à V.10.e). Conformément 

aux valeurs de LcMOD / LaMOD, on trouve aussi que l’anisotropie des domaines du PyC LRAP 

(figure V.10.a) est intermédiaire entre celle du PyC LReAP (figure V.10.b) et celle du PyC 

LRe1300 (figureV.10.c). L’extension spatiale des domaines du PyC LRAP (figure V.10.a) est 

quant à elle intermédiaire entre le PyC LRe1300 (figure V.10.c) et le PyC LRe1500 (figure 

V.10.d). 
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V.1.d. Synthèse et validation d'images 3D 

Préalablement à la reconstruction des modèles atomistiques, des images d’équivalents 

HRTEM 3D ont été synthétisées à partir des images HRTEM expérimentales filtrées 

présentées à la figure III.2, et analysées ci-dessus. Le paramétrage de ces blocs a tout d’abord 

été effectué par une comparaison qualitative entre les images HRTEM expérimentales et les 

tranches des images synthétisées. Il a ainsi été estimé que les paramètres suivant donnent un 

accord visuellement acceptable : 3 échelles de décomposition (Nsc = 3), 2 filtres orientés 

appliqués à chaque échelle (Nori = 2), 5 pixels de voisinage (Na = 5) et 3 itérations (Niter = 3). 

La figure V.11 représente une des tranches pour chacune des images HRTEM 3D synthétisées 

de 12,4 nm de côté. Rappelons que chaque tranche d’un bloc donné est par définition 

statistiquement équivalente aux autres autour de l’axe d’empilement (z) des plans. 

 

Figure V.11. Une des tranches des images HRTEM 3D synthétisées de 12,4 nm de côté : a) 

PyC LRAP, b) PyC LReAP. 

Sur la figure V.11, on peut constater que les images synthétisées de 12,4 x 12,4 x 12,4 

nm
3
 de ces PyCs graphitables sont, d’un point de vue qualitatif, en accord satisfaisant avec les 

images expérimentales correspondantes. En effet, visuellement, on a par exemple bien 

l'impression que les franges visibles sur une tranche du bloc 3D du PyC LRAP (figure V.11.a) 

sont plus longues et moins tortueuses que celles visibles sur la même tranche du bloc 3D du 

PyC LReAP (figure V.11.b). Par ailleurs, on note que la répartition globale des domaines et 

des défauts au sein de ces deux tranches est similaire. Ceci s’explique par l’utilisation d’une 

1 nm

a) b)

1 nm
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même graine aléatoire pour synthétiser les images 3D. De cette façon chaque tranche d’un 

bloc est directement comparable avec la même tranche d’un autre bloc. 

Afin de comparer quantitativement les images synthétisées 3D avec les images 

expérimentales, les indicateurs nano-texturaux (L2, τ, βMOD, LaMOD, LcMOD) ont aussi été 

déterminés à partir des images synthétisées. Pour cela, ces images sont tout d’abord filtrées 

car la FFT introduit des artéfacts qui sont dus aux hautes fréquences dans ces images.  

La figure V.12 représente les distributions des longueurs de franges, pour les images 

synthétisées de 12,4 nm de côté et pour les images expérimentales des PyCs LRAP et LReAP. 

Notons que, comme les images synthétisées sont périodiques, le suivi des franges se poursuit 

de part et d’autre de ces images. 

 

Figure V.12. Distributions des longueurs de franges pour les images synthétisées de 12,4 nm 

de côté (symboles pleins et lignes) et pour les images expérimentales (symboles creux et 

tirets) des PyCs LRAP (losanges bleus) et LReAP (carrés rouges). Les logarithmes népériens 

de ces distributions en fonction des longueurs de franges sont représentés en haut à droite (les 

courbes de tendance sont aussi tracées). 
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 Sur la figure V.12, on vérifie bien que l’image synthétisée du PyC LRAP (losanges 

bleus pleins) a davantage de longues franges que celle du PyC LReAP (carrés rouges pleins). 

L’accord entre les distributions des images expérimentales (symboles creux) et synthétisées 

(symboles pleins) est bon mais il n’est pas parfait. Ce léger désaccord peut, au moins en 

partie, être imputé à la petite taille des images du bloc sur lesquelles sont réalisées ces 

statistiques. En effet, il a été montré que la dispersion des valeurs entre les tranches au sein 

d’un même bloc est significative. 

 La figure V.13 représente les distributions des tortuosités de franges moyennées par 

intervalles de longueurs de franges en fonction des longueurs de franges, pour les images 

synthétisées de 12,4 nm de côté et pour les images expérimentales des PyCs LRAP et LReAP.  

 

Figure V.13. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges, pour les images synthétisées de 12,4 nm de côté (symboles pleins et lignes) et pour 

les images expérimentales (symboles creux et tirets) des PyCs LRAP (losanges bleus) et 

LReAP (carrés rouges). 
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 Sur la figure V.13, on vérifie que l’image synthétisée du PyC LRAP (losanges bleus 

pleins) a des franges moins tortueuses que celle du PyC LReAP (carrés rouges pleins). 

Cependant, là encore, l’accord entre les distributions des images expérimentales (symboles 

creux) et synthétisées (symboles pleins) n’est pas parfait, possiblement à cause de la faiblesse 

de l’échantillonnage. 

 La figure V.14 représente les courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les 

directions parallèle et perpendiculaire aux franges, pour les images synthétisées de 12,4 nm de 

côté et pour les images expérimentales des PyCs LRAP et LReAP. 

 

Figure V.14. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges, pour les 

images synthétisées de 12,4 nm de côté (lignes continues) et pour les images expérimentales 

(tirets) : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP. Pour les statistiques des images synthétisées, les 

valeurs de LaMOD et LcMOD sont indiquées par des lignes verticales en pointillés respectivement 

bleues et rouges et la valeur de βMOD est indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

 Sur la figure V.14, on voit que les courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les 

directions parallèle (en bleu) et perpendiculaire (en rouge) aux franges obtenues à partir des 

images synthétisées de 12,4 nm de côté (lignes continues) sont en très bon accord avec celles 

obtenues à partir des images expérimentales (tirets), à la fois pour le PyC LRAP (figure 

V.14.a) et pour le PyC LReAP (figure V.14.b). De plus, les valeurs de βMOD, LaMOD et LcMOD 

déterminées à partir de ces courbes se comparent assez bien avec celles obtenues à partir des 

images expérimentales (voir le tableau V.2). On note cependant un léger désaccord sur les 
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valeurs de LcMOD pour le PyC LRAP, conformément aux différences observées sur les courbes 

de cohérence spatiale d’orientation dans la direction perpendiculaire aux franges (en rouges) 

de la figure V.14.a. 

 La figure V.15 représente les diagrammes de cohérence spatiale d’orientation, pour les 

images synthétisées de 12,4 nm de côté et pour les images expérimentales des PyCs LRAP et 

LReAP. 

 

Figure V.15. Diagrammes de cohérence spatiale d’orientation (DCSO) des images 

synthétisées de 12,4 nm de côté (lignes continues) et des images expérimentales (pointillés) : 

a) PyC LRAP, b) PyC LReAP. Dans chaque direction ψ, est représentée la distance moyenne, 

graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle il y a une différence d’orientation (MOD) comprise entre 

1° (en orange) et 6° (en bleu). 

Sur la figure V.15, on vérifie que les diagrammes de cohérence spatiale d’orientation 

obtenus à partir des images synthétisées de 12,4 nm de côté (lignes continues) sont en bon 

accord avec ceux obtenus à partir des images expérimentales (pointillés), à la fois pour le PyC 

LRAP (figure V.15.a) et surtout pour le PyC LReAP (figure V.15.b). 

La même approche, i.e. des comparaisons visuelles puis quantitatives, a été réalisée 

sur les images des PyCs graphitables de 6,2 nm de côté. La figure V.16 représente une des 

tranches pour chacune des images HRTEM 3D synthétisées de 6,2 nm de côté. 

b)a)
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Figure V.16. Une des tranches des images HRTEM 3D synthétisées de 6,2 nm de côté : a) 

PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. 

Sur la figure V.16, on constate que les images synthétisées de 6,2 x 6,2 x 6,2 nm
3
 de 

ces PyCs graphitables sont en accord satisfaisant avec les images expérimentales 

correspondantes. En effet, si par exemple, on compare visuellement l’image du PyC LReAP 

(figure V.16.b) avec celle du PyC LRAP (figure V.16.a) ou du PyC LRe1700 (figure V.16.e), 

on constate que les franges de ces derniers sont à la fois plus longues et moins tortueuses. De 

même, on peut percevoir que le degré de texturation du PyC LRAP (figure V.16.a) est 

intermédiaire entre les PyCs LRe1300 (figure V.16.c) et LRe1500 (figure V.16.d). 

Les images synthétisées ont ensuite été comparées de manière plus quantitative. Tout 

d’abord, les histogrammes des cartes d’orientation et des cartes de confiance ont été tracés, 

comme cela a été fait sur les images expérimentales (voir les figures V.2 et V.4). Il a été 

constaté que les évolutions des histogrammes des cartes d’orientation et des cartes de 

confiance sont en bon accord avec celles des images expérimentales, excepté une inversion 

entre le PyC LReAP et le PyC LRe1300 sur les histogrammes des cartes d’orientation (voir 

les figures A.V et A.VI en annexe). Cette dernière observation paraît contradictoire avec la 

non-stationnarité observée sur la carte d’orientation de l’image HRTEM expérimentale du 

PyC LRe1300 (figure V.1.c). 
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Les indicateurs nano-texturaux (L2, τ, βMOD, LaMOD, LcMOD) ont ensuite été déterminés à 

partir des images synthétisées. La figure V.17 représente les distributions des longueurs de 

franges calculées sur les images expérimentales et sur les images synthétisées de 6,2 nm de 

côté des PyCs graphitables étudiés. 

 

Figure V.17. Distributions des longueurs de franges sur les images expérimentales et sur les 

images synthétisées de 6,2 nm de côté des PyCs graphitables. Les logarithmes népériens de 

ces distributions en fonction des longueurs de franges sont représentés en haut à droite (les 

courbes de tendance sont aussi tracées). Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles 

pleins et lignes : calculé. Losanges bleus : PyC LRAP, carrés rouges : PyC LReAP, triangles 

verts : PyC LRe1300, cercles violets : PyC LRe1500, étoiles (expérimental) et croix (calculé) 

cyans : LRe1700. 

Sur la figure V.17, on trouve les mêmes tendances sur les statistiques obtenues à partir 

des images synthétisées (symboles pleins et lignes) que celles obtenues à partir des images 

expérimentales (symboles creux et tirets) : globalement, les PyCs LReAP (carrés rouges) et 

LRe1300 (triangles verts) ont les franges les plus courtes tandis que le PyC LRe1700 (étoiles 

cyans) a les franges les plus longues. Les PyCs LRAP (losanges bleus) et LRe1500 (cercles 
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violets) ont des longueurs de franges intermédiaires. Notons que les incertitudes sur les 

valeurs sont assez élevées pour des images synthétisées aussi petites. 

La figure V.18 représente les distributions des tortuosités de franges moyennées par 

intervalles de longueurs de franges en fonction des longueurs de franges, calculées sur les 

images expérimentales et sur les images synthétisées de 6,2 nm de côté des PyCs graphitables. 

 

Figure V.18. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges, pour les images synthétisées de 6,2 nm de côté et les images expérimentales des 

PyCs graphitables. Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles pleins et lignes : 

calculé. Losanges bleus : PyC LRAP, carrés rouges : PyC LReAP, triangles verts : PyC 

LRe1300, cercles violets : PyC LRe1500, étoiles (expérimental) et croix (calculé) cyans : 

LRe1700. 

Sur la figure V.18, on voit que les évolutions observées entre les tortuosités des PyCs, 

sur les statistiques obtenues à partir des images synthétisées (symboles pleins et lignes), 

semblent conformes avec celles obtenues à partir des images expérimentales (symboles creux 

et tirets), en tout cas pour les petites valeurs de L2. Pour les longues franges, l’échantillonnage 

est probablement trop faible pour obtenir des valeurs fiables. De manière générale, on trouve 
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que les PyCs LReAP (carrés rouges) et LRe1300 (triangles verts) ont les franges les plus 

tortueuses tandis que le PyC LRe1700 (étoiles cyans) a les franges les plus droites. Les PyCs 

LRAP (losanges bleus) et LRe1500 (cercles violets) ont des tortuosités intermédiaires. 

 La figure V.19 représente les courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les 

directions parallèle et perpendiculaire aux franges, pour les images synthétisées de 6,2 nm de 

côté et pour les images expérimentales des PyCs graphitables. 

 

Figure V.19. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges, pour les 

images synthétisées de 6,2 nm de côté (lignes continues) et pour les images expérimentales 

(tirets) : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. 

Pour les statistiques des images synthétisées, les valeurs de LaMOD et LcMOD sont indiquées par 

des lignes verticales en pointillés respectivement bleues et rouges et la valeur de βMOD est 

indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

Sur la figure V.19, on constate que l’accord entre les courbes de cohérence spatiale 

d’orientation obtenues à partir des images synthétisées de 6,2 nm de côté (lignes continues) et 

celles obtenues à partir des images expérimentales (tirets) est assez bon, à la fois en terme de 

vitesse de perte de cohérence à courte distance et en terme d’angle de désorientation à grande 

distance, en particulier pour les PyCs les moins texturés comme le PyC LReAP (figure 
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V.19.b). Cependant, les vitesses de perte de cohérence spatiale d’orientation dans la direction 

perpendiculaire aux franges (en rouge) sont souvent en léger désaccord ; celles obtenues à 

partir des images synthétisées (lignes continues en rouge) sont alors surestimées (voir par 

exemple le PyC LRe1700 à la figure V.19.e). Dans ce cas les valeurs de LcMOD sont donc 

sous-estimées. En outre, on note la présence de fortes ondulations à grande distance sur toutes 

les courbes de cohérences des images synthétisées de 6,2 nm de côté. Ceci s’explique par la 

faiblesse des échantillonnages (petite taille des images). Il s’ensuit que les déterminations des 

indicateurs βMOD, LaMOD et LcMOD sont approximatives. 

 La figure V.20 représente les diagrammes de cohérence spatiale d’orientation, pour les 

images synthétisées de 6,2 nm de côté et pour les images expérimentales des PyCs 

graphitables. 

 

Figure V.20. Diagrammes de cohérence spatiale d’orientation (DCSO) des images 

synthétisées de 6,2 nm de côté (lignes continues) et des images expérimentales (pointillés) : a) 

PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. Dans 

chaque direction ψ, est représentée la distance moyenne, graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle il 

y a une différence d’orientation (MOD) comprise entre 1° (en orange) et 6° (en bleu). 

b)a)

d) e)

c)
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 Sur la figure V.20, on constate que l’accord entre les diagrammes de cohérence 

spatiale d’orientation des images synthétisées de 6,2 nm de côté (lignes continues) et des 

images expérimentales (pointillés) est bon pour les PyCs les moins texturés, comme le PyC 

LReAP (figure V.20.b). Cependant, cet accord diminue avec le degré de texturation des PyCs, 

comme en particulier le PyC LRe1700 (figure V.20.e). On observe que ce désaccord provient 

essentiellement de la mauvaise prise en compte de la cohérence spatiale d’orientation selon la 

direction d’empilement (ψ = 90°) : les domaines cohérents des images synthétisées ne sont 

pas assez étendus selon la direction d’empilement, et cela est d’autant plus vrai que les PyCs 

sont fortement texturés. 

V.1.e. Conclusion 

Dans cette partie, nous avons tout d’abord analysé quantitativement les images 

HRTEM expérimentales de PyCs graphitables tels que préparés (les PyCs LRAP et LReAP) 

et après plusieurs traitements thermiques (les PyCs LRe1300, LRe1500 et LRe1700). Cette 

analyse a consisté à décrire les images en termes de morphologies de franges et de statistiques 

d’orientations. 

L’analyse morphologique des franges a démontré qu’avec le TT, la longueur des 

franges des PyCs LRe HT augmente tandis que leur tortuosité diminue. Le PyC LRAP a quant 

à lui des longueurs et des tortuosités de franges intermédiaires entre le PyC LRe1300 et le 

PyC LRe1500. 

L’analyse des statistiques d'orientation a montré que la désorientation inter-domaines 

diminue avec la température de TT des PyCs LRe HT. Le PyC LRAP a une désorientation 

inter-grains similaire à celle du PyC LRe1500. Cette analyse a aussi montré que les longueurs 

de cohérence des cristallites à la fois longitudinale et surtout transversale, et donc 

l’anisotropie de forme des domaines, augmentent avec la température de TT des PyCs LRe 

HT. Le PyC LRAP a des longueurs de cohérence longitudinale et transversale et une 

anisotropie de forme de domaines intermédiaires entre celles des PyCs LReAP et LRe1300. 

Nous avons ensuite analysé quantitativement les images synthétisées d’équivalents 

3D, qui sont utilisées dans la reconstruction de modèles, afin de les valider. 

Les blocs de 12,4 nm de côté des PyCs LRAP et LReAP sont en très bon accord avec 

les images HRTEM expérimentales. Le bloc de 6,2 nm de côté du PyC LReAP est également 

en bon accord avec l’image expérimentale. Par contre, le bloc de 6,2 nm de côté du PyC 
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LRAP est en moins bon accord avec l’image expérimentale, en particulier en ce qui concerne 

la cohérence spatiale d’orientation dans la direction d’empilement. Ainsi, les images de 6,2 

nm de côté semblent trop petites pour traduire toute la diversité de la nano-texture du PyC 

LRAP. De même, pour les PyCs LRe HT, les longueurs de cohérences transversales sont 

d’autant plus sous-estimées que la température de TT est élevée (et en particulier le PyC 

LRe1700). Néanmoins, tous les autres indicateurs nano-texturaux obtenus à partir de ces 

images synthétisées semblent (aux incertitudes près) assez bon. 

Nous allons maintenant présenter les résultats sur les modèles reconstruits à partir des 

images synthétisées 3D. 
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V.2. Reconstructions, analyses et validations de modèles atomistiques 

V.2.a. Introduction 

 Dans cette partie, nous allons tout d’abord présenter différents modèles atomistiques 

des PyCs graphitables, tels que préparés et traités thermiquement, reconstruits par la méthode 

IGAR à partir d’images HRTEM expérimentales (figure III.2) et des densités et %at. H 

mesurés (tableau III.1). Ces modèles seront décrits en détail (distributions des coordinences, 

distributions des cycles et des domaines graphéniques, …). Ils seront ensuite validés par 

comparaison des images simulées et expérimentales, puis par comparaison des données de 

diffractions simulées avec les PDFs et S(Q) expérimentaux.  

V.2.b. Description des modèles 

Les modèles présentés ci-après ont été reconstruits via la méthode IGAR en utilisant 

les paramètres kIM = 4 eV et la rampe optimisée décrite dans le tableau IV.1.b (à la partie 

IV.3.e.i). Ces modèles sont basés sur les images HRTEM expérimentales de la figure III.2 (les 

images synthétisées 3D ont été présentées à la partie V.1.d), et sur les densités et les taux 

d’hydrogènes mesurés, reportés dans le tableau III.1. 

Des modèles (cubiques) d’environ 12,4 nm de côté (~ 2.10
5
 atomes) ont été 

reconstruits pour les PyCs LRAP et LReAP. Ces « grands » modèles sont notés « LRAP
L
 » et 

« LReAP
L
 » (L pour « Large »). Cependant, pour des raisons de temps de calcul, des modèles 

de cette taille n’ont pas pu être reconstruits pour les PyCs LRe HT durant cette thèse. Des 

modèles d’environ 6,2 nm de côté (~ 25000 atomes) ont néanmoins été reconstruits pour 

l'ensemble des PyCs étudiés. Ces « petits » modèles sont notés « LRAP
S
 », « LReAP

S
 », 

« LRe1300
S
 », « LRe1500

S
 » et « LRe1700

S
 » (S pour « Small »). Remarquons que la taille 

de ces modèles a été choisie de façon à être un multiple proche de d002 pour l’ensemble des 

PyCs étudiés. De plus, ils sont légèrement plus volumineux que ceux obtenus dans [Leyssale 

2012]. Les modèles de PyCs AP doivent contenir des hydrogènes, conformément aux données 

expérimentales. Néanmoins, des modèles de PyCs LRAP et LReAP de 6,2 nm de côtés sans 

hydrogène ont aussi été reconstruits pour comparaison. Ils sont notés « LRAP
S*

 » et 

« LReAP
S*

 ». Il faut aussi noter que, compte tenu des tailles de domaines cohérents des 

matériaux étudiés (voir les valeurs de La et Lc dans le tableau III.1), certains de ces modèles 

de 6,2 nm de côtés sont certainement de trop petite taille pour reproduire l'ensemble de 

l'information nano-structurale/-texturale de ces matériaux (en particulier les plus texturés, 
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comme les PyCs LRAP, LRe1500 et surtout le PyC LRe1700, pour lesquels La et Lc sont 

proches voire nettement supérieurs à 6,2 nm). Des modèles dans des boîtes non cubiques ont 

aussi été reconstruits afin d’étudier les effets de taille (mais uniquement pour le PyC LReAP). 

Ils sont notés « LReAP
VS

 » (VS pour « Very Small »), « LReAP
VL

 » (VL pour « Very 

Long ») et « LReAP
VH

 » (VH pour « Very High »). Les tailles sont notées « X x Y x Z », où X 

et Y sont les dimensions dans le plan (avec X = Y) et Z est la dimension d’empilement. Le 

tableau V.3 liste les paramètres (dimensions, nombre d'atomes, taux d’hydrogènes, densité) 

utilisés pour les reconstructions des différents modèles. Notons que les nombres d’atomes et 

les densités indiqués sont ceux obtenus après avoir enlevé les atomes d’hydrogène localisés 

entre les plans de graphène (i.e. après la trempe simulée), puisque seuls les hydrogènes en 

bords de plan HBdP sont gardés. 

Tableau V.3. Paramètres utilisés pour les reconstructions des différents modèles : dimensions 

dans le plan (X et Y), dimension d’empilement (Z), nombre d'atomes (N), densité (ρ) et taux 

d’hydrogènes en bords de plan (%at. HBdP). 

PyC X=Y (nm) Z (nm) N ρ (g/cm
3
) %at. HBdP 

LRAP
L
 12,39 12,39 203482 2,12 0,7 

LReAP
L
 12,39 12,39 205763 2,11 2,4 

LRAP
S
 6,19 6,19 25436 2,12 0,7 

LReAP
S
 6,19 6,19 25740 2,11 2,5 

LRe1300
S
 6,19 6,19 25392 2,13 0 

LRe1500
S
 6,19 6,19 25750 2,16 0 

LRe1700
S
 6,19 6,19 25750 2,16 0 

LRAP
S
* 6,19 6,19 25272 2,12 0 

LReAP
S
* 6,19 6,19 25154 2,11 0 

LReAP
VS

 3,10 6,19 6436 2,11 2,5 

LReAP
VL

 12,39 6,19 102961 2,11 2,5 

LReAP
VH

 6,19 24,77 100403 2,11 2,5 

Après la trempe simulée, les dimensions de la boîte de simulation sont relaxées, de 

sorte que les modèles sont considérés comme étant à l’équilibre mécanique. Ceci est confirmé 

par les valeurs individuelles des tenseurs de contraintes à la fin des simulations de relaxation. 

En effet, de très faibles contraintes résiduelles de 1-100 MPa (i.e. trois ordres de grandeurs en 

dessous de la contrainte de rupture du graphène) ont été obtenues à la fois pour les 
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composantes diagonales (relaxées) et de cisaillement (non relaxées) (à comparer aussi avec 

les écarts types des composantes de la contrainte du viriel instantanée de ~ 10-150 MPa). 

Après cette relaxation, les valeurs des dimensions et des densités sont légèrement différentes. 

Ces valeurs sont reportées dans le tableau V.4. 

Tableau V.4. Valeurs des dimensions des boîtes de simulation, dans le plan (Xrelax, Yrelax) et 

dans le sens d’empilement des plans (Zrelax), et des densités (ρrelax), après relaxation des 

dimensions de la boîte. Les variations relatives des dimensions dans le plan <ΔrelaxXY> et 

hors plan ΔrelaxZ ainsi que celles des densités Δrelaxρ sont aussi reportées. 

PyC 
Xrelax 

(nm) 

Yrelax 

(nm) 

Zrelax 

(nm) 

<ΔrelaxXY> 

(%) 

ΔrelaxZ 

(%) 
ρrelax 

Δrelaxρ 

(%) 

LRAP
L
 12,30 12,30 12,48 -0,7 1,3 2,12 0,2 

LReAP
L
 12,36 12,37 12,69 -0,2 2,5 2,07 -2,1 

LRAP
S
 6,14 6,16 6,25 -0,7 1,0 2,13 0,5 

LReAP
S
 6,19 6,18 6,38 -0,1 3,1 2,05 -2,7 

LRe1300
S
 6,15 6,15 6,21 -0,6 0,2 2,15 1,0 

LRe1500
S
 6,16 6,17 6,23 -0,6 0,4 2,17 0,3 

LRe1700
S
 6,17 6,18 6,25 -0,3 0,9 2,16 -0,2 

LRAP
S
* 6,15 6,14 6,21 -0,7 0,3 2,15 1,2 

LReAP
S
* 6,17 6,19 6,09 -0,2 -1,6 2,16 2,1 

LReAP
VS

 3,09 3,09 6,33 -0,3 2,3 2,08 -1,6 

LReAP
VL

 12,36 12,35 6,37 -0,2 2,8 2,06 -2,2 

LReAP
VH

 6,17 6,17 25,52 -0,3 3,0 2,06 -2,3 

 Sur le tableau V.4, on voit que lors de la relaxation des modèles, les feuillets ont 

souvent tendance à s’écarter dans le sens de l’empilement des plans (axe z) et à se contracter 

très légèrement dans le plan (xy), comme l’indiquent les valeurs de <ΔrelaxXY> (négatives) et 

de ΔrelaxZ (positives). Sur les modèles purement carbonés, on constate que Zrelax augmente 

d’autant plus que le degré de texturation augmente : du PyC LReAP
S
* (6,09 nm) au PyC 

LRe1700
S
 (6,25 nm) en passant par le PyC LRe1500

S
* (6,23 nm). Ceci a également été 

vérifié sur un modèle de graphite. Cet effet provient vraisemblablement du potentiel utilisé 

lors de la relaxation. Une autre cause des variations des dimensions de la boîte de simulation 

est la présence des atomes d’hydrogène dans les modèles. En effet, on remarque que Zrelax 

augmente fortement avec la quantité d’hydrogène (e.g. ΔrelaxZ(LReAP
S
*) = -1,6 % et 
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ΔrelaxZ(LReAP
S
) = 3,1%). En outre, cette existence de contraintes mécaniques résiduelles sur 

les modèles avant la relaxation peut être imputée à la fois à une trempe trop rapide, à la nano-

texture imposée (l’image HRTEM 3D), et à la contrainte de périodicité de la boîte de 

simulation induisant un nombre entier de franges et ne permettant pas assez de liberté pour la 

relaxation. La rampe utilisée a été optimisée, si bien qu’une rampe plus lente ne devrait 

apporter que peu d’amélioration. Par contre, les images synthétisées n’ont été pas validées 

complètement et en particulier en ce qui concerne la cohérence dans la direction 

d’empilement, surtout pour les PyCs les plus nano-texturés (voir la partie V.1.d). De plus, un 

meilleur accord devrait aussi être obtenu en travaillant sur des modèles plus grands. Au total, 

ces contraintes mécaniques semblent raisonnables puisque les variations relatives des 

paramètres de maille (et des densités) qu'elles induisent sont de l’ordre du pourcent (~ 3% 

dans le pire des cas, i.e. pour le LReAP
S
). On constate que les variations des paramètres de 

mailles dans le plan sont faibles et semblent peu dépendantes de la taille des modèles. La 

boîte de simulation varie davantage dans le sens d’empilement des plans. De plus, il 

semblerait que les variations de Zrelax diminuent légèrement à la fois lorsque le système est 

plus large et lorsqu’il est plus haut (e.g. comparer les PyCs LReAP
S
, LReAP

VH
, LReAP

VL
 et 

LReAP
L
), ce qui est cohérent avec un effet des conditions périodiques. En général, la densité 

est d’autant plus proche (légèrement) de la valeur initiale que les systèmes sont volumineux. 

Conformément aux expériences, on constate que les modèles hydrogénés du PyC LReAP (~ 

2,07 g/cm
3
) sont moins denses ceux du PyC LRAP (~ 2,12 g/cm

3
). Il est intéressant de noter 

que c’est probablement la présence des atomes d’hydrogène qui fait diminuer la densité du 

PyC LReAP : la densité du PyC LReAP
S
 (2,05 g/cm

3
) et clairement plus faible que celle du 

PyC LReAP
S
* (2,16 g/cm

3
). Alors que la densité des modèles de PyCs est généralement en 

excellent accord avec la densité expérimentale, celle des modèles hydrogénés du PyC LReAP 

(e.g. LReAP
L
) est légèrement sous-estimée. Ce désaccord s’explique peut-être par la présence 

d’atomes d’hydrogène entre les plans après la trempe (le taux d’hydrogène initial de ces 

modèles étant de 4,5%). On vérifie également que, conformément aux données 

expérimentales, la densité des PyCs LRe HT augmente après le départ des hydrogènes (2,05 

g/cm
3
 pour LReAP

S
 et 2,15 g/cm

3
 pour LRe1300

S
) et avec la température de TT (2,17 g/cm

3
 

pour LRe1500
S
). 

Ces modèles ont été analysés en termes de taux de coordinence (comprenant les 

atomes d’hydrogène), et de distributions de cycles et de domaines graphéniques (en ne 

prenant en compte que les atomes de carbone trivalents dans la recherche des cycles). Le 
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tableau V.5 reporte les valeurs de ces indicateurs structuraux pour les modèles de PyCs 

étudiés. 

Tableau V.5. Valeurs des indicateurs structuraux des modèles de PyCs (en %). La notation 

«sp, sp
2
, sp

3
 » désigne les pourcentages d’atomes de carbone respectivement di- tri- et tétra- 

coordonnés (parmi tous les atomes), « C5, C6, C7, C8 » sont les pourcentages de cycles à 5, 6, 

7 et 8 atomes parmi les atomes de carbone trivalents (en ne prenant cette fois en compte que 

les carbones), et « pC6
a
, pC6

r
 » sont les pourcentages d’atomes trivalents appartenant 

seulement à des cycles hexagonaux ainsi que les pourcentages d’atomes appartenant à des 

cycles formés exclusivement de pC6
a
. Les barres d’erreur ont été calculées comme l’écart type 

sur trois modèles de PyCs LRAP hydrogénés de ~ 25000 atomes construits à partir de trois 

images 3D (synthétisées avec des graines aléatoires différentes). 

PyC 

sp 

±0,02 

(%) 

sp
2
 

±0,07 

(%) 

sp
3
 

±0,07 

(%) 

C5 

±0,26 

(%) 

C6 

±0,54 

(%) 

C7 

±0,29 

(%) 

C8 

±0,03 

(%) 

pC6
a 

±1,4 

(%) 

pC6
r
 

±1,8 

(%) 

LRAP
L
 0,4 97,9 1,7 3,7 92,1 4,0 0,1 81,3 77,4 

LReAP
L
 0,7 97,4 1,9 4,1 91,0 4,6 0,2 77,8 71,4 

LRAP
S
 0,4 97,9 1,7 3,8 91,8 4,2 0,3 80,8 76,6 

LReAP
S
 0,7 97,4 2,0 4,8 89,7 5,1 0,3 75,8 68,6 

LRe1300
S
 0,8 96,4 2,8 4,8 89,4 5,5 0,2 76,1 69,5 

LRe1500
S
 0,5 97,2 2,3 3,8 91,8 4,1 0,2 81,0 76,3 

LRe1700
S
 0,6 97,4 2,0 3,8 92,2 3,9 0,1 81,9 78,4 

LRAP
S
* 0,6 97,5 1,9 4,1 91,3 4,5 0,1 80,0 76,0 

LReAP
S
* 0,6 96,4 3,1 4,1 90,7 4,8 0,3 78,4 72,2 

LReAP
VS

 0,5 97,6 1,9 4,1 91,6 4,2 0,1 79,2 72,8 

LReAP
VL

 0,6 97,5 1,9 4,1 90,9 4,8 0,2 77,6 71,0 

LReAP
VH

 0,5 97,7 1,8 3,7 91,9 4,2 0,2 79,3 73,3 

 Dans le tableau V.5, on voit que ces modèles sont essentiellement constitués d’atomes 

de carbone trivalents (96,4-97,9%). Les coordinences restantes sont de 1,7-3,1% d’atomes 

tétravalents et moins de 1% d’atomes divalents. Les atomes de carbone trivalents sont en 

majorité dans des cycles hexagonaux (89,4-92,2%). Les cycles non-hexagonaux sont presque 

tous des cycles pentagonaux et heptagonaux, en quantité similaires, les taux de pentagones 

étant légèrement inférieurs aux taux d’heptagones. 
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Nous discutons maintenant plus en détail des structures des grands modèles de PyCs. 

Les figures V.21 et V.22 représentent des captures d’écran de ces modèles. Comme la 

visualisation de modèles aussi grands est assez difficile, nous montrons des tranches 

horizontales et verticales sur la figure V.21, et de petites parties sont représentées sur la figure 

V.22. 

 

Figure V.21. Captures d’écran des grands modèles (~2.10
5
 atomes) de PyCs AP. a et c) PyC 

LRAP
L
, b et d) PyC LReAP

L
. a et b) Tranches verticales de 1 nm d’épaisseur, c et d) 

Tranches horizontales de 0,35 nm d’épaisseur. Les liaisons entre les atomes pC6
r
 sont en bleu, 

tandis que les autres liaisons sont en orange. Les atomes de carbone di- et tétra- coordonnés 

sont représentés respectivement par des sphères vertes et rouges, et les atomes d’hydrogène 

sont en cyan. Quelques lignes de défauts C5/C7 sont aussi dessinées en rouge (en haut à 

gauche des feuillets). 

3 nm

a)

b

c)

d)

3 nm
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Figure V.22. Parties de 3,2 x 1,6 x 1,6 nm
3
 des grands modèles de PyCs a) LRAP

L
 et b) 

LReAP
L
. Les liaisons dans les domaines graphéniques purement hexagonaux sont en blanc, 

tandis que les autres liaisons sont en noir. Les atomes de carbone di- et tétra- coordonnés sont 

représentés respectivement par des sphères bleues et rouges, et les atomes d’hydrogène sont 

en vert. (Tiré de [Farbos 2014].) 

 Sur la figure V.21, on voit, en accord avec les observations reportées dans [Leyssale 

2012], que les modèles sont constitués de petits domaines graphéniques hexagonaux de 

quelques nanomètres seulement. Ces domaines sont connectés dans les plans par des joints de 

grain constitués de paires de pentagones/heptagones, comme cela a également été observé 

récemment dans des graphènes CVD [Huang 2011]. On constate que les domaines 

graphéniques sont plus grands dans le PyC LRAP que dans le PyC LReAP, et que les joints 

de grain semblent mieux ordonnés (voir les figures V.21.c et d). Ces observations sont 

totalement cohérentes avec les données reportées dans le tableau V.5. En effet, les 

distributions des coordinences et les distributions de cycles sont très similaires pour ces deux 

modèles, même si elles montrent un degré de graphitation légèrement plus prononcé pour le 

PyC LRAP que pour le PyC LReAP. Cependant, les indicateurs pC6
a
 et pC6

r
, qui sont liés à 

l’arrangement des cycles hexagonaux dans les domaines graphénique, montrent une 

différence significative entre les deux modèles (e.g. les taux d’atomes pC6
r
 sont 
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respectivement de 77,4 et 71,4 % pour les modèles de PyCs LRAP
L
 et LReAP

L
). Comme on 

peut le voir sur les figures V.21 a et b, les feuillets de graphène sont fortement interconnectés 

dans la direction d’empilement (voir aussi les trous observés sur les figures V.21. c et d). En 

comparant les PyCs LRAP et LReAP, on peut voir que le PyC LReAP montre une plus 

grande densité de connexions inter-plans, qui sont constitués d’atomes tétravalents (sp
3
) et de 

dislocations vis, tandis que le PyC LRAP montre un plus haut degré de parallélisme dans 

l’empilement des feuillets. Bien entendu, davantage d’hydrogènes sont observés dans le PyC 

LReAP (figures V.21 b et d) que dans le PyC LRAP (figures V.21 a et c). Les représentations 

agrandies de ces modèles données dans la figure V.22 permettent d’avoir une meilleure 

visualisation des structures de liaisons dans ces matériaux. En particulier, elles permettent de 

localiser plus précisément des atomes d’hydrogène et les atomes de carbones di- et 

tétravalents. Par construction, les atomes d’hydrogène sont gardés uniquement lorsqu’ils sont 

liés à des atomes di- et trivalents. Sur la figure V.22, on peut voir qu’ils résident 

principalement sur les bords de plans des domaines graphèniques. Le tableau V.6 reporte les 

données quantitatives de la répartition des atomes d’hydrogène dans les différents types de 

groupements fonctionnels. 

Tableau V.6. Distribution des atomes d’hydrogène dans les différents types de groupements 

fonctionnels (pour les grands et les petits modèles de PyCs AP). « H-Csp, H-Csp
2
 et 2H-

Csp
2
 » désignent les pourcentages d’hydrogènes liés à des carbones di- et trivalents 

(respectivement Csp et Csp
2
), tels que les carbones sont liés soit à un seul hydrogène (H-Csp, 

H-Csp
2
), soit à deux hydrogènes (2H-Csp

2
). 

PyC H-Csp (%) H-Csp
2
 (%) 2H-Csp

2
 (%) 

LRAP
L
 0,4 99,5 0,1 

LReAP
L
 0,8 97,4 1,8 

LRAP
S
 0,6 98,3 1,1 

LReAP
S
 0,8 97,4 1,9 

 Le tableau V.6 montre que ~97-99 % d’atomes d’hydrogène sont liés à des bords de 

plan graphéniques (groupements H-Csp
2
). Il est aussi intéressant de noter que ces bords, à 

cause de la présence de joints de grain et de connexions inter-feuillets, sont plutôt rares, et que 

la plupart des bords comptent seulement trois atomes d’hydrogène ou moins. On peut voir 

également que les quelques atomes divalents subsistant dans les modèles correspondent le 

plus souvent à des bords insaturés plutôt qu’à de vrais atomes de carbone sp. En outre, 

presque tous les atomes tétravalents sont dans des connexions inter-feuillets. Finalement, la 
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figure V.22 permet aussi de mieux visualiser les réseaux de dislocation vis responsables de 

l’arrangement en forme de « rampes d’accès de parkings sous-terrain » présentés dans 

[Leyssale 2012], en particulier dans le cas du PyC LReAP (figure V.21.b).  

 Nous nous intéressons maintenant aux petits modèles de PyCs. La figure V.23 est le 

pendant de la figure V.21 pour les petits modèles : LRAP
S
, LReAP

S
, LRe1300

S
, LRe1500

S
 et 

LRe1700
S
. Des captures d’écran des modèles de PyCs AP purement carbonés, LRAP

S
* et 

LReAP
S
*, sont aussi données en annexe (figure A.VII). 

 

Figure V.23. Captures d’écran des petits modèles (~ 25000 atomes) de PyCs. a et f) LRAP
S
, b 

et g) LReAP
S
, c et h) LRe1300

S
, d et i) LRe1500

S
, e et j) LRe1700

S
. a à e) Tranches verticales 

de 1 nm d’épaisseur, f à j) Tranches horizontales de 0,35 nm d’épaisseur. Les liaisons entre 

les atomes pC6
r
 sont en bleu, tandis que les autres liaisons sont en orange. Les atomes de 

carbone di- et tétra- coordonnés sont représentés respectivement par des sphères vertes et 

rouges, et les atomes d’hydrogène sont en cyan. 

Rappelons que la taille de ces modèles, une boîte périodique de 6,2 nm de côtés, est 

proche des tailles de cristallites La et Lc (tableaux III.1 et V.2) telles que mesurées par 

a)

1 nm

1 nm

b)

c)

d)

1 nm

1 nm

1 nm

e)

f)

1 nm

1 nm

g)

h)

i)

1 nm

1 nm

1 nm

j)
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diffraction (DRX ou DN), et même plus petite dans le cas du PyC LRe1700
S
. Les résultats 

obtenus sur ces modèles, et en particulier ceux des matériaux fortement texturés 

(possiblement les PyCs LRAP
S
 et LRe1500

S
, et certainement le PyC LRe1700

S
), doivent être 

considérés avec prudence, en particulier concernant les données quantitatives extraites à partir 

de ces modèles. Ce problème peut être observé par exemple en comparant un feuillet (choisi 

de manière aléatoire) du modèle LRAP
S
 (figure V.23.f) avec un feuillet du modèle LRAP

L
 

(figure V.21.c). En effet, dans le grand modèle, l’arrangement de petits feuillets de graphène 

désorientés connectés ensemble par des joints de grain et des dislocations vis hors plan (i.e. la 

nano-texture du matériau) est clairement visible (figure V.21.c), tandis que dans le petit 

modèle, un quasi-unique feuillet de graphène occupe la totalité de la largeur du modèle (figure 

V.23.f) (à noter que cette sensation visuelle est certainement due au choix de ce feuillet 

particulier).  

 Les données quantitatives concernant les coordinences (tableau V.5) pour les petits 

modèles de PyCs LRAP et LReAP sont identiques à celles des grands modèles 

correspondants. Les données sur les analyses de cycles montrent des effets de taille, bien 

qu’ils soient plutôt faibles. En effet, les taux de C5 et C7 semblent être plus élevés dans les 

petits modèles que dans les grands. Au contraire, les taux de C6, pC6
a
 et pC6

r
 sont légèrement 

plus faibles dans les petits modèles (alors que le processus de trempe de DM favorise à priori 

la convergence structurale des systèmes les moins volumineux). Ces effets de taille semblent 

être plus importants pour le PyC LReAP que pour le PyC LRAP, avec par exemple une 

différence de seulement 0,3% dans les taux de C6 entre les modèles de PyCs LRAP
L
 et 

LRAP
S
 contre 1,3% entre les PyCs LReAP

L
 et LReAP

S
. Pour le PyC LReAP, cet effet de 

taille est aussi confirmé par l’analyse des modèles non cubiques LReAP
VL

 et LReAP
VH

. Ce 

résultat est difficile à expliquer car on s’attendrait à ce que le PyC LRAP, dont les valeurs de 

La et Lc sont plus grandes, soit davantage sujet aux effets de taille. Il est intéressant de noter 

que, parmi les modèles générés, le PyC LReAP
L
 est l’un de ceux dont la densité a le plus 

changé durant la relaxation (voir le tableau V.4), indiquant un haut niveau de contrainte 

(compression) dans ce modèle, probablement dû à la présence des atomes d’hydrogène sur les 

plans basaux, avant la relaxation. 

 Nous discutons maintenant de l’évolution des modèles du PyC LReAP après TT 

jusqu’à 1700°C. Comme on peut le voir sur les figures V.23.c et h, aucune différence 

texturale notable ne peut être perçue entre les modèles des PyCs LRe1300
S
 et LReAP

S
 (voir 

les figures V.23.b et g), exceptée la perte d’hydrogène. Les deux modèles semblent très 
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similaires en termes de tailles de domaines hexagonaux, de densité de connexions inter-

feuillets et de courbure et de parallélisme des feuillets. Cette observation est confortée par les 

données reportées dans le tableau V.5, montrant que des deux modèles ont des statistiques de 

cycle et de pC6
a
 et pC6

r
 très similaires (respectivement ~ 76 et 69 % pour ces derniers). Les 

statistiques des coordinences sont légèrement différentes, car la perte d’hydrogène 

s’accompagne d’une augmentation significative du taux d’atomes tétravalents (2,8% pour le 

LRe1300
S
 contre 2,0 % pour le LRe

S
) et d’une nette augmentation de la densité (2,15 contre 

2,05 g/cm
3
). Ceci est conforté par les données du tableau V.5 et les captures d’écran (en 

annexe A.VII) du modèle purement carboné (LReAP
S
*) généré en utilisant exactement la 

même image synthétisée 3D que celle utilisée pour produire le modèle du PyC LReAP
S
. 

Comme on peut le voir, le PyC LReAP
S
* a même un taux d’atomes tétravalents (3,1%) et une 

densité (2,16 g/cm
3
) qui sont légèrement plus grands que le PyC LRe1300

S
.  

Comme le montre la figure V.23, la texture du PyC LReAP augmente de façon 

significative avec le TT à 1500°C, puis évolue légèrement à 1700°C (rappelons encore que la 

taille utilisée ici ne permet pas de rendre compte correctement du PyC LRe1700). 

Visuellement, les textures observées pour les PyCs LRe1500
S
 (figures V.23.d et i) et 

LRe1700
S
 (figures V.23.e et j) sont similaires à celle observée pour le PyC LRAP

S
 (figures 

V.23.a et f). Ces observations sont aussi en bon accord avec les données reportées dans le 

tableau V.5. En effet, ce tableau indique que la structure du PyC LRe évolue lentement vers 

celle du graphite, à partir du PyC LReAP jusqu’au PyC LRe1700, au fur et à mesure que la 

température de TT augmente : les taux d’atomes di- et tétravalents diminuent tandis que les 

taux d’atomes trivalents augmentent ; les taux de C5 et de C7 diminuent tandis que les taux de 

C6, de pC6
a
 et de pC6

r
 augmentent. De plus, en accord avec l’observation des captures 

d’écran, les distributions de cycles des PyCs LRe1500
S
 et LRAP

S
 sont proches. Le taux 

d’atomes tétravalents et la densité (voir le tableau V.4), du PyC LRe1500
S
 sont légèrement 

plus forts que ceux du PyC LRAP
S
, probablement à cause de l’absence (respectivement de la 

présence) d’hydrogènes. Cependant, sur ces données, un assez bon accord est obtenu entre les 

modèles LRe1500
S
 et LRAP

S
* (i.e. purement carboné).  

 Dans cette partie nous venons de présenter des modèles structuraux, obtenus avec la 

méthode IGAR, des PyCs LRAP, LReAP et LRe HT à 1300, 1500 et 1700°C. Ces modèles 

proposent une vision assez unique de ce type de matériaux et semblent permettre de mettre en 

évidence de manière assez claire des similarités et différences entre ces matériaux carbonés, 

ainsi que de proposer leur classification par degré d'ordre (ou de désordre structural). Avant 
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d'aller plus loin et d'utiliser ces modèles pour investiguer les propriétés de ces matériaux nous 

allons dans la suite de ce chapitre essayer de valider ces modèles, par confrontation avec 

l'expérience, de leurs images HRTEM (simulées avec le logiciel NCEMSS [NCEMSS]) et de 

leur données de diffraction (calculées par DM). 
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V.2.c. Validation nano-texturale 

 Les modèles atomistiques présentés dans ce travail ont été reconstruit en utilisant des 

données statistiques obtenues à partir d’images expérimentales (les statistiques de niveaux de 

gris). Il est donc attendu que les images HRTEM simulées à partir des modèles soient 

cohérentes avec leurs contreparties expérimentales. La figure V.24 montre les images 

HRTEM expérimentales (des parties) et simulées pour les grands modèles de 12,4 nm de côté. 

Les images simulées présentées ci-après correspondent à la vue perpendiculaire au plan (100). 

 

Figure V.24. Comparaison des images HRTEM, a et b) expérimentales (des parties), et c et d) 

simulées à partir des grands modèles de 12,4 nm de côté. PyCs a et c) LRAP, b et d) LReAP.  

c)

3 nm

d)

a)

3 nm

b)
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  En comparant les images expérimentales des PyCs LRAP et LReAP (voir les figures 

V.24.a et b), on voit que, comme d’habitude, le PyC LRAP montre un plus haut degré de 

texturation, avec des franges plus droites, et possiblement plus étendues, que le PyC LReAP. 

Comme on peut aussi le voir sur cette figure, les images HRTEM simulées montrent un peu 

plus de désordre que leurs contreparties expérimentales, en particulier concernant 

l’empilement des feuillets. Néanmoins, une nette différence peut aussi être observée dans les 

images simulées, en termes de longueur de franges, d’ondulation et d’empilement, entre les 

grands modèles de PyCs LRAP et LReAP (voir les figures V.24.c et d).  

 Il est intéressant de constater que, visuellement, une image HRTEM de 12,4 nm de 

côté semble bien appropriée pour rendre compte de la nano-texture des deux PyCs AP. En 

effet, sur les quatre images affichées sur la figure V.24, on peut voir des empilements de 

feuillets cohérents, de taille finie, ce qui ce corrèle bien avec les données de diffraction 

donnant des tailles de cristallites comprises entre 2 et 5 nm pour ces matériaux. 

La figure V.25 montre les images HRTEM expérimentales (des parties) et simulées 

pour les petits modèles de 6,2 nm de côté. 

 



V. Résultats 

 

201 

 

Figure V.25. Comparaison des images HRTEM, a à e) expérimentales (des parties), et f à j) 

simulées à partir des petits modèles de 6,2 nm de côté. PyCs a et f) LRAP, b et g) LReAP, c et 

h) LRe1300, d et i) LRe1500, e et j) LRe1700. 

 Sur la figure V.25, on voit que contrairement aux observations faites sur les grandes 

images, lorsque l’on regarde les petites images de 6,2 nm de côté, excepté peut-être pour le 

PyC LReAP, il est particulièrement difficile de percevoir visuellement la forme des cristallites 

(en d’autres termes, la nano-texture), car, en particulier pour les systèmes les plus fortement 

texturés (LRAP, LRe1500 et LRe1700), on a la sensation de ne voir qu’un unique cristallite. 

Ces considérations doivent être gardées à l’esprit car nous donnons dans ce qui suit plusieurs 

descripteurs quantitatifs des franges et des orientations locales. Les résultats qui seront 

présentés pour les petites images simulées doivent être considérés avec prudence, pour les 

raison mentionnées ci-dessus. Un dernier commentaire qualitatif qui peut être fait avant 

l’analyse quantitative des images est que, excepté pour le modèle LRe1700
S
, qui est 

clairement top petit pour reproduire les caractéristiques du matériau correspondant, les images 

HRTEM simulées à partir des petits modèles semblent reproduire relativement bien 

l’augmentation du degré de texturation (en termes de longueur de franges, d’ondulation, …) 

du PyC LRe avec l’augmentation de la température de TT. A partir de la visualisation de ces 
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petites images HRTEM, le PyC LRe1500 semble être relativement proche du PyC LRAP. 

Enfin, les images HRTEM simulées des modèles LRAP
S
* et LReAP

S
* (i.e. purement 

carbonés) sont aussi reportées en annexe A.VIII. On note que la présence des hydrogènes ne 

semble pas beaucoup influencer la texture des images. 

Nous allons maintenant comparer quantitativement les images simulées et les leurs 

contreparties expérimentales, en termes de morphologies de franges (L2, τ) et de statistiques 

d’orientations (βMOD, LaMOD, LcMOD). Toutes les statistiques correspondantes, présentées ci-

après, ont été obtenues par cumulation des statistiques à partir des deux images HRTEM 

simulées selon les vues perpendiculaires aux plans (100) et (010). 

 La figure V.26 représente les distributions des longueurs de franges calculées sur les 

images expérimentales des PyCs LRAP et LReAP et sur les images simulées à partir des 

grands modèles LRAP
L
 et LReAP

L
. On note que les images HRTEM simulées sont 

périodiques. On choisit alors de poursuivre le suivi des franges d’un bord à l’autre de ces 

images. 

 

Figure V.26. Distributions des longueurs de franges calculées sur les images expérimentales 

des PyCs LRAP et LReAP et sur les images simulées à partir des modèles LRAP
L
 et LReAP
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de 12,4 nm de côté. Les logarithmes népériens de ces distributions en fonction des longueurs 

de franges sont représentés en haut à droite (les courbes de tendance sont aussi tracées). 

Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles pleins et lignes : calculé. Losanges bleus : 

PyC LRAP, carrés rouges : PyC LReAP.  

 Les distributions reportées sur la figure V.26 montrent une diminution des proportions 

des franges en fonction de leur longueur, les plus grandes proportions étant trouvées entre 0 et 

1 nm. Comme attendu, les plus fortes (respectivement faibles) proportions de longues 

(respectivement courtes) franges sont trouvées pour le PyC LRAP par rapport au PyC LReAP, 

l’inversion se situant entre 1 et 2 nm pour les deux matériaux. On peut voir que la distribution 

de L2 disparaît quasi-totalement au-dessus de 5 nm (~ 2 La) pour le PyC LReAP, tandis que 

des franges de 7 nm de long (~ 1,5 La) sont trouvées pour le PyC LRAP. On constate que les 

distributions liées aux images simulées sont en excellent accord avec celles obtenues pour les 

images expérimentales correspondantes. Cet accord est presque parfait pour le PyC LReAP, 

tandis que les images simulées du PyC LRAP montrent une légère surestimation 

(respectivement sous-estimation) de la proportion de longues (respectivement courtes) 

franges. Notons cependant que toutes ces statistiques sont sensibles aux techniques 

d’imageries utilisées : le microscope et le filtre passe-bande pour les images expérimentales, 

et logiciel de simulation pour les images simulées. Il est aussi intéressant de constater que 

dans les images simulées à partir des modèles on retrouve une loi en exponentielle 

décroissante, comme dans les images expérimentales. 

La figure V.27 représente les distributions de longueurs de franges calculées sur les 

images expérimentales des PyCs graphitables étudiés et sur des images simulées à partir des 

petits modèles : LRAP
S
, LReAP

S
, LRe1300

S
, LRe1500

S
, LRe1700

S
.  
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Figure V.27. Distributions des longueurs de franges calculées sur les images expérimentales 

des PyCs graphitables étudiés et sur les images simulées à partir des modèles LRAP
S
, 

LReAP
S
, LRe1300

S
, LRe1500

S
 et LRe1700

S
 de 6,2 nm de côté. Les logarithmes népériens de 

ces distributions en fonction des longueurs de franges sont représentés en haut à droite (les 

courbes de tendance sont aussi tracées). Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles 

pleins et lignes : calculé. Losanges bleus : PyC LRAP, carrés rouges : PyC LReAP, triangles 

verts : PyC LRe1300, cercles violets : PyC LRe1500, étoiles (expérimental) et croix (calculé) 

cyans : LRe1700. 

Sur la figure V.27, on peut voir que la proportion de franges courtes (L2 < 1 nm) 

décroît continument avec la température de TT, tandis que la proportion de franges longues 

augmente. En termes de longueurs de franges, à partir des données expérimentales, le PyC 

LRAP semble proche du PyC LRe1500, en particulier quand on regarde la proportion de 

longues franges (> 3 nm), bien qu’il semble être intermédiaire entre les PyCs LRe1300 et 

LRe1500 lorsque l’on regarde les franges les plus courtes. En comparant les distributions de 

longueurs de franges des images simulées à partir des petits modèles et des images 

expérimentales on voit, une fois encore, que les modèles reproduisent bien les propriétés dans 

le plan des différents PyCs étudiés dans ce travail. En effet, les distributions des longueurs de 
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franges sont bien reproduites jusqu’à 5 nm. On trouve encore que le PyC LRAP a des franges 

plus longues que les PyCs LReAP et LRe1300 et, comme pour les grands modèles, la 

proportion de franges plus longues que 1 nm est légèrement surestimée pour le petit modèle 

de PyC LRAP. Il est difficile de comparer les longueurs de franges des trois matériaux les 

plus fortement texturés (i.e. les PyC LRAP, LRe1500 et LRe1700) à partir des petits modèles 

car des franges plus longues que 5 nm traversent la longueur totale de l’image périodique et 

ne sont pas prisent en compte dans ces statistiques. Aussi, il faut garder à l’esprit la petite 

taille des images HRTEM simulées à partir des petits modèles. Par conséquent, les données 

extraites à partir de ces images peuvent avoir une signification statistique assez pauvre.  

Le tableau V.7 reporte les valeurs moyennes des longueurs (< L2 >) et des tortuosités 

(< τ >) des franges pour toutes les images étudiées, à la fois expérimentales et simulées. 

Tableau V.7. Valeurs moyennes des longueurs (< L2 >) et des tortuosités (< τ >) des franges 

des images HRTEM expérimentales (exp) et simulées (sim) des PyCs graphitables. 

PyC sim <L2>sim (nm) <τ>sim (nm) PyC exp <L2>exp (nm) <τ>exp (nm) 

LRAP
L
 1,59 1,0070    

LReAP
L
 0,98 1,0100    

LRAP
S
 1,47 1,0084 LRAP 1,12 1,0056 

LReAP
S
 1,02 1,0100 LReAP 0,97 1,0060 

LRe1300
S
 1,00 1,0098 LRe1300 1,00 1,0056 

LRe1500
S
 1,41 1,0075 LRe1500 1,41 1,0055 

LRe1700
S
 1,50 1,0062 LRe1700 1,86 1,0045 

LRAP
S
* 1,40 1,0076    

LReAP
S
* 1,03 1,0118    

LReAP
VS

 0,92 1,0110    

LReAP
VL

 0,92 1,0110    

LReAP
VH

 0,95 1,0080    

Sur le tableau V.4, on voit que les valeurs moyennes des longueurs et des tortuosités 

de franges obtenues à partir des images simulées sont assez cohérentes avec les valeurs 

déterminées à partir des images expérimentales. En effet, on peut distinguer deux groupes : 

les PyCs LRAP, LReAP1500 et LRe1700 qui sont fortement texturés (avec les plus forts 

<L2> et les plus faibles <τ>) et les PyCs LReAP et LRe1300 qui sont plus faiblement 

texturés (avec les plus faibles <L2> et les plus forts <τ>). Néanmoins, on constate que les 
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modèles du PyC LRAP sont trop texturés par rapport au matériau correspondant. De plus, les 

valeurs des longueurs de franges moyennes sont très proches des valeurs expérimentales, 

tandis que les tortuosités moyennes sont légèrement surestimées. Enfin, la taille des modèles à 

un effet sur la morphologie des franges. Pour le PyC LReAP, la longueur moyenne des 

franges varie peu en fonction de la taille des modèles (comparer LReAP
S
, LReAP

L
 et 

LReAP
VH

), tandis que la tortuosité moyenne des franges est plus petite lorsque la hauteur du 

modèle est grande (LReAP
VH

). Pour le PyC LRAP, dont les tailles de cristallites sont plus 

grandes que celles du PyC LReAP, cet effet de taille est plus marqué (comparer LRAP
S
 et 

LRAP
L
). En règle générale, il semblerait que les modèles plus larges ont des franges plus 

courtes et tortueuses, tandis que les modèles plus hauts ont des franges plus longues et lisses. 

Ce résultat peut provenir à la fois d’un effet de projection (les images HRTEM étant 

similaires à des densités atomiques projetées), qui est d’autant plus fort que les modèles sont 

plus épais, et d’un effet lié à la représentativité des modèles, qui est d’autant plus fort que la 

taille des domaines cohérents est grande. 

Les figures V.28 et V.29 représentent les évolutions des tortuosités moyennes des 

franges (< τ >) en fonction de leurs longueurs (L2), pour les images expérimentales et pour les 

images simulées à partir des grands (figure V.28) et des petits (figure V.29) modèles. 
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Figure V.28. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges, pour les images simulées à partir des modèles de 12,4 nm de côté (symboles pleins et 

lignes) et pour les images expérimentales (symboles creux et tirets) des PyCs LRAP (losanges 

bleus) et LReAP (carrés rouges). 
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Figure V.29. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges, pour les images simulées à partir des modèles de 6,2 nm de côté et pour les images 

expérimentales des PyCs graphitables. Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles 

pleins et lignes : calculé. Losanges bleus : PyC LRAP, carrés rouges : PyC LReAP, triangles 

verts : PyC LRe1300, cercles violets : PyC LRe1500, étoiles (expérimental) et croix (calculé) 

cyans : LRe1700. 

 Comme attendu, dans les matériaux carbonés hautement texturés, la tortuosité est 

légèrement plus grande que 1. En comparant les images expérimentales des PyCs LRe, on 

voit que la tortuosité des franges diminue avec le degré de HT (le PyC LRe1700 ayant les 

franges les moins tortueuses). Les valeurs de tortuosités des franges du PyC LRAP (losanges 

bleus) sont proches de celles du PyC LRe1500 (cercles violets). De plus, on note que la 

tortuosité des franges des PyCs LReAP (carrés rouges) et LRe1300 (triangles verts) augmente 

de manière significative avec L2, indiquant des ondulations et des courbures de franges avec 

une longueur caractéristique au moins supérieure à 3-4 nm. Il est difficile de savoir si le 

comportement non monotone de ces courbes à grand L2 est physique ou bien résulte 

simplement de statistiques pauvres, le nombre de longues franges dans les images étant rare. 

En regardant les autres PyCs (LRe1500, LRe1700 et LRAP), on voit que l’augmentation de la 
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tortuosité des franges avec L2 est davantage limitée ; les valeurs étant même presque 

constantes (voir les PyCs LRAP et LRe1700) pour les franges plus longues que 2 nm. Ceci 

montre un plus faible degré d’ondulation des longues franges dans ces matériaux par rapport 

aux autres PyCs. En comparant les courbes obtenues à partir des modèles (symboles pleins et 

lignes) à leurs contreparties expérimentales (symboles creux et tirets), on voit que la tortuosité 

des franges est légèrement plus importante dans les images expérimentales : regarder par 

exemple les valeurs de tortuosité dans le domaine [1,005 : 1,0085] pour les franges les plus 

courtes des images simulées contre [1,0025 : 1,005] pour les images expérimentales. Excepté 

ce décalage de ~ 0,0025, qui pourrait provenir de la technique d’imagerie (microscope et filtre 

passe-bande pour les images expérimentales, logiciel de simulation pour les images simulées), 

l’accord est bon et les conclusions tirées précédemment à partir des images expérimentales 

sont aussi valables pour les images simulées.  

 Nous terminons cette section en présentant les résultats des analyses des orientations 

locales des images HRTEM simulées. La figure V.30 représente les différences d’orientations 

moyennes (MOD) de deux pixels en fonction de leur distance (ou courbes de cohérence 

spatiale d’orientation) dans les directions parallèle et perpendiculaire aux franges, pour les 

images simulées de 12,4 nm de côté ainsi que pour les images expérimentales des PyCs 

LRAP et LReAP. 

 

Figure V.30. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges, pour les 

images simulées de 12,4 nm de côté (lignes continues) et pour les images expérimentales 

(tirets) : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP. Pour les statistiques des images simulées, les valeurs 
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de LaMOD et LcMOD sont indiquées par des lignes verticales en pointillés respectivement bleues 

et rouges et la valeur de βMOD est indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

 Comme on peut le voir sur la figure V.30, la différence d’orientation moyenne (MOD) 

des PyCs LRAP et LReAP augmente très rapidement à faible distance (< 1nm), avec une 

vitesse plus faible dans la direction c (courbes rouges) que dans la direction a (courbes 

bleues), indiquant un plus haut degré de corrélation dans l’empilement des plans que dans les 

plans, à faible distance (intra-grain). A grande distance (> 2-3 nm), les deux courbes 

atteignent un plateau à une distance typique des longueurs de cohérences. Les statistiques des 

images simulées sont en bon accord avec leurs contreparties expérimentales, concernant la 

cohérence d’orientation à courte distance dans le plan (courbes bleues), mais elles sous-

estiment la cohérence hors-plan (courbes rouges). La désorientation inter-grain (βMOD) est 

bien reproduite pour le PyC LRAP (figure V.30.a), tandis qu’elle est un peu surestimée pour 

le PyC LReAP. 

La figure V.31 représente les courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les 

directions parallèle et perpendiculaire aux franges, pour les images simulées de 6,2 nm de 

côté et pour les images expérimentales des PyCs graphitables étudiés. 

 

Figure V.31. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges, pour les 
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images simulées de 6,2 nm de côté (lignes continues) et pour les images expérimentales 

(tirets) : a) PyC LRAP, b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. 

Pour les statistiques des images simulées, les valeurs de LaMOD et LcMOD sont indiquées par des 

lignes verticales en pointillés respectivement bleues et rouges et la valeur de βMOD est 

indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

 Sur la figure V.31, on voit que lorsque la température de TT du PyCs LRe augmente 

(figures V.31.b à e), la cohérence intra-grain augmente (la vitesse de convergence diminue) 

tandis que la désorientation inter-grains (βMOD) diminue. Encore une fois, le PyC LRAP 

(figure V.31.a) est semblable au PyC LRe1500 (figure V.31.d). Les statistiques provenant des 

images simulées (lignes continues) sont en accord acceptable avec celles provenant des 

images expérimentales (tirets). Cependant, on voit que la cohérence hors-plan (courbes 

rouges) est systématiquement sous-estimée, et ce d’autant plus que le matériau est texturé. Cet 

effet est particulièrement net pour le PyC LR1700 (figure V.31.e), dont le modèle est trop 

petit pour être représentatif de ce matériau. On constate que les plateaux sont mal définis 

(ondulations à grande distance) à cause de la faiblesse de l’échantillonnage sur ces petites 

images simulées de 6,2 nm de côté. L’incertitude sur les valeurs de βMOD et par suite, de 

LaMOD et LcMOD est donc significative. Rappelons cependant que βMOD est une valeur 

moyennée sur une plage de distance au niveau du plateau et sur l’ensemble des directions ψ 

prisent en compte entre 0 et 90°. 

Le tableau V.8 reporte les valeurs de βMOD, LaMOD et LcMOD déterminées à partir des 

courbes de cohérence spatiale d’orientation, pour tous les PyCs graphitables étudiés. 
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Tableau V.8. Valeurs de βMOD, LaMOD et LcMOD, déterminées à partir des courbes de cohérence 

spatiale d’orientation des images HRTEM expérimentales (exp) et simulées (sim) des PyCs 

graphitables étudiés dans ce mémoire. 

PyC sim 
βMOD sim 

(°) 

LaMOD sim 

(nm) 

LcMOD sim 

(nm) 
PyC exp 

βMOD exp 

(°) 

LaMOD exp 

(nm) 

LcMOD exp 

(nm) 

LRAP
L
 8,57 0,57 0,94     

LReAP
L
 11,10 0,61 0,85     

LRAP
S
 8,90 0,57 0,98 LRAP 8,5 0,53 1,4 

LReAP
S
 10,97 0,60 0,73 LReAP 10,1 0,49 0,9 

LRe1300
S
 11,00 0,64 1,05 LRe1300 10,2 0,63 1,8 

LRe1500
S
 8,11 0,60 1,37 LRe1500 8,3 0,65 2,1 

LRe1700
S
 8,46 0,80 1,04 LRe1700 7,1 0,83 3,5 

LRAP
S
* 9,19 0,67 0,83     

LReAP
S
* 9,40 0,45 1,64     

LReAP
VS

 17,78 0,86 0,89     

LReAP
VL

 10,12 0,47 0,73     

LReAP
VH

 10,52 0,63 0,88     

Sur le tableau V.8, on constate les indicateurs βMOD, LaMOD et LcMOD trouvés à partir 

des images simulées sont en accord raisonnable, aux incertitudes près, avec ceux obtenus via 

les images expérimentales. En particulier, les valeurs des longueurs de cohérence des grains 

dans les plans (LaMOD) sont similaires, de même que les valeurs des désorientations inter-

grains (βMOD). Cependant, les longueurs de cohérence des grains hors-plan (LcMOD) sont 

systématiquement sous-estimées. Malgré cela, l’évolution de ces paramètres est correcte 

(excepté pour le PyC LRe1700). Les images simulées à partir des modèles reproduisent le fait 

que lorsque la température de TT du PyC LRe augmente, βMOD diminue, tandis que LaMOD et 

LcMOD augmentent. Le PyC LReAP possède des cristallites plus petits que le PyC LRAP (voir 

les valeurs de LaMOD et LcMOD), et en même temps ces domaines sont plus fortement 

désorientés entre eux dans le PyC LReAP que dans le PyC LRAP (voir les valeurs de βMOD). 

Enfin, le PyC LRAP est proche du PyC LRe1500 pour les valeurs de βMOD et LaMOD et du PyC 

LRe1300 pour la valeur de LcMOD. Enfin, les modèles plus volumineux donnent des résultats 

qui sont en meilleur accord avec les images expérimentales (comparer e.g. LReAP
S
 avec 

LReAP
VH

). 
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 Les caractéristiques à faible distance des courbes de cohérence spatiale d’orientation 

dans plusieurs directions permettent d’observer la texture intra-grain de ces matériaux (alors 

que LaMOD et LcMOD représentent davantage les dimensions caractéristiques des grains). La 

figure V.32 représente les diagrammes polaires d’iso-valeurs de MOD le long des différentes 

directions (ou diagrammes de cohérence spatiale d’orientation), pour les images simulées de 

12,4 nm de côté et pour les images expérimentales des PyCs AP graphitables. 

 

Figure V.32. Diagrammes de cohérence spatiale d’orientation (DCSO) des images simulées 

de 12,4 nm de côté (lignes continues) et des images expérimentales (pointillés) : a) PyC 

LRAP, b) PyC LReAP. Dans chaque direction ψ, est représentée la distance moyenne, 

graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle il y a une différence d’orientation (MOD) comprise entre 

1° (en orange) et 6° (en bleu). 

 Comme on peut le voir sur la figure V.32, les modèles de PyCs LRAP
L
 (figure V.32.a) 

et LReAP
L
 (figure V.32.b), respectivement surestime et sous-estime très légèrement la texture 

dans le plan par rapport au matériau réel. La texture hors-plan est aussi légèrement sous-

estimée par ces modèles.  

La figure V.33 représente les diagrammes de cohérence spatiale d’orientation, pour les 

images simulées de 6,2 nm de côté et pour les images expérimentales des PyCs graphitables. 

a) b)
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Figure V.33. Diagrammes de cohérence spatiale d’orientation (DCSO) des images simulées 

de 6,2 nm de côté (lignes continues) et des images expérimentales (pointillés) : a) PyC LRAP, 

b) PyC LReAP, c) PyC LRe1300, d) PyC LRe1500, e) PyC LRe1700. Dans chaque direction 

ψ, est représentée la distance moyenne, graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle il y a une 

différence d’orientation (MOD) comprise entre 1° (en orange) et 6° (en bleu). 

 Sur la figure V.33, on voit que l’accord textural de ces petits modèles avec les images 

expérimentales est assez bon, excepté pour le PyC LRe1300
S
 (figures V.33.c) qui sous-estime 

de façon significative la corrélation des orientations, et pour le PyC LRe1700
S
 (figures 

V.33.e), dont les caractéristiques à la fois dans le plan mais surtout hors-plan sont fortement 

sous-estimées, un modèle de 6,2 nm de côté ne pouvant pas représenter la texture d’un 

matériau ayant une valeur de Lc de ~ 12 nm. Malgré les imperfections de ces modèles, 

l’évolution texturale des PyCs est à peu près respectée. En effet, le PyC LRe1300
S
 est un peu 

plus texturé que le le PyC LReAP
S
 (même si il ne l’est pas suffisamment) (figures V.33.c et b) 

et les PyCs LRe HT sont de plus en plus texturés avec la température de TT pour les modèles 

LRe1300
S
 et LRe1500

S
 (figures V.33.c et d). Cependant, le PyC LRe1700

S
 ne respecte pas 

cette évolution car il est moins texturé que le PyC LRe1500
S
 selon la direction d’empilement 

(figures V.33.e et d). Enfin, on constate bien que la nano-texture du PyC LRe1500
S
 et la plus 

proche de celle du PyC LRAP
S
 (figures V.33.d et a).  

a) c)b)

e)d)
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Dans cette partie nous avons validé les modèles des PyCs graphitables AP et HT, d’un 

point de vue nano-textural, par confrontation des images HRTEM expérimentales et des 

images simulées à partir des modèles. Les accords sont globalement bons sur tous les 

modèles, excepté le PyC LRe1700
S
 qui est beaucoup trop petit pour rendre compte de la 

texture du matériau et, dans une moindre mesure, le PyC LRe1300
S
 qui ne semble pas 

suffisamment texturé. Cependant, un problème majeur de tous ces modèles est la sous-

estimation systématique de l’ordre d’empilement des plans. Nous allons maintenant essayer 

de valider ces modèles d’un point de vue nano-structural, par confrontation des données de 

diffraction mesurées (par DRX et DN) et calculées (par DM). 
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V.2.d. Validation nano-structurale 

Dans la partie précédente nous avons vérifié que les modèles générés par la méthode 

IGAR sont bien cohérents avec les données utilisées pour les produire (i.e. les images 

HRTEM). Afin de compléter leur validation, nous allons maintenant les confronter à des 

données non utilisées dans leur génération, à savoir des données de diffraction des rayons X 

(d002, La et Lc) et des neutrons (PDFs et S(Q)). Notons que les poudres, utilisées pour les 

mesures de diffraction, sont issues du même cycle d’élaboration que pour les images HRTEM 

dont sont issus les modèles [Weisbecker 2012], [Weisbecker 2012 b]. 

 La figure V.34 compare les fonctions de distributions de paires réduites (G(r)) 

expérimentales (mesurées par DN sur la ligne D4 de l’ILL) et calculées par simulation (après 

application de l’élargissement expérimental) des PyCs graphitables étudiés. Notons que les 

oscillations haute fréquence observables sur ces courbes sont des artéfacts dus à la 

transformée de Fourier. 

 

Figure V.34. Courbes de distributions de paires réduites totales G(r) des PyCs hautement 

texturés. En noir : expérimentales ; en bleu : grands modèles ; en rouge : petits modèles. 
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 Sur la figure V.34, on voit que les G(r) des modèles sont en très bon accord avec les 

données expérimentales. Néanmoins les G(r) calculées sont un peu plus intenses aux courtes 

distances, comme on peut le constater sur les deux (ou trois) premiers pics. Ceci pourrait 

s’expliquer par plusieurs raisons. (i) Une possible sous-estimation de l'élargissement 

expérimental. (ii) Une possible sous-estimation de la quantité de défauts (modèles trop 

ordonnés à courte distance). (iii) Un effet du potentiel utilisé, qui est peut-être légèrement trop 

rigide au voisinage du puit de potentiel. Ce dernier effet est en fait tout à fait probable car, 

comme l’ont montré Leyssale et al. [Leyssale 2014 b (non publié)], le pic correspondant à la 

vibration CC dans la densité d’états vibrationnels (VDOS) du graphite ou des PyCs est centré 

vers 1700 cm
-1

 contre 1600 cm
-1

 pour la bande G en Raman. On voit aussi une autre 

différence entre les G(r) expérimentales et calculées par simulation : il s’agit d’un plus faible 

degré de séparation des deux pics qui sont dans le domaine de distances interatomiques [6 : 7 

Å]. Encore une fois, la plus grande différence est observée est sur le modèle LRe1700
S
, qui 

est trop petit pour capturer la structure du matériau : cela mène à une sous-estimation de 

l’ordre à longue portée. 

Comme cela a été reporté dans [Weisbecker 2012], [Leyssale 2012], la comparaison 

de la nanostructure des différents PyCs en utilisant G(r) est difficile. Sur la figure V.34, on 

peut néanmoins percevoir quelques différences, la principale étant l’augmentation de 

l’intensité des pics pour les grandes valeurs de r, en allant du PyC LReAP au PyC LRe1700. 

De ce point de vue, le LRe1500 serait le plus proche du PyC LRAP. 

Comme l’ont montré et al. [Weisbecker 2012], les fonctions r
2
G(r) permettent de 

mieux discriminer les différents PyCs que G(r). La figure V.35 représente les courbes de 

r
2
G(r) expérimentales et calculées par simulation (à partir des modèles) des PyCs graphitables 

étudiés. 
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Figure V.35. Courbes de r
2
G(r) des PyCs hautement texturés. En noir : expérimentales ; en 

bleu : grands modèles ; en rouge : petits modèles. 

 La figure V.35 montre que les r
2
G(r) expérimentales sont bien reproduites par les 

modèles, excepté le LRe1700
S
 (et dans une moindre mesure le LRe1500

S
), pour lesquels, 

comme attendu pour des modèles de 6,2 nm de côté, les caractéristiques structurales aux 

grandes distances interatomiques (> 1 nm) sont sous-estimées. Aussi, tel qu’attendu pour les 

PyCs hautement texturés [Weisbecker 2012], l’intensité des pics des fonctions r
2
G(r) 

augmente jusqu’à ~ 1,5 nm, puis décroît légèrement. Cette vitesse de décroissance est plus 

rapide pour le PyC LReAP que pour les PyCs LRe HT (elle semble même quasi-nulle pour le 

PyC LRe1700). De ce point de vue, le PyC LRe1500 (ou le PyC LRe1300) est à nouveau le 

PyC LRe le plus proche du PyC LRAP. Notons que les PDFs des modèles LRAP
S
* et 

LReAP
S
* (non représentées ici) sont très similaires à celles des modèles LRAP

S
 et LReAP

S
. 

 La figure V.36 représente les facteurs de structure mesurés (par DN) et calculés par 

simulation (après application de l’élargissement expérimental) pour les PyCs graphitables 

étudiés.  
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Figure V.36. Courbes facteurs de structure S(Q) des PyCs hautement texturés. En noir : 

expérimentales ; en bleu : grands modèles ; en rouge : petits modèles. Les valeurs de Q au 

maximum du pic 002 sont indiquées par des lignes verticales (la ligne rouge en pointillés 

correspond au PyC LReAP
S
). 

 Sur la figure V.36, on voit que les modèles reproduisent bien les données y compris 

pour les grandes valeurs de Q. Cela est particulièrement le cas pour les caractéristiques dans 

le plan (bandes 2D). En effet, les modèles prennent très bien en compte le turbostratisme et 

l’organisation dans le plan, comme en attestent la forte asymétrie (vers les grandes valeurs de 

Q) [Warren 1966] et la largeur (qui donne la valeur de La) des bandes 10 et 11. Cependant, 

l’ordre d’empilement est sous-estimé dans les modèles, comme on peut le voir par les 

intensités des pics 002 et 004, qui sont caractéristiques de l’empilement de plans d002 et de la 

dispersion des distances d002. Néanmoins, l’évolution des intensités de pics entre les PyCs est 

respectée par rapport aux données expérimentales. On observe aussi que les pics 002 simulés 

à partir des modèles sont décalés vers les faibles valeurs de Q, ce qui signifie que les distances 

d002 sont surestimées. Ce décalage est le plus grand dans le cas du modèle LReAP
S
 

(hydrogéné). En comparant les facteurs de structure des différents PyCs, on peut voir que la 

cristallinité du PyC LRe augmente progressivement avec le HT, ce qui est caractérisé par 

l’amincissement des différentes caractéristiques. En regardant les intensités des différentes 
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bandes et pics, on peut voir, en accord avec les observations faites précédemment sur les 

modèles, que la structure du PyC LRe1300 (ou LRe1500) semble être proche de celle du PyC 

LRAP (regarder les intensités et les formes des pics 002 et 004 et des bandes 10 et 20). En 

particulier, les comparaisons des pics 002 sont en bon accord avec les valeurs de Lc (reportées 

dans le tableau III.1). Un autre fait intéressant est l’apparition du pic 006 (à ~ 6 Å
-1

) pour le 

PyC LRe1700.  

 Le tableau V.9 reporte les valeurs de d002, La10 et Lc002 obtenues à partir des largeurs à 

mi-hauteur des bandes 10 et des pics 002 des S(Q) (formules de Scherrer et Warren). 

Tableau V.9. Paramètres cristallographiques (d002, La10 et Lc002) déterminés à partir des S(Q) 

expérimentaux (DRX) et simulés pour les PyCs graphitables étudiés. 

PyC sim 
d002 ±0,03 

(Å) 

La ±0,3 

(nm) 

Lc ±0,1 

(nm) 
PyC exp 

d002 

(Å) 

La 

(nm) 

Lc 

(nm) 

LRAP
L
 3,51 4,4 1,8     

LReAP
L
 3,60 3,3 1,6     

LRAP
S
 3,55 4,9 2,0 LRAP 3,45 4,6 5,2 

LReAP
S
 3,66 3,3 1,7 LReAP 3,46 2,6 2,9 

LRe1300
S
 3,53 3,7 1,8 LRe1300 3,47 3,1 3,8 

LRe1500
S
 3,53 4,7 2,3 LRe1500 3,45 4,1 6,3 

LRe1700
S
 3,57 4,7 2,5 LRe1700 3,43 6,2 13,3 

LRAP
S
* 3,56 4,1 2,2     

LReAP
S
* 3,54 3,8 1,7     

LReAP
VS

 3,63 3,3 3,1     

LReAP
VL

 3,64 3,7 1,7     

LReAP
VH

 3,60 3,3 1,7     

 Comme on peut le constater dans le tableau V.9, les paramètres cristallographiques 

obtenus à partir des modèles surestiment de manière significative la distance inter-feuillets 

d002 : de 1,7% pour le modèle LRe1300
S
 à 5,6% pour le modèle LReAP

S
. Ce résultat était 

attendu car le potentiel interatomique utilisé surestime aussi le d002 du graphite de ~ 1,5% 

(0,340 nm au lieu de 0,335 nm). En accord avec l’observation des pics 3D sur les S(Q) des 

modèles, on peut voir que Lc est fortement sous-estimé avec par exemple des valeurs de 1,8 et 

1,6 nm pour les grands modèles LRAP
L
 et LReAP

L
 contre 5,2 nm (4,2 nm en DN) et 2,9 nm 

(2,6 nm en DN) pour les valeurs expérimentales. Cette divergence n’est pas facile à expliquer 
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bien qu’une plus grande dispersion des d002 pourrait être une partie de la réponse. Notons que 

nous n’attendions pas que les valeurs de Lc soient reproduites pour les modèles LRe1500
S
 et 

LRe1700
S
 puisque les Lc expérimentaux de ces matériaux sont plus grands que la taille de la 

cellule de simulation. Néanmoins, les valeurs de Lc suivent bien l’évolution observée 

expérimentalement. En regardant la longueur de cohérence dans le plan (La), on voit que les 

modèles reproduisent bien (mais surestiment légèrement) les données expérimentales. 

V.2.e. Conclusion 

Nous venons donc de présenter des représentations atomiques, construites par la 

méthode IGAR à partir d'images HRTEM des PyCs LR, LRe (tels que préparés) et LRe traité 

à des températures de 1300, 1500 et 1700 °C. Des reconstructions de 6,2 x 6,2 x 6,2 nm
3
 ont 

été obtenues pour tous les matériaux et des reconstructions de 12,4 x 12,4 x 12,4 nm
3
 ont été 

effectuées pour les deux PyCs tels que préparés. De plus, pour des raisons de comparaisons, 

des modèles de 6,2 x 6,2 x 6,2 nm
3
 des PyCs LR et LRe tels que préparés ont été préparés 

sans hydrogène. 

Ces modèles suggèrent que ces matériaux sont dans l'ensemble très similaires : ils sont 

formés de carbones sp
2
 formant des domaines purement hexagonaux de quelques nanomètres 

au maximum ; ces domaines sont joints entre eux par des lignes de défauts constitués de 

paires C5/C7 dans le plan et par de nombreuses dislocations vis dans la direction d'empilement 

qui s'étendent sur plusieurs couches. Cependant, l'analyse structurale de ces modèles a permis 

de caractériser, de manière assez nette, certaines différences dans l'extension des domaines 

hexagonaux et dans le degré d'interconnexion des plans. Par exemple, l'analyse des modèles 

de grande taille des PyCs LR et LRe AP, nous a permis de visualiser que le PyC LRAP 

semble posséder des domaines graphéniques plus étendus et un plus faible taux 

d'interconnexions entre les plans que le PyCs LReAP. Ceci peut-être quantifié indirectement à 

l'aide des taux d'atomes de carbones appartenant à des cycles purement hexagonaux (pC6
r
) 

pour l'extension des domaines, et du taux d'atomes tétravalents (sp
3
) pour les dislocations. 

Notons en outre que les valeurs obtenues sur les taux d’atomes sp
3
 sont en bon accord avec 

celle mesurée sur un PyC LRe AP en RMN (~ 1,4 %) par Feitas et al. [Freitas 2013]. 

En raison des temps de calculs très élevés nécessaires à la reconstruction de tels 

modèles, nous avons dû réaliser des modèles de taille plus petite (cube de 6,2 nm de côté au 

lieu de 12,4 nm) pour le PyC LRe traité thermiquement à plusieurs températures. 
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La comparaison des résultats pour les PyCs LR et LRe AP montre que les modèles de 

6,2 nm de côté sont légèrement moins bien organisés que ceux de 12,4 nm de côté. 

Néanmoins les résultats obtenus sur les PyCs LRe traités thermiquement semblent cohérents. 

En effet, on constate (i) l’augmentation de l'ordre dans le plan (mais aussi hors plan) avec le 

TT ; (ii) un accord relativement bon avec les longueurs et les tortuosités de franges (L2, τ), 

avec les désorientations inter-grains (β) et avec les diagrammes de cohérence spatiale 

d’orientation (DCSO) ainsi qu’avec les données de diffraction (PDF et S(Q)) ; (iii) en accord 

avec l'expérience, le PyC LRe1500 est le plus proche du PyC LRAP. 

Cependant, deux désaccords sont à signaler. Premièrement, les propriétés du PyC 

LRe1700 à longue distance (> 1-2 nm) sont mal reproduites, à savoir les longueurs de 

cohérence dans le plan et hors-plan (La et Lc), la courbe de r
2
G(r) au delà de 1,5 nm, le DSCO 

au delà de 4°, .... Ceci était attendu pour un matériau ayant des longueurs de cohérence 

expérimentales (La ~ 5 nm et Lc ~ 12 nm) plus grandes que la largeur des modèles (6,2 nm). 

Deuxièmement le modèle de LRe1300
S
 semble beaucoup moins structuré et texturé que son 

correspondant expérimental (voir même que le modèle LReAP
S
). L'explication se trouve 

certainement au niveau de l'image HRTEM utilisée dans l'étape d'analyse synthèse. Comme 

on le voit sur la Figure V.2, montrant les distributions d'orientation des images HRTEM 

expérimentales, le PyC LRe1300 présente la distribution la plus large de tous les PyCs 

hautement texturés. Ceci peut sembler illogique tant les analyses de franges et de corrélation 

d'orientation des images expérimentales montrent bien que le PyC LRe1300 est légèrement 

plus texturé que le PyC LReAP. L'explication peut certainement être trouvée en regardant la 

carte d'orientation (Fig. V.1.c) qui montre la coexistence de deux orientations sur l'image 

expérimentale du PyC LRe1300. En effet, sur à peu près les deux tiers de l'image (bas-

gauche) on peut voir que les défauts ont des orientations centrées sur -20° alors que pour la 

partie restante (haut-droite) ils sont plutôt centrés sur +20°. La synthèse d'image 3D supposant 

l'homogénéité de l'image expérimentale source on peut imaginer que cela explique que 

l'image 3D du PyC LRe1300 soit de moins bonne qualité que les autres. 

Au vu de ces résultats il apparaît que le PyC LRe suit le mécanisme de graphitation 

suivant : lors d’un TT à 1300°C, l’apport d’énergie entraîne le départ des atomes d’hydrogène 

situés sur les bords des plans, et donc la création de connexions inter-feuillets (Csp
3
 et cycles 

non hexagonaux). En élevant la température à 1500°C puis à 1700°C on observe une 

réorganisation structurale progressive s’accompagnant conjointement de la réparation des 

défauts intra-plan et de la réorientation relative des domaines graphéniques ainsi que de la 
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réparation des défauts de dislocation « vis ». Le PyC LRAP est similaire au PyC LRe1500, 

mais il est un peu plus organisé en 2D et un peu moins en 3D. Par conséquent, lors d’un TT, 

s’il évolue en suivant le même mécanisme que le PyC LRe, ses caractéristiques nano-

structurales devraient faire de même. On peut constater sur le tableau III.1 que c’est bien le 

cas, puisque les valeurs de La et Lc du PyC LR1700 (5,6 et 7,8 nm) sont respectivement plus 

grande et plus petite que celles du PyC LRe1700 (4,6 et 11,9 nm).  

In fine, nous avons produit dans ce chapitre des représentations atomistiques réalistes 

des différents PyCs hautement texturés étudiés dans cette thèse (mis à part peut-être pour le 

PyC LRe après TT à 1300 et 1700°C pour les raisons évoquées ci-dessus). Dans le chapitre 

suivant nous utilisons ces modèles afin de déterminer leurs propriétés mécaniques dans le 

domaine élastique et leurs conductivités thermiques dues aux phonons dans la limite 

classique. 
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V.3. Propriétés mécaniques et thermiques 

V.3.a. Introduction 

 Dans ce chapitre nous présentons des résultats concernant les propriétés mécaniques 

(dans le domaine élastique) et les conductivités thermiques dues aux phonons (dans la limite 

classique) calculées à partir des modèles atomiques présentés au chapitre précédent. Des 

simulations sont également effectuées sur un modèle de graphite de 27000 atomes pour 

comparaison. Les paramètres de maille de ce modèle après relaxation sont respectivement de 

~ 6,39 nm, 6,15 nm et 6,11 nm dans les directions « chaise » (x), « zigzag » (y) et 

d’empilement (z), et sa densité ρ est alors de ~ 2,24 g/cm
3
. 

V.3.b. Propriétés mécaniques 

V.3.b.i. Généralités 

 Selon la loi de Hooke généralisée, le tenseur des constantes élastiques c  est donné à 

partir du tenseur des contraintes  et du tenseur des déformations   par la relation :  c . 

Dans le cas d’un matériau isotrope transverse seules cinq constantes élastiques sont 

indépendantes. Le tenseur d’élasticité d’un tel matériau s’écrit alors (en notation de Voigt) : 
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


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0
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c

c

c
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ccc

 

où 1 et 2 sont les directions longitudinales et 3 est la direction transverse. 

On note que seules les 6 composantes diagonales cαα et 6 des composantes non 

diagonales cαβ (α représente la composante de sollicitation et β une autre composante

) ne sont 

pas nulles. 

                                                           

 Les notations pour α, β sont :  

1 = xx, 2 = yy, 3 = zz (tractions) 4 = yz, 5 = xz, 6 = xy (cisaillements). 
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Ces constantes élastiques ne sont pas déterminées directement dans notre approche, 

mais plutôt à partir des différents modules d’élasticité, d’utilisation plus courante. En effet, un 

module de Young Eα est obtenu par une déformation unidirectionnelle en laissant les deux 

autres directions relaxer et un coefficient de Poisson νααββ mesure cette relaxation relative lors 

de la déformation en question. Ces déterminations peuvent être faites sur la base de tests réels 

effectués à la machine d’essais. Par contre, une constante élastique diagonale cαα est obtenue 

par une déformation unidirectionnelle sans permettre de relaxation transverse, ce qui ne 

correspond pas à un test mécanique faisable dans la pratique expérimentale. 

Les modules de Young Eα et les coefficients de Poisson νααββ ont été calculés à l'aide 

de simulations HMC de traction et compression uni-axiales (voir la partie IV.5.a) selon les 

trois directions de l'espace cartésien x, y et z. Comme précédemment, x et y représentent les 

deux directions parallèles aux plans de graphène et z la direction d'empilement des plans. Il 

n’a cependant pas été possible de caractériser le cisaillement, car celui-ci change trop la 

symétrie de la boîte de simulation, ce qui rend les calculs difficiles à mener. Néanmoins, à 

partir des modules de Young et des coefficients de Poisson, on peut déterminer 4 des 5 

constantes d'élasticité indépendantes pour chacun des matériaux isotropes transverses étudiés, 

en inversant les 4 premières relations du Tableau V.10. 

Tableau V.10. Expression fonctionnelles pour les modules de Young (Eα), les coefficients de 

Poisson (νααββ), les modules de cisaillement (Gαβ) et les modules de compressibilité (Kαβ) dans 

un matériau isotrope transverse. Les modules sont en unités de pression et les coefficients de 

Poisson sont sans dimension. 

E1 = E2 E3 ν12 = ν21 ν13 = ν23 G13 = G23 

           

          
  

 

       
 

 

 
 

 

 

          

            
  

 
 

 
 

 

 

 

          
 c44 

où c = c33 (c11 + c12) – 2   
  , et d = c11 + c12 + 2c13 + 

   

 
 

 On peut également obtenir d’autres grandeurs usuelles, comme le module de 

cisaillement G12 et les modules de compressibilité partiels Kαβ, comme indiqué ci-dessous : 

K12 = K21 K13 = K23 G12 = G21 
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La seule composante que l’on ne peut pas obtenir actuellement est c44, caractérisant le 

module de cisaillement G13 (= G23). 

A titre d’exemple, la figure V.37 représente l’évolution des paramètres de maille au 

cours d’une traction selon l’axe x du modèle LRAP
S
. 

 

Figure V.37. Evolution des paramètres de maille (Lx, Ly, Lz) au cours d’une traction selon 

l’axe x sur le modèle LRAP
S
. L’évolution du volume est aussi représentée en haut à gauche. 

Note : 1% de déformation correspond à 10
4
 pas de simulation HMC. 

 Sur la figure V.37, on constate une diminution concomitante des paramètres de maille 

selon les axes y et z lors de la traction du modèle selon l’axe x, ce qui correspond au 

comportement d’un matériau conventionnel (non auxétique, i.e. ν < 0). De plus, le volume 

augmente, ce qui correspond au comportement le plus fréquent des matériaux en traction. 

Cette augmentation du volume est faible au début de la traction puis devient quasi-linéaire 

après 5% de déformation. Cette non-linéarité est due au comportement suivant l’axe z 

(direction d’empilement des feuillets) : au début, il y a une réduction importante, puis celle-ci 

diminue nettement. Cette évolution peut probablement s’expliquer par l’effet des forces de 

type van der Waals au cours de la traction : dans un premier temps le rapprochement entre les 
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feuillets est facile car ils sont écartés au-delà de la distance à l’équilibre dans le graphite 

parfait (voir les valeurs de d002 dans le tableau V.9), puis dans un second temps il y a 

davantage de répulsion inter-feuillets. 

On obtient les coefficients de Poisson en faisant le rapport entre les déformations 

perpendiculairement à la direction de sollicitation et la déformation dans la direction de 

l’effort appliqué (νααββ = - 
   

   
 ). Dans la suite, les coefficients de Poisson dont la valeur est 

dépendante du taux de déformation (i.e. évolution non-linéaire, comme νxxzz) seront pris à 1% 

de déformation. 

La figure V.38 représente des courbes de tractions et de compressions uni-axiales 

selon l’axe x (contrainte-déformation longitudinale) et selon l’axe z (contrainte-déformation 

transverse),  sur ce même modèle (LRAP
S
). 

 

Figure V.38. Courbes de tractions et de compressions sur le modèle LRAP
S
. En bleu : 

longitudinale, en vert : transverse ; tirets : traction, croix : compression ; lignes noires pleines 

: domaines linéaires, lignes noires en tirets : domaines non linéaires. 
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 Sur la figure V.38, on observe que la contrainte σxx (tirets bleus) suit une évolution 

linéaire (de pente 595 GPa) en début de traction, pour un allongement relatif εxx compris entre 

0 et 5%. L'explication de la linéarité se trouve dans la forme parabolique du potentiel 

interatomique autour de la distance d’équilibre (la force étant la dérivée de l'énergie 

potentielle) en traction comme en torsion sur les liaisons fortes C-C, et au fait que la 

contribution énergétique des liaisons hors plan est extrêmement faible. Au-delà de 5% de 

déformation, on voit que l’évolution de la contrainte devient non linéaire, du fait de 

l’anharmonicité du potentiel. Un défaut bien connu du potentiel REBO est la fonction 

d'amortissement utilisée afin de progressivement éteindre les interactions entre deux atomes 

pour des distances comprises entre 1,7 Å (interactions non amorties) et 2,0 Å (interactions 

nulles). Cette fonction d'amortissement perturbe fortement le comportement mécanique au 

delà d'environ 10 % de déformation, comme nous avons pu le vérifier en augmentant la 

distance à laquelle débute l'amortissement à une valeur proche de 2 Å (1,92 Å). Certains 

auteurs ont proposé de supprimer cette fonction d'amortissement et de simplement couper 

abruptement les interactions autour de 2 Å [Grantab 2010], [Kotakoski 2012]. D’autres 

potentiels, basés sur REBO, ont également été développés afin de corriger cette limitation, 

comme par exemple le potentiel SED-REBO (Screened Environment-Dependent Reactive 

Empirical Bond-Order) [Perriot 2013]. Cependant, dans cette thèse, nous nous intéressons 

exclusivement aux faibles déformations : nous avons donc utilisé le potentiel REBOII+LJ non 

modifié. 

Comme on peut le voir sur la figure V.38, nos simulations ont montré que les 

domaines de linéarité (lignes pleines) sont respectivement ~ 5 et 1 % pour les tractions dans le 

plan (tirets bleus) et hors plan (tirets verts) et ~ 0,5 et 1 % pour les compressions dans le plan 

(croix bleues) et hors-plan (croix vertes). Nous avons donc utilisé des pas de déformation de 1 

% pour les tractions longitudinales et de 0,1 % pour les tractions transverses et les 

compressions longitudinales et transverses. 

 On obtient les modules de Young en calculant la pente initiale (i.e. sur le domaine 

linéaire) des courbes de contrainte-déformation selon un des axes principaux (Eα = 
   

   
 ). 

Notons qu’ils seront distincts en traction et en compression. 

Nous étudions tout d’abord le comportement élastique en traction. 
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V.3.b.ii. Comportement élastique en traction 

Les figures V.39 et V.40 représentent respectivement les modules de Young 

longitudinaux, notés « E1 » (figure V.39) et transverses, notés « E3 »  (figure V.40) obtenus 

lors des simulations de tractions uni-axiales. 

 

Figure V.39. Modules de Young longitudinaux en traction, pour les modèles de PyCs : 

LRAP
L
 (en vert clair), LRAP

S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

L
 (en rouge foncé), 

LReAP
S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et 

LRe1700
S
 (en bleu foncé). Les valeurs selon l’axe de sollicitation (x et y, correspondant à E1 

et E2) sont représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour 

le graphite (en violet), la barre de gauche représente une traction selon (parallèlement à) une 

direction chaise et celle de droite selon une direction zigzag. 

 Sur la figure V.39, on remarque tout d’abord que les modules augmentent avec le 

degré de texturation/structuration des matériaux, de ~ 500 GPa pour le PyC LReAP
S
 (en 

rouge) jusqu'à ~ 625 GPa pour le PyC LRe1700
S
 (en bleu foncé). De plus, rappelons ici que le 

modèle LRe1700
S
 sous-estime fortement l’ordre structural/textural (La, β) dans le plan (voir la 

partie V.2). 
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On observe ensuite que les modèles de plus grande taille ont des modules légèrement 

plus élevés que leurs équivalents de plus petite taille (d’environ 15 GPa pour le LRAP
L
 et 40 

GPa pour le LReAP
L
). Ces résultats peuvent paraître surprenants car, au vu des tailles 

représentatives de ces matériaux, on pourrait s’attendre à ce que les modules dans le plan 

diminuent quand les modèles sont plus grands : les plans traversant les petits modèles 

devraient faire artificiellement augmenter la valeur du module en raison des conditions 

périodiques aux limites. Par contre, ceci se corrèle bien avec les résultats trouvés en termes de 

structure, les modèles plus volumineux étant plus ordonnés (voir le tableau V.5 et notamment 

la valeur des taux de C6). 

On constate aussi que la prise en compte de l'hydrogène dans les modèles de matériaux 

tels que préparés entraîne une diminution du module (d’environ 10 GPa pour le PyC LRAP
S
 

et 75 GPa pour le PyC LReAP
S
). Ces derniers résultats sont assez logiques, les hydrogènes 

créant des bords de plan, de rigidité nulle, dans le matériau. On note également que la 

diminution du module dans les deux matériaux hydrogénés semble à peu près proportionnelle 

à la quantité d'hydrogène (les taux d’hydrogène entre le PyC LReAP
S
 et le PyC LRAP

S
 

varient dans un rapport ~ 3,5).  

Finalement, en accord avec les observations structurales et texturales faites dans les 

chapitres précédents, on remarque que le module du PyC LRe1500
S
 (en bleu) est le plus 

proche de celui du PyC LRAP
S
 (en vert). 

On voit également que pour l'ensemble des PyCs les valeurs des modules E1 et E2 sont 

relativement proches, ce qui permet de vérifier que ces modèles sont bien orthotropes, comme 

cela avait déjà été observé lors de l’étude structurale (équivalence des résultats d'analyse 

d'images simulées dans les directions 100 et 010). A l’inverse, le graphite (en violet) présente 

des modules assez différents selon la direction de sollicitation : le module est plus fort quand 

les liaisons C-C sont orientées majoritairement dans l’axe de traction. Ainsi, des valeurs de ~ 

873 et 830 GPa sont obtenues pour les directions chaise et zigzag respectivement. Notons que 

pour cette dernière valeur, le module a été calculé entre 0 et 1% (et non 5%) de déformation 

car au delà le système sort du domaine linéaire. Ces valeurs, obtenues avec le potentiel 

REBOII+LJ, sont inférieures au module expérimental du graphite (≈ 1 TPa [Blakslee 1970], 

[Simmons 1975], [Kelly 1981], [Sengupta 2011]) mais conformes aux valeurs obtenues par 

simulation sur le graphène avec les potentiels REBOII (Echaise = 857 GPa, Ezigzag = 766 GPa) 

et AIREBO (Echaise = 939 GPa, Ezigzag = 835 GPa) (voir le chapitre VI). 
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En considérant le module moyen du graphite (< E > = (Echaise + Ezigzag) / 2 ≈ 852 GPa), 

on constate que les modèles de PyCs, bien que caractérisant des matériaux faiblement 

cristallins (La de quelques nanomètres seulement), possèdent des rigidités relativement 

proches de celle du graphite (respectivement ~ 59 % et 74 % pour les modèles LReAP
S
 et 

LRe1700
S
). Ces résultats sont en forte contradiction avec les données expérimentales (voir le 

tableau II.1) obtenues par Sauder et al. [Sauder 2005] à l'aide de tests de traction sur micro-

composites (une fibre recouverte de PyC). En effet ces auteurs obtenaient des modules de 

respectivement 115 et 205 GPa pour les PyCs LR et LRe tels que préparés. Même s'il est 

délicat de comparer des mesures faites à une échelle macroscopique à des calculs faits sur des 

modèles de quelques nanomètres, les résultats présentés ici permettent de jeter un doute sur la 

validité des mesures de Sauder, en tout cas en tant que propriétés intrinsèques des PyCs. C'est 

d'autant plus le cas que leurs valeurs semblent suivre une tendance inverse à celle attendue, le 

PyC LReAP ayant d'après eux un module en traction deux fois plus élevé que celui du PyC 

LRAP, pourtant mieux organisé. Ce désaccord pourrait s'expliquer de deux manières. Tout 

d'abord, leurs mesures sont supposées tester la matrice de PyC à une échelle macroscopique. 

Cette dernière est constituée de nombreux cônes de croissances et l'ont peut imaginer des 

décohésions entre ces derniers, voire des macro-pores. D'autre part, il est également possible 

qu'il existe des décohésions entre fibre et matrice, qui fausseraient l'interprétation des résultats 

et l'extraction des propriétés effectives de la matrice. Enfin, la technique faisant appel à la 

connaissance de la rigidité de la fibre support, une faible variation du diamètre de celle-ci peut 

apporter une incertitude dans les résultats. Par ailleurs, d’autres auteurs [Gebert 2010], [Gross 

2011] ont effectués des mesures de modules longitudinaux à la fois par des tests de traction et 

par ultrasons sur des PyCs LRAP déposés par CVD. Les valeurs reportées sont de ~ 30 GPa, 

ce qui est environ 20 fois plus faible que les valeurs trouvées sur nos modèles. Ces mesures 

montrent qu’il y a probablement un phénomène d’échelle important dans ces matériaux 

(présence de défauts de structure/texture non pris en compte dans nos modèles, comme des 

cônes de croissances, des joints de domaines, …). 

La figure V.40 représente les modules de Young transverses obtenus lors des 

simulations de tractions uni-axiales. 
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Figure V.40. Modules de Young en traction transverse, pour le graphite (en violet) et pour les 

modèles de PyCs : LRAP
L
 (en vert clair), LRAP

S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

L
 

(en rouge foncé), LReAP
S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 

(en bleu) et LRe1700
S
 (en bleu foncé). Les modules ne prenant pas en compte les interactions 

de type van der Waals sont représentées par des barres non remplies et ont été calculés 

uniquement pour les modèles de PyCs de 6,2 nm de côté. Les contributions des interactions 

de type van der Waals sont alors indiquées (en pourcents). 

Dans le sens de l'empilement des plans (voir la figure V.40), on constate que les 

modules transverses sont beaucoup plus faibles (~ 25 fois) que les modules calculés dans le 

plan (voir la figure V.39). Ceci provient notamment de la forte différence des deux types 

d’énergies en présence. En effet, les liaisons covalentes intra-plans ont une énergie de l’ordre 

de 524 kJ.mol
-1

 (cas des liaisons C  C) tandis que les liaisons inter-feuillets de type van der 

Waals ont une énergie d’environ 7 kJ.mol
-1

. 

On constate que le module de Young transverse (E3) du graphite (en violet) est plus 

fort que celui des PyCs. Ceci pourrait s’expliquer par la forte contribution des interactions de 

van der Waals qui est due à l’empilement plus compact des atomes (d002 plus faible). 
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On observe ensuite que le module transverse augmente entre le PyC LReAP
S
 (en 

rouge) et le PyC LRe1300
S
 (en jaune). Ceci pourrait s’expliquer en partie par la création de 

connexions inter-feuillets (i.e. des réseaux de dislocations et des carbones tétravalents) lors de 

la déshydrogénation du matériau. Cependant, cette hypothèse est à considérer avec précaution 

car il faut rappeler ici que le modèle LRe1300
S
 surestime fortement le désordre 

structural/textural du matériau (voir la partie V.2), et donc possiblement la quantité de 

connexions inter-feuillets. 

On observe également que E3 diminue successivement entre les PyCs LRe1300
S
 (en 

jaune), LRe1500
S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu foncé), ce qui coïncide avec une diminution 

à la fois de la densité de dislocations, tel que cela a été observé sur les modèles et sur les 

images HRTEM (voir les figures V.23 et V.25), et des carbones tétravalents (voir le tableau 

V.5). De plus, rappelons que le modèle LRe1700
S
 surestime très fortement le désordre 

structural/textural du matériau (voir la partie V.2). 

De nouveau, la valeur du module de Young dans le sens de l'empilement des plans 

pour le PyC LRAP
S
 (en vert) est proche de celle du PyC LRe1500

S
 (en bleu). 

Enfin, les modèles des PyCs LRAP
L
 (en vert clair) et LReAP

L
 (en rouge foncé) de 

12,4 nm de côté ont des modules très similaires à ceux des modèles de 6,2 nm de côté 

correspondants. 

Afin de s’affranchir des contributions de type van der Waals et de ne prendre en 

compte que les contributions provenant des connexions inter-plans, les modèles ont été 

relaxés puis étirés sans prendre en compte le potentiel de Lennard-Jones dans les calculs. Les 

modules ainsi obtenus sont représentés avec des barres vides dans la Figure V.40. On observe 

que les contributions de type van der Waals constituent une très large part du module 

transverse pour les PyCs, soit entre ~ 78 % pour le LRe1300
S
 (en jaune) et 91 % pour le 

LRe1500
S
 (en bleu). On constate que les contributions aux modules transverses restantes 

traduisent bien les densités de connexions inter-feuillets observées dans ces matériaux. 

Compte tenu de l’évolution du module transverse entre ces différents PyCs, il semblerait que 

les différences des propriétés mécaniques transverses des PyCs soient gouvernées par les 

connexions inter-feuillets. Par exemple, les PyCs LRe1300
S
 (en jaune) et LRe1500

S
 (en bleu) 

ont à peu près la même contribution provenant des interactions de type van der Waals (~ 22 

GPa) mais des contributions provenant des connexions inter-feuillets significativement 

différentes (~ 6 et 2 GPa respectivement). Par ailleurs, la présence d’hydrogène semble faire 
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diminuer la contribution de van der Waals de manière significative tandis qu’elle influe peu 

sur la contribution liée aux connexions inter-feuillets (comparer le module du PyC LReAP
S
 à 

celui du PyC LReAP
S
*). Ceci pourrait s’expliquer par les différences constatées entre les 

distances inter-feuillets (voir le tableau V.9). 

Notons que l’effet de la taille des modèles sur ces modules en traction a également été 

étudié plus en détail dans le cas du PyC LReAP. Ces résultats sont présentés sur le tableau 

V.11. 

Tableau V.11. Modules en traction longitudinale et transverse pour les modèles de PyCs 

LReAP de différentes tailles. 

PyC E1 traction (GPa) E2 traction (GPa) E3 traction (GPa) 

LReAP
VS

 499 533 19 

LReAP
S
 500 497 21 

LReAP
VL

 518 509 21 

LReAP
VH

 531 525 22 

LReAP
L
 540 538 22 

Sur le tableau V.11, on peut voir que, pour des tailles variant dans le sens des plans 

ou/et dans le sens d’empilement des plans, entre ~ 6 et 25 nm pour chacun des côtés de la 

boîte, les valeurs des modules (longitudinaux et transverses) ne sont pas très sensibles à l’effet 

de taille (variations d’environ 40 GPa et 1 GPa respectivement). 

Afin de vérifier que ces différences sont significatives, nous avons aussi reproduit les 

mêmes tests sur des séries de modèles de 6,2 nm de côté reconstruits dans des conditions de 

trempe de DM différentes, i.e. avec une trempe plus rapide (vmin = 2K/ps) ou un potentiel 

image plus faible (kIM = 2 eV). Les mêmes tendances générales ont bien été 

retrouvées : seules les valeurs absolues des modules sont légèrement plus ou moins élevées 

(d'environ 20 GPa en traction longitudinale et 5 GPa en traction transverse), les modèles étant 

respectivement plus ou moins ordonnés. Notons que ces tests ont aussi été effectués en 

compression et ont validé les tendances observées (voir ci-après). 

Nous avons également quantifié l'influence sur les modules de Young de la graine 

aléatoire utilisée pour générer les images 3D. L'écart entre les valeurs trouvées pour 

différentes graines aléatoires utilisées est d'environ 20 GPa en traction longitudinale (valeur 

obtenue sur des séries de modèles dont les images 3D ont été générées avec 3 graines 
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aléatoires différentes). Cette valeur est significative par rapport aux différences obtenues entre 

des matériaux (PyCs) différents. Une manière de contrer partiellement cette incertitude 

statistique est de comparer des modèles de différents matériaux dont les images 3D ont été 

générées avec la même graine aléatoire. 

Les coefficients de Poisson des PyCs et du graphite ont aussi été calculés. La figure 

V.41 représente les coefficients de Poisson νxxyy et νyyxx (notés « ν12 ») donnant les réponses en 

déformation (contractions) dans le plan pour une traction selon l’autre axe du plan. 

 

Figure V.41. Coefficients de Poisson avec les tractions dans le plan et les réponses en 

déformation selon l’autre axe du plan, pour les modèles de graphite (en violet) et de PyCs : 
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 (en bleu foncé). Les valeurs selon l’axe de sollicitation (x et y, correspondant à ν12 

et ν21) sont représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour 

le graphite (en violet), la barre de gauche représente une traction selon une direction chaise et 

celle de droite selon une direction zigzag. 
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Sur la figure V.41, on constate à nouveau que les propriétés des PyCs sont bien 

orthotropes. Par contre, dans le cas du graphite (en violet), on observe que la réponse en 

déformation est moins grande lorsque l’on tire dans la direction des bords de plan qui sont en 

conformation chaise (axe x) (liaison C-C majoritairement dans l’axe de déformation) que lors 

d’une traction dans la direction des bords de plan qui sont en conformation zigzag (axe y). De 

plus, la valeur moyenne calculée à partir du modèle est surestimée par rapport à celle obtenue 

expérimentalement (νgraphite = 0,16 [Blakslee 1970]), ce qui est cohérent avec le fait que le 

module de Young calculé à partir du modèle soit sous-estimé. Les valeurs des coefficients de 

Poisson (ν < 0,5) sont néanmoins cohérentes avec une augmentation du volume en traction et 

une diminution du volume en compression. Ces valeurs sont très faibles et caractéristiques de 

matériaux dans lesquels la coordinence des atomes est faible (contrairement aux métaux par 

exemple). 

On peut voir que les valeurs de ν12 calculées sur les modèles de PyCs ont tendance à 

légèrement augmenter avec le degré de texturation/structuration des matériaux : de ~ 0,15 

pour le PyC LReAP
S
 (en rouge) à ~ 0,17 pour le PyC LRe1500

S
 (en bleu). Ce dernier est 

encore une fois le plus proche du PyC LRAP
S
 (en vert). On peut d’ailleurs remarquer que 

l’évolution des valeurs est assez similaire à celle observée sur les modules de Young 

longitudinaux en traction (voir la figure V.39). Ceci pourrait s’interpréter comme un transfert 

significatif de la force appliquée selon un des axes longitudinaux vers l’autre axe longitudinal. 

Ces résultats sont en très bon accord avec la valeur obtenue expérimentalement par 

Gross et al. [Gross 2011] lors d’un test en traction longitudinale sur un PyC LRAP : ils 

trouvent ν12 = 0,16 ± 0,03. Ils sont aussi en assez bon accord avec la valeur obtenue 

expérimentalement par Zaitsev et al. [Zaitsev 1977] sur le coefficient de Poisson longitudinal 

d’un PyC graphitable, dont la valeur ν12 est de 0,21 tel que préparé, ce qui assez est proche de 

la valeur du modèle LRAP
S
 (0,18) ou même du LReAP

S
 (0,15). Cependant, l’évolution 

observée sur nos modèles de PyCs LRe avec le TT est en forte contradiction avec celle 

recensée par Zaitsev et al. Leurs mesures montrent en effet que pour ce PyC graphitable ν12 

diminue avec la température de traitement thermique et devient même négatif dès 1600°C (ν12 

= - 0,05). En outre, ces mesures semblent confirmer celles de Gebhardt et al. [Gebhardt 1964] 

où des valeurs de ν12 négatives sont également reportées pour des graphites pyrolytiques. Ces 

derniers auteurs interprètent ce caractère auxétique comme la résultante probable de 

l’aplanissement des ondulations au sein des feuillets. Dans un tel cas, la réponse à une traction 

dans le plan est alors une augmentation dans l’autre direction du plan et une diminution dans 
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la dimension d’empilement des plans. Néanmoins, cet effet n’explique pas pourquoi le 

coefficient de Poisson longitudinal est positif avant TT et devient de plus en plus négatif avec 

le TT au-delà de 1600°C [Zaitsev 1977]. Il est en effet peu probable que les PyCs HT ayant 

subi le plus fort traitement thermique soient ceux qui comportent le plus d’ondulations. Au 

contraire, dans ce cas les défauts de structure intra-plans devraient être les moins nombreux 

(voir les valeurs de FWHMD dans le tableau III.1 ou sur la figure III.3). Leurs résultats sont 

donc difficiles à interpréter. 

La figure V.42 représente les coefficients de Poisson νxxzz et νyyzz (notés « ν13 ») 

donnant les réponses en déformation hors-plan pour une traction parallèle aux feuillets, sur les 

différents modèles de PyCs. 

 

Figure V.42. Coefficients de Poisson obtenus lors des simulations de traction dans le plan et 

les réponses en déformation transverses, pour les modèles de graphite (en violet) et de PyCs : 
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le graphite (en violet), la barre de gauche représente une traction selon une direction chaise et 

celle de droite selon une direction zigzag.  

Sur la figure V.42, on constate que la réponse en déformation (contraction) transverse 

suite à une traction dans le plan (ν13) est d’autant plus importante que la densité de connexions 

inter-feuillets est grande. Ainsi, ν13 diminue avec la température de TT du PyC LReAP
S
 (en 

rouge) au PyC LRe1500
S
 (en bleu), et ce dernier est le plus proche du PyC LRAP

S
 (en vert). 

Cet effet peut se traduire par une transmission importante des efforts via les connexions inter-

feuillets. On peut voir que l’évolution des valeurs de ν13 est semblable à celle des modules de 

Young transverses en traction (voir la figure V.40). Il y a cependant deux exceptions. 

Premièrement, contrairement à ce qui est observé sur les valeurs de E3, la présence 

d’hydrogène semble faire augmenter la valeur de ν13 (comparer le module du PyC LReAP
S
 à 

celui du PyC LReAP
S
*). Ceci peut probablement s’expliquer par le fait que la distance inter-

feuillet du PyC LReAP
S
 (en rouge) est plus grande que celle du PyC LReAP

S
* (en orange). 

Deuxièmement, le coefficient de Poisson transverse du graphite (en violet) est très faible, 

alors que sont module transverse est plus grand que celui des PyCs. Ceci s’explique sans 

doute par l’absence de couplage via des points d’attache entre les feuillets et par la forte 

compacité du graphite (faible d002).  

Les valeurs des coefficients de Poisson transverses des PyCs sont beaucoup plus 

grandes (environ quatre, pour le PyC LRe1500
S
, à sept fois pour le PyC LReAP

S
) que celles 

observées en déformation latérale, tandis que c’est à peu près l’inverse qui est observé pour le 

graphite (voir la figure V.41). En effet, les valeurs de ν13 sont comprises entre ~ 0,6 et 1 pour 

les PyCs et sont presque nulles (~ 0,05) pour le graphite. Ceci révèle que les connexions inter-

feuillets présentes au sein des PyCs permettent de coupler très efficacement les efforts 

transverses. Malgré le caractère hautement anisotrope des PyCs, il y a donc une plus forte 

dépendance des directions de sollicitation que pour le graphite. Cette dépendance est 

étroitement liée à la densité de connexions inter-feuillets. 

Ces résultats sont en bon accord avec ceux obtenus par Gross et al. [Gross 2011] : ils 

reportent une valeur de ν13 = 0,97 ± 0,04. Cependant, nos valeurs de ν13, prises à 1% de 

déformation, sont à prendre avec précaution. En effet, elles sont possiblement sous-estimées 

du fait de la non-linéarité observée (voir la figure V.37), mais elles peuvent aussi être 

inexactes puisque nous n’avons pas observé de domaine linéaire dans ces simulations (les 

vitesses de déformation que nous avons utilisées sont trop rapides). Par contre, il y a à 

nouveau une forte contradiction entre nos résultats et les valeurs obtenues expérimentalement 
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par Zaitsev et al. [Zaitsev 1977]. Leurs mesures montrent en effet que le coefficient de 

Poisson transverse d’un PyC graphitable, dont la valeur ν13 est de 0,19 tel que préparé, 

augmente avec la température de TT pour des températures comprises entre 2000 et 2250°C 

(ν13 = 0,62 et 0,77 respectivement). Ces résultats semblent cohérents avec leurs mesures de 

ν12. Il paraît aussi possible que le PyC qu’ils ont étudié ne soit pas réellement un PyC 

graphitable. 

 Les résultats sur les coefficients de Poisson avec les tractions transverses et les 

réponses en déformation dans le plan sont présentés seulement en annexe (figures A.IX et 

A.X). En effet, compte tenu de la faiblesse de ces valeurs, celles-ci sont entachées de trop 

d’incertitude ce qui empêche de dégager une tendance vraiment nette. Cependant, dans le cas 

des matériaux isotropes transverses, on peut retrouver les coefficients de Poissons mineurs ν31 

et ν32 à partir de la connaissance des coefficients de Poisson majeurs ν13 et ν23 et des modules 

de Young grâce aux relations suivantes : 
  

   
 = 

  

   
 et  

  

   
 = 

  

   
. Notons que selon ces 

relations, le rapport des modules sur le rapport des coefficients de Poisson doit être égal à 1. 

Or d’après les résultats de nos simulations, ce rapport est compris entre ~ 0,5 et 1, ce qui 

montre que la barre d’erreur est significative sur ces valeurs. Rappelons aussi que les valeurs 

de ν13 sont possiblement sous-estimées, comme cela a été évoqué ci-dessus. Les figures 

représentant les coefficients de Poisson mineurs « ν31 » (résultats « bruts » et « théoriques ») 

donnant les réponses en déformation dans le plan pour une traction perpendiculaire aux 

feuillets, sur les différents modèles de PyCs, sont présentées en annexes A.IX et A.X. Les 

évolutions observées sur ces figures sont les similaires à celles correspondant à la réponse en 

déformation transverse suite à une traction dans le plan (voir la figure V.42). En outre, les 

valeurs des coefficients de Poisson mineurs ν31 des PyCs sont de l’ordre de 0,03-0,04, soit 

environ 20-25 fois moins grandes que celles des coefficients de Poisson majeurs. Ce rapport 

est similaire à celui observé entre les modules longitudinaux et transverses. 

Considérons maintenant le module de cisaillement G12, calculé à partir des modules de 

Young E1 et des coefficients de Poisson ν12, tel qu’exprimé dans le tableau V.10. La figure 

V.43 représente ce module du cisaillement longitudinal pour les différents modèles de PyCs. 
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Figure V.43. Modules de cisaillement longitudinaux, calculés partir des modules de Young et 

des coefficients de Poisson, pour les modèles de graphite (en violet) et de PyCs : LRAP
L
 (en 

vert clair), LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

L
 (en rouge foncé), LReAP

S
 (en 

rouge), LReAP
S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en 

bleu foncé). Les valeurs selon l’axe de sollicitation (x et y, correspondant à G12 et G21) sont 

représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour le graphite 

(en violet), la barre de gauche représente une traction selon une direction chaise et celle de 

droite selon une direction zigzag. 

Sur la figure V.43, on peut constater que les modules de cisaillement longitudinaux 

évoluent de façon identique aux modules de Young longitudinaux en traction (voir la figure 

V.39), c’est-à-dire qu’ils augmentent en même temps que la cohérence dans les plans de 

graphène. La différence principale est la plus faible valeur des modules de cisaillement (dans 

un rapport ~ 2,5), ce qui est le cas de la majorité des matériaux. On note aussi que le graphite 

a encore des valeurs sous-estimées par rapport à l’expérience (G12 = 440 GPa [Blakslee 

1970]), dans un même rapport. 

 Nous étudions maintenant le comportement élastique en compression. 
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V.3.b.iii. Comportement élastique en compression 

 Les propriétés élastiques ont également été calculées en compression. Les figures V.44 

et V.45 représentent respectivement les modules de Young parallèles et perpendiculaires aux 

feuillets pour les différents modèles de PyCs de 6,2 nm de côté. 

 

Figure V.44. Modules de Young longitudinaux en compression, pour les modèles de graphite 

(en violet) et de PyCs : LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

S
 (en rouge), 

LReAP
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* (en orange), LRe1300
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 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu 

foncé). Les valeurs selon l’axe de sollicitation (x et y, correspondant à E1 et E2) sont 

représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour le graphite 

(en violet), la barre de gauche représente une compression selon une direction chaise et celle 

de droite selon une direction zigzag.  

 Sur la figure V.44, on remarque que les différences en compression longitudinale entre 

ces PyCs sont similaires à celles observées en traction (voir la figure V.39). D’autre part, on 

voit qu’à l’exception du graphite (en violet), les valeurs des modules longitudinaux sont plus 
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probablement qu’il est plus facile de « flamber » (i.e. plisser) les structures les plus 

désordonnées. Par exemple, en compression il est facile de faire se plisser des plans ondulés, 

alors qu’en traction ils se défroissent. Il est aussi possible que les dislocations, qui sont 

présentes dans les PyCs et absentes dans le graphite, soient plus faciles à comprimer qu’à 

étirer dans le sens des plans. Dans le graphite (en violet), l’empilement des plans est plus 

compact que dans les PyCs, le plissement des feuillets est alors plus difficile. Comme la 

répulsion interatomique à courte portée est très forte, cela pourrait expliquer l’augmentation 

du module en compression par rapport à celui en traction.  

La valeur expérimentale du module longitudinal en compression trouvée par Gross et 

al. [Gross 2011] sur un PyC LRAP déposé par CVD est de ~ 19 GPa, ce qui est ~ 25 fois plus 

faible que les valeurs trouvées sur nos modèles. Néanmoins, il y a une cohérence avec nos 

calculs sur le fait que le module en compression est plus faible que le module en traction. 

La figure V.45 représente les modules de Young transverses obtenus lors des 

simulations de compression uni-axiale sur les différents modèles de PyCs de 6,2 nm de côté. 

 

Figure V.45. Modules de Young transverses en compression, pour les modèles de PyCs : 
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LRe1300
S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu foncé), et pour le graphite (en 

violet). 

 Sur la figure V.45, on voit que les valeurs des modules sont un peu plus élevées (de 

quelques GPa) en compression qu’en traction transverse (voir la figure V.40), à la fois pour 

les PyCs et pour le graphite (en violet). Cet effet est certainement dû à l'anharmonicité de 

l'énergie de van der Waals (potentiel de Lennard-Jones) qui augmente plus rapidement en 

compression qu'en traction. En outre, les différences en compression entre ces PyCs semblent 

similaires à celles observées en traction (figure V.40), à l’exception du PyC LRe1500
S
 (en 

bleu) dont la valeur est ici plus élevée qu’attendu. 

On remarque que le modèle de graphite de référence (en violet) a un module 

transverse (~ 37 GPa) proche de la valeur expérimentale (Etransverse exp. ≈ 36-39 GPa [Gebhardt 

1964], [Simmons 1975], [Zaitsev 1977], [Kelly 1981]). Par contre, on constate que les valeurs 

obtenues à partir des modèles LRAP
S
 et LReAP

S
 (~ 24 GPa) sont environ deux fois plus 

grandes que celles des modules de nano-indentation transverse mesurés sur ces types de PyCs 

déposés par CVD (~ 9-13 et 16 GPa respectivement) [Guellali 2008], [Gebert 2010]. De plus, 

des tests de compression transverse réalisés par Gross et al. [Gross 2011] sur un PyC LRAP 

déposé par CVD donnent une valeur ~ 5 fois plus faible (~ 5 GPa) que celle trouvée sur notre 

modèle. D’autre part, on peut essayer de comparer nos résultats avec ceux obtenus 

expérimentalement par nano-indentation longitudinale. En effet, la valeur du module de nano-

indentation longitudinal obtenu sur un PyC LR (~ 9,5-14 GPa) [Ozcan 2005], [Ozcan 2009b] 

est similaire au module de nano-indentation transverse. En regardant les mesures de nano-

indentation longitudinales réalisées par S. Jouannigot dans le cadre du projet PyroMaN 

(figure III.5), on constate que le seul désaccord drastique observé entre les résultats 

expérimentaux et les calculs effectués sur les modèles est sur le PyC LReAP qui a le plus fort 

module d’après les mesures (~ 50 GPa) et le plus faible module selon les calculs (~ 24 GPa). 

En réalité, les essais de nano-indentation, réalisés dans la direction parallèle aux plans 

graphéniques, impliquent un repliement potentiel des feuillets proches de la pointe et une 

diminution des distances inter-plans pour les feuillets plus éloignés de la pointe (voir la figure 

III.4). Ces mesures ne donnent donc pas le module transverse en compression. Il peut y avoir 

à la fois des contributions dans la direction de l’empilement des plans et des contributions 

dues aux cisaillements : le module d’indentation est probablement proche de la composante 

c33 ou du module de cisaillement G13 (c44). De plus, là encore les mesures sont effectuées à 
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une échelle macroscopique tandis que les calculs sont faits sur des modèles de quelques 

nanomètres. 

Les coefficients de Poisson avec les compressions parallèles et perpendiculaires aux 

feuillets sont présentés seulement en annexe (figures A.XI à A.XIII) car les incertitudes sont 

grandes sur ces résultats, possiblement à cause du caractère instable de ces déformations 

(réponse en « flambage » en compression), ce qui empêche de dégager des tendances entre les 

modèles de PyCs. On peut en effet constater que les coefficients de Poisson v12, v13 et v31 de 

ces PyCs obtenus en compression sont globalement beaucoup plus dispersés sur le domaine 

linéaire (grandes barres d’erreur) que ceux trouvés en traction. On peut néanmoins donner les 

valeurs moyennes et les écart-types de v12, v13 et v31 en compression pour les modèles de 

PyCs : v12 = 0,13±0,10, v13 = 1,04±0,34 et v31 = 0,05±0,08. Ces valeurs sont à comparer avec 

celles obtenues par Gross et al. [Gross 2011] par des tests de compression sur un PyC LRAP 

déposé par CVD : ils trouvent v12 = 0,22±0,01 et v31 = 0,35±0,007. Si la première valeur est 

en assez bon accord avec nos calculs, la deuxième valeur est par contre drastiquement 

différente. 

On peut aussi calculer les modules de compressibilité longitudinaux et transverses, à 

partir des modules de Young et des coefficients de Poisson en compression, comme cela est 

exprimé dans le tableau V.10. Les figures représentant ces modules de compressibilité pour 

les différents modèles de PyCs sont reportées en annexe A.XIV et A.XV. 

Les conductivités thermiques dues aux phonons (dans la limite classique) ont 

également été calculées à partir de ces modèles. 

V.3.c. Conductivités thermiques 

Les conductivités thermiques des modèles ont été calculées via la technique de 

dynamique moléculaire hors équilibre de Müller-Plathe [Müller-Plathe 1997] (voir la partie 

IV.5.b). Les conductivités thermiques longitudinale (notée « κ1 ») et transverse (notée « κ3 ») 

sont reportées sur les figures V.46 et V.47 respectivement. 
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Figure V.46. Conductivités thermiques classiques parallèles aux feuillets de graphène pour les 

modèles des pyCs : LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

S
 (en rouge), LReAP

S
* 

(en orange), LRe1300
S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu foncé), et du 

graphite (violet). Les modules de Young longitudinaux moyens en traction sont aussi indiqués 

par des barres vides. 

 Sur la figure V.46, on voit que la conductivité thermique longitudinale des modèles 

augmente avec le degré de texturation/structuration des matériaux, de ~ 11 W.m
-1

.K
-1

 pour le 

PyC LReAP
S
 (en rouge) jusqu'à ~ 16 W.m

-1
.K

-1
 pour le PyC LRe1700

S
 (en bleu foncé). Son 

évolution est donc similaire à celle observée sur le module de Young longitudinal (barres 

vides). De plus, l’évolution de ces valeurs semble confirmée par les valeurs de diffusivités 

thermiques (κ = D.ρ.Cp) obtenues expérimentalement par Jumel et al. [Jumel 2003] (voir le 
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et ~ 1500 W.m
-1

.K
-1

 pour des PyCs HT à très haute température [Pappis 1961], [Tombrel 

1965], [Jumel 2003], [Pradère 2009]. Ceci s'explique par plusieurs raisons. Les simulations de 

dynamique moléculaire présentées ici ne prennent pas en compte les effets des porteurs de 

charges (électrons ou trous), i.e. la contribution électronique κe. De plus, elles sont totalement 

classiques, donc elles ne prennent pas en compte les effets quantiques des vibrations 

atomiques menant aux relations de Debye-Einstein donnant la capacité calorifique CV en 

fonction de la température. En effet, à une température faible vis-à-vis de la température de 

Debye (associée à la fréquence de vibration la plus élevée possible dans le cristal), la capacité 

calorifique phonique est beaucoup plus faible que la prédiction classique de Dulong & Petit 

(i.e. CV = 3R). La contribution phonique κph est donc fortement surestimée pour un calcul à 

300 K, d'un facteur à peu près 3 pour les PyCs, comme on a pu l’observer à partir de la 

densité d’états vibrationnels (VDOS) (résultat connu expérimentalement également pour le 

graphite [Nemanich 1979]). La principale cause de cette forte sous-estimation par rapport à 

l'expérience est en fait certainement liée à la taille des systèmes. Par exemple, Xu et al. [Xu 

2014] ont récemment montré que la conductivité du graphène calculée par MD augmente 

fortement avec la taille du système et ce jusqu'à plusieurs microns. 

 

Figure V.47. Conductivités thermiques classiques perpendiculaires aux feuillets de graphène 

pour les modèles des pyCs : LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

S
 (en rouge), 
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LReAP
S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu 

foncé), et du graphite (violet). Les modules de Young transverses en traction sont aussi 

indiqués par des barres vides. 

Sur la figure V.47, on voit que la conductivité thermique transverse des modèles 

augmente entre le PyC LReAP
S
 (en rouge) et le PyC LRe1300

S
 (en jaune) puis diminue 

lorsque la température de TT augmente à 1500°C (LRe1500
S
, en bleu) puis à 1700°C 

(LRe1700
S
, en bleu foncé). Enfin, le PyC LRAP

S
 (en vert) est proche du PyC LRe1500

S
 (en 

bleu). De ce point de vue, l’évolution de la conductivité thermique transverse est assez 

similaire à celle du module de Young transverse (barres vides). Par contre, le PyC LReAP
S
* 

(en orange) a une conductivité thermique similaire (et non supérieure) au PyC LReAP
S
 (en 

rouge). De plus, la conductivité thermique du graphite a une valeur intermédiaire alors que 

son module de Young transverse est le plus élevé. La valeur de la conductivité thermique 

transverse mesurée sur le graphite est de 6 W.m
-1

.K
-1

 [Sengupta 2011] et elle varie de ~ 3-5 

W.m
-1

.K
-1

 pour des PyCs tel que préparés à ~ 30 W.m
-1

.K
-1

 pour des PyCs traités 

thermiquement à très haute température [Pappis 1961], [Jumel 2003]. Les valeurs calculées à 

partir des modèles sont donc à nouveau fortement sous-estimées. 

 Nous allons maintenant mettre en relation ces propriétés mécaniques et thermiques 

calculées à partir des modèles avec leurs nano-textures/-structures qui ont été étudiées en 

détail au chapitre V.2. 

V.3.d. Mise en relation des structures/textures avec les propriétés 

Les résultats obtenus sur les propriétés mécaniques et thermiques des modèles de PyCs 

hautement texturés laissent penser que ces propriétés sont gouvernées à la fois par les 

domaines graphéniques cohérents et par les connexions inter-feuillets présentes dans les 

PyCs.  

Afin de donner un caractère davantage quantitatif à ces observations, on peut 

comparer des grandeurs caractéristiques des propriétés mécaniques et thermiques (comme E1, 

E3 ; v12, v13 ; G12 ; K12, K13 ; κ1, κ3) avec les différents indicateurs nano- structuraux/texturaux 

(i.e. sp, sp
2
, sp

3
, C5, C6, C7, C8, pC6

a
, pC6

r
 ; L2, τ ; βMOD, LaMOD, LcMOD ; d002, La, Lc) obtenus à 

partir des modèles. 

En particulier, concernant les propriétés intra-plans, il est intéressant de comparer les 

modules (en traction) et les conductivités longitudinales avec les longueurs de cohérences 
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longitudinales La obtenues à partir des facteurs de structures S(Q) calculés par simulation. 

Pour les propriétés inter-feuillets, il est pertinent de tracer les modules (en traction) et les 

conductivités transverses en fonction des longueurs de cohérences transverses Lc et des 

distances inter-feuillets (d002) obtenues à partir de ces mêmes S(Q) (revoir les figures V.39, 

V.40, V.46 et V.47 et le tableau V.9).  

La figure V.48 montre l'évolution du module de Young longitudinal moyen < E1 > en 

traction et de la conductivité thermique longitudinale κ1 en fonction de la longueur de 

cohérence longitudinale La. 

 

Figure V.48. Module de Young longitudinal moyen en traction (losanges bleus) et 

conductivité thermique longitudinale (carrés rouges) en fonction de la longueur de cohérence 

longitudinale. Les valeurs pour La infiniment grande correspondent au graphite. 

Sur la figure V.48, on observe qu’à la fois le module de Young en traction parallèle 

aux feuillets (losanges bleus) et la conductivité thermique dans les plans graphéniques (carrés 

rouges) augmentent avec la longueur des domaines cohérents. Les propriétés mécaniques et 

thermiques intra-plans sont donc amoindries par la présence de défauts qui font diminuer la 

cohérence dans les plans tels que des joints de grains, des trous (dislocations) ou des 

hétéroatomes (hydrogène).  
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Dans la même idée, on peut noter que le module de Young longitudinal moyen en 

traction et la conductivité thermique longitudinale augmentent avec le taux d’atomes de 

carbones appartenant à des cycles purement hexagonaux (pC6
r
). En particulier, il est 

intéressant de constater que la valeur de ce module par rapport au graphite varie de façon 

similaire aux taux d’atomes pC6
r
 (voir le tableau V.5). Tous les défauts qui font diminuer ce 

taux (comme les joints de grains) font alors diminuer la rigidité du matériau dans la même 

proportion (e.g. pC6
r
(LRAP

L
) = 77,4 % et E1(LRAPL)/<E1(graphite)> = 71,6 %). 

Il est aussi intéressant de faire remarquer que la désorientation relative entre les grains, 

caractérisée par βMOD (voir le tableau V.8), fait diminuer le module de Young longitudinal 

moyen en traction et la conductivité thermique longitudinale. 

La figure V.49 représente l'évolution de la contribution covalente au module de Young 

transverse E3 en traction (calculs effectués sans prendre en compte les interactions de van der 

Waals) et de la conductivité thermique transverse κ3 en fonction de la longueur de cohérence 

transverse Lc. 

 

Figure V.49. Contribution covalente au module de Young transverse E3 en traction (losanges 

bleus) et conductivité thermique transverse (carrés rouges) en fonction de la longueur de 

cohérence transverse. Les valeurs pour Lc infiniment grande correspondent au graphite. 
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Sur la figure V.49, on voit qu’à la fois la contribution purement covalente (REBO) du 

module de Young en traction perpendiculaire aux feuillets et la conductivité thermique entre 

les plans (carrés rouges) diminuent avec la cohérence d’empilement des plans. Les propriétés 

mécaniques et thermiques inter-plans sont donc améliorées par la présence de défauts qui 

connectent les plans entre eux tels que des dislocations vis ou des atomes de carbones 

tétravalents. 

La figure V.50 représente l'évolution de la contribution de van der Waals au module 

de Young transverse E3 en traction et de la conductivité thermique transverse κ3 en fonction 

de la distance inter-feuillets d002. 

 

Figure V.50. Contribution du module de Young transverse E3 en traction ne prenant en 

compte que les interactions de type van der Waals (losanges bleus) et conductivité thermique 

transverse (carrés rouges) en fonction de la distance inter-feuillets. 

Sur la figure V.50, on constate que la contribution non-covalente (van der Waals) au 

module de Young en traction perpendiculaire aux feuillets (losanges bleus) diminue lorsque la 

distance inter-feuillets augmente : les plans s’écartent d’autant plus facilement qu’ils sont 

éloignés au départ. Il est possible que les connexions inter-feuillets agissent comme des 

espaceurs obligeant les plans à être écartés mais ils ne semblent pas en être la seule cause. 
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Par contre, la conductivité thermique entre les plans (carrés rouges) ne semble pas 

majoritairement reliée à la distance inter-feuillets : le transfert d’énergie thermique se fait 

plutôt à travers des liaisons covalentes. Cependant, pour vérifier ce point, il faudrait calculer 

la contribution non-covalente à la conductivité thermique. 

V.3.e. Conclusion 

Dans ce chapitre nous avons calculé les propriétés mécaniques (modules de Young, 

coefficients de Poisson) et thermiques (conductivités) des différents modèles de pyrocarbones 

présentés au chapitre V.2. Nous les avons également comparés aux propriétés obtenues pour 

le graphite dans les mêmes conditions de simulations. Les résultats obtenus ont montré que 

les propriétés mécaniques et thermiques des PyCs hautement texturés sont gouvernées à la 

fois par la cohérence à l’intérieur des feuillets graphéniques et par la densité de connexions 

inter-feuillets.  

Par exemple le module de Young longitudinal en traction est d’autant plus grand que 

la cohérence dans les plans (pC6
r
, L2, La, β) est grande. Donc tous les défauts qui font 

diminuer cette cohérence (comme les joints de grains et les trous) font diminuer la rigidité du 

matériau. Par ailleurs, la conductivité thermique longitudinale varie de manière similaire à ce 

module, montrant probablement une origine commune et donc une dépendance entre les deux. 

D’autre part, les propriétés transverses sont principalement dépendantes de la densité 

de connexions inter-feuillets (réseaux de dislocations et carbones tétravalents) et de la 

distance inter-feuillets (d002). Les connexions permettraient à la fois une transmission des 

efforts mécaniques et de l’énergie thermique à travers les feuillets. En particulier, si la densité 

de connexions diminue, alors le module doit diminuer aussi. Cependant, en l’absence de 

connexions inter-feuillets, la distance inter-plans est minimale (cas du graphite), ce qui a pour 

effet de faire augmenter le module de Young transverse. Il est en fait possible que les 

connexions inter-plans amènent à écarter les feuillets. En traitant des PyCs graphitables à très 

hautes températures, il est probable que la distance inter-plans diminue et fasse ainsi ré-

augmenter le module. Par ailleurs, cet écartement ne semble pas ou peu influer sur la 

conductivité thermique. 

Dans les deux chapitres suivants, nous allons étudier d’autres matériaux carbonés 

lamellaires tels que les graphènes polycristallins (GPCs) et les graphites nucléaires irradiés 

par des électrons (GNIs). 
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VI. Etude des graphènes polycristallins (GPCs) 

VI.1. Introduction 

 Après avoir étudié des PyCs hautement texturés, on s’intéresse maintenant au cas de 

graphènes polycristallins (GPCs). Les objectifs sont doubles : i) étudier d’autres matériaux 

carbonés dont les intérêts à la fois fondamentaux et appliqués sont majeurs et ii) étudier des 

matériaux bidimensionnels dont la structure se rapproche de celle observée dans les feuillets 

des PyCs. En effet, le graphène, qui a été isolé pour la première fois en 2004 par A. Geim et 

K. Novoselov [Novoselov 2004] possède, de par son réseau de liaisons de type sp
2
, des 

propriétés mécaniques, thermiques et électroniques exceptionnelles. Son module de Young 

d’environ 1 TPa [Lee 2008], est l’un des plus élevés des matériaux existants, à égalité avec le 

diamant et avec certains nanotubes de carbones. Sa résistance à la rupture est de 42 GPa [Lee 

2008] soit 100 à 300 fois supérieure à celle de l'acier alors qu'il est 6 fois plus léger que ce 

dernier. Sa conductivité thermique d’environ 3000 à 5000 W/m/K [Baladin 2008] est 

supérieure d’un ordre de grandeur à celle du cuivre (400 W/m/K). Il possède aussi une 

mobilité électronique de 1.10
5
 à 2.10

5
 cm

2
.V

-1
.s

-1
 [Novoselov 2004], [Bolotin 2008], ce qui en 

fait l’un des matériaux les plus conducteurs d’électricité avec les nanotubes de carbones et les 

rubans de graphène. Les électrons se déplacent à travers le graphène à une vitesse de 

saturation de 1000 km/s, soit presque 150 fois plus vite que dans le silicium. 

Si la méthode d’exfoliation mécanique, proposée par Geim et Novoselov [Novoselov 

2004] a l’avantage d’être simple, peu coûteuse, et permet d’obtenir du graphène exempt de 

défauts, elle ne permet cependant d’obtenir que de très faibles quantités de matériau, ce qui 

rend impossible un développement industriel. Une méthode alternative pour l’obtention de 

graphène en grande quantité est le dépôt chimique en phase vapeur (CVD) [Yu 2008], [Li 

2009], qui consiste à réaliser un dépôt de graphène solide sur un substrat métallique (un métal 

de transition). Le précurseur chimique utilisé est un gaz carboné (e.g. CH4, C2H4). Ce gaz est 

« craqué » à haute température : les atomes de carbone et d'hydrogène se dissocient. Les 

atomes de carbone restent en surface ou bien sont incorporés dans le film métallique selon le 

type substrat utilisé (e.g. Cu, Ni). Dans ce dernier cas, il faut faire varier la température pour 

que la solubilité du carbone dans le substrat diminue. Enfin, les atomes de carbone 

interagissent pour former une couche de graphène en surface. En général, les feuillets obtenus 

par un mécanisme de décomposition et de croissance en surface (e.g. substrat de Cu) sont de 

meilleure qualité que ceux obtenus par un processus de ségrégation (e.g. substrat de Ni) 
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[Zhang 2013]. Cependant, les graphènes obtenus sont loin d’être aussi parfaits que ceux 

obtenus par exfoliation (voir la figure VI.1). 

 

Figure VI.I. Echantillon de graphène ex-CVD (substrat de Cu). (a) Image HRTEM avec des 

grains individuels coloriés. En haut à droite : agrandissement de la zone encadrée sur l’image, 

et en bas à droite : distribution des angles de désorientation entre grains adjacents. (b) Image 

en champ sombre en fausses couleurs provenant d’une vue plus large de l’échantillon. Les 

couleurs correspondent aux différentes orientations indiquées sur le cliché de diffraction (en 

bas à droite). (c) Agrandissement de l’image HRTEM montrant plusieurs joints de grains et 

un petit grain en forme de fleur (flèche) à l’intérieur d’un grain plus large. (Tiré de Kurasch et 

al. [Kurasch 2012]). 

En effet, comme le montre la figure VI.1, on obtient généralement des GPCs 

constitués de grains nanométriques, désorientés les uns par rapport aux autres (voir la 

distribution des angles de désorientation sur la figure VI.1.a), et reliés entre eux par des joints 

de grains (nettement visibles sur la figure VI.1.c). Ces GPCs peuvent également contenir des 

défauts isolés (e.g. celui indiqué par une flèche sur la figure VI.1.c) et parfois même des pores 

(e.g. en bas à gauche sur la figure VI.1.c) [Kurasch 2012], [Huang 2011], [Kim 2011]. En 

particulier, il est intéressant de constater, par exemple en regardant les clichés de la figure 
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VI.1.c, qu’il y a une assez forte similitude entre ces feuillets de GPCs et les feuillets présents 

dans les modèles de PyCs hautement texturés (voir les figures V.21 et V.23).  

Les propriétés des GPCs mesurées sont plus ou moins éloignées de celles du graphène 

idéal, avec des résultats parfois même contradictoires, compte tenue de la difficulté à mesurer 

expérimentalement la structure et les propriétés de tels matériaux [Rasool 2013], [Hwangbo 

2014], [Ruiz-Vargas 2011], [Lee 2013]. Arriver à comprendre comment la nanostructure des 

GPCs influence leurs propriétés constitue donc un défi scientifique. Or, les simulations 

atomistiques sont un outil bien adapté à ce type d’étude. En outre, pour quelques applications, 

les défauts présents dans le réseau du graphène sont un avantage, par exemple pour réaliser 

des batteries ou certains matériaux composites [Huang 2012]. On peut aussi mentionner les 

membranes de graphène contenant des nano-pores, qui peuvent être utilisées pour dessaler 

l’eau de mer [Cohen-Tanugi 2012] ou encore pour le séquençage de l’ADN [Shan 2013]. 

Notons également que le graphène fait l’objet de nombreuses recherches et des avancées très 

récentes ont ouvert la voie à la synthèse de graphène parfait en quantité industrialisable [Lee 

2014], [Paton 2014]. 

 Plusieurs études utilisant des simulations atomistiques afin de corréler les propriétés 

mécaniques des GPCs à leur nanostructure ont été publiées récemment. Parmi ces études, 

certaines se sont intéressées au rôle de la quantité de défauts ponctuels comme les défauts de 

Stone-Wales ou les lacunes [Mortazavi 2013], [Xu 2013], ou encore à celui de l’orientation 

des joints de grain. Il a notamment été montré que non seulement la quantité de défauts joue 

un rôle important mais aussi leur localisation et leur orientation précise [Grantab 2010], [Wei 

2012], [Han 2014]. Kotakoski et al. [Kotakoski 2012] ont également proposé une approche 

intéressante, basée sur l'ensemencement et la croissance, jusqu'à coalescence, de grains de 

graphène d'orientations aléatoires. Les modèles obtenus ont été une étape importante vers la 

génération de modèles réalistes de GPCs. En utilisant cette approche, ces auteurs ont étudiés 

les propriétés mécaniques de divers modèles de tailles de grain variables et ils ont notamment 

montré que le module de Young de ces modèles évolue de ~ 460 à 560 GPa pour des grains 

allant respectivement de 5 à 20 nm de diamètre apparent. Cependant, ces modèles sont 

composés de grains plutôt compacts et isotropes avec une distribution de taille étroite, tandis 

que les images expérimentales sur des GPCs montrent des grains de tailles diverses et de 

formes complexes (voir la figure VI.1.a). Du point de vue des joints de grain, ces modèles de 

GPCs ont des taux de cycles octogonaux et de nano-trous (cycles à plus de 8 atomes) assez 
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élevés, alors que les études expérimentales reportent uniquement la présence de cycles à 5 et à 

7 atomes dans les joints de grain. Ces modèles peuvent donc certainement être améliorés. 

 Compte tenu des similarités observées entre les images HRTEM de GPCs et les 

feuillets des modèles de PyCs obtenus par l’approche IGAR, cette dernière a alors été utilisée 

afin de générer des modèles de GPCs. Le but de la présente étude est de comprendre le rôle 

des divers types de défauts (joints de grains, défauts isolés et pores) ainsi que l’effet de 

l’organisation des défauts et des grains sur les propriétés mécaniques (dans le domaine 

élastique) de GPCs similaires à ceux obtenus expérimentalement par CVD. Il s’agit par 

ailleurs de suivre l’évolution de ces matériaux après un recuit afin d’étudier la cinétique de 

réparation des défauts et les mécanismes associés. 

 Dans ce qui suit, nous allons tout d’abord expliquer comment les modèles de GPCs 

ont été reconstruits. Nous allons ensuite décrire la structure de ces modèles. Puis, nous allons 

étudier leur évolution structurale après un recuit. Enfin, nous présenterons les résultats sur les 

propriétés mécaniques de modèles à la fois « tels que reconstruits » et après un recuit. 

VI.2. Génération des modèles 

 Plusieurs modèles de feuillets de GPCs purement carbonés de ~ 10
4
 atomes ont été 

générés en utilisant la méthode IGAR. Ces modèles sont inclus dans des boîtes 

orthorhombiques avec des conditions périodiques aux limites dans les trois directions 

cartésiennes. Les dimensions de chaque boîte sont de ~ 16 x 16 nm
2
 dans le plan du feuillet 

(xy) et de ~ 10 nm selon la hauteur (z). Dans ces simulations, le potentiel extérieur (ou 

potentiel image) analytique suivant est utilisé : 

Uext (eV) =     
  

    
            si |z| < 

    

 
 

                = 2                                    autrement       (équation VI.1) 

où z est la position (en Å) d’un atome selon l’axe z. Il permet d'imposer au système d'adopter 

une texture plane centrée sur z = 0.  

 Les rampes de vitesses de trempe utilisées sont similaires à celle utilisée par Leyssale 

et al. [Leyssale 2012] (voir le tableau IV.1.a), sauf que la vitesse de trempe minimale 

comprise entre 5000 et 4000 K (notée « vmin » sur le tableau VI.I) varie d'un modèle à un 

autre. 
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Afin de moduler la nanostructure des GPCs, il suffit de faire varier les vitesses de 

trempe de la rampe utilisée (et en particulier la vitesse de trempe minimale vmin) et/ou le 

nombre d’atomes (N) de la configuration initiale. Le taux de lacunes (xv) est défini comme xv 

= 1-N/N0, où N0 est le nombre d’atomes correspondant à la densité surfacique (ρs) du 

graphène parfait (ρs = 38,2 atomes/nm
2
 [Stoller 2008]). Un GPC sera ainsi d’autant plus 

ordonné que la rampe de vitesses de trempe sera lente et que le taux de lacunes sera faible. 

Parmi les simulations effectuées, nous avons sélectionnés 15 modèles dont les vitesses 

de trempe minimales et les taux de lacunes sont indiqués dans le tableau VI.1. 

Tableau VI.1. Modèles de GPCs étudiés dans ce mémoire, avec leurs conditions de 

simulation : vitesses de trempe minimales (vmin) et taux de lacunes (xv). 

GPC (numéro) 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 

vmin (K/ps) 2 2 2 2 2 5 5 5 5 5 25 25 25 25 25 

xv (%) 0  2,5 5 7,5 10 0 2,5 5 7,5 10 0 2,5 5 7,5 10 

A la fin de la trempe simulée, il peut arriver que quelques (rares) atomes ne soient pas 

inclus au sein du feuillet de GPC (i.e. des atomes non liés ou des chaînes). Ils sont alors 

supprimés de la boîte de simulation. 

Chaque trempe est suivie d'une relaxation HMC avec un potentiel REBOII à 300 K et 

à pression nulle afin d’ajuster les dimensions de la boîte de simulation (la hauteur est fixée à 

2000 nm afin d’éviter toute interaction inter-feuillets). On assiste alors à une contraction des 

feuillets (jusqu’à ~ 15,5 x 15,5 nm
2
), qui est d’autant plus importante que le taux de lacune est 

grand (et qui n’est pas ou peu dépendante de la vitesse de trempe) ainsi qu'au développement 

de déformations des feuillets hors des plans. 

La figure VI.2 représente quelques défauts observés sur un de ces modèles (GPC1). 
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Figure VI.2. Illustration de quelques types de défauts présents dans un modèle de GPC 

(GPC1). Les liaisons appartenant aux domaines purement hexagonaux sont en blanc tandis 

que les autres sont en noir. Les atomes « tétravalents » sont représentés par des sphères 

rouges. 

 Sur la figure VI.2.a, on voit des joints de grain constitués de lignes de paires de cycles 

à 5 et 7 membres (notés « 5 » et « 7 »). Sur cette figure, on peut également voir des 

dislocations basales isolées : paires 5-7 (figure VI.2.b), et des reconstructions de lacunes 

doubles : 555-777 (figure VI.2.c et d) et 5555-6-7777 (figure VI.2.c et d). Sur la figure VI.2.e, 

on peut constater l’existence de quelques rares atomes « tétravalents » (sphères rouges), il 

s’agit en fait d’une reconstruction de lacune simple 55-66 sur-stabilisée par le potentiel 

REBOII [Krasheninnikov 2002], [Leyssale 2014]. 

Quinze des modèles générés sont présentés sur la figure VI.3. 
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Figure VI.3. Modèles de feuillets de GPCs (~ 10
4
 atomes et ~ 16 nm de côté) à 300 K pour 

différents taux de lacunes (xv) et vitesses de trempe minimales (vmin). Les atomes di- et 

tétravalents sont représentés respectivement par des sphères vertes et rouges, les défauts 

(constitués d’atomes qui ne sont pas pC6
a
) sont dessinés en orange, les fragments (constitués 

d’atomes pC6
r
) sont en bleu (pour ceux de moins 100 atomes) et en autres couleurs (pour ceux 
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de plus de 100 atomes). Les lignes bleues plus fines sont les liaisons entre des atomes pC6
a
 

(ceux qui sont dans les « grains » mais pas dans les fragments) ou bien entre des atomes pC6
r
 

et les défauts. 

Sur la figure VI.3, on voit que les GPCs contiennent plus ou moins de fragments, de 

tailles diverses, désorientés les uns par rapports aux autres, et connectés par différents types 

de défauts (essentiellement des lignes de paires de cycles C5/C7). Par exemple, le GPC1 

contient relativement peu de fragment (celui en jaune occupe même plus de la moitié de sa 

surface), quelques joints de grains très fins (constitués majoritairement de lignes de paires 

C5/C7 et de quelques cycles C8), et aucun pore. Au contraire, le GPC5 possède de nombreux 

fragments, des zones de défauts nombreuses et relativement larges, et des pores de tailles 

comparables aux dimensions des fragments. Il est d’ailleurs intéressant de noter que la 

présence de pores ne devient nettement visible qu’à partir d’un taux de lacune de 7,5% 

(comparer par exemple le GPC4 et le GPC5). On constate ainsi que la méthode IGAR est à la 

fois simple et bien adaptée pour générer des modèles de GPCs avec des tailles de grains 

variables et des joints de grains bien définis, à l’inverse de certaines approches qui ont été 

utilisées précédemment. Nous pouvons en effet observer que les modèles présentés ici ont des 

joints de grains bien plus réalistes que les modèles obtenus par Kotakoski et al. [Kotakoski 

2012] décrits plus hauts et dont les joints de grains comprennent des proportions assez élevées 

de cycles octogonaux et de nano-trous (cycles à plus de 8 atomes). De plus, en accord avec les 

observations expérimentales, on remarque la présence de défauts isolés (Stone-Wales, 

dislocations, lacunes simples ou doubles) [Banhart 2011], qui peuvent modifier l’orientation 

des cycles à l’intérieur des grains. Un inconvénient de la méthode IGAR, telle qu’elle est 

utilisée ici, est le faible contrôle sur les caractéristiques structurales des modèles obtenus. En 

effet, les distributions des tailles, des morphologies et des orientations des grains ainsi que la 

répartition des défauts ne sont pas prédéfinies. Néanmoins, il est possible de prédire certains 

de ces indicateurs structuraux en fonctions des paramètres de trempe de DM utilisés (i.e. taux 

de lacunes et vitesses de trempe). En effet, on peut constater l’effet de ces paramètres sur la 

structure en comparant les modèles de la figure VI.3 : une vitesse de trempe plus lente génère 

des modèles avec à la fois des grains et des pores plus gros et moins nombreux (comparer les 

GPCs 5, 10 et 15), tandis qu’un taux de lacune plus faible entraîne essentiellement une 

diminution du taux de pores (comparer les GPCs 8, 9 et 10). De plus, on observe une 

diminution de l’épaisseur des lignes de défauts et/ou du taux de défauts conjointement à la 

diminution de la vitesse de trempe et/ou du taux de lacune (comparer les GPCs 5, 10 et 15). 
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En outre, la répartition, la forme et l’orientation des défauts et des domaines semblent assez 

homogènes indépendamment des paramètres de trempe utilisés. 

VI.3. Structure des modèles 

La nanostructure des modèles a été quantifiée via des analyses de coordinences, de 

cycles et de fragments (voir la partie IV.4.c). Notons que les statistiques de cycles sont ici 

effectuées sur tous les atomes et non sur les seuls atomes trivalents (comme c’était le cas pour 

les modèles tridimensionnels de PyC). Par ailleurs, le diamètre apparent moyen des grains 

(<Dgrain>) a aussi été calculé. Il s'agit du diamètre moyen des domaines graphéniques 

circulaires contenus dans les modèles. Pour l’obtenir, on calcule tout d’abord la moyenne des 

distances dmin entre chacun des atomes appartenant à des fragments graphéniques et leur 

atome défectueux le plus proche. La loi reliant <Dgrain> à <dmin> a été calculée sur des 

disques de graphène de diamètres croissants (les atomes de bords de plans étant considérés 

comme les défauts). Il a été trouvé la relation linéaire suivante : <Dgrain> (nm) ≈ 0,61 <dmin> 

- 0,139. En outre, nous avons défini des indicateurs qualitatifs pour la porosité, à savoir (i) le 

nombre de pores (#pore) : A (absence), F (faible, i.e. 1-4) et G (grand, i.e. ≥ 5) et (ii) leur 

taille médiane (Tpore) : n (nulle), p (petite, i.e. < 0,5 nm), m (moyenne, i.e. 0,5-1,5 nm) et g 

(grande, i.e. ≥ 1,5 nm). 

Tableau VI.2. Analyses structurales des GPCs et du graphène à 300 K après relaxation HMC 

des paramètres de maille. La notation « sp, sp
2
, sp

3
 » désigne les pourcentages d’atomes de 

carbone respectivement di- tri- et tétra- coordonnés, « C5, C6, C7, C8 » sont les pourcentages 

de cycles à 5, 6, 7 et 8 atomes parmi tous les atomes de carbone et « pC6
a
, pC6

r
 » sont les 

pourcentages d'atomes appartenant seulement à des cycles hexagonaux ainsi que les 

pourcentages d'atomes appartenant à des cycles formés exclusivement de pC6
a
. « #frag » est 

le nombre de fragments, ou réseaux de cycles, qui sont définis tel que deux cycles purement 

C6 partageant un atome appartiennent au même fragment. « <Dgrain> » est le diamètre 

apparent moyen des grains. « #pore » et « Tpore », sont des indicateurs qualitatifs pour la 

porosité, à savoir (i) le nombre de pores (#pore) : A (absence), F (faible, i.e. 1-4) et G (grand, 

i.e. ≥ 5) et (ii) leur taille médiane (Tpore) : n (nulle), p (petite, i.e. < 0,5 nm), m (moyenne, i.e. 

0,5-1,5 nm) et g (grande, i.e. ≥ 1,5 nm). 
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GPC n° 
sp 

(%) 

sp
2
 

(%) 

sp
3
 

(%) 

C5 

(%) 

C6 

(%) 

C7 

(%) 

C8 

(%) 

pC6
a
 

(%) 

pC6
r
 

(%) 

# 

frag 

<Dgrain> 

(nm) 

# 

pore 

Tpore 

(nm) 

1 0,0 99,8 0,2 6,0 88,7 5,3 0,1 76,8 75,7 8 3,3 A n 

2 0,0 99,9 0,1 6,6 87,0 6,3 0,1 73,8 71,8 17 3,1 A n 

3 0,1 99,9 0 8,4 83,4 7,7 0,4 66,7 63,9 21 2,5 A n 

4 0,3 99,7 0 8,5 83,3 7,4 0,7 67,1 64,2 22 2,6 F p 

5 1,1 98,8 0,1 9,8 81,1 8,2 0,7 63,2 59,7 31 2,3 G g 

6 0,0 99,8 0,2 7,4 85,9 6,6 0,1 71,2 69,1 20 2,6 A n 

7 0,0 99,8 0,2 7,2 86,3 6,3 0,2 71,9 69,7 15 2,8 A n 

8 0,1 99,7 0,2 9,2 82,1 8,0 0,5 64,7 61,5 25 2,4 A n 

9 0,4 99,6 0 11,3 77,6 10,2 0,6 56,7 52,0 47 2,0 F m 

10 1,1 98,8 0,1 13,1 74,6 11,5 0,6 50,8 44,4 56 1,7 G g 

11 0,1 99,5 0,4 11,5 78,1 9,7 0,5 57,1 52,0 46 1,8 A n 

12 0,2 99,4 0,4 11,8 77,6 9,6 0,7 56,3 52,0 48 1,8 A n 

13 0,2 99,5 0,3 14,0 72,8 11,8 1,0 47,5 40,4 75 1,5 A n 

14 0,3 99,5 0,2 16,7 67,8 13,6 1,4 39,2 31,3 83 1,3 F p 

15 2,1 97,7 0,2 18,3 64,7 14,7 1,8 35,1 25,4 104 1,1 G m 

Graphène 0 100 0 0 100 0 0 100 100 1 ∞ A n 

Dans le tableau VI.2, on constate qu’à la fois les taux d’atomes divalents (sp, dont la 

large majorité constitue les bords des pores), les nombres de pores (#pore) et les tailles de 

pores (Tpores) augmentent fortement entre 7,5 et 10% de lacunes (comparer par exemple les 

GPCs 4 et 5). On vérifie sur la figure VI.3, que ce sont pour ces valeurs que les pores 

commencent à devenir nettement visibles.  

Ensuite, on vérifie aussi que les taux de C6, pC6
a
, pC6

r
 et les diamètres apparents 

moyens des grains <Dgrain> (ainsi que les nombres de fragments) sont d’autant plus grands 

(respectivement plus petits) que les rampes sont lentes (comparer par exemple les GPCs 1 et 

11) et que les taux de lacunes sont faibles (comparer par exemple les GPCs 1 et 5). 

Les taux de C5 et de C7 varient entre ~ 5 % (GPC1) et 18 % (GPC15) et sont dans des 

proportions similaires (le taux de C5 est légèrement supérieur au taux de C7). En comparaison, 

les taux de C8 sont faibles (entre ~ 0,1 et 1,8 %, respectivement pour le GPC1 et le GPC15) et 

les taux de C3, C4, C9, C10 sont nuls ou proche de zéro (la somme est entre ~ 0,1 et 0,5 %, 

respectivement pour le GPC1 et le GPC15), ce qui tend à confirmer la qualité des joints de 

grain dans ces modèles. 
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Notons que les fragments (et a fortiori les grains associés) qui sont coloriés en 

différentes couleurs sur la figure VI.3, contiennent plus de 100 atomes et ont par 

conséquent des diamètres apparents supérieurs à 1,8 nm (comme on peut le constater 

visuellement), ce qui correspond à peu près aux valeurs trouvées pour les GPCs 10, 11 et 12. 

Nous allons maintenant nous intéresser à l’évolution nano-structurale de ces modèles 

de GPCs après traitement thermique. 

VI.4. Evolution structurale après traitement thermique 

Afin d’observer la cinétique de réparation des défauts des GPCs à haute température et 

de comprendre les mécanismes associés, nous avons effectué des simulations à différentes 

températures (2000, 3000, 3500 et 4000 K) et à volume constant (la dilatation thermique étant 

alors supposée comme négligeable) sur plusieurs modèles de GPCs. Des configurations ont 

été sauvegardées à intervalle régulier au cours de ces simulations de recuit (toutes les 0,5 ns). 

Ces dernières ont ensuite été trempées rapidement par DM à volume constant jusqu'à très 

basse température (1 K) afin d'être analysées (à haute températures les distances 

interatomiques correspondant aux premiers et seconds voisins se recouvrent, perturbant 

fortement le calcul des coordinations et des distributions de cycles). 

Nous étudions tout d’abord l’influence de la température sur la cinétique de réparation 

des défauts. La figure VI.4 représente l’évolution structurale d’un GPC (GPC3) pour 

différentes températures et jusqu’à un temps de simulation suffisamment long afin d’observer 

des évolutions structurales. 

 

Figure VI.4. Évolution structurale du modèle GPC3, (a) à 300 K, et après un recuit à (b) 2000 

K, (c) 3000 K et (d) 3500 K pendant 8 ns. 

Sur la figure VI.4, on voit qu’à 2000 (b) et 3000 K (c), il n’y a pas ou peu de 

changement structural par rapport au modèle à température ambiante (a), au moins jusqu’à un 

temps de simulation de 8 ns. Par contre à 3500 K (figure VI.4.d), des changements 

b)a) c) d)
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significatifs dus à la réparation de certains défauts, commencent à apparaître dès les premières 

nanosecondes et la structure continue d'évoluer au cours de la simulation (évolution non 

représentée ici mais l’étude de la cinétique est détaillée ci-après).  

Afin d’étudier l’influence de la structure sur la réparation des défauts, nous avons 

réalisé les mêmes simulations sur d’autres modèles de GPCs à 3500 K (voir la figure VI.5). 

 

Figure VI.5. Évolution structurale de modèles de GPCs (de GPC1 à GPC8), après un recuit à 

3500 K pendant 8 ns. 

 Sur la figure VI.5, on constate que la réparation des défauts se fait préférentiellement 

sur certains types de défauts. Il en résulte (i) une disparition de certains groupements de 

défauts d’aspect globulaire et de taille pouvant être relativement grande (comparer par 

exemple h1 et h2), tandis que (ii) certains défauts de petites taille persistent, (iii) une 

prédominance des lignes de paires C5/C7 qui deviennent de plus en plus fines, ainsi que (iv) 

une diminution de la taille des trous voire même la disparition des plus petits (comparer e1 et 

GPC4GPC1
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e2). Cette diminution de la taille des pores et plus généralement des défauts, qui a lieu bien 

que les distances entre atomes fautés soient plus grandes que les distances entre les atomes 

dans les grains, peut probablement s’expliquer par un aplanissement du feuillet (car les 

dimensions des feuillets sont constantes). Ceci semble confirmé par la contraction des 

feuillets lors de la relaxation de leurs paramètres de maille après un recuit. Pour ce temps de 

simulation (8 ns), cette réorganisation structurale apparaît d'autant plus importante, et donc 

plus rapide, que les taux des lacunes (xv) et de défauts sont grands (comparer par exemple le 

GPC1 et le GPC5). Cette cinétique de réparation pourrait alors être liée à une possibilité de 

déplacement atomique plus importante et/ou à l’instabilité causée par des défauts. 

Afin d’observer des changements structuraux encore plus importants, le suivi de 

l’évolution de la structure au cours du temps a été réalisé sur des temps plus longs (~ 25 ns) et 

pour des températures d’au moins 3500 K, sur les modèles GPC1 et GPC5 (figure VI.6). 
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Figure VI.6. Évolution structurale au cours du temps, des modèles GPC1 et GPC5, après un 

recuit à 3500 et à 4000 K pendant 15 ns. 

Sur la figure VI.6, on observe une réparation des défauts dès les premières 

nanosecondes lorsque les températures sont supérieures ou égales à 3500 K (comparer les 

modèles à 1ns et à 5 ns). On voit que les lignes de défauts deviennent de plus en plus fines 

quand le temps de simulation augmente, jusqu’à atteindre leur épaisseur minimale (celle d’un 

cycle). Tel que discuté plus haut, certains types ou groupes de défauts se réparent plus vite 

que d'autres (sans doute en fonction de leur stabilité). Ainsi, certains défauts isolés sont 

clairement révélés après la réparation des défauts les entourant et peuvent perdurer. De même, 

les défauts constituant les pourtours des lignes de défauts disparaissent rapidement tandis que 

les lignes de paires C5/C7 demeurent. On constate que la réparation des défauts est bien plus 

rapide à 4000 K qu’à 3500 K (e.g. à 4000 K des changements significatifs apparaissent dès la 

GPC1
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première nanoseconde) et on observe la disparition de certains types de défauts isolés qui 

persistaient à 3500 K, pour ces temps de simulation. Par exemple, on voit la disparition d’une 

lacune double (555-777, indiquée par une flèche rouge) sur le GPC1 à 4000 K entre 1 ns et 

5 ns (au milieu des figures VI.6.a2 et b2), ou encore sur le GPC5 à 4000 K entre 5 ns et 10 ns 

(en bas à droite des figures VI.6.f2 et g2), alors qu’elles subsistent à 3500 K. D’autre part, les 

lignes de défauts semblent devenir moins tortueuses et de formes plus régulières au cours du 

temps (voir les modèles à 4000 K). Enfin, il semblerait que la structure des systèmes converge 

vers une structure plus ordonnée, mais non parfaitement graphénique, après quelques dizaines 

de nanosecondes à 4000 K. Ceci semble confirmé par la figure VI.7 qui montre la structure 

des modèles GPC1 et GPC5 après un recuit à 4000 K pendant 25 ns (voir les figures VI.7.b et 

d). De plus, cette convergence apparaît d'autant plus rapide que la température est élevée et 

que le taux de lacunes est grand. 

 

Figure VI.7. a et c) Modèles GPC1 et GPC5 à 300 K, et b et d) après un recuit à 4000 K 

pendant 25 ns. 

d)

b)

c)

a)
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 Sur la figure VI.7, on voit qu’à 300 K le modèle GPC5 (c) est bien plus désordonné 

que le modèle GPC1 (a). Puis, à 4000 K et après 25 ns de chauffe, le modèle GPC5 (d) a une 

proportion de défauts (excepté les nano-pores) qui semble à peu près similaire à celle du 

GPC1 à 4000 K (b). 

Afin de vérifier la convergence de la structure à 4000 K et de quantifier la vitesse de 

réparation des défauts, nous avons analysé la structure de ces deux GPCs en fonction du 

temps de simulation (voir le tableau VI.3 et la figure VI.8). 

Tableau VI.3. Analyses structurales des modèles GPC1 et GPC5 à 300 K, et après 25 ns à 

4000K puis trempe jusqu'à 300 K. La notation est la même que celle du tableau VI.2. 

GPC n° 
sp 

(%) 

sp
2
 

(%) 

sp
3
 

(%) 

C5 

(%) 

C6 

(%) 

C7 

(%) 

C8 

(%) 

pC6
a
 

(%) 

pC6
r
 

(%) 

# 

frag 

<Dgrain> 

(nm) 

# 

pore 

Tpore 

(nm) 

1 (300 K) 0,0 99,8 0,2 6,0 88,7 5,3 0,1 76,8 75,7 8 3,3 A n 

1(4000K25ns) 0,1 99,9 0 2,9 94,1 2,9 0,1 87,7 87,3 3 5,1 A n 

5 (300 K) 1,1 98,8 0,1 9,8 81,1 8,2 0,7 63,2 59,7 31 2,3 G g 

5(4000K25ns) 0,7 99,2 0 3,5 93,1 3,4 0 85,3 84,3 1 4,6 F g 

Graphène 0 100 0 0 100 0 0 100 100 1 ∞ A n 

 

Figure VI.8. Evolution temporelle des taux de C6, C5 et C7 pour les modèles GPC1 et GPC5, 

au cours d’un recuit à 4000 K. En rouge : GPC1, en bleu : GPC5 ; carrés : C6, triangles : C5, 

cercles : C7. 
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Sur la figure VI.8, on voit que les deux GPCs ont probablement atteint la convergence 

de leur structure (en termes de cycles hexagonaux) avant ~ 20 ns (début du plateau). Notons 

que des tendances similaires sont également observées en termes d’évolution sur les taux de 

pC6
a
 et de pC6

r
. Il est intéressant de noter que malgré la présence de nano-pores au sein du 

feuillet du modèle GPC5, le processus de réparation des défauts semble presque terminé. On 

peut aussi constater que, même si le GPC1 reste un peu plus ordonné que le GPC5 (valeurs 

respectives des taux de C6 au plateau d’environ 94 et 93 % après ~ 20 ns), la réparation des 

défauts est plus bien rapide dans le cas du GPC5 (Δplateau-initial C6 = 12,0 % après ~ 20 ns) par 

rapport au GPC1 (Δplateau-initial C6 = 5,4 %). En outre, de façon concomitante à l’augmentation 

des taux de C6, les taux de C5 et de C7 diminuent au cours du temps (plus vite pour le GPC5 

que pour le GPC1) tout en restant identiques entre eux, la somme des atomes C6, C5 et C7 

étant proche de 100%. Les taux de C8 sont de l’ordre de 0,1±0,1% et fluctuent au cours du 

temps de même que les cycles restants (qui représentent un total de moins de 0,2%). Ainsi, 

globalement, des pentagones et des heptagones disparaissent au profit de la formation 

d’hexagones et quelques rares défauts contenant des cycles octogonaux disparaissent ou se 

créent au cours du temps de chauffe. Notons que les analyses structurales en termes de 

<Dgrain> donnent des évolutions temporelles similaires à celles des taux de C6. Cependant, la 

dilatation thermique n’étant pas prise en compte (simulations à volume constant) les valeurs 

de <Dgrain> sont probablement un peu plus approximatives. Par ailleurs, il est possible que le 

fait de travailler à volume constant influence (voire limite) la réparation des défauts. 

Nous étudions maintenant plus en détail l’évolution des différents défauts au cours du 

temps (voir la figure VI.9). Pour cela nous avons réalisé un film sur le GPC1 et sur le GPC5 

dont les images se succèdent avec un pas de 0,5 ns entre 0 et 25 ns. 
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Figure VI.9. Illustration de l’évolution de défauts au cours du temps (entre 8,5 et 14 ns) sur le 

modèle GPC5 au cours d’un recuit à 4000 K (chaque configuration a été trempée à 1 K avant 

analyse). Les atomes appartenant à des grains et à des défauts sont représentés respectivement 

par des liaisons en blanc et en noir, tandis que les atomes di- et tétravalents sont représentés 

par des sphères respectivement vertes et rouges. 

Sur la figure VI.9, on peut voir que certains défauts isolés disparaissent au cours du 

temps tandis que d’autres persistent et/ou permutent en d’autres défauts. En particulier on 

retrouve, en haut au milieu (flèche rouge) de chacune des images, les différentes possibilités 

de reconstruction d’un défaut de type lacune double soit successivement (5555-6-7777) à 10,5 

et 11 ns, puis (555-777) de 11,5 à 13 ns (avec une inversion entre 12 et 12,5 ns) et (5-8-5) à 

13,5 ns, qui peuvent être obtenues par de simples rotations autour de liaisons comme cela a 

été reporté par  Banhart et al. [Banhart 2011]. On note aussi la configuration « 5-db2 » à 9,5 

ns, qui est une reconstruction partielle de lacune double 5-8-5. De plus, on constate que des 

configurations disparaissent et réapparaissent, ce qui semble faire se mouvoir la lacune double 

par des rotations successives de cette dernière (e.g. à 8,5 ns et à 10,5 ns). Nous ne pouvons 

pas montrer ici le film dans son ensemble pour des raisons de place ; notons cependant que 

cette lacune double finit par disparaître à partir de 16,5 ns. A côté de cette lacune double, on 

9 ns8,5 ns 9,5 ns 10 ns

12 ns10,5 ns 11 ns 11,5 ns

14 ns13 ns 13,5 ns12,5 ns
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trouve également un défaut de Stone-Wales (55-77), formé par rotation d’une liaison à 90°, à 

8,5 ns ou encore à 11,5 ns. La durée de vie de ce type de défaut est ici relativement faible. On 

remarque aussi que des paires C5/C7 isolées ont tendance à s’aligner entre elles au cours du 

temps, comme si elles étaient guidées par les ondulations du feuillet (e.g. au milieu à gauche 

ou encore en bas à droite, …). Les observations semblables ont également été faites sur le 

GPC1. 

Les propriétés mécaniques à 300 K ont été calculées sur les 15 modèles de GPCs ainsi 

que sur les modèles GPC1 et GPC5 après un recuit à 4000 K pendant 25 ns. Pour cela, les 

dimensions de ces deux derniers modèles ont également été relaxées à 300 K. 

VI.5. Propriétés mécaniques 

Les propriétés mécaniques des modèles de GPCs et d'un modèle de graphène de taille 

équivalente (10032 atomes) ont été obtenues en collaboration avec G. Gardère (stage de 

licence). Nous avons simulé des essais de traction uni-axiale sur les modèles tout en tenant 

compte des effets de Poisson (ajustement de chaque feuillet dans la direction non sollicitée). 

Le mode opératoire est similaire à celui utilisé pour les PyCs mis-à-part qu'une déformation 

infinitésimale (10
-7

) est appliquée après chaque pas de calcul ce qui correspond à une vitesse 

de déformation d'environ 5 %/ns.  

Pour chaque système, les modules ont été obtenus après avoir déterminé le domaine de 

linéarité de la courbe de contrainte-déformation. Dans le cas du graphène nous avons choisi le 

domaine [0 : 1 %] car au delà des effets non linéaires apparaissent dans la direction zigzag (y). 

La détermination des modules de Young pour les GPCs est plus complexe. Comme on peut le 

voir sur la figure VI.10 pour le modèle GPC4, la courbe de contrainte-déformation n'est pas 

linéaire en début de traction. 
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Figure VI.10. Courbe de contrainte-déformation (en vert) et espérance mathématique des 

positions atomiques verticales en fonction de la déformation (en rouge) au cours de la traction 

du modèle GPC4. 

Cet effet s'explique en regardant l’évolution de l’espérance mathématique des 

positions atomiques verticales (E(z)=<(z-<z>)
2
>), en fonction de la déformation (ε) pour le 

même modèle. En effet, on voit ainsi clairement que durant les premiers pourcents de 

déformation l'effet de traction dans le plan se couple fortement avec un effet d'aplanissement 

(ou de défripement des plans), associé à un faible module. Le domaine linéaire n'est obtenu 

qu'à partir de 3 % de déformation, lorsque E(z) atteint son plateau.  

Les modules reportés dans le tableau VI.4 correspondent à la partie linéaire, 

généralement entre 3 et 6 %. Pour chaque modèle nous avons considéré une épaisseur de 

0,335 nm, la distance 002 du graphite, afin de déterminer le module de Young en unité de 

pression. 
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Tableau VI.4. Modules de Young obtenus lors des tractions selon les axes x et y pour les 

modèles de GPCs. < Exy > représente la moyenne de ces modules. Note : les valeurs de Ey 

n’ont été calculées que sur les huit premiers modèles (pour le graphène x et y correspondent 

aux directions chaise et zigzag respectivement). 

GPC n° Ex (GPa) Ey (GPa) < Exy > (GPa) 

1 695 714 705 

2 679 708 694 

3 685 688 687 

4 678 685 682 

5 596 571 584 

6 684 686 685 

7 680 666 673 

8 685 682 684 

9 677 - - 

10 603 - - 

11 668 - - 

12 660 - - 

13 638 - - 

14 587 - - 

15 538 - - 

1 (HT25ns) 695 - - 

5 (HT25ns) 614 - - 

Graphène 859 802 830 

La première chose à remarquer sur le tableau VI.4 est que les valeurs obtenues pour le 

graphène, 859 (chaise) et 802 (zigzag) GPa, sont très différentes des valeurs usuellement 

admises, autour du TPa d'aprés l'expérience ou les calculs ab initio [Lee 2008, Kudin 2001, 

Lier 2000]. Comme l'ont montré Reddy et al. [Reddy 2006], ceci est du au potentiel REBO 

qui a été mal paramétré pour ces propriétés. Il est donc important de comparer les propriétés 

des GPCs aux propriétés du graphène calculées avec le même potentiel.  

Sur le tableau VI.4, on constate aussi que les modules de Young des modèles sont 

légèrement différents selon les deux axes de traction, jusqu'à 29 GPa de différence pour le 

GPC2. On peut ainsi estimer grossièrement la barre d'erreur sur ces calculs à ± 15 GPa. 
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Les modules des différents GPCs varient d'environ 540 GPa pour le GPC15 à environ 

700 GPa pour le GPC1 c'est-à-dire respectivement 65 à 85 % du module du graphène (en 

prenant la moyenne des directions chaise et zigzag). On constate également que E semble 

augmenter avec la structuration des modèles (i.e. avec la diminution de xv et de vmin). La 

présence de nano-pores fait fortement chuter la valeur des modules de Young (comparer e.g. 

GPC1 et GPC5). En comparant les valeurs obtenues sur les GPC1 et GPC5 avant et après 

traitement thermique, on s'aperçoit que les modules semblent être relativement peu influencés 

par un recuit à 4000 K malgré la réorganisation structurale observée (comparer les modèles 

GPC1 et GPC1 4000K25ns d’une part et les modèles GPC5 et GPC5 4000K25ns d’autre part), 

en tout cas pour ces modèles, comptant déjà parmi les moins fautés avant traitement 

thermique. Tout se passe comme si les défauts les plus stables (ce qui persistent au cours du 

recuit) déterminaient la rigidité de ces modèles. Pour observer l’évolution du module de 

Young en fonction de l’ordre au sein des feuillets, nous traçons les valeurs du module de 

Young en fonction du taux d'atomes de pC6
r
 (figure VI.11). 

 

Figure VI.11. Evolution des modules de Young des GPCs et du graphène en fonction du 

pourcentage d'atomes de pC6
r
. En bleu, en vert et en rouge : à 300 K, en violet et en orange : à 

E
 (

G
P

a
)

pC6
r (%)

0

100

200

300

400

500

600

700

800

900

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100



VI. Etude des graphènes polycristallins 

 

274 

4000 K après 25 ns ; carrés : non poreux, triangles : faiblement poreux (xv = 7,5 %), cercles : 

davantage poreux (xv = 10 %). 

Sur la figure VI.11, on observe que les modules ont tendance à augmenter avec le taux 

d’atomes appartenant à des grains. Cependant, il ne semble pas exister une relation unique 

entre ces derniers. En effet, il semble se dégager deux tendances : une pour les modèles non 

ou faiblement poreux (0 ≤ xv ≤ 5 % et xv = 7,5 %, représentés par des carrés et des triangles 

respectivement), et une autre pour les GPCs davantage poreux (xv = 10 %, représentés par des 

cercles). Cela peut sans doute s’expliquer en partie par le fait que les différents types de 

défauts (joints de grain, lacunes isolées et pores) ont des effets différents sur les valeurs des 

modules. Or les forces de traction se concentrent sur les zones de défauts. Par exemple, les 

modèles de GPCs les plus nano-poreux (cercles en rouge et en orange) ont des valeurs de 

modules plus faibles que les autres modèles, ce qui montre que les nano-pores sont des zones 

de forte fragilité. D’autre part, d’autres paramètres structuraux doivent influer sur les valeurs 

des modules, comme l’organisation des défauts, et en particulier la forme et la longueur des 

défauts. Par exemple, une ligne de défaut (voire un pore) traversant un GPC devrait faire 

fortement diminuer le module. C’est possiblement l’effet que l’on observe sur les modèles de 

Kotakoski et al. [Kotakoski 2012] dans lesquels les modules (E ~ 450 GPa) sont bien plus 

faibles que dans nos modèles alors que les taux de grains (%C6 ~ 94 %) sont bien plus 

importants mais où de longues lignes de défauts nano-poreuses traversent les modèles. De 

manière générale, les seules proportions de grains et de défauts sont donc certainement loin 

d’être suffisantes pour expliquer les valeurs de modules. Néanmoins, comme nos modèles 

sont assez homogènes, cet effet devrait être minime dans notre cas. Pour s’en convaincre, 

considérons que les modules de Young des GPCs non poreux peuvent être décrits comme un 

mixte de deux composantes : une composante où les sous-ensembles que constituent grains et 

les défauts sont alignés selon la direction de déformation (équation VI.1), et une composante 

où ils sont alignés dans la direction perpendiculaire à la direction de déformation (équation 

VI.2). Si les GPCs se comportaient comme un composite unidirectionnel (e.g. un matériau 

composite de type fibres continues unidirectionnelles), alors la première composante devrait 

être la moyenne pondérée des modules des grains et des défauts (déformations identiques et 

contraintes pondérées par chaque sous-ensembles), tandis que la deuxième composante 

devrait être l’inverse de la somme des taux de chacun des sous-ensembles divisés par leur 

module respectif (contraintes identiques et déformations pondérées par chaque sous-

ensembles), ce qui peut s’écrire de la façon suivante :  
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E// = fgrain.Egrain + (1 – fgrain).Edéfaut    (équation VI.1) 

E
┴
 = 

 
      

      
   

          

       

                            (équation VI.2) 

où fgrain et fdéfauts sont respectivement les fractions surfaciques des grains et des défauts dans 

les modèles de GPCs. 

Or, l’application de ce raisonnement à nos modèles de GPCs non poreux conduit à un 

module de joint de grain de l’ordre de 50 GPa, soit environ un ordre de grandeur en dessous 

du module de la haeckelite, un allotrope du graphène basé sur la répétition de cycles à 5, 6 et 

7 atomes. En réalité, le module est donc plus complexe et probablement fortement dépendant 

de l’organisation structurale.  

Par ailleurs, nous cherchons aussi à faire un lien entre les GPCs et les PyCs étudiés au 

chapitre V. La comparaison entre les structures et les propriétés mécaniques des GPCs et des 

PyCs laisse penser que les propriétés bidimensionnelles des PyCs hautement texturés peuvent 

être principalement considérées comme similaires à celles de feuillets de nos modèles de 

GPCs nano-poreux (i.e. les GPCs 5, 10 et 15). En effet, on constate en particulier que les 

modules de Young des modèles de GPCs nano-poreux, compris entre environ 538 et 614 GPa, 

sont proches de ceux des PyCs laminaires (purement carbonés) fortement texturés (~ 560-630 

GPa). De plus, en comparant ces GPCs poreux (voir les figure VI.3 et VI.7) avec des feuillets 

de PyCs (voir les figures V.21 et V.23) on voit des similitudes sur les tailles de grains et sur 

les joints de grains. Un modèle simple de description des PyCs serait alors l’assemblage entre 

des plans de GPCs et un réseau de dislocations tridimensionnel, les nano-pores correspondant 

à la jonction entre les feuillets. Le cas limite serait le graphite, dont les modules dans le plan 

sont proches de ceux du graphène, et dont le module hors-plan ne dépend que des forces de 

type van der Waals (pas de connexion inter-feuillets). Il faut néanmoins nuancer cette 

hypothèse. En effet, en comparant les GPCs nano-poreux avec les feuillets de PyCs, on peut 

noter des différences structurales significatives. Il existe notamment de fortes différences sur 

la distribution des tailles de pores : celle-ci est beaucoup plus homogène dans les PyCs. En 

outre, les taux de carbones hexagonaux sont beaucoup plus forts dans les PyCs (~ 89-92 %) 

que dans les GPCs nano-poreux à 300 K (~ 65-81 %). Néanmoins, après un recuit à 4000 K, 

ces taux sont très similaires (~ 93 %). De plus, l’évolution du module du GPC5 après un 

recuit (~ 584-614 GPa) est aussi très similaire à celle PyC LRe (purement carboné) après un 

traitement thermique (~ 574-627 GPa). Il est donc également possible qu’il y ait des 



VI. Etude des graphènes polycristallins 

 

276 

similitudes entre les évolutions structurales bidimensionnelles de ces deux types de matériaux 

et peut être même entre les processus de réparation des défauts. 

VI.6. Conclusion 

 Nous avons vu que la méthode IGAR est simple et bien adaptée pour la reconstruction 

de GPCs réalistes, c’est-à-dire dont la structure est similaire à celle observée sur des GPCs 

obtenus par CVD. Cependant, les grains observés par HRTEM peuvent être plus grands que 

les modèles étudiés, ce qui nécessite la reconstruction de modèles plus grands. De plus, cette 

approche ne permet pas un contrôle de tous les paramètres structuraux (comme l’angle de 

désorientation inter-grains ou la forme des grains), ce qui limite la reproduction des matériaux 

réels. La cinétique de réparation des défauts au sein de ces modèles de GPCs a été étudiée en 

détail. On a pu constater que celle-ci est fortement dépendante de la température. Ainsi, nous 

n’avons pu observer des changements significatifs dus à la réparation de certains défauts qu’à 

partir d’une température de 3500 K. Cette cinétique et aussi dépendante de la nanostructure 

des GPCs, de sorte que les GPCs les plus fautés se réparent les plus vite, probablement du fait 

de la réparation d’un plus grand nombre de défauts peu stables. Ensuite, on a vu que certains 

types de défauts sont relativement stables même à 4000 K (e.g. les lignes de paires C5/C7) 

tandis que d’autres sont réparés en l’espace de quelques nanosecondes (e.g. Stone Wales). 

Ensuite, lors de la traction de modèles de GPCs, un défripement a pu être observé aux plus 

faibles déformations. Nous avons ensuite constaté que les modules de Young des GPCs 

augmentent avec le taux de grains et diminuent avec le taux de pores mais qu’ils sont aussi 

probablement fortement dépendants de l’organisation des défauts. Enfin, il est apparu que les 

propriétés bidimensionnelles des PyCs hautement texturés peuvent être considérées comme 

similaires à celles de feuillets de GPCs nano-poreux. 
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VII. Endommagement d'un graphite nucléaire sous irradiation électronique  

VII.1. Introduction 

Après avoir étudié des PyCs hautement texturés et des GPCs, on s’intéresse 

maintenant au cas des graphites nucléaires (GNs) en cours d'irradiation par les électrons. Un 

premier intérêt de cette étude est de comparer les PyCs étudiés précédemment (chapitre V) 

avec des matériaux tridimensionnels semblables. En effet l'irradiation de matériaux 

graphitiques est un bon moyen de générer des structures présentant toute une gamme de 

défauts allant du graphite quasi-cristallin à un carbone très amorphe mais toujours dense. Un 

deuxième objectif est d’étudier des matériaux carbonés d’intérêt technologique. En effet, ces 

matériaux sont utilisés comme modérateur de neutrons dans différents types de réacteurs 

nucléaires tels que les réacteurs à Uranium Naturel Graphite Gaz (UNGG) (en cours de 

démantèlement) et les réacteurs de grande puissance à tube de force (RBMK) (toujours en 

activité). Le graphite est aussi un composant important pour la conception de futurs réacteurs 

nucléaires (de génération IV) à très haute température (VHTR). En effet, plusieurs de ces 

réacteurs utilisent également le graphite comme modérateur et/ou réflecteur de neutrons 

[Marsden 2005]. L’avantage du graphite est sa faible probabilité d’absorption aux neutrons et 

sa grande résistance aux hautes températures [Kelly 1962]. Cependant, durant l’irradiation, les 

propriétés thermomécaniques (fluage, durcissement, fragilisation, …) et les dimensions du 

matériau (gonflement du matériau selon l’axe d’empilement, contraction dans les plans 

basaux) peuvent changer en fonction de la dose d’irradiation et de la température. Des 

gradients de dose et de température peuvent ainsi mener à des stress mécaniques et à des 

distorsions sur les composants en graphite. Ces derniers peuvent alors provoquer la fissuration 

de composants [Kelly 2000], [Burchell 2007], [Wen 2008]. La compréhension de ces 

phénomènes limitant la durée de vie du matériau (actuellement d’environ 40 ans) est très 

importante pour le développement de nouveaux GNs, voire la prolongation des réacteurs en 

cours d'utilisation. La compréhension actuelle du mécanisme impliqué par l’irradiation est que 

le déplacement balistique d’atomes de carbone causé par l’irradiation résulte dans la diffusion 

et l’accumulation d’atomes interstitiels entre les plans, laissant ainsi des lacunes dans les 

plans basaux qui vont alors s’effondrer ou se contracter. Ces groupements d’atomes 

interstitiels peuvent éventuellement se réarranger pour former de nouveaux plans entrainant 

alors l’expansion le long de l’axe d’empilement [Burchell 1993]. Plusieurs théories ont été 

développées sur les mécanismes d’endommagement de matériaux graphitiques irradiés par 

des particules [Gallego 2011]. Par exemple, Wallace et al. [Wallace 1966] ont proposé un 
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mécanisme, permettant d’expliquer l’effet Wigner (i.e. la montée rapide en température due à 

un réarrangement de la structure cristalline des atomes de carbone). Dans ce mécanisme, des 

atomes interstitiels pourraient faciliter les liaisons sp
3
 entre les plans basaux. Jenkins et al. 

[Jenkins 1973] ont aussi invoqués la formation de liaisons sp
3
 pour expliquer l’augmentation 

du module de cisaillement (c44) et l’expansion de l’axe c lors de l’endommagement. Telling et 

Heggie [Telling 2007] ont fortement appuyé cette position sur la base de simulations ab initio 

des mécanismes d’endommagement dans le graphite. Leurs simulations ont montré comment 

des défauts « spiro-interstitiels » connectent les plans entre eux. La première observation 

expérimentale de telles paires de défauts interstitiels avec un caractère sp
3
 partiel entre des 

plans graphitiques a été récemment reportée par Urita et al. [Urita 2005] dans l’étude de 

nanotubes de carbones double parois (DWNTs). En outre, des doubles lacunes pourraient 

mener à la formation de pentagones et d’heptagones dans les plans basaux, causant les 

courbures des feuillets de graphène et le gonflement de l’axe c observés [Koike 1994], 

[Tanabe 1996], [Banhart 1999]. L’expansion de l’axe c prédite via ce mécanisme est en bon 

accord avec les changements dimensionnels observés dans le HOPG. Ouseph et al. [Ouseph 

1998] ont observé des boucles de dislocations dans un HOPG irradié en utilisant un 

microscope à effet tunnel (STM). Jenkins et al. [Jenkins 1969], [Jenkins 1973] ont aussi 

discuté de la formation et de la croissance dans le graphite, de boucles de dislocations selon 

l’axe c via la migration de défauts interstitiels. Bien que la réponse du matériau ne soit pas 

forcément la même selon la nature des particules irradiantes (neutrons, ions, électrons), 

l'irradiation ionique ou électronique, beaucoup plus simple à mettre en œuvre que l'irradiation 

neutronique, est souvent utilisée afin d'investiguer les mécanismes d'irradiation. En 

particulier, l'irradiation électronique dans un TEM permet de visualiser in situ la formation 

des défauts dans le graphite à l'échelle nanométrique. Les travaux présentés ici sont issu d'une 

collaboration avec le groupe d'Andrew Scott de l'Université de Leeds, qui ont effectué ce type 

d'expérience sur des échantillons de graphite nucléaire. 

Dans cette étude, il s’agit tout d’abord d'appliquer les techniques d'analyse d'image sur 

des images HRTEM de GNs irradiés par des électrons. Puis, il s’agit de reconstruire des 

modèles à partir de ces images, via une version modifiée de la méthode IGAR, prenant en 

compte l'évolution au cours de l'irradiation d'une même zone de matériau, afin d’observer 

l’apparition des défauts dans ces matériaux et de suivre leur propagation au cours de 

l’irradiation. Ces modèles seront décrits en termes de nanostructure et comparés avec les 

PyCs hautement texturés. Enfin, ils seront validés en comparant les images HRTEM simulées 

à partir des modèles et les images HRTEM expérimentales. 
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VII.2 Analyse des images HRTEM 

Les images HRTEM du GN à différents temps d'irradiation (le temps évoluant de 

manière proportionnelle à la dose reçue) sont données sur la figure VII.1. Ces images ont été 

obtenues avec un microscope CM200, opérant à 200 keV avec une défocalisation de Scherzer 

de -698 Å et un rayon d’ouverture de 0,4 Å
-1

. Les clichés sont obtenus en un temps 

d’exposition de 0,931 s. L’échantillon, dont l’épaisseur a été estimée à ~ 200 nm, a été exposé 

aux irradiations électroniques pendant 13 minutes, ce qui correspond à une dose d’irradiation 

totale de 0,2 ± 0,15 dpa (déplacement par atome). La résolution des images est de 0,04 

nm/pixel. 

 

Figure VII.1. Images HRTEM d’un GN irradié par des électrons pour des temps d’irradiation 

allant de 0 à 13 minutes. Les petites images filtrées en bas à gauche de chacun des clichés 
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représentent des agrandissements de ~ 5 nm de côté. Les deux dernières images sont des 

exemples de détourages sur les images (filtrées) à 0 et à 13 minutes. 

Les images de la figure VII.1 montrent que ce GN évolue au cours de l’irradiation 

d’un graphite presque parfait (à tirr = 0 min) à des structures très désordonnées (à tirr = 13 

min). Au cours de l’irradiation, on observe en particulier le gonflement du matériau selon 

l’axe d’empilement, ainsi que la perte de cohérence de la structure.  

Afin d’être analysées, les images sont préalablement filtrées puis détourées 

manuellement (i.e. une partie de l’image est sélectionnée grâce à un masque). Le masque 

appliqué n’est pas identique sur toutes les images afin d’assurer l’homogénéité des images 

étudiées (notamment à cause du gonflement du matériau) mais les parties sélectionnées se 

situent principalement le long du bord du GN (voir les deux dernières images de la figure 

VII.1). Les analyses morphologiques des franges et les statistiques d’orientation sont ensuite 

effectuées à l’intérieur du masque. Les figures VII.2 à VII.5 représentent les résultats des 

analyses obtenus sur ces images. Regardons d’abord les statistiques des longueurs de franges 

(figure VII.2). 
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Figure VII.2. Distribution des longueurs de franges du GN au cours de l’irradiation (de 0 à 13 

minutes). 

Sur la figure VII.2, on constate globalement une perte de cohérence de la 

nanostructure du GN le long des plans au cours de son irradiation. En effet, au cours du temps 

on observe notamment une augmentation de la proportion de très courtes franges (entre 0 et 1 

nm) ainsi qu’une diminution de la proportion de longues franges. Notons que pour des raisons 

de visibilité du graphe, l’axe des longueurs a été coupé à 10 nm mais qu’en réalité, on recense 

quelques franges ayant des longueurs allant jusqu’à 35, 32 et 17 nm respectivement pour t0, t1 

et t2. Regardons maintenant les distributions au cours du temps pour un intervalle de longueur 

de franges donné. On voit qu’au cours de l’irradiation la proportion de franges de 0 à 1 nm 

augmente continument, tandis que la proportion de franges de longueurs supérieures à 1 nm 

semble évoluer selon une loi normale avec un maximum à t2 ou t3. Intéressons nous 

maintenant aux tortuosités des franges dans ce matériau (figure VII.3). 
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Figure VII.3. Distributions des tortuosités de franges moyennes en fonction des longueurs de 

franges du GN au cours de l'irradiation (de 0 à 13 minutes). 

Sur la figure VII.3, on voit qu’à t0 le GN a des franges relativement droites (quelque 

soit leur longueur) et qu’au cours de l’irradiation les franges deviennent de plus en plus 

tortueuses. 

Ces résultats d’analyses morphologiques des franges montrent donc clairement une 

diminution de la longueur des franges ainsi qu'une augmentation de la tortuosité au cours de 

l'irradiation, ce qui est cohérent avec l'apparition de nombreux défauts dans le matériau. 

Nous passons maintenant aux analyses des statistiques d’orientation (figures VII.4 et 

VII.5). 
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Figure VII.4. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges pour les 

images HRTEM expérimentales du GN au cours de l'irradiation (de 0 à 13 minutes). Les 

valeurs de LaMOD et LcMOD sont indiquées par des lignes verticales en pointillés respectivement 

bleues et rouges et la valeur de βMOD est indiquée par une ligne horizontale noire en tirets. 

 Sur la figure VII.4, on voit que la perte de cohérence spatiale d’orientation est à la fois 

plus rapide et plus intense au fur et à mesure que le temps d’irradiation augmente. Ceci se 

traduit par des domaines cohérents de plus en plus petits (LaMOD et LcMOD) et de plus en plus 

désorientés les uns par rapport aux autres (βMOD). Le tableau VII.1 reporte les valeurs de 

βMOD, LaMOD et LcMOD déterminées à partir de ces courbes de cohérence spatiale d’orientation. 
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Tableau VII.1. Valeurs de βMOD, LaMOD et LcMOD, déterminées à partir des courbes de 

cohérence spatiale d’orientation, pour les images HRTEM expérimentales du GN au cours de 

l'irradiation (de 0 à 13 minutes). 

tirr         

(min) 
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 

βMOD          

(°) 
4,9 5,4 6,5 7,6 8,3 8,7 9,8 10,1 10,5 11,1 11,0 11,3 11,4 11,9 

LaMOD     

(nm) 
0,52 0,48 0,47 0,49 0,42 0,41 0,45 0,40 0,39 0,41 0,40 0,40 0,40 0,38 

LcMOD     

(nm) 
1,6 1,7 1,4 1,2 0,9 0,9 0,8 0,7 0,7 0,6 0,6 0,6 0,6 0,6 

LcMOD /  

LaMOD 
3,1 3,4 3,0 2,4 2,0 2,2 1,8 1,8 1,7 1,6 1,5 1,5 1,6 1,5 

 Sur le tableau VII.1, on peut voir que la désorientation inter-grains (βMOD) augmente 

fortement en début d’irradiation puis semble converger vers un angle de ~ 11-12° au bout 

d’une dizaine de minutes. La taille des grains diminue durant l’irradiation électronique mais 

elle est plus fortement impactée selon la direction d’empilement (LcMOD) que selon la direction 

parallèle aux franges (LaMOD), comme le montre l’évolution de l’anisotropie des grains 

(LcMOD/LaMOD). La taille des grains diminue fortement en début d’irradiation puis converge 

vers une valeur d’environ 0,4 nm de long par 0,6 nm de hauteur au bout d’une dizaine de 

minutes également (comme pour βMOD). La diminution conjointe de LaMOD et LcMOD avec 

l’augmentation de βMOD paraît cohérente avec un plissement des feuillets (augmentation de la 

tortuosité) impliquant un (fort) gonflement selon l’axe c et une contraction (plus faible) selon 

l’axe a. Observons maintenant comment l’anisotropie de forme et l’extension spatiale des 

domaines cohérents varient en fonction de l’angle ψ à l’intérieur des grains (figure VII.5). 
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Figure VII.5. Diagrammes de corrélation spatiale d’orientation (DCSO) du GN au cours de 

l’irradiation (de 0 à 13 minutes). Dans chaque direction ψ, est représentée la distance 

moyenne, graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle on a une différence d’orientation (MOD) 

comprise entre 1° (en orange) et 6° (en bleu). 

Sur la figure VII.5, on voit que l’extension spatiale de la cohérence des orientations 

diminue au cours de l’irradiation (les distances moyennes auxquelles on a une différence 

d’orientation donnée sont de plus en plus petites), à la fois dans l’axe des plans et surtout 

selon l’axe d’empilement des plans. Ces diminutions sont très fortes au début de l’irradiation, 

puis s’atténuent et ne sont presque plus visibles à cette échelle à partir de ~ 9 minutes 

d’irradiation (t9). D’autre part, l’anisotropie de forme des domaines cristallins du GN diminue 

également au cours de l’irradiation. On voit aussi que pour les premiers temps d’irradiation 

l’anisotropie varie fortement en fonction des différences d’orientations. Notons qu’à une plus 

grande échelle que celle représentée sur la figure, le rapport Lc/La peut même s’inverser. Par 
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exemple à t0, la distance moyenne à laquelle on a une différence d’orientation de 6° est de 

16,7 nm dans le plan et de 4,8 nm selon l’axe d’empilement. 

Les analyses des images HRTEM du GN irradié peuvent être comparées avec celles 

des PyCs étudiés dans ce mémoire (voir les figures V.6, V.7, V.8 et V10). Ces comparaisons 

son résumées dans le tableau VII.2.  

Tableau VII.2. Comparaisons entre le GN aux différents temps d’irradiations (entre 2 et 8 

minutes) et les PyCs hautement texturés, en termes d’analyses d'images HRTEM. 

GN L2 (nm) τ DCSO βMOD (°) LaMOD (nm) LcMOD (nm) 

t2  LRe1700 LRe1700   LRAP 

[t2;t3] LRe1700   LRe1700   

t3  LRe1500 LRe1500  LReAP  

[t3;t4]  LRAP LRAP    

t4   LRe1300 LRe1500  LReAP 

[t4;t5] LRe1500   LRAP   

t5       

[t5;t6]  
LReAP 

LRe1300 

LReAP    

t6 LRAP      

[t6;t7] LRe1300      

t7    
LReAP 

LRe1300 

  

[t7;t8]       

t8 LReAP      

Sur le tableau VII.2, on voit que les PyCs hautement texturés que nous avons étudiés 

au chapitre V peuvent être comparés aux GNs irradiés pendant 2 à 8 minutes. Par exemple, le 

PyC LRe1700 est similaire au GN irradié pendant 2 minutes (t2) en termes de distributions de 

longueurs de franges (L2) et de tortuosités (τ) ainsi que pour les corrélations spatiales 

d’orientation intra-grains (DCSO) et les angles de désorientations inter-grains (βMOD). On note 

que les analyses sur les tortuosités des franges et sur les corrélations spatiales d’orientation 

intra-grains sont généralement bien corrélées (excepté le PyC LRe1300 qui est relativement 

tortueux). En revanche, les franges sont plus courtes et les domaines sont davantage 

désorientés les uns par rapport aux autres dans les PyCs, par rapport aux GNs de tortuosité et 
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de DCSO similaires, et ce d’autant plus que le PyC est désordonné (e.g. le PyC LReAP). En 

outre, les tailles de domaines cohérents (LaMOD et LcMOD) sont généralement bien plus grandes 

dans les PyCs que celles correspondant au GNI à t2 (ils ne sont donc pas dans ce tableau). 

Nous allons maintenant présenter des modèles de ce GN irradié, qui ont été 

reconstruits à partir des images HRTEM expérimentales. 

VII.3 Reconstructions atomistiques 

VII.3.a. Méthode de reconstruction 

Dans cette partie nous décrivons la méthode de reconstruction atomistique, dérivée de 

la méthode IGAR, utilisée afin de modéliser l'évolution structurale d'un GN au cours de son 

irradiation par les électrons. Cette approche est illustrée sur la figure VII.6. 

 

Figure VII.6. Processus IGAR adapté au suivi local en fonction du temps. a : Synthèses des 

blocs 3D aux temps ti successifs ; d : bloc 3D (tranche) au temps t3 obtenu à partir du bloc 3D 

(tranche) au temps t2 (b) et de l’image expérimentale 2D au temps t3 (c) ; e : bloc 3D (tranche) 

des différences d'orientations locales entre le bloc (tranche) au temps t3 (d) et celui au temps t2 

(b) ; f : carte des températures correspondant à l’image e) avec en noir T = 300 K, en blanc T 

= 10000 K, et en gris une zone de transition de température. 

La modélisation se déroule en deux étapes : 
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Tout d'abord une reconstruction IGAR est effectuée à partir d'une image HRTEM à un 

temps t0 permettant de générer un bloc image 3D et une configuration atomique à t0. Pour 

cela, comme lors de la reconstruction des modèles de PyCs (chapitre V), le bloc image et la 

configuration atomique sont initialisés de manière aléatoire avant respectivement la synthèse 

de l'image 3D et la trempe guidée image. 

Deuxièmement, afin de modéliser à l'échelle atomique l'évolution structurale du 

matériau au cours de l'irradiation, nous procédons de la manière suivante : 

Le bloc image au temps ti (i > 0) est synthétisé à l'aide de statistiques collectées sur 

l'image expérimentale 2D (filtrée) au temps ti en partant du bloc image correspondant au 

temps ti-1 (voir la figure VII.6.a) L'algorithme de synthèse 3D étant basé sur un minimiseur 

local il permet de générer le bloc perturbant le moins possible celui de l'étape i-1, tout en 

satisfaisant les statistiques mesurées à l'étape i (voir les figures VII.6.b à d) 

Afin de générer des configurations atomistiques successives au cours de l'irradiation, 

nous effectuons des trempes guidées images où la configuration initiale au temps ti (i > 0) est 

donnée par la configuration obtenue au temps ti-1. Dans ces simulations la trempe n'est pas 

faite de manière uniforme dans la totalité de la boîte de simulation comme dans le cas des 

simulations IGAR effectuées sur les PyCs. En fait, nous avons déterminé une température 

initiale en chaque point de l'espace en nous basant sur un bloc 3D des différences 

d'orientations locales entre le bloc image au temps ti et celui au temps ti-1. Une tranche 2D 

d'un tel bloc est montrée sur la figure VII.6.e. Ainsi, aux zones pour lesquelles les valeurs des 

différences d’orientations DiffOri3D(ti) = Ori3D(ti) – Ori3D(ti-1) sont inférieures à un certain 

seuil plancher (85 sur 255 pour la figure VII.6.f), i.e. très faiblement modifiées entre ti et ti-1 

(zones les plus sombres sur la figure VII.6.e), est affectée une faible température initiale (300 

K, en noir sur la figure VII.6.f), permettant de conserver la structure atomique au cours de la 

trempe. Au contraire, une très haute température initiale (10000 K, en blanc sur la figure 

VII.6.f) est affectée aux zones pour lesquelles DiffOri3D(ti) est supérieure à un seuil plafond 

(95 sur la figure VII.6.f). Entre les deux (en gris sur la figure VII.6.f), la température initiale 

Tinit est donnée par une loi sinusoïdale de la forme : 

Tinit = 
                    

 
 + 

                    

 
 cos(π 

                         

                   
 + π) (VII.1) 

où Iplafond et Iplancher sont les valeurs plafond et plancher de la différence d'orientation.  
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La trempe est ensuite effectuée avec une vitesse de trempe uniforme rapide (de l’ordre 

de 5 à 125 K/ps) jusqu'à ce que la température cible soit de 300 K dans l'ensemble du 

système. Cette approche permet la création successive de défauts dans les zones où des 

changements significatifs d'orientation ont été décelés, c'est-à-dire où la nature des franges a 

changé dans les images HRTEM. Les modèles sont ensuite relaxés à 300 K et à volume 

constant avec le potentiel REBOII+LJ. Les résultats ainsi obtenus sont présentés ci-après. 

VII.3.b. Analyses qualitatives des modèles 

Pour des raisons pratiques de temps de calcul nous nous sommes limités à des calculs 

sur des boîtes cubiques de 5,025 nm de côté. A cette échelle nous ne pouvons pas 

raisonnablement étudier les images expérimentales (voir la figure VII.1) à moins de minutes 

d'irradiation, sur lesquelles nous avons mesuré des franges de plusieurs dizaines de 

nanomètres. Le premier état des simulations correspond donc au temps t2 expérimental (dont 

les caractéristiques nano-texturales de l’image sont proches de celles du PyC LRe1700). Le 

nombre d'atomes de carbones (N = 14009 atomes) insérés dans la boîte de simulation 

correspond à une densité de 2,20 g/cm
3
 (supposée constante au cours de l'irradiation). 

Les images HRTEM expérimentales utilisées pour synthétiser des blocs (qui sont 

utilisés lors des reconstructions) sont les images filtrées qui ont été présentées sur la figure 

VII.1 en bas à gauche de chacun des clichés. Ces images ont été sélectionnées sur des zones 

correspondant à peu près à la même zone d'irradiation. Notons cependant que cette opération 

est approximative car l'échantillon change de volume au cours de l'irradiation.  

Afin de synthétiser les blocs 3D qui sont le plus en accord avec les images 

expérimentales plusieurs séries d'essais (entre tinit et t13) ont été réalisées. Les paramètres qui 

ont donné le meilleur accord visuel avec les images HRTEM sont les suivants : 3 échelles de 

décomposition (Nsc), 4 filtres orientés appliqués à chaque échelle (Nori), 5 pixels de voisinage 

(Na) et 20 itérations (Niter). 

La trempe IGAR initiale est faite avec une rampe de vitesse similaire à celle utilisée 

pour les PyCs excepté que la vitesse de trempe minimale utilisée ici est de 0,25 K/ps au lieu 

de 0,5 K/ps (voir le tableau IV.1.b) et avec kIM = 4 eV. Pour les étapes suivantes, plusieurs 

paramétrages des valeurs seuils des différences d'orientations (entre 80 et 109) et des 

températures initiales (entre 300 et 20000 K) ainsi que de la vitesse de trempe (entre 5 et 125 

K/ps) et du potentiel image (entre 2 et 4 eV) ont été essayés. Par comparaison visuelle des 
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images HRTEM simulées et expérimentales, il nous est apparu que le meilleur choix était le 

suivant : Tplancher = 300K, Tplafond = 10000 K, Iplancher = 85, Iplafond = 95 (comme sur la figure 

VII.6), kIM = 4 eV et une vitesse de trempe de 125 K/ps. 

 La figure VII.7 présente quelques-unes des images HRTEM expérimentales de ~ 5 nm 

de côté, utilisées pour synthétiser des blocs 3D, avec des tranches de ces blocs, ainsi qu’avec 

des tranches des modèles reconstruits à partir de ces mêmes blocs et avec leurs images 

HRTEM simulées (selon la vue perpendiculaire au plan (100)). 
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Figure VII.7. Évolution de quelques-uns (intervalle de temps de 2 minutes) des modèles 

atomistiques (tranches de 1 nm d'épaisseur) du GN, et de leurs images HRTEM 
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expérimentales, synthétisées 3D (tranches) et simulées au cours de l’irradiation. Sur les 

tranches des modèles, les liaisons en bleu correspondent à des domaines purement 

hexagonaux et les liaisons en orange aux autres liaisons C-C ; les sphères rouges et vertes 

correspondent respectivement aux atomes di- et tétravalents. 

Sur la figure VII.7, on peut voir que les caractéristiques nano-texturales des blocs 

synthétisés sont en bon accord avec celles des images expérimentales, en termes de longueurs 

et de tortuosités de franges et de quantités de défauts. De plus, comme dans leur contrepartie 

expérimentale, le nombre de franges empilées dans les tranches des blocs diminue de 15 (à t2) 

à 12 ou 13 franges (à t13) (dû au gonflement du matériau). Sur les images simulées, on peut 

voir que le nombre de franges empilées dans les modèles diminue de 15 franges à t2 à 13 ou 

14 franges à t13, i.e. à peu près comme dans les images HRTEM expérimentales et dans les 

images des blocs 3D. De plus, les quantités de défauts présents dans les images simulées à 

4eV semblent en assez bon accord avec les images expérimentales, surtout pour les temps 

plus longs. Sur les modèles, on constate que le GN évolue d'un matériau plutôt cristallisé (à t2) 

contenant une majorité de domaines purement hexagonaux (liaisons en bleu) à un matériau 

très désordonné (à t12) avec beaucoup de connexions inter-feuillets (dislocations et d'atomes 

tétravalents, en sphères rouges) et de cycles non-hexagonaux (liaisons en orange), tout en 

restant très anisotropes. Le suivi local (voir la figure VII.8) permet de voir que les défauts, et 

en particulier ceux constitués par des atomes tétravalents connectant les feuillets, semblent se 

créer préférentiellement au voisinage de défauts déjà présents aux temps précédents : par 

exemple, sur l’image correspondant à 3 minutes d’irradiation (t3) (e.g. en bas à gauche), des 

carbones tétravalents se créent proches des cycles non-hexagonaux préexistants à t2, et ainsi 

de suite jusqu’à t13. De la même façon, le (petit) réseau de dislocation en haut au milieu de 

l’image à t2 semble se prolonger aux temps suivants et finit peut être même par traverser 

l’image de haut en bas. Au contraire, certaines zones de l’image à t2, probablement les plus 

ordonnées, semblent rester exemptes de défaut pendant plusieurs minutes d’irradiation. En 

outre, les différents types de défauts (dislocations, atomes tétravalent et cycles non-

hexagonaux) créés à un temps t semblent persister pendant quelques minutes au cours de 

l’irradiation, puis se déplacer ou/et disparaître : suivre par exemple, le défaut interstitiel 

disposé en quinconce qui est présent entre t5 et t9 en haut à gauche de ces images. 
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Figure VII.8. Évolution des modèles atomistiques (tranches de 1 nm d'épaisseur) du GN au 

cours de l’irradiation, entre 2 et 13 minutes. Les liaisons en bleu correspondent à des 

domaines purement hexagonaux (pC6
r
) et les liaisons en orange aux autres liaisons C-C ; les 

sphères rouges et vertes correspondent respectivement aux atomes di- et tétravalents. 

 Nous allons maintenant présenter les résultats d’analyses nano-structurales obtenues 

sur ces modèles. 
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t8 t9 t10

t11 t12 t13
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VII.3.c Analyses structurales des modèles  

Les analyses structurales de ce modèle de GN au cours de l'irradiation par les électrons 

sont reportées sur le tableau VII.3. 

Tableau VII.3. Analyses structurales des modèles d’un GN irradié au cours du temps. La 

notation « sp, sp
2
, sp

3
 » désigne les pourcentages d’atomes respectivement di- tri- et tétra- 

coordonnés, « C5, C6, C7, C8 » sont les pourcentages de cycles à 5, 6, 7 et 8 atomes parmi les 

atomes de carbone trivalents et « pC6
a
, pC6

r
 » sont les pourcentages d'atomes trivalents 

appartenant seulement à des cycles hexagonaux ainsi que les pourcentages d'atomes 

appartenant à des cycles formés exclusivement de pC6
a
. 

t  

(min) 

sp     

(%) 

sp
2 

(%) 

sp
3 

(%) 

C5
 

(%) 

C6
 

(%) 

C7
 

(%) 

C8
 

(%) 

pC6
a 

(%) 

pC6
r 

(%) 

2 0,7 98,4 0,9 4,1 91,7 4,0 0,1 81,8 79,8 

3 0,9 97,2 1,8 5,1 89,3 5,2 0,3 76,5 72,1 

4 1,0 97,1 1,9 5,2 89,3 5,1 0,2 76,7 72,4 

5 1,1 96,7 2,2 5,6 88,2 5,4 0,4 74,4 68,9 

6 1,1 96,2 2,6 6,2 87,1 5,9 0,4 72,6 66,3 

7 1,2 94,9 3,8 6,6 86,0 6,5 0,4 70,6 61,4 

8 1,2 95,0 3,8 6,4 85,9 6,4 0,8 70,6 61,9 

9 1,3 94,2 4,5 6,8 85,3 6,7 0,6 70,3 60,2 

10 0,9 94,7 4,4 6,5 85,5 7,1 0,5 70,6 60,5 

11 0,7 94,6 4,7 6,9 84,8 7,5 0,6 69,5 59,0 

12 0,8 94,3 4,9 6,9 84,6 7,5 0,8 69,2 57,9 

13 0,6 93,3 6,1 6,1 85,2 7,6 0,6 70,3 56,6 

Sur le tableau VII.3, on constate que la quantité de carbones trivalents diminue au 

cours de l'irradiation tandis que les taux de carbones tétravalents augmentent. De plus, le taux 

de cycles hexagonaux diminue tandis que le taux de cycles non-hexagonaux augmente. Enfin, 

ces évolutions nano-structurales semblent se faire rapidement en début d’irradiation, puis se 

stabiliser à partir de ~ 9 minutes d’irradiation. Remarquons que ces résultats sont en accord 

qualitatif avec des résultats préliminaires de spectroscopie électronique de perte d'énergie 

(EELS) obtenus par nos collègues de Leeds. En effet, ces derniers observent une légère 

augmentation du taux de sp
3
, toutefois insuffisante pour rendre compte d'une forte diminution 

du signal caractéristique du graphite, cette dernière pourrait s'expliquer par une perte de 

qualité du réseau sp
2
, formation de cycles non-hexagonaux, courbures, ...   

Les figures VII.9 et VII.10 montrent l'évolution des PDFs et S(Q) pour ces modèles de 

GNs au cours de l'irradiation ainsi que pour les modèles de ~ 6,2 nm de côté de PyCs LRe tel 
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que préparé et après plusieurs traitements thermiques (également relaxés à 300 K et à volume 

constant avec le potentiel REBOII+LJ). 

 

Figure VII.9. Évolutions des PDFs (non corrigées), à gauche : pour les modèles de GNs au 

cours de l'irradiation (entre 2 et 12 minutes), et à droite : pour les modèles de PyCs LRe tel 

que préparé et après plusieurs traitements thermiques (entre 1300 et 1700°C). De haut en bas : 

fonctions G(r), rG(r) et r
2
G(r). 

Sur les figures VII.9 a, c et e, on constate que les intensités des PDFs diminuent 

continuellement au cours de l’irradiation du GN. De plus, sur figures VII.9 a et c, on voit que 

les intensités des GNs irradiés entre 2 et 8 minutes sont comparables avec celles des modèles 

de PyCs LRe à courte et moyenne portée (jusqu’à ~ 10 Å) (voir les figures VII.9 b et d, 

respectivement), les GNs faiblement irradiés (tirr = 2-4 min) correspondants au PyC LRe traité 

à plus haute température (THT = 1700°C) et les GNs plus fortement irradiés (tirr ~ 8-12 min) 

au PyC LRe tel que préparé. Ceci semble conforme avec les similitudes relevées 
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précédemment (voir le tableau VII.2). Cependant, au-delà de 15 Å, les intensités et les formes 

des pics deviennent très différentes (voir les figures VII.9 e et f). Par ailleurs, on observe un 

décalage des pics vers les petites distances au cours de l’irradiation. Ceci pourrait s’expliquer 

par la contraction du matériau dans le plan, conjointement à sa dilatation dans le sens 

d’empilement dans plans (d’autant plus que nous avons fixé sa densité). Cependant, il peut 

tout aussi bien s'agir d’une mise en compression, car ici les dimensions des modèles ne sont 

pas relaxés. 

 

Figure VII.10. Évolutions des S(Q) (non corrigés), à gauche : pour les modèles de GNs au 

cours de l'irradiation (entre 2 et 12 minutes), et à droite : pour les modèles de PyCs LRe tel 

que préparé et après plusieurs traitements thermiques (entre 1300 et 1700°C). 

Sur la figure VII.10.a, on constate que les intensités des S(Q) diminuent 

continuellement au cours de l’irradiation du GN. En outre, on voit que jusqu’à ~ 4 minutes 

d’irradiation les pics 002 (et 004) sont nettement plus intenses pour les GNs (figure VII.10.a) 

que pour les PyCs (figure VII.10.b), ce qui signifie que l’ordre d’empilement des plans y est 

plus important. On remarque aussi un décalage de ces pics vers les faibles Q durant 

l’irradiation ce qui correspond à une augmentation des distances interfranges (dilatation du 

matériau selon la direction c). 

Pour confirmer la validation des modèles de GNIs entamée à la partie VII.3.b ci-

dessus, une analyse plus quantitative des images HRTEM simulées est présentée ci-après. 

VII.3.d. Analyses des images HRTEM simulées  

Les analyses morphologiques des images HRTEM simulées sont reportées sur les 

figures VII.11 à VII.12. 
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Figure VII.11. Distributions des longueurs de franges calculées sur les images expérimentales 

et simulées des GNs à différents temps d'irradiation (de 2 à 12 minutes). Symboles creux et 

tirets : expérimental ; symboles pleins et lignes : calculé. Carrés rouges : t2, losanges oranges : 

t4, triangles verts : t6, cercles bleus clairs : t8, moins (expérimental) et plus (calculé) bleus : t10, 

étoiles (expérimental) et multipliés (calculé) violets : t12. Les longueurs de franges moyennes 

sont aussi représentées en carrés noirs en encart. 

 Sur la figure VII.11, on voit que les distributions de longueurs de franges simulées 

(symboles pleins et lignes) sont en bon accord avec les données expérimentales (symboles 

creux et tirets) : avec le taux d'irradiation, il y a une diminution significative et continue de la 

proportion de longues franges et une augmentation de la proportion de franges courtes. De 

même, l’accord sur les longueurs de franges moyennes (carrés noirs en encart) est très bon. 
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Figure VII.12. Tortuosité moyenne en fonction de la longueur de frange calculée sur les 

images expérimentales et simulées des GNs au cours de l'irradiation (de 2 à 12 minutes). 

Symboles creux et tirets : expérimental ; symboles pleins et lignes : calculé. Carrés rouges : t2, 

losanges oranges : t4, triangles verts : t6, cercles bleus clairs : t8, moins (expérimental) et plus 

(calculé) bleus : t10, étoiles (expérimental) et multipliés (calculé) violets : t12. Les tortuosités 

de franges moyennes sont aussi représentées en carrés noirs en encart. 

Sur la figure VII.12, on voit tout d'abord que, comme dans le cas des PyCs (voir la 

figure V.29), les tortuosités des images simulées (symboles pleins et lignes) sont plus 

importantes que celles des images expérimentales (symboles creux et tirets). Néanmoins, on 

retrouve bien l'augmentation de la tortuosité moyenne (carrés noirs en encart) avec la dose 

d'irradiation ainsi qu'une augmentation de la tortuosité avec la longueur des franges (même si 

cette dernière est fortement surestimée dans les images simulées). 

Les analyses de statistiques d’orientation sur les images HRTEM simulées sont 

reportées sur les figures VII.13 à VII.14. 
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Figure VII.13. Courbes de cohérence spatiale d’orientation dans les directions parallèle 

(RIMOD(ρ,0°), en bleu) et perpendiculaire (RIMOD(ρ,90°), en rouge) aux franges, pour les 

images expérimentales et simulées du GN irradié pendant 2 à 12 minutes. Les valeurs de 

LaMOD et LcMOD sont indiquées par des lignes verticales en pointillés respectivement bleues et 

rouges et la valeur de βMOD est indiquée par une ligne horizontale noire en pointillés. 

 Sur la figure VII.13, on voit que d’après les analyses des images simulées, la 

désorientation inter-grain (βMOD) augmente au cours de l’irradiation du GN, de ~ 6° à t2 

jusqu’à ~ 16° à t12. Cet angle de désorientation est bien reproduit par l’image simulée pour les 

faibles temps d’irradiations, mais il est de plus en plus surestimé au cours de l’irradiation. Les 

plateaux des courbes obtenues à partir des images simulées sont mal déterminés du fait de la 

faiblesse de l’échantillonnage statistique (images trop petites). Par conséquent les valeurs des 

longueurs de cohérence LaMOD et LcMOD sont entachées d’une très grande incertitude et ne sont 

pas interprétables. 
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Figure VII.14. Diagrammes de corrélation spatiale d’orientation (DCSO) des images 

expérimentales et simulées du GN au cours de l'irradiation (entre 2 à 12 minutes). Dans 

chaque direction ψ, est représentée la distance moyenne, graduée de 0,1 à 0,8 nm, à laquelle 

on a une différence d’orientation (MOD) comprise entre 1° (en orange) et 6° (en bleu). 

Sur la figure VII.14, on constate un excellent accord entre les analyses des statistiques 

d’orientation des images expérimentales et simulées. En effet, on observe qu’à l’intérieur des 

grains, à la fois l’anisotropie et l’extension spatiale de la cohérence des orientations du GN 

diminuent bien au cours de l’irradiation. On peut cependant noter une légère surestimation de 

la corrélation spatiale d’orientation dans l’axe c pour les images simulées. 

Dans tous les cas les tendances expérimentales et simulées sont les mêmes au cours de 

l’irradiation du GN, i.e. une diminution des longueurs de franges, une augmentation des 

tortuosités, une augmentation de la désorientation entre les grains et une diminution de 

l’anisotropie de forme des domaines cristallins et de l’extension spatiale de la cohérence des 

orientations. 
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VII.4. Conclusion 

Nous avons réalisé l'étude spatio-temporelle d’un graphite nucléaire irradié par des 

électrons. Pour cela nous avons préalablement dû adapter la méthode IGAR à ce type d’étude. 

Nous avons trouvé qu’au cours de l’irradiation, la nano-texture/-structure du GN est fortement 

endommagée : les longueurs des franges diminuent, les tortuosités augmentent, la 

désorientation inter-grains augmente, et l’anisotropie de forme des domaines cristallins et 

l’extension spatiale de la cohérence des orientations diminuent. Des cycles non hexagonaux, 

des dislocations vis et des défauts constitués d’atomes tétravalents se créent au cours de 

l’irradiation. Ces derniers semblent apparaître sur les zones de défauts (atomes non 

hexagonaux) préexistants. Nous avons aussi comparés les modèles de GNs irradiés à ceux des 

PyCs LRe étudiés au chapitre V et observé une certaine proximité entre les matériaux 

faiblement (respectivement fortement) irradiés et les pyrocarbones traités à haute température 

(respectivement tels que préparés). Cette étude semble suggérer que les réorganisations nano-

structurales observées lors du traitement thermique des PyCs suivent le mécanisme inverse de 

celui observé lors de l'endommagement par irradiation.  

Bien qu'intéressante, cette étude reste pour l'instant de nature relativement qualitative 

et nécessiterait à l'avenir quelques améliorations. Il faudrait tout d'abord reconstruire des 

modèles plus volumineux afin de mieux prendre en compte la nano-texture/structure de ces 

matériaux, en particulier pour les faibles temps d’irradiation. Afin de réaliser une étape 

supplémentaire, il faudrait également disposer des densités expérimentales et être capables de 

mesurer les changements de dimensions dans les plans basaux et dans la direction c afin de 

pouvoir rendre compte de ces effets dans les simulations. 
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VIII. Conclusion générale et perspectives 

Cette dernière partie fait le bilan de l’ensemble des résultats obtenus. D’une part, en 

termes de physique (description nano-texturale/-structurale, propriétés mécaniques et 

thermiques, mécanismes de réparation et d’endommagement) sur les carbones denses étudiés, 

i.e. les pyrocarbones (PyCs), les graphènes poly-cristallins (GPCs) et les graphites nucléaires 

(GNIs). D’autre part, en termes de méthodes (analyses/synthèses d’images et reconstructions 

atomistiques). 

Commençons par rappeler les principaux résultats sur le travail qui a été effectué. 

VIII.1. Conclusion 

Nous avons tout d’abord analysé quantitativement les images HRTEM expérimentales 

de PyCs graphitables tels que préparés (les PyCs LRAP et LReAP) et après plusieurs 

traitements thermiques (les PyCs LRe1300, LRe1500 et LRe1700). Cette analyse a consisté à 

décrire les images en termes de morphologies de franges et de cohérence spatiale des 

orientations. 

Des blocs HRTEM 3D on été générés pour les différents matériaux avec deux tailles : 

12,4 nm de côté pour les PyCs LR et LRe et 6,2 nm pour l'ensemble des matériaux. Ces blocs 

ont été validés par rapport aux images expérimentales par comparaison des statistiques 

morphologiques (L2, τ) et de corrélation spatiale des orientations. 

 Ces blocs ont été ensuite utilisés pour générer des modèles atomiques des différents 

matériaux par la méthode IGAR. 

 Ces modèles suggèrent que ces matériaux sont dans l'ensemble très similaires : ils sont 

formés de carbones trivalents (sp
2
) formant des domaines purement hexagonaux de quelques 

nanomètres au maximum ; ces domaines sont joints entre eux par des lignes de défauts 

constituées de paires C5/C7 dans le plan et par de nombreuses dislocations vis dans la 

direction d'empilement qui s'étendent sur plusieurs couches. Cependant, l'analyse structurale 

de ces modèles a permis de caractériser, de manière assez nette, certaines différences dans 

l'extension des domaines hexagonaux et dans le degré d'interconnexion des plans. Par 

exemple, l'analyse des modèles de grande taille des PyCs LR et LRe AP, nous a permis de 

visualiser que le PyC LRAP semble posséder des domaines graphéniques plus étendus et un 

plus faible taux d'interconnexions entre les plans que le PyCs LReAP. Ceci peut-être quantifié 
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indirectement à l'aide des taux d'atomes de carbones appartenant à des cycles purement 

hexagonaux (pC6
r
) pour l'extension des domaines, et du taux d'atomes tétravalents (sp

3
) pour 

les dislocations. Notons en outre que les valeurs obtenues sur les taux d’atomes tétravalents 

sont en bon accord avec celle mesurée sur un PyC LRe AP en RMN (~ 1,4 %) par Feitas et al. 

[Freitas 2013]. 

Les résultats obtenus sur les PyCs LRe traités thermiquement, malgré l'utilisation de 

modèles de taille plus réduite pour des raisons de temps de calcul, semblent cohérents avec 

l'expérience. En effet, on constate (i) l’augmentation de l'ordre dans le plan (mais aussi hors 

plan) avec le TT ; (ii) un accord relativement bon avec les longueurs et les tortuosités de 

franges (L2, τ), avec les désorientations inter-grains (β) et avec les diagrammes de cohérence 

spatiale des orientations (DCSO) ainsi qu’avec les données de diffraction (PDF et S(Q)) ; (iii) 

en accord avec l'expérience, le PyC LRe1500 est le plus proche du PyC LRAP. 

Cependant, deux désaccords sont à signaler. Premièrement, les propriétés du PyC 

LRe1700 à longue distance (> 1-2 nm) sont mal reproduites, à savoir les longueurs de 

cohérence dans le plan et hors-plan (La et Lc), la courbe de r
2
G(r) au delà de 1,5 nm, le DSCO 

au delà de 4°, .... Ceci était attendu pour un matériau ayant des longueurs de cohérence 

expérimentales (La ~ 5 nm et Lc ~ 12 nm) similaires ou supérieures à la largeur des modèles 

(6,2 nm). Deuxièmement le modèle de LRe1300
S
 semble beaucoup moins structuré et texturé 

que son correspondant expérimental (voir même que le modèle LReAP
S
). Nous avons montré 

que ce problème s'explique certainement par la non-homogénéité de l'image expérimentale 

utilisée lors de la phase d'analyse/synthèse d'image préliminaire à la reconstruction IGAR. 

Nous avons ensuite calculé les propriétés mécaniques (modules de Young, coefficients 

de Poisson) et thermiques (conductivités) des différents modèles de PyCs. Nous les avons 

également comparées aux propriétés obtenues pour le graphite dans les mêmes conditions de 

simulations et aux quelques mesures expérimentales reportées pour ces matériaux dans la 

littérature. Les résultats obtenus ont montré que les propriétés mécaniques et thermiques des 

PyCs hautement texturés sont gouvernées à la fois par la cohérence à l’intérieur des feuillets 

graphéniques et par la densité de connexions inter-feuillets.  

Par exemple le module de Young longitudinal en traction est d’autant plus grand que 

la cohérence dans les plans (pC6
r
, L2, La, β) est grande. Tous les défauts qui font diminuer 

cette cohérence (comme les joints de grains et les trous) font diminuer la rigidité du matériau. 

Par ailleurs, la conductivité thermique longitudinale varie de manière similaire à ce module, 
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montrant probablement une origine commune et donc une dépendance entre ces deux 

propriétés. 

D’autre part, les propriétés transverses sont principalement dépendantes de la densité 

de connexions inter-feuillets (réseaux de dislocations et carbones tétravalents) et de la 

distance inter-feuillets (d002). Les connexions permettraient à la fois une transmission des 

efforts mécaniques et de l’énergie thermique à travers les feuillets. En particulier, si la densité 

de connexions diminue, alors le module doit diminuer aussi. Cependant, en l’absence de 

connexions inter-feuillets, la distance inter-plans est minimale (cas du graphite), ce qui a pour 

effet de faire augmenter le module de Young transverse. Il est en fait possible que les 

connexions inter-plans amènent à écarter les feuillets. Par ailleurs, cet écartement ne semble 

pas ou peu influer sur la conductivité thermique. 

Les propriétés calculées sont par contre très différentes des valeurs expérimentales 

disponibles. En particulier les modules de Young longitudinaux calculés sont très supérieurs 

aux valeurs expérimentales alors que les conductivités sont fortement sous-estimées. La sous-

estimation de la conductivité était attendue car (i) nos calculs ne prennent en compte que la 

partie phonique de la conductivité et surtout (ii), il a été montré dans la littérature, par des 

calculs sur du graphène que la conductivité phonique augmente fortement avec la taille du 

modèle jusqu'à plusieurs microns. En ce qui concerne les propriétés élastiques, il convient de 

rappeler que les modèles de PyCs étudiés font quelques nanomètres de côté et sont réalisés à 

partir d’images qui sont homogènes sur quelques dizaines de nanomètres. Il est donc délicat 

de comparer les calculs faits sur ces modèles avec des mesures effectuées à une échelle 

macroscopique. En effet, la matrice de PyC est constituée de nombreux cônes de croissances 

et l'ont peut imaginer des décohésions entre ces derniers, voire des macro-pores (phénomène 

d’échelle). D'autre part, lorsque les mesures sont réalisées sur des micro-composites (une fibre 

recouverte de PyC), il est possible qu'il existe des décohésions entre fibre et matrice, qui 

fausseraient l'interprétation des résultats et l'extraction des propriétés effectives de la matrice. 

De plus, ces expériences sont complexes à réaliser donc il se pose la question de leur 

reproductibilité sur plusieurs fibres. 

Nous avons enfin étudié d’autres matériaux carbonés lamellaires tels que des 

graphènes polycristallins (GPCs) et des graphites nucléaires irradiés par des électrons (GNIs). 

 L'application de la méthode IGAR avec une frange plane unique dans le potentiel 

extérieur nous a dans un premier temps permis de générer une série de modèles de graphène 
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polycristallins (GPCs) ayant des tailles moyennes de grains allant de 1 à 5 nm, nano-poreux 

ou non (en jouant sur la densité et la vitesse de trempe). Les modules de Young calculés sur 

ces modèles, proches des modules longitudinaux des PyCs étudiés précédemment, nous ont 

permis de mieux comprendre la relation structure/propriété de ces derniers. 

 Les mécanismes de réparation des défauts au sein de ces modèles de GPCs ont été 

étudiés en détail par simulation à haute température. On a vu que certains types de défauts 

sont relativement stables même à 4000 K (e.g. les lignes de paires C5/C7) tandis que d’autres 

sont réparés en l’espace de quelques nanosecondes (e.g. Stone-Wales). Il semble en fait qu'à 

très haute température les structures évoluent jusqu'à des états contenant le moins possible 

d'hétérocycles nécessaires à l'accommodation des désorientations entre les grains hexagonaux.  

 Nous avons ensuite adapté la méthode IGAR afin de pouvoir étudier l'évolution 

structurale d'un graphite au cours d'un processus d'irradiation par les électrons. Au cours de 

l’irradiation, la nano-texture/-structure du GN est fortement endommagée : les longueurs des 

franges diminuent, les tortuosités augmentent, la désorientation inter-grains augmente, et 

l’anisotropie de forme des domaines cristallins et l’extension spatiale de la cohérence des 

orientations diminuent. Des cycles non hexagonaux, des dislocations vis et des défauts 

constitués d’atomes tétravalents se créent au cours de l’irradiation. Ces derniers semblent 

apparaître sur les zones de défauts (atomes non hexagonaux) préexistants. Nous avons aussi 

comparés les modèles de GNs irradiés à ceux des PyCs LRe étudiés et observé une certaine 

proximité entre les matériaux faiblement (respectivement fortement) irradiés et les PyCs 

traités à haute température (respectivement tels que préparés). Cette étude semble suggérer 

que les réorganisations nano-structurales observées lors du traitement thermique des PyCs 

suivent le mécanisme inverse de celui observé lors de l'endommagement par irradiation. 

 Faisons maintenant le bilan sur les méthodes utilisées. 

 Les méthodes d’analyse d’images utilisées dans cette thèse sont (i) l’analyse 

morphologique des franges et (ii) l’analyse des cohérences spatiales des orientations. 

L’analyse morphologique des franges des images HRTEM est une approche assez classique. 

Elle permet l’obtention d’indicateurs nano-texturaux tels que la distribution de longueurs et de 

tortuosités de franges (L2 et τ). En revanche, l’analyse des cohérences spatiales des 

orientations présente un aspect novateur important. Elle permet l’obtention de la longueur 

moyenne de cohérence des domaines (ou USB) parallèlement et perpendiculairement aux 

franges (LaMOD et LcMOD) et de l’angle de désorientation moyenne inter-grains (βMOD). Notons 
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que ce dernier est en fait relié au terme β, défini par Oberlin et al. [Oberlin 1984 b] il y a 30 

ans, comme l’angle de désorientation moyen entre des cristallites voisins dans des carbones 

graphitables, et à notre connaissance il n’a jamais été mesuré jusqu’à cette présente étude, au 

moins de manière aussi systématique et quantitative. Une analyse plus minutieuse des courbes 

de différence d’orientation moyenne (MOD) peuvent aussi donner d’autres informations 

comme la texture des USB et la corrélation des orientations à grande distance. 

VIII.2. Perspectives 

Tout d'abord, pour des raisons de temps de calcul, nous avons dû étudier le traitement 

thermique du PyC LRe avec des modèles de petite taille (6,2 nm de côté), limitant 

considérablement la capacité de ces modèles à reproduire de manière précise la nanostructure 

de ces matériaux. Il serait donc intéressant de reconstruire des modèles de plus grande taille, 

au mois de 12,4 nm de côté comme cela a été fait pour les matériaux tels que préparés.  

Toujours dans la même optique de mieux comprendre les réorganisations structurales 

se produisant lors du traitement thermique, il pourrait être intéressant de laisser évoluer les 

modèles de PyCs dans des simulations de DM à haute (voir très haute) température pendant 

plusieurs nanosecondes afin d'observer d'éventuels changement structuraux et d'étudier leurs 

mécanismes et cinétiques comme cela a été effectué dans le cas des graphènes polycristallins. 

Ensuite, il faudrait étendre les calculs des propriétés mécaniques au domaine non 

élastiques (fracture, propagation de fissures, ...). En effet, il est pertinent d’étudier les 

mécanismes de ruptures, et notamment de regarder sur quels types de défauts se font les 

ruptures. Cette étude nécessite l’utilisation d’un potentiel adapté à la rupture, comme le 

potentiel SED-REBO, récemment implémenté au laboratoire par A. Gamboa (post-doctorant 

au LCTS). 

Ensuite, l’influence des réseaux de dislocations sur les propriétés mécaniques et 

thermiques nécessiterait une étude approfondie (rôle de la nature, de la densité et de la 

répartition des dislocations). Pour cela, il est possible de reconstruire des modèles ad hoc de 

réseaux de dislocations afin de mieux comprendre et quantifier leur effet sur ces propriétés. 

Les modèles de graphène polycristallins présentés dans ce travail sont très réalistes, en 

particulier si on les compare avec d'autres publiés dans la littérature. On peut toutefois leur 

trouver une trop faible taille de grains par rapport aux matériaux expérimentaux. Pour 

progresser vers le réalisme de ces modèles il faudrait certainement travailler avec des 
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systèmes de plus grande taille et mieux contrôler la distribution de taille des grains. Ce dernier 

point pourrait être atteint en couplant la trempe IGAR avec une méthode d'ensemencement, 

proche de celle utilisée dans la littérature. 

Une étude des propriétés mécaniques de fracture sur les modèles générés dans cette 

thèse est en cours (réalisée par A. Gamboa, post-doctorant au LCTS). 

L'étude sur les GNIs présentée dans ce mémoire est un premier essai qui semble 

prometteur et donne des résultats très satisfaisant, en tout cas d'un point de vue qualitatif. Afin 

d'en améliorer la portée, il faudrait tout d'abord reconstruire des modèles plus volumineux 

afin de mieux prendre en compte la nano-texture/-structure de ces matériaux, en particulier 

pour les faibles temps d’irradiation. Il serait également intéressant d’augmenter la fréquence 

d’acquisition des images HRTEM au cours de l'irradiation. Enfin, afin de réaliser une étape 

supplémentaire en terme de réalisme des modèles, il faudrait également disposer des densités 

expérimentales et être capables de mesurer les changements de dimensions dans les plans 

basaux (contraction) et dans la direction d’empilement (élongation) afin de pouvoir rendre 

compte de ces effets dans les simulations. 

Comme nous l'avons vu, lors de cette thèse nous avons apporté un nouvel éclairage sur 

la nanostructure et la nano-texture de matériaux carbonés denses et anisotropes. Par contre les 

méthodes utilisées ne permettent pas à l'heure actuelle d'étudier des matériaux plus 

désordonnés du point de vue de la texture. Dans la suite, nous donnons quelques réflexions 

concernant l'extension de ces méthodes à ce type de matériaux et qui pourraient ouvrir la voie 

à l'étude de divers matériaux carbonés couvrants différents champs d'application comme les 

fibres de carbone, les pyrocarbones laminaires lisses, les suies ou noirs de carbones, les 

carbones activés, ... 

Un point essentiel dans cette direction serait de mieux comprendre quelle est la 

relation entre une image HRTEM et la structure des modèles. On peut se rendre compte assez 

facilement qu’il y a une forte similitude entre les différentes visualisations des tranches des 

modèles présentées dans ce mémoire et les images simulées correspondantes. De plus, si l’on 

superpose une visualisation d’un modèle entier à son image simulée, on constate que la 

structure du modèle et l'image se superposent parfaitement. Comme on peut le voir sur la 

figure VIII.1, il semblerait qu'il y ait une correspondance entre les images HRTEM simulées 

et la densité atomique projetée des modèles (une simple projection ne donnerait pas de 

nuances de gris). 
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Figure VIII.1. Densité atomique projetée, a) avant et b) après filtrage passe-bande, moyennée 

à partir d’une simulation de DM à 2000 K, et c) image HRTEM simulée, à partir du modèle 

de PyC LRAP
S
. Noir : forte densité ; blanc : densité nulle. (Adapté de [Farbos 2012]). 

En particulier, en isolant une partie du modèle correspondant à ce que nous avons 

supposé comme étant une dislocation vis sur une image HRTEM simulée, on vérifie bien que 

cette partie du modèle est une dislocation vis (voir la figure VIII.2). 

 

Figure VIII.2. a) Image HRTEM simulée à partir du modèle LRAP
S
 et b) partie du modèle 

atomique correspondant à la zone de l’image encadrée en rouge. 

 Afin de vérifier cette hypothèse de la correspondance entre les images HRTEM et la 

densité atomique projetée, nous avons reconstruit des modèles ad hoc de carbones lamellaires 

avec différentes épaisseurs, différents angles d’inclinaison, différentes topologies (des 

ondulations d’amplitudes et de fréquences diverses, des dislocations vis et des croisements), 

avec ou sans nano-pore, et en utilisant différents paramètres de simulation HRTEM (tension, 

a) b) c)

a) b)
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focale, rayon d’ouverture). In fine, nous avons trouvé que cette relation fonctionne bien pour 

les différentes topologies considérées. Cependant, (i) elle ne fonctionne que dans certaines 

conditions qui dépendent de l'épaisseur des échantillons et des paramètres de simulation 

HRTEM, et (ii) elle ne fonctionne plus parfaitement lorsqu'il y a des nano-pores car les zones 

de l'image HRTEM simulée correspondantes à ces nano-pores sont grises et non blanches 

(absence d'atome). Ces travaux mériteraient certainement d'être étendus.  

Pour aller plus loin, une meilleure reconnaissance des zones amorphes, des pores, et 

des images de plans de réseaux perpendiculaires au faisceau électronique semble nécessaire 

afin d’étendre la méthode à des images plus complexes telles que des images HRTEM de 

suies ou des carbones activés. Il serait également intéressant de pouvoir déterminer des 

descripteurs texturaux fiables tels que       et       sur ces carbones moins ordonnés. Ces 

données pourraient servir à la construction d'images 3D basées sur des pavages 3D de texture 

contrôlée, et dans lesquels ont peut facilement introduire des pores ... Par exemple, via cette 

approche nous avons reconstruit un modèle hautement texturé dont les propriétés nano-

texturales sont proches de celles du PyC LReAP. Les modèles obtenus ont bien des 

caractéristiques nano-texturales/-structurales qui sont proches du PyC LRe AP. On pourrait 

alors de la même façon reconstruire des PyCs moins structurés (PyC LL) ou mêmes des suies, 

… On pourrait également reconstruire des modèles avec des paramètres nano-texturaux bien 

définis et calculer leurs propriétés afin de dresser une base de données claire et complète 

reliant les caractéristiques nano-texturales/structurales aux propriétés, … 

Enfin une dernière perspective importante à mentionner est le changement d'échelle, 

qui semble absolument nécessaire afin de modéliser correctement les propriétés 

macroscopiques des matériaux (voir les résultats sur les propriétés élastiques). On peut 

imaginer pour cela une première étape à l'échelle mésoscopique où à la représentation 

atomique serait substituée une représentation « gros grain » dans laquelle les domaines 

hexagonaux nanométriques seraient la brique de base. 
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Annexes : 

A.I. Microscopie optique en lumière polarisée (MOLP) des PyCs laminaires (LR, LRe, 

LL et LS). 

 

Figure A.I. PyCs laminaires rugueux (LR), régénéré (LRe), lisse (LL) et sombre (LS) en 

MOLP polariseur et analyseur croisés. (Tiré de [Vignole 2014]). 

A.II. Images TEM en modes champ sombre (DF) des trois principaux PyCs de basse 

température (LR, LL et LRe). 

 

Figure A.II. Images TEM en fond noir des PyC LR, LRe et LL. La flèche indique la direction 

de croissance des dépôts. (Tiré de [Vignole 2014]). 
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A.III. Fonctions de distribution de paires (r
2
G(r)) et facteurs de structure (S(Q)) des 

PyCs LR, LL et LRe tels que préparés (AP) et traités thermiquement (HT). 

 

 

Figure A.III. Courbes de (a) r
2
G(r) et (b) S(Q) obtenues par diffraction des neutrons (DN) 

pour les PyCs LR, LL et LRe tels que préparés (AP) et traités thermiquement (HT) entre 1300 

et 2100°C. Les PyC LR, LL et LRe sont respectivement en traits pleins, en tirets et en 
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pointillés. Les PyCs AP et les PyCs HT sont représentés respectivement avec des couleurs 

allant du rouge au violet. (Obtenues par Weisbecker et al. (non publié)). 

A.IV. Spectres Raman des différents PyCs LR et LRe étudiés dans ce mémoire. 

 

Figure A.IV. Spectres Raman (et assignation des bandes) des différents PyCs LR et LRe 

étudiés dans ce mémoire. (Tiré de Farbos et al. [Farbos 2014]). 
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A.V. Histogrammes normalisés des cartes d’orientations des différents PyCs étudiés, 

obtenus à partir des images synthétisées 3D. 

 

Figure A.V. Histogrammes normalisés des cartes d’orientations des différents PyCs étudiés, 

obtenus à partir des images synthétisées 3D. 
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A.VI. Histogrammes normalisés des niveaux de gris (affichées entre 245 et 255) des 

cartes de confiances associées au champ des orientations locales des différents PyCs 

étudiés, obtenus à partir des images synthétisées 3D. 

 

Figure A.VI. Histogrammes normalisés des niveaux de gris (affichées entre 245 et 255) des 

cartes de confiances associées au champ des orientations locales des différents PyCs étudiés, 

obtenus à partir des images synthétisées 3D. 
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A.VII. Captures d’écran des petits modèles (~ 25000 atomes) de PyCs AP purement 

carbonés. 

 

Figure A.VII. Captures d’écran des petits modèles (~25000 atomes) de PyCs AP purement 

carbonés. a et c) LRAP
S
*, b et d) LReAP

S
*. a et b) Tranches verticales de 1 nm d’épaisseur, c 

et d) Tranches verticales de 0,35 nm d’épaisseur. Les liaisons entre les atomes pC6r sont en 

bleu, tandis que les autres liaisons sont en orange. Les atomes de carbone di- et tétra- 

coordonnés sont représentés respectivement par des sphères vertes et rouges, et les atomes 

d’hydrogène sont en cyan. 

 

 

1 nm

1 nm

a)

b)

1 nm

1 nm

c)

d)



Annexes 

 

358 

A.VIII. Comparaison des images HRTEM, a et b) expérimentales, et c et d) simulées à 

partir des petits modèles purement carbonés. 

 

Figure A.VIII. Comparaison des images HRTEM, a et b) expérimentales, et c et d) simulées à 

partir des petits modèles purement carbonés. PyCs a et c) LRAP, b et d) LReAP. 
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A.IX. Coefficients de Poisson « bruts » obtenus lors des simulations de traction hors-

plan et les réponses en déformation longitudinales, pour les modèles de graphite et de 

PyCs. 

 

Figure A.IX. Coefficients de Poisson « bruts » obtenus lors des simulations de traction hors-

plan et les réponses en déformation longitudinales, pour les modèles de graphite (en violet) et 

de PyCs : LRAP
L
 (en vert clair), LRAP

S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

L
 (en rouge 

foncé), LReAP
S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) 

et LRe1700
S
 (en bleu foncé). Les valeurs selon les axes (x et y) perpendiculaires à l’axe de 

sollicitation (z) sont représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de 

l’autre. Pour le graphite (en violet), la barre de gauche représente une contraction selon une 

direction chaise et celle de droite selon une direction zigzag. 
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A.X. Coefficients de Poisson « théoriques » obtenus lors des simulations de traction 

hors-plan et les réponses en déformation longitudinales, pour les modèles de graphite et 

de PyCs. 

 

Figure A.X. Coefficients de Poisson « théoriques » obtenus lors des simulations de traction 

hors-plan et les réponses en déformation longitudinales, pour les modèles de graphite (en 

violet) et de PyCs : LRAP
L
 (en vert clair), LRAP

S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

L
 

(en rouge foncé), LReAP
S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), LRe1300

S
 (en jaune), LRe1500

S
 

(en bleu) et LRe1700
S
 (en bleu foncé). Les valeurs selon les axes (x et y) perpendiculaires à 

l’axe de sollicitation (z) sont représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une 

de l’autre. Pour le graphite (en violet), la barre de gauche représente une contraction selon une 

direction chaise et celle de droite selon une direction zigzag. 
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A.XI. Coefficients de Poisson obtenus lors des simulations de compression dans le plan 

et les réponses en déformation selon l’autre axe du plan, pour les modèles de graphite et 

de PyCs. 

 

Figure A.XI. Coefficients de Poisson obtenus lors des simulations de compression dans le 

plan et les réponses en déformation selon l’autre axe du plan, pour les modèles de graphite (en 

violet) et de PyCs : LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

S
 (en rouge), LReAP

S
* 

(en orange), LRe1300
S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu foncé). Les 

valeurs selon les axes (x et y) perpendiculaires à l’axe de sollicitation (z) sont représentées 

côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour le graphite (en violet), la 

barre de gauche représente une contraction selon une direction chaise et celle de droite selon 

une direction zigzag. Les barres d’erreurs représentent les écart-types moyens calculés sur 

l’ensemble des modèles selon les axes x et y. 
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A.XII. Coefficients de Poisson obtenus lors des simulations de compression dans le plan 

et les réponses en déformation transverses, pour les modèles de graphite et de PyCs. 

 

Figure A.XII. Coefficients de Poisson obtenus lors des simulations de compression dans le 

plan et les réponses en déformation transverses, pour les modèles de graphite (en violet) et de 

PyCs : LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), 

LRe1300
S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu foncé). Les valeurs selon les 

axes (x et y) perpendiculaires à l’axe de sollicitation (z) sont représentées côte à côte 

respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour le graphite (en violet), la barre de 

gauche représente une contraction selon une direction chaise et celle de droite selon une 

direction zigzag. Les barres d’erreurs représentent les écart-types moyens calculés sur 

l’ensemble des modèles selon les axes x et y. 
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A.XIII. Coefficients de Poisson obtenus lors des simulations de compression hors-plan et 

les réponses en déformation longitudinales, pour les modèles de graphite et de PyCs. 

 

Figure A.XIII. Coefficients de Poisson obtenus lors des simulations de compression hors-plan 

et les réponses en déformation longitudinales, pour les modèles de graphite (en violet) et de 

PyCs : LRAP
S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu clair), LReAP

S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), 

LRe1300
S
 (en jaune), LRe1500

S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu foncé). Les valeurs selon les 

axes (x et y) perpendiculaires à l’axe de sollicitation (z) sont représentées côte à côte 

respectivement à gauche et à droite l’une de l’autre. Pour le graphite (en violet), la barre de 

gauche représente une contraction selon une direction chaise et celle de droite selon une 

direction zigzag. Les barres d’erreurs représentent les écart-types moyens calculés sur 

l’ensemble des modèles selon les axes x et y. 

 

 

 

ν
3
1
 c

o
m

p
re

ss
io

n

LReAPS LReAPS* LRe1300S LRe1500S LRe1700SLRAPS LRAPS*graphite

x y

yx

y

x

yx

y

x
yx

y
x yx

-0,10

-0,05

0,00

0,05

0,10

0,15

0,20



Annexes 

 

364 

A.XIV. Modules de compressibilité longitudinaux « théoriques » pour les modèles de 

graphite et de PyCs. 

 

Figure A.XIV. Modules de compressibilité longitudinaux « théoriques », pour les modèles de 

graphite (en violet) et de PyCs : LRAP
L
 (en vert clair), LRAP

S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu 

clair), LReAP
L
 (en rouge foncé), LReAP

S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), LRe1300

S
 (en 

jaune), LRe1500
S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu foncé). Les valeurs selon l’axe de 

sollicitation (x et y) sont représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de 

l’autre. Pour le graphite (en violet), la barre de gauche représente une compression selon une 

direction chaise et celle de droite selon une direction zigzag. 
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A.XV. Modules de compressibilité transverses « théoriques » pour les modèles de 

graphite et de PyCs. 

 

Figure A.XV. Modules de compressibilité transverses « théoriques », pour les modèles de 

graphite (en violet) et de PyCs : LRAP
L
 (en vert clair), LRAP

S
 (en vert), LRAP

S
* (en bleu 

clair), LReAP
L
 (en rouge foncé), LReAP

S
 (en rouge), LReAP

S
* (en orange), LRe1300

S
 (en 

jaune), LRe1500
S
 (en bleu) et LRe1700

S
 (en bleu foncé). Les valeurs selon l’axe de 

sollicitation (x et y) sont représentées côte à côte respectivement à gauche et à droite l’une de 

l’autre. Pour le graphite (en violet), la barre de gauche représente une compression selon une 

direction chaise et celle de droite selon une direction zigzag. 
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