
HAL Id: tel-03572596
https://theses.hal.science/tel-03572596v1

Submitted on 14 Feb 2022

HAL is a multi-disciplinary open access
archive for the deposit and dissemination of sci-
entific research documents, whether they are pub-
lished or not. The documents may come from
teaching and research institutions in France or
abroad, or from public or private research centers.

L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
destinée au dépôt et à la diffusion de documents
scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
émanant des établissements d’enseignement et de
recherche français ou étrangers, des laboratoires
publics ou privés.

Agrégats comme sondes : caractérisation de surfaces
carbonées, vieillissement de nanostructures métalliques

Julie Lion

To cite this version:
Julie Lion. Agrégats comme sondes : caractérisation de surfaces carbonées, vieillissement de nanos-
tructures métalliques. Agrégats Moléculaires et Atomiques [physics.atm-clus]. Université Paris-Saclay,
2021. Français. �NNT : 2021UPASP060�. �tel-03572596�

https://theses.hal.science/tel-03572596v1
https://hal.archives-ouvertes.fr


 
 

Agrégats comme sondes : Caractérisations 
de surfaces carbonées, Vieillissement de 

nanostructures métalliques. 
Aggregates as probes: Characterization of carbon surfaces, Aging of 
metallic nanostructures. 

 
Thèse de doctorat de l'université Paris-Saclay  

 
École doctorale n°572, ondes et matière (EDOM) 

Spécialité de doctorat : Physique 
Graduate School : Physique. Référent : Faculté des sciences d’Orsay 

 
Thèse préparée dans l’unité de recherche Laboratoire Aimé Cotton (Université Paris-

Saclay, CNRS), sous la direction de Alain SARFATI, Professeur et le co-encadrement 
de Nouari KEBAILI, Maitre de conférence 

 
 

Thèse soutenue à Paris-Saclay,  le 09 décembre 2021, par 
 

 Julie LION 
 
 
Composition du Jury  

Séverine BOYE-PERONNE 
Professeure, Université Paris-Saclay 

 Présidente 

Caroline ANDREAZZA 
Professeure, Université d'Orléans  Rapporteur & Examinatrice 

Michel PELLARIN 
Directeur de Recherche CNRS, ILM 
Lyon 

 Rapporteur & Examinateur 

Robert MOREL 
Chercheur CEA, SPINTEC Grenoble 

 Examinateur  

Odile STEPHAN 
Professeure, Université Paris-Saclay  Examinatrice 

Alain Sarfati 
Professeure, Université Paris-Saclay  Directeur de thèse 

 
  

N
N

T 
: 2

02
1U

PA
SP

06
0 

T H
ES

E 
D

E 
D

O
CT

O
RA

T 
 



 
  



 

 

Titre : Agrégats comme sondes : Caractérisation de surfaces carbonées, Vieillissement de nanostructures 
métalliques. 

Mots clés : agrégats, dépôts sous UHV, auto-organisation, états de surface, vieillissement, corrosion. 

Résumé : L’objectif principal du dépôt d’agrégats, 
préformés en phase vapeur sur substrat, est l’élaboration 
contrôlée, reproductible et transposable à l’échelle 
industrielle de matériaux nanostructurés ouvrant ainsi la 
possibilité à une ingénierie des matériaux à l’échelle 
nanométrique. Dans cette approche, les briques 
élémentaires sont des agrégats et leur assemblage par 
auto-organisation détermine les propriétés finales du 
matériau. Cette auto-organisation étant lié étroitement à 
l’interaction entre les agrégats et la surface, la 
problématique peut être inversée et offrir ainsi au travers 
des agrégats de véritables sondes pour une caractérisation 
fine des états de surfaces. Ce travail de thèse illustre cette 
approche par le dépôt d’agrégats métalliques (Ag) et semi-
métallique (Sb) sur différentes surfaces carbonées (carbone 
amorphe, graphite, graphène, nanotubes de carbone). Les 
agrégats sont obtenus à l’aide d’une source à condensation 
gazeuse, les dépôts effectués sous ultra-vide et l’analyse 
par imagerie aux microscopes électroniques (MEB) et 
champ proche (AFM). Ceci a permis de mettre en évidence, 
par nucléation hétérogène, les défauts ponctuels des  

surfaces (lacune, inclusion, défauts de Stones-Wales)ou 
structuraux (marche, joints de grains, plis, champ de 
contrainte élastique,…). Le prolongement de ces travaux 
serait de déposer ces agrégats sur d’autres matériaux 
présentant des états de surface particuliers, 
topographiques (surfaces vicinales, porosité, rugosité,…) 
et/ou physico-chimique (corrosion, polluants et 
contaminants, différences d’adhésion et d’adhérence, …). 
D’autres part, les nanostructures obtenues sont le plus 
souvent des structures topologiques métastables, 
possédant une très grande sensibilité aux variations de 
températures et/ou de compositions chimiques. Cela 
nous a permis d’étudier le vieillissement, de 
nanostructures fractales d’argent. Les résultats montrent 
la capacité de fixation de ces nanostructures, d’agents 
polluants (soufre, chlore) même présents uniquement 
sous forme de traces dans l’environnement, permettant 
d’envisager leur valorisation comme filtres et/ou 
capteurs ultra-sélectifs. Cette étude, nous a permis 
également de proposer un mécanisme hypothétique 
pour la corrosion de l’argent à l’échelle nanométrique. 

 

 

Title : Aggregates as probes: Characterization of carbon surfaces, Aging of metallic nanostructures. 

Keywords : clusters, deposition under UHV, self-organization, surface state, aging, corrosion. 

Abstract : The main goal of vapor phase preformed 
clusters on a substrate, is the controlled, reproducible and 
industrial scale production of nanostructured materials, 
opening, thus, the possibility of materials engineering at 
the nanometric scale. In this approach, the elementary 
bricks are the clusters and their assembly by 
selforganization determines the final properties of the 
material. As their self-organization is closely linked to the 
interaction between them and the surface, the problem can 
be reversed and thus offer, through the deposited clusters, 
real probes for a detailed characterization of surface states. 
This thesis illustrates this approach by depositing metallic 
(Ag) and semi-metallic (Sb) clusters on different 
carboneous surfaces (amorphous carbon, graphite, 
graphene, carbon nanotubes). The clusters are obtained 
using a gas aggregation source, the deposition carried out 
under ultra-high vacuum and analysis done by electron 
microscope (SEM) and near field (AFM) imaging. This 
madeit possible to highlight, through heterogeneous  

nucleation, the point surface defects (lacuna, inclusion, 
Stones Wales defects) or structural (steps, grain 
boundaries, curvatures, elastic stress fields,…). The 
extension of this work would be to deposit these clusters 
on other materials presenting particular surface states, 
topographic (vicinal surfaces, porosity, roughness, etc.) 
and / or physico-chemical (corrosion, pollutants and 
contaminants, differences in adhesion and grip,…). On 
the other hand, the nanostructures obtained are most 
often metastable topological structures, having a very 
high sensitivity to variations in temperature and / or 
chemical compositions. This allowed us to study the 
aging of silver fractal nanostructures. The results show 
the capacity of these nanostructures, to fixate polluting 
agents (sulfur, chlorine) even present only in the form of 
traces in the environment, making it possible to consider 
their use as ultra-selective filters and / or sensors. This 
study also allowed us to propose an hypothetical 
mechanism for the corrosion of silver at the nanoscale. 
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Introduction  

“La liaison fortuite des atomes est l'origine de tout ce qui est.”, nous dit Démocrite 
(philosophe grec 460 - 370 av. J.-C.). Cette définition concerne particulièrement les 
agrégats, eux-mêmes composés d’atomes liés entre eux. Cet assemblage, très différent de 
celui d’une molécule, possède une structure particulière, (de quelques atomes à plusieurs 
milliers d'atomes) qui lui confère des propriétés spécifiques. 

Les agrégats sont étudiés depuis de nombreuses années, notamment pour leurs dimensions 
ajustables (de quelques nanomètres à plusieurs dizaines de nanomètres) et pour leurs 
propriétés physiques et chimiques uniques, dues à leur taille et à leur dimension comprises 
entre celle de l’atome et du solide massif. La possibilité de pouvoir fabriquer des agrégats 
et de les trier ou filtrer en fonction de leur taille a ainsi permis de suivre de nombreuses 
propriétés (potentiel d’ionisation, énergie de liaison, capacités calorifiques, propriétés 
optiques, catalyse...) depuis quelques atomes, jusqu’à la limite du bulk.  

D’abord étudiés de manière théorique, puis expérimentalement, en jet libre sans interaction, 
les agrégats ont, ensuite, été utilisés comme modèles pour « comprendre la matière en la 
reconstruisant ». Une des idées principales étant par exemple de comprendre comment les 
propriétés atomiques et moléculaires donnaient naissance aux propriétés de la matière 
condensée (lien entre potentiel d’ionisation et travail de sortie par exemple). Les agrégats 
ont également servi de modèle pour le problème à N corps, et certaines prédictions comme 
les super-couches de stabilité en physique nucléaire (lié à l’existence d’un potentiel central 
moyen) par exemple, ont pu être démontrées expérimentalement sur des agrégats. Ils 
présentent, depuis les années 1990, un intérêt tout particulier dans de nombreux domaines 
de la physique appliquée comme la physique biomédicale ou encore dans les nouvelles 
technologies (pour les batteries ou les condensateurs, les supports d’information ou les 
panneaux solaires). En effet, il s’est avéré que, dans certaines conditions les agrégats 
déposés sur des surfaces s’auto-organisent en structures ramifiées dites dendritiques ou 
fractales avec une dimensionnalité non entière. Ce phénomène n’existe que lorsque le dépôt 
est effectué à faible énergie, permettant de garder intacte la structure des agrégats et celle 
de la surface. Ce type de structure est particulièrement intéressant pour le transport 
d’énergie lorsque les agrégats déposés sont conducteurs par exemple.  

Dans cette optique, une étude expérimentale systématique a été menée, au laboratoire Aimé 
Cotton, en déposant, à très faible énergie, des agrégats contenant de quelques centaines à 
quelques milliers d'atomes de semi-métaux ou de métaux nobles sur du graphite 
principalement. Cette étude repose essentiellement sur l’analyse morphologique des objets 
individuels et sur une approche statistique globale des dépôts. L’imagerie est réalisée soit 
par microscopie à champ proche à effet tunnel ou à force atomique, soit par microscopies 
électroniques STEM ou MEB. 

Les informations, ainsi obtenues, ont permis d’appréhender les mécanismes de synthèse 
pilotée par l’auto-organisation sur surface nous permettant d’envisager ultérieurement leur 
contrôle par l’organisation induite. En effet, l’intérêt d’utiliser comme briques 
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d’assemblage des agrégats plutôt que des atomes est double : d’une part les effets liés à la 
taille (diffusion, coalescence) constituent des paramètres supplémentaires pour piloter la 
morphologie finale, d’autre part l’inclusion, dans le projectile, d’impuretés de nature et de 
stœchiométrie déterminées, offre de nouvelles possibilités quant à la construction des 
nanostructures.  Nous obtenons ainsi, de véritables bras de levier pour le contrôle que sont 
ses guides de nucléation (pilotage de l’organisation) et ses filtres de formes (pilotage de la 
morphologie).  De plus, du fait d’une sensibilité spécifique des agrégats à la nature de la 
surface, induit par des variations topologiques, structurelles ou électroniques, les 
nanostructures à base d’agrégats déposés peuvent également être pilotées via l’interaction 
agrégats-surface. Cela a permis notamment, ces dernières années :   

 d’étudier les mécanismes de l’auto-organisation avec notamment l’effet de la 
topologie et de la courbure de la surface sur la morphologie des nanostructures 
obtenues [1], [2] 

 d’observer la stabilité des nanostructures fractales et les mécanismes de leur 
relaxation face à une activation chimique [3] ou thermique [4] 

 de mettre en évidence l’existence d’un champ de force induit par le dépôt déjà formé 
sur les agrégats libres au cours de leur diffusion permettant de comprendre les 
différences quantitatives entre les résultats des modèles (DLA) et les données 
expérimentales dans le cas de dépôt d'agrégats d’argent [5] 

Cette compréhension des mécanismes de l’auto-organisation et de la stabilité de ces 
nanostructures, nous permet ainsi d’accéder à un large spectre de configurations 
morphologiques permettant de nombreuses applications notamment pour la biologie et 
l’environnement. L’une des morphologies, les plus prometteuses dans ce cas, concerne les 
nanostructures fractales, où la réduction de la taille, de la dimensionnalité non-entière, un 
rapport surface/volume très important, et une sensibilité accrue de toute variation 
topologique, permettent l’émergence de propriétés exceptionnelles. 

Dans le cadre de cette thèse, nous avons fait le choix d’élargir nos études à différentes 
surfaces carbonées comme le graphène ou les nanotubes de carbone, en sus du graphite. En 
effet, les surfaces carbonées présentent un grand intérêt pour des domaines comme la 
médecine ou les nouvelles énergies, du fait de l’abondance du carbone et de sa facilité à 
être retraité[6]–[9]. Le graphène et les nanotubes de carbone sont étudiés pour être utilisés 
dans les batteries ou dans les filtres à particules[9], [10]. Il est, néanmoins, indispensable, 
quel que soit le domaine d’application, de connaître la stabilité des structures fractales 
formées par les agrégats pour en déterminer la résistance à l’usage et au vieillissement. 
Différentes simulations effectuées au sein de l’équipe ont montré que des fractales 
d’agrégats d’argent dans des conditions ambiantes, (à pression atmosphérique et à une 
température de 25°C), avaient une très grande stabilité, pouvant se compter en années. En 
cela, l’étude du vieillissement de ces structures est d’un intérêt primordial. L’étude de 
dépôts d’argent sur du graphite synthétisés, il y a de cela plusieurs années, a été effectué 
grâce à différents types de microscopie (microscope électronique et spectroscopie de perte 
d'énergie des électrons) afin d’analyser les effets du vieillissement de ces structures dans 
des conditions ambiantes.  
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Les agrégats ont un intérêt, non seulement, en tant que briques élémentaires de structures 
plus complexes dont les propriétés peuvent être exploitées mais également comme sondes 
de surface. En effet, à leur échelle nanométrique, les agrégats sont de la même dimension 
que certains défauts de surfaces difficilement observables par des techniques 
microscopiques classiques, à l’aide de microscopes électroniques à balayage ou 
microscopes à force atomique. Lorsque leur taille est proche de celle des défauts à observer, 
ils vont préférentiellement venir s’y attacher par nucléation hétérogène. Les agrégats vont 
donc marquer et révéler les défauts en formant un îlot devenant, ainsi, détectables avec les 
techniques classiques. C’est pourquoi, ils sont déposés sur les surfaces d’intérêts que sont 
les nanotubes de carbone et le graphène dont la surface est souvent difficile à caractériser. 

Les expériences menées durant cette thèse, utilisent le dépôt d’agrégats d’antimoine et/ou 
d’argent sur des surfaces carbonées que sont le graphite pyrolytique hautement orienté 
(HOPG), les nanotubes de carbone et le graphène. 

La première partie décrit le dépôt d'agrégats préformés en phase vapeur et produit en jet 
ensemencé.  Nous y reprenons la définition d’un agrégat, sa physique particulière dû à son 
échelle intermédiaire, en nous appuyant sur l’exemple de quelques-unes de ses propriétés 
clés dans le premier chapitre. Dans le deuxième chapitre, nous décrivons différentes 
sources possibles pour produire des agrégats et le protocole de dépôt utilisé pour les 
assembler sur des surfaces. Nous décrivons ensuite le dispositif expérimental et les 
améliorations techniques qui lui ont été apportées pour mener à bien les travaux réalisés 
dans cette thèse. Nous terminons par la caractérisation des dépôts d’agrégats et la définition 
des phénomènes physiques qui ont lieu lors de ces dépôts, dans le chapitre 3.    

La partie suivante présente les potentialités offertes par les agrégats comme sondes de 
surface. Nous y décrivons, les différents types de défauts pouvant exister sur les surfaces 
carbonées, dans le chapitre 4, et les résultats comparés des dépôts effectués sur ces surfaces 
pour comprendre la diffusion et l’interaction des agrégats avec ces différents défauts 
observés, dans le chapitre 5. 

La dernière partie présente, dans le chapitre 6, la stabilité thermique et chimique des 
fractales d’argent afin de pouvoir étudier, dans le chapitre 7, les phénomènes de 
dégradation dus aux effets du vieillissement et de la corrosion. Ces deux chapitres nous 
permettent de démontrer que ce vieillissement résulte d’une combinaison d’effets 
thermiques et chimiques combinés et propose un mécanisme de corrosion de l’argent à 
l’échelle nanométrique.  

 



 

 
 



 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 

Partie 1 : Dépôts d’agrégats préformés 
sur surfaces 
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Dans cette partie, de description des prérequis, la physique des agrégats est présentée de 
façon non exhaustive, ainsi que celle des dépôts d’agrégats préformés. Nous y retrouvons 
également la description du dispositif expérimental, de sa jouvence et de son optimisation 
nécessaire à l’avancement des travaux de cette thèse.  

1.  Chapitre 1 : Les agrégats libres et leur physique 
L’agrégat est un assemblage allant de quelques unités à plusieurs dizaines de milliers 
d’atomes dont le diamètre varie d’un nanomètre à quelques dizaines de nanomètres, plaçant 
l’agrégat comme état intermédiaire entre l’atome, ou la molécule, et le solide massif. Les 
nombreuses études dont les agrégats font l’objet depuis le début des années 1970, montrent 
qu’ils possèdent des propriétés uniques et originales, dues à leur taille et à leur structure. 
L’intérêt porté à ces objets est aussi bien fondamental qu’appliqué. La compréhension de 
leurs structures nanométriques et de leurs propriétés physico-chimiques a permis de faire 
de grandes avancées. Par exemple, en physique quantique, elle a permis d’observer les 
effets du confinement électronique. L’agrégat est également un système modèle tant pour 
l’étude de la fragmentation que pour les transitions de phases nanométriques. D’un point 
de vue industriel, les propriétés des agrégats sont extrêmement intéressantes. Leur ratio 
surface/volume important en font de très bons catalyseurs [11], [12]. Les nanoparticules 
d’argent sont étudiées pour leur propriétés bactéricides [13], [14], les agrégats de cuivre 
peuvent, par exemple, servir pour des biocapteurs. Un autre exemple d’étude des agrégats 
de cobalt et de cuivre est leur utilisation possible dans les domaines du biomédical et de 
l’électronique (GMR) [15], [16]. Les agrégats peuvent également servir dans le domaine 
de la cosmétique ou de la nano structuration de surface [17], [18]. 

1.1. Physique des agrégats  
Dans cette première partie, nous allons nous intéresser aux agrégats libres et à leurs 
propriétés afin de mieux comprendre l’intérêt porté à ces objets. Le premier point abordé 
est le modèle de la goutte liquide, modèle le plus souvent utilisé car l’un des plus appropriés 
et des plus simples pour modéliser un agrégat métallique. Ensuite, à titre d’exemple, 
certaines propriétés physiques et optiques seront détaillées afin de comprendre l’impact que 
peut avoir l’échelle nanométrique sur ces propriétés. 

1.2. Modèle de la goutte liquide 
La physique des agrégats se positionne entre la physique atomique et la physique de la 
matière condensée. Le modèle de la goutte liquide, utilisé pour décrire les agrégats, est 
originellement utilisé en physique nucléaire pour décrire les nucléons dans le noyau 
atomique. L’analogie faite est celle des électrons et des ions confinés dans le volume fini 
des agrégats, par le potentiel coulombien, comme les nucléons le sont dans le noyau 
atomique, par l’interaction forte [17], [18].  

L’agrégat est considéré comme une goutte sphérique composée de n atomes où chaque 
atome occupe un même volume au sein de cet agrégat. Il est possible de définir le rayon de 
l’agrégat R0 comme étant :  

                        
ସ

ଷ
𝜋𝑅଴

ଷ = 𝑛 ቀ
ସ

ଷ
𝜋𝑟଴

ଷቁ                                   (1 .1) 
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                            𝑅଴ = 𝑟଴𝑛
ଵ

ଷൗ                      (1.2) 

Ce qui signifie que la taille des agrégats varie en n1/3. Avec r0, le rayon défini pour un atome.  

Pour les alcalins, les métaux nobles (Cu, Ag, Au) et les métaux trivalents (Al, Ga, In), ro 
peut être choisi comme le rayon de Wigner-Seitz, rs, associé au volume moyen occupé par 
les électrons de conduction au sein du solide cristallin. Il peut être défini grâce à la masse 
volumique, ρm, du métal étudié [17], [19] :  

                               
௏

ே
=

ଵ

௡೐ష
=  

ସ

ଷ
𝜋𝑟ௌ

ଷ                    (1.3) 

où  𝑛௘ି =
ேಲ×௓ఘ೘

ெ
 , est la densité électronique, avec N le nombre d’électrons, M la masse 

molaire du métal, NA le nombre d’Avogadro et Z le nombre d’électrons de conduction par 
atome. Dans ce cas : 

                         𝑟ௌ =  ቀ
ଷ

ସ
 
௡೐ష

గ
ቁ

ଵ/ଷ

                               (1.4) 

Pour d’autres types d’éléments, il est possible de prendre pour r0, le rayon atomique (ra) 
dans le cas de liaisons covalentes tétraédriques dans le solide massif [20].  

Elément Z ra (Å) rs (Å) 

Ag 1 1,52 1,60 

Sb 5 1,36 / 

Te 6 1,32 / 

Tableau 1.1 : Rayon atomique des éléments étudiés 

Pour les agrégats d’argent, le rayon r0 correspond au rayon de Wigner-Seitz rs et pour ceux 
de l’antimoine et du tellure, r0 correspond au rayon atomique ra.  

De plus, les agrégats métalliques peuvent être considérés comme des atomes géants ou des 
super-atomes. En effet, il a été observé sur des spectres de masse, en premier lieu de sodium 
puis sur d’autres éléments métalliques, que certaines tailles sont plus stables que d’autres. 
Les agrégats ont donc une structure en couches qui peut être comparée à celle des atomes. 
Tout comme pour les atomes, cette structure en couche est la conséquence de la 
quantification des niveaux électroniques dans un potentiel effectif de symétrie sphérique 
Veff. Il est possible de montrer par le calcul que ce potentiel est de type courbe de Woods-
Saxon en première approximation [17], [18]: 

𝑉௘௙௙(𝑟) = −
௏బ

ቆଵାୣ୶୮ቈ
ቀೝషೃಿ೐

ቁ

ೌ
቉ቇ

                               (1.5) 

Veff est un puit de potentiel de profondeur infinie (V0), à fond plat avec des bords arrondis, 
caractérisé par le paramètre de peau a. Ce potentiel est illustré en figure 1.1a. Dans 

l’expression 1.5, 𝑅ே೐
= 𝑟௦𝑁௘

ଵ/ଷ est le rayon de l’agrégat, Ne le nombre d’électrons confinés. 
Ce  potentiel effectif est quasi indépendant de la taille.  Pour les agrégats, comme pour les 
atomes, il y a une dégénérescence des niveaux électroniques qui est en 2(2l+1) (l étant le 
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moment angulaire). Les tailles de plus grandes stabilités relatives, appelées tailles magiques 
(ou parfaites), sont celles ne comportant que des niveaux électroniques remplis par 2(2l+1) 
électrons, soit une couche électronique complète. 

 

Figure 1.1 : a) Exemple de puits de potentiel central Veff (r) de forme simple illustré avec 
l’agrégat de Sodium Na40. [17] b) Spectre de masse d’agrégats de sodium chaud produit 
par une source thermique [17] 

Pour les petits agrégats, l’ordre des niveaux d’énergie remplie est quasiment universel : 

1s, 1p, (1d, 2s), (1f, 2p), (1g, 2d, 3s), … les niveaux entre parenthèses sont très proches en 
énergie et se comportent comme un seul niveau de dégénérescence. Ces niveaux 
correspondent aux nombres magiques : Np = 2, 8, 18, 20, 34, 40, 58, …. Illustrés en figure 
1.1b. 

Pour les petites tailles, les plus stables mesurées expérimentalement (par spectroscopie de 
masse généralement) peuvent être associées au remplissage séquentiel des couches 
électroniques les plus basses. Pour les plus grandes tailles, les niveaux d'énergie se 
rapprochent et leur remplissage individuel est difficile à mettre en évidence (figure 1.2a). 
Par contre, ils se regroupent en "paquets" suffisamment séparés pour mettre en évidence 
une super-structure de couches électroniques comme l’illustre la figure 1.2b. [17], [18], 
[21]  

Les atomes de l’agrégat sont maintenus sous forme de goutte par l’énergie de cohésion qui 
est définie comme suit [17] : 

        𝐸௔௚௥ = 𝐸௦௢௟௜ௗ௘ − 𝑆௔௚௥𝛾                      (1.6) 

Avec Esolide l’énergie de cohésion dans le solide massif, γ la tension de surface et Sagr la 

surface de l’agrégat 𝑆௔௚௥ = 4𝜋𝑅଴
ଶ = 𝑛

ଶ
ଷൗ 4𝜋𝑟଴

ଶ.  

A partir de cette énergie, il est possible de définir une énergie de cohésion par atome[17] :  

ாೌ೒ೝ

௡
=  

ாೞ೚೗೔೏೐

௡
−

ସగ௥బ
మఊ

௡
భ

యൗ
= 𝐸௖௢௛ −

ସగ௥బ
మఊ

௡
భ

యൗ
                            (1.7) 
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Avec 𝐸௖௢ =
ாೞ೚೗೔೏೐

௡
,  l’énergie de cohésion par atome dans le solide massif.  

 

Figure 1.2 : a) Niveau d’énergie En,l dans un puit carré de profondeur V0 ≈ 6eV pour un 
agrégat Na2500, Ef est le niveau de Fermi. [17] b) Spectre de masse d’agrégats de sodium 
révélant la structure en super-couches électroniques. [17] 

Il a été montré de façon empirique que le paramètre de surface 4𝜋𝑟଴
ଶ𝛾 =  0,82 𝐸௖௢ . On 

obtient finalement une énergie par atome [17] : 

ாೌ೒ೝ

௡
= 𝐸௖௢௛  ቀ1 − 0,82 𝑛ିଵ

ଷൗ ቁ         (1.8) 

L’énergie de cohésion des agrégats varie, comme l’inverse du rayon, en n-1/3.  

Quand la taille des agrégats diminue, la tension de surface augmente. C’est pourquoi, elle 
a une grande influence sur l’énergie de cohésion. Le ratio surface/volume des agrégats est 
grand, contrairement à celui des solides massifs, ce qui les rend plus réactifs. Pour les 
métaux de transition, il est possible de définir une loi empirique afin d’obtenir la proportion 
d’atomes de surface [18] :  

௡ೄೠೝ

௡ೇ೚೗
≈

ଵ

ଶோబ
                                  (1.9) 

Cette loi est valable pour des diamètres supérieurs à 1nm.  

En réalité, l’empilement de sphère formant l’agrégat ne peut pas donner une structure 
sphérique. La structure réellement formée est un polyèdre avec des facettes externes dont 
la forme et la structure dépendent de l’énergie de cohésion des atomes. Dans le cas des 
agrégats qui sont des structures 3D, la réponse est donnée par la construction de Wulff dont 
le paramètre le plus important est le nombre d’atomes par unité de surface. Pour que 
l’énergie de cohésion soit maximale, il faut que la surface du polyèdre soit minimale et que 
chaque facette soit la plus compacte possible. Le cas le plus connu de polyèdre de Wulff 
est l’octaèdre tronqué (figure 1.3) qui est obtenu pour la maille cubique face centrée, 
comme le cobalt et le platine pour des agrégats de 100 à 1000 atomes. L’empilement sous 
forme de polyèdre de Wulff permet de voir qu’il existe également une structure en couches 
atomiques, en plus de la structure en couches électroniques. Une structure en couches 
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atomiques complètes sera plus stable. En cas de couche incomplète, la structure ne sera pas 
forcément un polyèdre de Wulff. [17], [22] 

 

Figure 1.3 : Polyèdre de Wulff le plus stable pour la structure cubique face centrée : 
l’octaèdre tronqué avec les facettes (111) et (100) [22] 

Le modèle de la goutte liquide étant suffisant pour comprendre les interactions et les 
phénomènes de nos dépôts, nous ne détaillerons pas ici le modèle de Wulff.  [17], [22] 

Le fait qu’une grande partie des atomes de l’agrégat soit en surface permet de voir 
apparaitre de nouvelles propriétés très intéressantes comme des propriétés catalytiques. Il 
permet également de comprendre la modification de propriétés du matériau, comme la 
température de fusion ou encore un changement de paramètre de maille.  

1.3. Propriétés physiques des agrégats, de l’échelle 
macroscopique à l’échelle nanométrique 

Les propriétés des agrégats sont différentes de celles du solide massif en raison du grand 
nombre d’atomes de surface des agrégats. Il est nécessaire, pour comprendre l’intérêt porté 
aux agrégats, de comprendre l’origine et la dépendance de ces modifications. A titre 
d’exemple, la température de fusion et le paramètre de maille sont présentés ci-dessous. La 
température de fusion comme le paramètre de maille jouent un rôle majeur dans le 
comportement des matériaux et leur utilisation, c’est pourquoi ils sont présentés ici. 

1.3.1. Température de fusion 
Pour les agrégats, comme énoncé plus haut, les effets de surfaces ne sont pas négligeables 
et nécessitent l’ajout de termes de tensions superficielles de surface aux potentiels 
thermodynamiques. Pour cela, les modèles classiques des paramètres thermodynamiques 
pour les petites particules sont basés sur la loi de Gibbs-Duhem et la pression de Gibbs, 
dérivée de l’équation de Laplace, qui prend en compte la tension de surface de la goutte 
[17], [18] :  

𝜇(𝑇, 𝑃) = 𝜇(𝑇଴, 𝑃଴) +
ఋఓ

ఋ்
(𝑇 − 𝑇଴) +

ఋఓ

ఋ௉
(𝑃 − 𝑃଴)                  (1.10) 

à partir de l’équation :  −𝑉𝑑𝑃 + 𝑆𝑑𝑇 + 𝑚𝑑𝜇 = 0                      (1.11) 

on obtient  
ఋఓ

ఋ்
=  −

ௌ

௠
 𝑒𝑡 

ఋఓ

ఋ௉
=

ଵ

ఘ
                      (1.12) 
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(1.16) 

La formule de Laplace donne la différence de pression entre l'extérieur et l'intérieur de la 
goutte sphérique à l'équilibre :  

𝑃 − 𝑃଴ =
ଶఊ

ோబ
                     (1.13) 

En partant du point triple du solide massif comme pression (P0) et une température (T0) de 
départ, il est possible de définir l’égalité : 

             𝜇௟(𝑇଴, 𝑃଴) = 𝜇௦(𝑇଴, 𝑃଴)                    (1.14) 

Et la condition d’équilibre à la température de fusion de l’agrégat: 

   𝜇௟(𝑇, 𝑃) = 𝜇௦(𝑇, 𝑃)                        (1.15) 

Il est possible de calculer les potentiels chimiques, les phases solides et liquides, grâce à 
l’équation 1.10 et de définir la variation de la température de fusion des agrégats en fonction 
de leur taille grâce aux équations 1.10 à 1.15. Cela permet de calculer la différence de 
potentiel chimique entre la phase liquide µl et la phase solide µs : 

𝜇௟(𝑇, 𝑃) − 𝜇௦(𝑇, 𝑃) = 

𝜇௟(𝑇଴, 𝑃଴) − 𝜇௦(𝑇଴, 𝑃଴) +
ఋఓ೗

ఋ்
(𝑇 − 𝑇଴) −

ఋఓೞ

ఋ்
(𝑇 − 𝑇଴) +

ఋఓ೗

ఋ௉
(𝑃 − 𝑃଴) −

ఋఓೞ

ఋ௉
(𝑃 − 𝑃଴)  

Avec la chaleur latente L et les pressions de Gibbs : 

𝐿 =
ௌ೗ିௌೞ

௠
                    (1.17) 

𝑃௟ − 𝑃଴ =
ଶఊ೗

ோ೗
                 (1.18) 

𝑃௦ − 𝑃଴ =
ଶఊೞ

ோೞ
                 (1.19) 

Les grandeurs des phases solides et liquides sont respectivement : 𝑃௦, 𝑇௦, 𝜌௦ , 𝑆௦ et 𝑃௟, 𝑇௟, 𝜌௟ , 𝑆௟ 

Dans le modèle de la goutte liquide Rl = R0, il existe une relation simple qui lie Rs à R0 : 

𝑅௦ =  ቀ
ఘ೗

ఘೞ
ቁ

ଵ/ଷ
𝑅଴       (1.20) 

On a donc finalement : 

1 −
்

బ்
=

ଶ

ఘೞ௅ோబ
ቈ𝛾௦ − 𝛾௟ ൬

𝜌𝑙

𝜌𝑠
൰

ଶ/ଷ

቉      (1.21) 

Où T est la température de changement d’état de solide à liquide. L’équation (1.21) peut 
également s’écrire sous la forme suivante : 

𝑇 = 𝑇௙ ௔௚௥ = 𝑇଴ × ቀ1 −
஺

ோబ
ቁ       (1.22) 

Avec 𝐴 =  
ଶ

௅ఘೞ
ቈ𝛾௦ − 𝛾௟ ൬

𝜌𝑙

𝜌𝑠
൰

ଶ/ଷ

቉.  
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La température de fusion des agrégats Tf-agr est dépendante de leur taille. Le rayon de 
l’agrégat est le paramètre dominant. En ramenant au nombre d’atomes, la température de 
fusion varie en n-1/3 signifiant que tant que l’agrégat est en dessous d’une certaine taille, sa 
température de fusion est inférieure à la température de fusion du solide massif. Cela 
permet, par exemple, d’abaisser la température de frittage des matériaux et donc d'abaisser 
le prix de certaines technologies (comme les condensateurs par exemple) [18]. 

1.3.2. Paramètre de maille 
Un autre paramètre qui varie avec la taille de l’agrégat est son paramètre de maille. 
L’équation de Gibbs est associée à la compressibilité χ [18] :  

χ =  −
∆୚

௩∆௉
             (1.23) 

ν est le volume atomique du solide. 

En revanche, pour le paramètre de maille du solide, la tension de surface γ sera remplacée 
par la contrainte de surface dans un solide g : 

                𝑔 = 𝛾 + 
௔యௗఊ

ௗ௔య
       (1.24)

                        

Pour simplifier, le solide est supposé avoir une structure cubique simple. Ainsi γ est 

isotrope et 𝑣 =  𝑎ଷ. 

On a donc :  

                                                                
∆௔

௔
= 3𝑉

∆𝑣

𝑣
                                              (1.25) 

Et en utilisant 1.12 et 1.22 on a : 

               
∆௔

௔
= ቀ−

ଶ

ଷ
ቁ ×

஧୥

ோబ
                    (1.26) 

La contraction du paramètre de maille est, là encore, proportionnelle à 1/R et donc à n-1/3. 
Un changement de paramètre de maille permet une modification de structure cristalline. 
Cela signifie qu’en abaissant le paramètre de maille, il est possible d’avoir des matériaux 
dans une nouvelle phase qui ne serait pas stable pour le solide massif [18]. 

Ces deux exemples montrent que pour les agrégats, la tension de surface et le volume 
doivent être pris en compte. Le modèle de la goutte liquide implique, également, qu’il faut 
ajouter un terme de courbure ainsi qu’un terme de structure électronique quantifiée. Ainsi, 
toutes les propriétés physiques, B(N), des agrégats suivront une loi d’évolution générique :  

𝐵(𝑁) = 𝑏௩ +
௕ೞ

ே
భ

యൗ
+

௕೎

ே
భ

మൗ
+ ∆𝐵௖௢௨௖ (𝑁)                     (1.27) 

Avec bv terme de volume asymptotique, bs terme de surface, bc terme de courbure et 
∆Bcouche(N) terme dû aux effets de taille induits par le remplissage séquentiel de couches 
électroniques ou atomiques. [17] 

Ainsi, de nombreuses propriétés, comme les propriétés optiques et magnétiques, peuvent 
être modifiées en changeant la taille des agrégats, rendant l’étude des agrégats extrêmement 
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intéressante pour les nouvelles technologies s’appuyant sur les propriétés à l’échelle 
nanométrique des matériaux.   

1.4. Propriétés optiques des agrégats : les plasmons de 
surface 

Les propriétés optiques des agrégats sont différentes de celles des matériaux massifs du fait 
de la majorité d’atomes de surface de l’agrégat. Regardons, dans un premier temps, les 
propriétés optiques d’un métal massif.  
 

1.4.1. Propriétés optiques matériau massif  

La réponse optique d’un matériau est déterminée par sa constante diélectrique et dépend de 
la fréquence 𝜔 de la lumière incidente, ainsi : 

𝜀 (𝜔) = 𝑛෤²(𝜔)                    (1.28) 
Où 𝑛෤(𝜔) est l’indice optique complexe du matériau. 
Ce qui mène à une fonction diélectrique complexe :  
 

𝜀(𝜔) = 𝜀௥(𝜔) + 𝑖𝜀௜(𝜔)                          (1.29) 
 

où 𝜀௥ est la partie réelle et 𝜀௜ est la partie imaginaire de 𝜀(𝜔) 
Les propriétés optiques des métaux sont dues à deux mécanismes électroniques différents : 
 

- Lorsque des photons ħ𝜔 excitent des électrons de conduction quasiment libres, de 
densité ne, ces derniers vont passer de leur niveau électronique fondamental à un 
niveau électronique supérieur. Les deux niveaux se trouvant dans la bande de 
conduction, on parle alors d’un mécanisme de transition intrabande comme 
l’illustre la flèche verte de la figure 1.4. Dans ce cas, la fonction diélectrique est 
décrite par le modèle de Drude [17], [18], [23], [24] : 

𝜀௜௡௧௥௔(𝜔) = 1 −
ఠ೛

మ

ఠ(ఠା௜௰)
= ቀ1 −

ఠ೛
మ

(ఠమା௰మ)
ቁ + 𝑖

ఠ೛
మ௰

ఠ(ఠమା௰మ)
≅ ቀ1 −

ఠ೛
మ

(ఠమା௰మ)
ቁ + 𝑖

ఠ೛
మ௰

ఠయ
       (1.30) 

 
Où, Γ est la fréquence de collisions instantanées subit par les électrons (appelé taux 
d’amortissement, 𝛤 ≪ 𝜔௣),  𝜔௣ est la fréquence du plasmon du métal déterminée 
pour la densité ne d’électrons libres de masse effective meff et 𝜀଴ est la permittivité 
du vide : 

 𝜔௣ =  ට
௡೐௘

ఌబ௠೐೑೑
.                             (1.31) 

- Lorsque des photons ħ𝜔 excitent des électrons de cœur (aussi appelés électrons de 
valence), ces derniers vont passer de la bande de valence vers la bande de 
conduction. On parle, alors, d’un mécanisme de transition interbande, flèche bleue 
sur la figure 1.4. Ces transitions sont possibles si les photons ont une énergie seuil 
Eib, supérieure à l’énergie de fermi Ef, 𝐸௜௕ = ħ𝜔௜௕. Si on fait l’approximation du 
gaz d’électrons libres de Drude-Sommerfeld, alors la constante diélectrique devient 
la somme de deux termes [17], [18], [23]:  

             𝜀(𝜔) = 𝜀௜௡௧௥௔(𝜔) + 𝜀௜௡௧௘௥(𝜔) − 1 =  1 −
ఠ೛

మ

ఠ(ఠା௜௰)
+ 𝜒௜௡௧௘௥(𝜔)   (1.32) 
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où 𝜒௜௡௧௘௥(𝜔) = 𝜀௜௡௧௘௥(𝜔) − 1 = 𝜒௜௡௧௘௥
௥ (𝜔) + 𝑖𝜒௜௡௧௘௥

௜ (𝜔) est la susceptibilité électrique 
des électrons de cœur. 

La partie imaginaire de 𝜒௜௡௧௘௥(𝜔) est négligeable lorsque 𝜔 ≪ 𝜔௜௕ (absence d'absorption) 

Pour les alcalins, par exemple, 𝜔௜௕ est repoussé très loin dans l'UV. Dans ce cas, les 
relations de Kramers Kronig permettront de dire que 𝜒௜௡௧௘௥(𝜔) = 𝜒௜௡௧௘௥

௥ (𝜔) ≅ 0  ou bien 
𝜀௜௡௧௘௥

௥ (𝜔) ≅ 1, pour 𝜔 dans le domaine visible. 

 

Figure 1.4 : Schéma de transition électronique suite à une excitation lumineuse 

1.4.2. Effet de l’échelle nanométrique 

Lorsque des agrégats de petite taille (R < 20nm) sont soumis à un champ électromagnétique 
oscillant 𝐸(𝑡) = 𝐸଴𝑒௜ఠ௧, il est possible de négliger les effets de propagation interne au 
matériau. Dans ce cas, on se place dans l’approximation dipolaire électrique et la réponse 
optique est dominée par l’absorption dipolaire. De plus, si les agrégats sont plus petits que 
la longueur d’onde d’excitation (R << λ) comme l’illustre la figure 1.5, alors le champ 
ressenti est uniforme pour tous les électrons de l’agrégat permettant d’ignorer la 
dépendance spatiale au champ incident en se plaçant dans l’approximation quasi-statique. 
[17], [18], [24], [25] 
 

 
Figure 1.5 : Schéma de déplacement du nuage d’électrons d’une nanoparticule 

métallique dans un champ électrique oscillant 
 
Lorsqu’un agrégat est soumis à un champ électrique E(t), le champ électrique dans le 
volume de l’agrégat est uniforme [17], [18]: 
 

𝐸௜௡௧ =
ଷఌ೘

ఌ(ఠ)ାଶఌ೘
𝐸ሬ⃗ = 𝑓(𝜔)𝐸ሬ⃗                     (1.33) 
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où 𝜀௠ est la constante diélectrique du milieu extérieur.  
Le champ extérieur est la somme du champ incident E(t) et de celui crée par un dipôle 
ponctuel fictif p(ω,t) placé au centre de l’agrégat [17], [18], [23], [24], [26]:  

 

𝑝(𝜔, 𝑡) = 3𝑉𝜀଴
ఌ(ఠ)ିఌ೘

ఌ(ఠ)ାଶఌ೘
𝐸(𝑡) = 𝛼(𝜔)𝐸(𝑡)                (1.34)

                  

Avec V le volume de l’agrégat : 𝑉 =  
ସ

ଷ
𝜋𝑅ଷ et 𝛼(𝜔) est la polarisabilité du moment 

dipolaire. 
 
Comme nous nous plaçons dans l’approximation quasi-statique, la longueur d’onde est 
considérée infinie. Dans cette configuration, la section efficace d’extinction Cext est 
dominée par la section efficace d’absorption Cabs car la section efficace de diffusion Cdiff 
est faible. On peut donc écrire [17], [18], [23], [25], [27] : 
 

𝐶௘௫௧ =  𝐶௔௕௦ + 𝐶ௗ௜௙௙ = 𝐶௔௕௦ = 9
ఠ

௖
𝜀௠

ଷ
ଶൗ ସగோయ

ଷ

ఌ೔

[ఌೝ(ఠ)ାଶఌ೘]మା[ఌ೔(ఠ)]మ
       (1.35) 

 
Il existe, une fréquence qui va induire une excitation collective des électrons confinés à la 
surface des agrégats, provoquant un pic d’absorption, appelé plasmon de surface. Ce pic 
correspond à une oscillation en bloc des électrons de conduction par rapport au fond ionique 
chargé positivement, comme l’illustre la figure 1.5. Cette fréquence est appelée fréquence 
de résonnance ωres du plasmon de surface ou résonnance de Mie. Elle est associée à la 
condition de minimisation du dénominateur dans l'expression 1.35.  
 
Ordinairement, pour les alcalins ou pour un métal noble comme l’argent, la condition de 
résonance se produit dans un domaine spectral (visible), en dessous du seuil des transitions 
interbandes. Comme la partie imaginaire de la contribution intrabande 𝜀௜௡௧௥௔(𝜔) est faible 

(𝛤 ≪
ఠయ

ఠ೛
మ  ) et que celle de 𝜒௜௡௧௘௥ peut être négligée (voir plus haut), la condition définissant 

la résonance de Mie sera donnée approximativement par [17], [18], [24], [25], [27] : 
 

𝜀௥(𝜔௥௘௦) + 2𝜀௠ = 0 ↔ 𝜀௥(𝜔௥௘௦) = −2𝜀௠        (1.36) 
 

, avec 𝜀௥(𝜔) = ቀ1 −
ఠ೛

మ

(ఠమା௰మ)
ቁ + 𝜒௜௡௧௘௥

௥ (𝜔) = 𝜀௜௡௧௘௥
௥ (𝜔) −

ఠ೛
మ

(ఠమା௰మ)
≅= 𝜀௜௡௧௘௥

௥ (𝜔) −
ఠ೛

మ

ఠమ
 

 
Ainsi, en prenant les équations 1.30, 1.32 et 1.36, il est possible d’en déduire la pulsation 
de résonance [17], [18], [23], [24]:  

𝜔௥௘௦ =
ఠ೛

ඥఌೝ ೔೙೟೐ೝ(ఠೝ೐ೞ)ାଶఌ೘
           (1.37) 

 
Il est à noter que si 𝜀௜௡௧௘௥

௥ (𝜔 < 𝜔𝑖𝑏) ≅ 1 est une approximation valable pour les alcalins, 
elle ne l’est plus vraiment pour les métaux nobles auxquels sont associés des valeurs de 
𝜀௜௡௧௘௥

௥ (𝜔 < 𝜔𝑖𝑏) plus importantes. Bien qu’elles varient peu au voisinage de 𝜔௥௘௦,  elles 
auront pour conséquence, un décalage de la fréquence de résonance vers le rouge (équation 
1.37).  
 
Sous l’ensemble de ces conditions, il est également possible d’exprimer la section efficace 
sous la forme analytique approchée [17], [23], [28]:  
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          𝐶௔௕௦ ∝
ଵ

(ఠିఠೝ೐ೞ)మାቀ
೨

మ
ቁ

మ           (1.38)  

 
Dans cette configuration, le spectre d’absorption est approximativement une courbe 
lorentzienne centrée sur 𝜔௥௘௦, de largeur à mi-hauteur Γ. Il est visible ici que la fréquence 
de résonnance ne varie pas avec la taille si la constante diélectrique ne varie pas.  

 
 Figure 1.6 : Simulation du spectre d’absorption d’agrégats Ag8000 (D = 6,4 nm). La barre 
rouge représente la pulsation de résonnance calculée dans la théorie classique. [26] 
 
Les effets de tailles existent mais il faut aller au-delà de la description classique et adopter 
une approche semi-quantique. Or, lors des mesures expérimentales, la bande d’absorption 
est, en réalité, centrée sur une fréquence plus basse que celle prédite par la théorie présentée 
précédemment et illustrée en figure 1.6. Un déplacement de la fréquence de résonnance 
s’opère vers des énergies plus basses entrainant un déplacement dans le rouge (Redshift en 
anglais). [17], [18], [26], [29]–[31] Ce déplacement s’explique par un phénomène dit de 
débordement (spill-out en anglais). La densité électronique ne(r) déborde du rayon 
classique R de l’agrégat [17], [18]: 

𝑅௡೐
= 𝑟௦𝑛௘

ଵ
ଷൗ                                                      (1.39) 

       Et 𝐷௡೐
= 𝐷 + 𝑑௦௢                                                   (1.40) 

Avec 𝐷௡೐
 le diamètre de la densité d’électrons, D le diamètre de l’agrégat et dso l’amplitude 

de débordement. Cet effet revient à diminuer la densité électronique effective et donc la 
fréquence de pulsation de plasma 𝜔௣.   
On observe que ce phénomène de débordement dépend de la taille de l’agrégat. Il est 
relativement plus important pour les petites tailles. Il impacte fortement les propriétés 
optiques des agrégats métalliques. [17], [18], [26], [29], [30] 
 
Pour les agrégats de petites tailles (R < 5nm), on observe qu’en plus de son déplacement 
dans le rouge, le pic est large et très structuré, comme l’illustre la figure 1.7. Cette 
observation indique une fragmentation de la bande de plasmon due au couplage entre les 
états discrets, correspondant à l’excitation collective des électrons, et le continuum qui lui 
correspond aux états excités à un électron. La mise en évidence de ces effets nécessite 
d’effectuer des calculs quantiques. Ce phénomène est appelé « Landau damping ». En effet, 
pour les petit agrégats le continuum d’excitation est discrétisé ce qui mène à la présence de 
pics d’absorption individualisés. Quand la taille de l’agrégat augmente alors la 
fragmentation se réduit jusqu’à disparaitre. [17], [18], [26] 
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Figure 1.7 : Simulation du spectre d’absorption d’agrégats Ag440 (D = 2,4 nm). La barre 
rouge représente la pulsation de résonnance calculée dans la théorie classique.[26] 
 
 
 
Nous venons, donc, de faire un tour d’horizon sommaire de la physique des agrégats. Dans 
le chapitre suivant, cette exploration va nous permettre de mettre en lumière, dans un 
premier temps, les éléments et les propriétés nécessaires à la sélection du type de dispositif 
expérimental et de ses améliorations pour la synthèse d’agrégat et leurs dépôts. Elle nous 
permettra, ensuite dans le troisième chapitre, d’accéder à la compréhension des interactions 
entre agrégats et substrats, propre à la physique de dépôt d’agrégats, à travers la diffusion, 
la nucléation des agrégats et la croissance des nanostructures obtenues 
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Chapitre 2 : Dispositifs expérimental  

2.1. Sources d’agrégats 
Les méthodes de synthèses des nanomatériaux peuvent être classées en deux catégories ; 
les méthodes dites descendantes ou « top-down », consistant à réduire le matériau massif 
jusqu’à l’échelle nanométrique, et les méthodes dites ascendantes ou « bottom-up » , à 
partir d’une construction atome par atome. Dans cette thèse, la synthèse s’effectue grâce à 
une méthode bottom-up. Les agrégats sont donc synthétisés en partant d’atomes assemblés. 
Il est possible d’effectuer des synthèses par voie physique comme c’est le cas ici, en 
utilisant une méthode d’évaporation-condensation, ou par voie chimique, comme par 
exemple, la technique sol-gel.  

Différents types de sources ont été développés, depuis les années 60, pour permettre le 
dépôt de couches minces. Un des premiers concepts fut celui des sources à électro 
pulvérisation. Par la suite, différentes techniques similaires furent développées. Les 
agrégats métalliques et de semi-conducteur, eux, commencent à être étudiés dans les années 
70. En 1980, les paramètres du jet d’agrégats sont mieux contrôlés, permettant des études 
plus avancées, plus simples et donc plus nombreuses, des agrégats. La première source 
capable de produire des agrégats métalliques neutres fût celle de Sattler et al [32]. Les 
sources fonctionnant sur le principe de la vaporisation par laser furent étudiées durant les 
années 80, notamment utilisé par Smalley et al pour la découverte du fullerène [33]. Enfin, 
les sources à décharges magnétron firent leur apparition dans les années 90 grâce à 
Haberland et al qui ont obtenu un fort jet d’agrégats ionisés sans impact électronique [34]. 

Le principe de fabrication des agrégats est souvent le même, quelle que soit la source. Ils 
sont formés à partir de solides massifs évaporés et suffisamment chauffés pour atteindre la 
pression de vapeur saturante. La vapeur est ensuite refroidie par détente adiabatique ou par 
thermalisation grâce à des gaz inertes froids qui servent également de transport aux 
agrégats.  

Il existe différents types de sources permettant la fabrication d’agrégats. Leurs choix 
dépend du type d’agrégats et de la taille des agrégats souhaités. Nous allons faire un tour 
rapide des sources les plus utilisées. Elles sont classées en deux catégories en fonction de 
la charge des agrégats produits : neutres ou ionisés.  

2.1.1. Source à jet d’agrégats ionisés  
Il y a d’abord les sources générant un jet d’agrégats ionisés qui se divisent en deux 
branches, les sources fonctionnant en continu [11], [15], [17], [34]–[36]:  

- Sources LMIS (Liquid-Metal Ion Source) : une pointe, généralement en tungstène, 
est plongée dans le métal à étudier. Les deux sont chauffés au-dessus de la 
température de fusion du métal ce qui fait que ce dernier mouille la pointe. Une 
forte tension est appliquée à l’extrémité de celle-ci qui permet d’extraire un jet de 
gouttelettes métalliques. Ces gouttes chaudes et multichargées refroidissent en 
s’évaporant permettant d’obtenir des particules plus petites.  
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- Sources à pulvérisation par bombardement ionique : Une cible métallique est 
bombardée par des ions de gaz rares à haute énergie. Les agrégats ainsi formés sont 
chargés et ont une température élevée. Là aussi, le refroidissement se fait par 
évaporation. Plus les ions utilisés sont lourds (Kr, Xe) et l’énergie d’impact élevée 
(20 keV et 10 mA), plus le jet sera intense. 
  

- Sources à pulvérisation magnétron : L’élément à étudier est utilisé comme cathode 
qui est bombardée par des ions positifs d’argon. Les atomes détachés condensent 
afin de former les agrégats. Cette méthode permet d’étudier tous les types de 
matériaux.  

Puis les sources fonctionnant en impulsions : 

- Sources à vaporisation ou évaporation laser (LES) : Dans ce cas la cible du matériau 
étudié est un barreau ou un disque qui est érodé par un laser nanoseconde pulsé. 
Cela produit un plasma chaud qui est transporté par les gaz porteurs. Les agrégats 
formés sont à la fois neutres et chargés. Il est possible d’obtenir des agrégats allant 
d’un à quelques centaines d’atomes. Cette source permet d’étudier tous les types de 
matériaux.  
 

- Sources PACIS (Pulsed-Arc Cluster Ion Source) : le fonctionnement de cette source 
est très proche de celles LES à la différence que la cible est vaporisée par une 
intense décharge électrique.  

2.1.2. Sources à jet d’agrégats neutres  
Il y a trois types de sources produisant des agrégats neutres en jet continu [15], [17], [18], 
[32], [35] : 

- Sources à détente adiabatique : Un creuset contenant le matériau à étudier est 
chauffé afin de créer la vapeur métallique. Cette vapeur est refroidie par détente 
adiabatique dans le vide, ce qui la sature et permet la condensation d’agrégats 
neutres qui forment un jet continu. Cette technique convient aux matériaux à faible 
pression de vapeur saturante.  
 

- SSNS (Seeded Supersonic Nozzle Source) : Les SSNS sont des sources à détente 
adiabatique. La différence avec la source précédente est que les vapeurs métalliques 
sont mélangées avec des gaz rares sous une pression de quelques atmosphères. Le 
mélange est amené dans le vide par une toute petite ouverture (de quelques μm à 
500μm). Ceci permet un refroidissement rapide de la vapeur et crée ainsi des 
agrégats particulièrement de grandes tailles, avec peu d’impuretés.   
 

- Sources à condensation gazeuse (GAS) : Cette source est basée sur la pression de 
vapeurs saturantes des solides et la détente isentropique de la vapeur. Ainsi, en 
chauffant un morceau de métal massif avec un four à effet joule, on crée une vapeur 
composée d’atomes métalliques qui va être transportée et refroidie par un gaz 
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porteur pour donner des agrégats par condensation. Cette source a l’avantage de 
pouvoir être complétement séparée du reste du dispositif expérimental.  

C’est cette dernière source qui est utilisée au sein du groupe pour la production d’agrégats 
métalliques et métalloïdes. Le principe de nucléation de cette source est le suivant. La 
vapeur va se détendre dans le vide à travers une buse dont le diamètre est beaucoup plus 
petit que le libre parcours moyen des atomes de l’élément, pour cela la pression de vapeur 
saturante doit être très élevée. Malheureusement, la plupart des éléments nécessite une 
température très élevée pour atteindre une pression de vapeur saturante suffisante pour 
créer la détente isentropique, près de 4000 K, irréalisable expérimentalement. C’est 
pourquoi, un mélange de gaz rares est ajouté à la vapeur afin d’augmenter la pression et 
donc les collisions atomiques tout en  permettant également  d’abaisser la température et 
d’induire une sursaturation de la vapeur. La chambre de nucléation est, ici, aussi refroidie 
afin de diminuer la température des gaz porteurs et des agrégats. Ces derniers se formant 
par collision, ils sont donc excités et risquent de se fractionner à nouveau. L’abaissement 
de la température augmente la taille et la stabilité des agrégats formés. Du fait du 
refroidissement de la buse, la nucléation et la croissance des agrégats en phase gazeuse, au 
sein de cette source, sont donc dirigées par la statistique de collisions des atomes et non par 
la stabilité thermodynamique. La probabilité d’évaporation est rendu négligeable par la 
faible température du mélange [15], [17], [21], [35]. 

L’étude de la fabrication des agrégats nécessite de regarder leur diagramme de phase. Pour 
permettre la nucléation des agrégats, il faut passer par la transition liquide-gaz (L-G). Pour 
faciliter le passage de cette transition, il faut se placer dans un système isentropique. Dans 
notre cas, cela s’effectue au moment où la détente isentropique a lieu, lors du passage de la 
zone à forte pression vers la zone de vide. [17]: 

       
௉

௉బ
= ቀ

்

బ்
ቁ

ఊ
ఊିଵൗ

                         (2.1) 

P0 et T0 sont des constantes et γ est le rapport des chaleurs spécifiques (1,66 pour les gaz 
parfaits).  

Le dispositif utilisé durant cette thèse est présenté en figure 2.1 : le creuset en molybdène 
est posé sur une céramique gravée qui permet de chauffer par effet Joule (pouvant monter 
à 2500°C) les billes de métal massif afin de créer une vapeur métallique. Cette vapeur est 
transportée par un flux de gaz inertes à température ambiante (mélange hélium-argon) vers 
la chambre de nucléation refroidie à l’azote liquide au niveau des parois. Nous avons 
constaté empiriquement, que : 

 l’hélium permettait la mise en place d’un flux laminaire et le transport des agrégats 
vers la chambre de dépôt. 

 l’argon, notamment en raison de sa masse et de sa stabilité, permet des collisions 
plus efficaces et la nucléation des agrégats.  

 il faut un mélange de ses deux gaz pour avoir un jet stable d’agrégats.  



28 

La thermalisation du mélange de gaz avec les parois froides permet la sursaturation de la 
vapeur. Le refroidissement à eau, mis en place autour du corps de la source, a plusieurs 
utilités. Il permet, d’une part, d’assurer une meilleure thermalisation des gaz, d’autre part, 
d’éviter la remontée en température de la chambre de nucléation lorsque la température du 
four est élevée  ou de limiter la montée en température du four.  

Poussés par les gaz porteurs, les agrégats ainsi formés quittent la chambre de nucléation 
par un orifice appelé buse. Ils passent ensuite dans une zone de pompage différentiel. Le 
jet ainsi créé est continu et effusif et les agrégats sont neutres.  

Plusieurs caractéristiques de ce dispositif permettent la variation de la taille des agrégats : 
la température du four, la pression des gaz porteurs et le diamètre de la buse. En effet, 
lorsque la température du four augmente, la concentration de vapeur augmente. Il y a donc 
une plus forte probabilité de collisions entre les atomes. L’argon est plus lourd que 
l’hélium, facilitant la thermalisation et entrainant l’augmentation de la taille des agrégats. 
Il est aussi indispensable à la fabrication des agrégats. En son absence les agrégats ne se 
forment pas et restent à l’état de vapeur atomique. 

 

Figure 2.1 : Schéma de principe de la source à condensation gazeuse utilisée pour la 
production d'agrégats métalliques 

Le diamètre de la buse, quant à lui, permet de modifier le temps de séjour des agrégats dans 
la chambre de nucléation. Plus la buse est petite, plus la taille des agrégats augmente en 
raison d’un séjour plus long dans la zone de nucléation et de l’augmentation de la pression 
de  la vapeur. La distribution de taille moyenne < n > des agrégats ainsi synthétisés est 
pseudo-gaussienne. 



29 

 

2.2. Jouvence du dispositif  
Le dispositif expérimental, représenté en figure 2.2, est composé de cinq parties ; la source 
d’agrégats (décrite précédemment), le temps de vol, la chambre de dépôt, la chambre de 
stockage des substrats aussi appelée torpille et enfin le sas d’entrée des substrats. Ces 
éléments sont des enceintes en acier inox auxquels sont raccordés des pompes turbo-
moléculaires et des pompes primaires qui permettent de mettre l’intégralité du système sous 
ultra vide. Le vide moyen dans l’ensemble du dispositif, hors fonctionnement de la source, 
est de l’ordre de 1. 10-8 mbar, soit en ultravide.  L'ultravide est un niveau de vide très 
poussé, caractérisé par des pressions généralement inférieures à 10−6 Pa ou 10−7 Pa (soit 
10−9 mbar , ou environ 10−9 Torr ). 

L’échauffement des pompes turbo-moléculaires est limité à l’aide d’un circuit de 
refroidissement à eau. L’air est évacué par les pompes primaires. La source possède deux 
couples de pompes. Le temps de vol en comprend un, tout comme le sas. La chambre de 
dépôt et la torpille contiennent quant à elles, chacune une pompe ionique. Un dispositif de 
cache au bout d’un bras (drapeau) permet de couper le jet d’agrégats au milieu du temps de 
vol, situé à 1 mètre de la source. Ce dispositif permet d’éviter les possibles pollutions dans 
la chambre de dépôts et de borner ces derniers dans le temps. Une balance à quartz, 
mesurant le flux d’agrégats, se situe dans la zone de dépôt. Elle est positionnée devant le 
substrat grâce à un bras mécanique. Il est ainsi possible de la faire monter et descendre pour 
réaliser les dépôts.  

  

Figure 2.2 : Schéma du dispositif expérimental. 

Afin d’améliorer le dispositif, le premier travail de cette thèse fut une jouvence du 
dispositif, vieux de nombreuses années et particulièrement impacté par les déménagements 



30 

pour cause de travaux au laboratoire. Cette mise à niveau technique a eu pour objectif 
principal, de faciliter son entretien et d’augmenter le rendement de dépôts effectués. 

En premier lieu, les différents éléments ont été rendus indépendants les uns des autres grâce 
à des tables mobiles réglables en hauteur et des raccordements amovibles entre les circuits 
de refroidissement. Cette modularisation du dispositif l’a rendu également plus agile et a 
permis de cloisonner les vides des différentes parties du dispositif. 

Les pompes primaires initiales à huiles, vieillissantes, manquaient de puissance et des 
reflux de vapeur dans les pompes turbo-moléculaires polluaient les battis. Elles ont été 
remplacées par des pompes à membranes. 

Il a ensuite fallu réaligner le temps de vol et augmenter la robustesse de ce dispositif. Le 
temps de vol a été relié d’un coté à la source par un pompage différentiel provoquant un jet 
effusif d’agrégats et de l’autre côté à la chambre de dépôts. L’alignement du temps de vol 
avec la source est compliqué par la présence du pompage différentiel et de nombreux 
obstacles pouvant obturer ou dévier le jet d’agrégat. La mise en place d’un dispositif 
mécanique de réglage des hauteurs, de l’orientation et de l’assiette du module de source, a 
permis de régler le problème de l’alignement du jet. Il est, même, actuellement possible de 
le réajuster pendant le fonctionnement de la source et lors des dépôts. 

Le corps de source a également fait l’objet d’une étude de jouvence, afin d’y apporter des 
modifications. Le corps de source initial avait un système de refroidissement directement 
soudé à l’acier. Ces soudures ont fragilisé les tuyaux en cuivre qui se perçaient, provoquant 
des impuretés dans les agrégats. Le système de refroidissement du nouveau corps de source, 
toujours en cuivre, n’est plus soudé mais maintenu contre la surface du corps par une plaque 
en acier serrée avec des vis. Les changements sont illustrés sur la figure 2.3.  

 

Figure 2.3 : Nouveau corps de source 

En parallèle de la fabrication du corps de source, les systèmes de chauffage du four de la 
source et de l’étuveur ont été repensés. Les chauffages originaux étaient composés de fils 
de tantale placés à l’intérieur de tubes en céramique. Ce système, bien qu’efficace, ne 
permettait pas de monter en très haute température et réduisait ainsi le nombre de métaux 



31 

étudiés. De plus, les fils de tantale cassaient souvent, obligeant l’ouverture du dispositif 
régulièrement. Le système de remplacement choisi pour le four, tout comme pour l’étuveur, 
est une céramique gravée circulaire dont le système conducteur est du carbone, permettant 
de monter à 3000°C. Il a fallu repenser le four, illustrer en figure 2.4, et l’étuveur afin 
d’avoir un système adapté aux céramiques.  

 

Figure 2.4 : Nouveau creuset 

Ainsi, plusieurs creusets en molybdène, pour le four, ont été fabriqués. Ce dispositif permet 
de changer d’élément de façon simple et rapide. L’étuveur illustré en figure 2.5, peut 
accueillir jusqu’à 5 échantillons. Par ailleurs, un carrousel de stockage a été ajouté 
permettant de garder sous vide des substrats déjà étuvés ou ayant déjà eu un dépôt, et ce, 
avant d’être passés dans la chambre de dépôt ou d’être sortis. 

 

Figure 2.5 : Nouveaux systèmes d’étuvage et de transfert d'échantillon de la torpille 

Dans le même temps tout le système de transport des substrats a été changé le rendant plus 
pratique et plus simple d’utilisation. Les portes échantillons et les supports de transfert ont 
été changés. Ces changements sont illustrés dans les figures 2.6 et 2.7. 
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Figure 2.6 : Porte échantillons 

 

Figure 2.7 : Support de la chambre de dépôt (à gauche) et support de transfert de la 
torpille vers la chambre de dépôt (à droite) 

Suite aux modifications, remontages et améliorations effectués sur le dispositif 
expérimental, nous avons vérifié que l’alignement était correct et que la source n’était pas 
polluée. La figure 2.8 présente les images MEB des dépôts tests effectués afin d’optimiser 
les réglages nécessaires aux expériences. La figure 2.8a représente le deuxième dépôt 
d’antimoine, après le remontage du dispositif. On y voit un dépôt d’oxyde d’antimoine 
ayant un aspect d’agrégats fondus, dû à la présence d’impuretés (oxydes et hydroxydes 
dans la source). Nous sommes progressivement passé, ensuite, à un mélange d’agrégats 
d’antimoine et d’oxydes d’antimoine (figure 2.8b) pour réussir à obtenir des agrégats 
d’antimoine pur au final (figure 2.8c).  
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Figure 2.8 : Images MEB d'agrégats Sb déposés sur HOPG. 

a) SbxOy, b)Sb500 + SbxOy, c) Sb500 

2.3. Protocoles de production des agrégats et des dépôts 

2.3.1. Protocole de production des agrégats 
Pour notre source, deux phases existent lors de la fabrication d’agrégats : la phase de 
refroidissement et la phase de montée en température. Le protocole dépend de la 
température nécessaire pour atteindre la température de fusion et la vaporisation du métal 
étudié. Deux types de protocole sont possibles : celui pour les basses températures, en 
dessous de 1000°C et celui pour les hautes températures, soit 1000°C et plus.  

La figure 2.9 montre les courbes de vapeur de saturation pour le tellure, l’argent et 
l’antimoine. D’après les calculs (voir Annexe), pour arriver à une pression saturante de 10-

2 Torr soit 1,33.10-2 mbar, il faut une température d’environ 400°C pour le tellure, 600°C 
pour l’antimoine et de 1000°C pour l’argent.  Ces mesures nous permettent de savoir 
jusqu’à quelle température nous devons aller. Ces courbes ont été obtenues selon le second 
protocole de calcul de l’annexe A. 

En dessous de 1000°C, le refroidissement à eau n’est pas nécessaire. A ces températures la 
buse est d’abord refroidie grâce à l’azote liquide jusqu’à sa stabilisation entre -150°C et -
160°C. Le four est ensuite chauffé grâce au courant d’une intensité de 1A, sous hélium pour 
faciliter la thermalisation des vapeurs atomiques. Une fois la tension du four stabilisée, 
l’intensité sera augmentée ampère par ampère, jusqu’à approcher de la température de 
fabrication des agrégats. A un ampère de la température recherchée, l’argon est ajouté à 
l’hélium. L’augmentation d’intensité, dès lors, se fait plus lentement (par pas de 0,1 A). On 
procède ainsi pour l’antimoine et le tellure par exemple.  
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Figure 2.9 : Courbes de pression de vapeur saturante en fonction de la température pour 
le tellure, l'argent et l'antimoine L’encadré rouge indique la zone de fonctionnement et les 
flèches rouges, les températures de fonctionnement pour les différents métaux utilisés.  

L’intensité et la résistance sont, ici, utilisées car elles sont plus fiables que les mesures de 
température, par thermocouple, effectuées au cours des dépôts. En effet, le positionnement 
du thermocouple et les problèmes de conduction thermique sous vide, ne rendent pas 
toujours reproductibles   les mesures à l’aide d’un thermocouple de type S. La résistance 
du dispositif chauffant est, donc, apparue beaucoup plus fiable. La mesure de la résistance 
étant liée à la tension et à l’intensité par la loi d’Ohm, U=RI, nous en déduisons la 
température à partir de la résistance, grâce à la formule :  

𝑅 = 𝑅଴(1 + 𝛼∆𝑇) ↔ ∆𝑇 =
ோିோబ

ோబ∙ఈ
       (2.2) 

Où ∆𝑇 = 𝑇 − 𝑇଴, T0 =20°C, R0 est la résistance à 20°C et α est le coefficient de température 
du carbone (-0,56.10-3 °C-1). Le tableau 2.1 présente les valeurs de résistances mesurées et 
les températures calculées pour l’antimoine et le tableau 2.2 celles de l’argent. La 
figure 2.10 montre une montée en température pour l’antimoine tracée en fonction de 
l’intensité. 

I (A) R (W) T (°C) 
0 15 20 
1 13 218,1 
2 11,90 349,0 
3 10,23 547,5 
4 8,81 717,0 

4,2 8,64 737,6 
4,3 8,93 702,6 
4,4 9,07 686,2 

Tableau 2.1 : Valeurs de résistances mesurées et de températures calculées en fonction de 
l’intensité pendant la montée en température sans refroidissement à eau lors d’un dépôt de 
Sb 
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I (A) R (W) T (°C) 
0 14 20 
1 13,20 82,0 
2 11,45 305,3 
3 9,87 507,2 
4 9,10 605,0 
5 8,50 681,5 
6 7,98 747,4 
7 7,70 783,6 
8 7,53 805,9 
9 7,38 824,7 

9,5 7,31 833,9 
10 7,26 839,7 

Tableau 2.2 : Valeurs de résistances mesurées et de températures calculées en fonction de 
l’intensité pendant la montée en température avec refroidissement à lors d’un dépôt de Ag 

 

Figure 2.10 : Courbe de montée en température pour l'antimoine en fonction de l’intensité. 
Le décrochage pour les derniers points provient de la mise en production de la source. 
L’ajout d’Argon pour l’obtention d’agrégat, induit un effet plus grand de la zone de 
refroidissement sur la température du four. 

Dans le cas des températures supérieures ou égales à 1000°C, il est nécessaire d’avoir un 
refroidissement à l’eau pour assurer la descente en température de la buse.  Il faut donc 
démarrer la chauffe du four en même temps que le refroidissement à l’azote liquide de la 
buse pour éviter de créer un glaçon dans le refroidissement à eau. Tout comme pour les 
températures basses, la chauffe démarre à 1A sous hélium. En revanche, dans cette 
configuration, la température de stabilisation de la buse est comprise entre -130°C et -
140°C. Le reste de la montée en température se fait de la même façon. C’est ce protocole 
qui est utilisé pour l’argent, la figure 2.11 montre une montée en température pour cet 
élément. 

 

Sb 
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Figure 2.11 : Courbe de montée en température pour l’argent en fonction de l’intensité. 

2.3.2. Protocole de dépôt 

Martinez-Martin et al [37] démontrèrent, en 2013, que la surface du graphite est un bon 
piège pour les molécules d’eau et d’hydrocarbure cyclique. Leur adsorption à la surface du 
graphite modifie ses propriétés mécaniques et chimiques. Le moyen le plus simple pour 
limiter la présence d’inclusions et d’adsorbats à la surface d’HOPG est de cliver la surface. 
L’étude de Métois et al compare la qualité de surface clivée à l’air et sous ultravide. Elle 
prouve qu’il est possible d’obtenir une surface « propre » avec un clivage à l’air, si le 
graphite est étuvé, sous ultravide, immédiatement après ce clivage, pendant au moins 5h à 
450°C. Les travaux de Martinez-Martin valide que la surface du graphite peut être gardée 
exempte de contaminant, si la température est supérieure à 323K. C’est pour cette raison 
que nous avons fait le choix, pour effectuer un dépôt, de commencer par cliver les surfaces 
d’HOPG, à l’air, juste avant de les étuver dans l’enceinte ultravide (~ 10-9 mbar), durant au 
moins 72h à 550°C, grâce à l’étuveur, fonctionnant par effet Joule. Ceci, afin de s’assurer 
que les substrats sont propres (évaporation d’éventuelles impuretés adsorbés faiblement sur 
le substrat : eau, résidu de clivage, …) et qu’il ne reste que les défauts de surface. La figure 
2.12 montre la présence d’eau, d’azote, d’argon, de monoxyde et dioxyde de carbone ainsi 
que différents résidus carbonnés sur nos substrats dont la quantité augmente lorsque 
l’ampérage et donc la température augmente.  

La montée en température se fait progressivement pendant la première journée, puis les 
substrats restent au moins deux jours à température constante. La sonde de mesure ne reste 
pas allumée durant tout le processus afin d’éviter une pollution supplémentaire. Le 
refroidissement se fait pendant la nuit précédent le dépôt.  La figure 2.13 montre la pression 
des différents polluants, lors de la fin de la phase de montée en température de l’étuvage 

Ag 
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des substrats. Il est observable que la présence de ses polluants diminue prouvant que 
l’étuvage est efficace.  

 

Figure 2.12 : Spectre de masse, par analyse de gaz résiduel, effectué durant l’étuvage des 
substrats d’HOPG, dans l’enceinte ultravide. L’augmentation des pics de gaz associé à 
l’air (Ar, N2, …) indique à la fois une désorption des surfaces de l’enceinte et l’effet de la 
montée de pression avec la température (gaz parfait). L’étuvage est arrété, lorsque la 
pression résiduel de vapeur d’eau chute. 

Nous effectuons, ensuite, le protocole de production des agrégats comme décrit dans la 
première partie de ce chapitre ; soit le refroidissement de la buse et la montée en 
température du four. Une fois l’hélium et l’argon injectés, le flux d’agrégats est observé 
grace à la balance à quartz. Le flux d’agrégats doit être maintenu constant afin de pouvoir 
effectuer un dépôt homogène sur le substrat.  

Pour déterminer le flux, nous chronométrons le dépôt d’une monocouche sur la balance à 
quartz. Une fois le flux stable et suffisant, nous relevons la balance à quartz et nous 
positionnons le substrat perpendiculairement au jet d’agréagat. Le temps de dépôt est 
determiné par le flux d’agrégats. Une monocouche (MC), c’est-à-dire l’équivalent d’une 
seule couche d’atome déposée sur le substrat, est déposée en 100s pour un flux considéré 
faible (la définition d’un flux faible est donnée dans le chapitre 3 partie 3.2). En moyenne, 
un dépôt de 6 MC prend environ 10 minutes. Une fois le dépôt terminé, le flux est à nouveau 
mesuré.  S’il reste constant, un nouveau substrat est placé dans la zone de dépôt à la place 
du premier et un nouveau dépôt de 10 minutes est effectué.  

A la fin de chaque expérience, l’argon est coupé, la chauffe du four est stoppée et/ou le 
refroidissement à l’azote est arrêté. Le flux d’hélium est maintenu afin de permettre au four 
et à la buse de se termaliser plus rapidement et de revenir à température ambiante.  

Une fois le dépôt effectué,  les échantillons peuvent être sortis à l’air et à température 
ambiante. Cette étape équivaut à une trempe et stoppe leur évolution, au moins d’un point 
de vue morphologique, car une couche d’oxidation gèle les processus de diffusion et de 
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relaxation des structures, sans modifier leur morphologie. Comme cela sera vu, dans la 
troisième partie, à long terme, il y aura bien une modification de morphologie mais durant 
l’intervalle de temps, entre le dépôt et leur observation, les échantillons sont stables et ne 
présentent aucune modification. La stabilité morphologique des dépôts à moyen terme, 
malgré la couche d’oxydation, indique pour les nanostructures une oxydation très 
superficielle.  

 

Figure 2.13 : Spectre de mesure de pression des polluants présents en fonction du temps 
lors de la fin de la phase de montée en température de l’étuvage 

2.4. Caractérisation des dépôts  
2.4.1. Balance à Quartz  

La balance à quartz amovible permet de mesurer le flux du jet d’agrégats neutres à 
l’emplacement du dépôt et de déterminer la quantité d’agrégats déposés. L’objectif va être 
de mesurer la variation de vibration du quartz en fonction de la modification de la masse à 
la surface d’une électrode. La balance est composée d’une lame circulaire de quartz piézo-
électrique recouverte sur chacune de ses faces d’une couche d’or de quelques nanomètres. 
Le schéma de cette lame est présenté dans la figure 2.14. Les couches d’or vont servir 
d’électrodes. La lame de quartz va être entrainée par un oscillateur extérieur à une 
fréquence de 5 MHz. La fréquence d’oscillation du quartz est inversement proportionnelle 
à son épaisseur, ce qui signifie qu’en ajoutant de la masse à la lame, la fréquence 
d’oscillation va diminuer. On considère que l’ajout de matière à la surface du quartz a le 
même effet que l’ajout de quartz [38], [39]. Pour calculer l’épaisseur du film de matière 
ajoutée, on utilise l’équation suivante [38]:  

𝑒௙ =  
ே೜ఘ೜

ఘ೑௙మ
൫𝑓௤ − 𝑓൯                               (2.3) 

Avec Nq, la fréquence constante de vibration en cisaillement du quartz (1,668.105 Hz.cm), 
ρq, la masse volumique du quartz, fq, la fréquence de résonnance du quartz sans dépôt, ρf la 
masse volumique du film et f, la fréquence de résonnance du quartz avec le dépôt.  
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Figure 2.14 : Vue schématique des faces d'une lame de quartz circulaire 

Néanmoins, il faut prendre en compte qu’à chaque dépôt la fréquence du quartz va changer 
du fait de la matière ajoutée au dépôt précédent. Pour pallier cette modification, on 
remplace les fréquences du quartz avec et sans dépôt, par l’inverse des périodes τ et on 
ajoute le ratio des impédances acoustiques du quartz et du matériaux déposé Rz : 

𝑒௙ =  ൬
ఘ೜

ఘ೑
൰ 𝑁௤ ቀ

ఛ

గோ೥
ቁ 𝑎𝑟𝑐𝑡𝑎𝑛 ቂ𝑅௭ tan 𝜋 ቀ

ఛିఛ೜

ఛ
ቁቃ      (2.4) 

Avec 𝑅௭ =  
௓೜

௓೑
 , Zq et Zf sont respectivement les impédances acoustiques du quartz et du 

film. Si Rz vaut 1 alors l’équation (2.4) devient :   

𝑒௙ =  
ே೜ఘ೜

ఘ೑
൫𝜏 − 𝜏௤൯         (2.5) 

La mesure d’épaisseur ainsi faite est appelée taux de couverture. Elle est mesurée en 
angström et s’exprime habituellement en monocouche (MC dont l’unité est le Langmuir). 
Il est à noter que le réétalonnage n’est pas systématique. L'appareil mesure des variations 
relatives de fréquences pour estimer la vitesse de dépôt. La « mémoire » des dépôts 
précédents n’entre pas en compte.  Une monocouche représente l’équivalent en épaisseur 
du diamètre atomique moyen, de l’atome considéré, défini par l’arrangement du solide :  

1 𝑀𝐶 =  𝑑௔ =  𝑟଴ × 2          (2.6) 

Le tableau 2.3 présente l’épaisseur d’une MC pour les métaux déposés durant les travaux 
de thèse. 

 

Eléments M (g/mol) f (g/m3) Zf (g/cm3.s) r0 (Å) 
Epaisseur d’une 
monocouche (Å) 

Sb 121,75 6,62 11,49 1,36 2,72 

Te 127.60 6,24 9,81 1,32 2,64 

Ag 107,87 10,5 16,69 1,60 3,20 

 

Tableau 2.3 : Différents paramètres pour les éléments étudiés 

2.4.2. Caractérisation microscopique 
Les microscopes optiques n’ont pas la résolution nécessaire pour l’observation aux échelles 
micrométriques. Les dépôts sont analysés grâce à deux types de microscopie : la 
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microscopie en champ proche et notamment à force atomique (AFM) et la microscopie 
électronique à balayage, en réflexion (MEB) ou en transmission (MET ou TEM en anglais). 
En transmission, le microscope électronique à balayage associé à un spectromètre de perte 
d’énergie (EELS) permet également une analyse chimique. Pour le MEB, une analyse 
chimique est également possible par EDX. 

a. Microscopie a champ proche : AFM 
C’est dans les années 1980 que G. Binning développe le principe de microscope à champ 
proche. Une pointe de quelques angströms se déplace au voisinage d’une surface et le signal 
enregistré à chaque déplacement est issu de l’interaction entre la pointe et la surface. Pour 
le microscope à force atomique (AFM), le signal détecté est la force attractive ou répulsive 
subie par la pointe. Cette force de Van der Walls, résulte des différentes interactions 
dipolaires entre les atomes. Tandis que pour le microscope à effet tunnel (STM), il s’agit 
du courant tunnel créé par la différence de potentiel appliquée entre la pointe et la surface. 
N’ayant utilisé que l’AFM (figure 2.15), le STM ne sera pas présenté.  

L’élément clé de ce microscope à sonde locale est la pointe qui doit être, à son extrémité, 
de dimension atomique et dont la composition chimique doit lui conférer des propriétés de 
dureté suffisamment grande. Dans le cadre des travaux de cette thèse, la pointe utilisée est 
en nitrure de silicium pour l’AFM Brucker Nanoscope, utilisé par l’équipe.  

   

Figure 2.15 : Schéma de principe du microscope à force atomique 

La pointe est fixée à l’extrémité d’un micro-levier, cantilever en anglais, dont la face arrière 
est recouverte d’une fine couche métallique. Le cantilever doit avoir une faible raideur afin 
de posséder une grande fréquence de résonnance en fonction du mode opératoire choisi. 
Focalisé sur la face arrière du cantilever, un faisceau laser est réfléchi, grâce à un miroir 
fixe sur un détecteur constitué d’une photodiode divisée en quatre régions (quadrants) 
détectant les déplacements latéraux et transversaux. L’alignement est conçu de sorte que 
l’intensité lumineuse soit également répartie sur les quatre quadrants lorsque l’interaction 
pointe-surface est nulle. La force exercée entre la pointe et la surface entraine une déflexion 
du cantilever donc un déplacement de la tache de réflexion sur les quadrants. La variation 
de courant sur chaque partie de la diode est proportionnelle à la force appliquée.  
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Les forces mises en jeu dépendent de l’échantillon observé : 

- Forces électrostatiques dans le cas d’une pointe ou d’un échantillon chargé 
- Forces de capillarités, s’il y a du liquide à la surface 
- Forces de Van der Waals 

Selon l’instrument, le déplacement se fait soit via la pointe, soit via l’échantillon ou bien 
les deux. Dans le cadre des travaux de cette thèse, la surface est positionnée sur un système 
à base de matériau transducteur piézo-électrique, qui assure le mouvement de balayage en 
XY (dans le plan de la surface) et le mouvement en Z (perpendiculaire à la surface). 
Certaines mesures nécessitent une régulation de l’altitude de la pointe. Le signal mesuré 
est d’abord comparé au signal d’asservissement à la suite de quoi, un signal d’erreur est 
renvoyé au système piézo-électrique qui modifie l’altitude de la pointe en conséquence. La 
pointe pouvant être mise en vibration à la fréquence ν, il existe quatre degrés de liberté pour 
une pointe AFM : X, Y, Z et ν.  

L’AFM possède deux modes de fonctionnement principaux. Un mode dit en contact et un 
mode dit en non-contact. Dans le mode en contact, la pointe est en contact physique avec 
l’échantillon et exerce une force sur lui. La boucle de contre-réaction agit sur le piézo-
électrique verticale pour garder la déflexion constante lors du balayage. Dans cette 
configuration, les mouvements de la pointe traduisent les variations de hauteur de la surface 
et permettent une étude topographique de l’échantillon. Dans le mode en non-contact, la 
pointe est à quelques angströms de l’échantillon et le cantilever vibre à sa fréquence propre. 
Ce dernier va voir son amplitude et sa phase d’oscillation modifiées en fonction de la 
variation de distance pointe-surface lors du balayage et/ou de la modification de nature de 
l’interaction, comme c’est le cas pour un échantillon hétérogène. Ici, l’asservissement se 
fait sur l’amplitude de vibration : l’altitude Z est ajustée afin de maintenir l’amplitude de 
vibration du cantilever constante.  

L’AFM est l’instrument le plus utilisé pour mesurer la hauteur des nanostructures. En 
revanche, la forme et la taille de la pointe limitent la résolution latérale des mesures. 
L’extrémité des pointes présentant un rayon de courbure d’au moins 10 nm pour les plus 
fines, les dimensions transverses des structures étudiées se voient élargies puisque 
convoluées par la taille de la pointe. Toute sous-structure de dimension inférieure à celle 
de la pointe ne peut être sondée. 

Il est difficile d’imager des objets faiblement liés au substrat, en mode contact. 
L’interaction entre la pointe et la structure va perturber cette dernière qui risque d’être 
déplacée et dégradée avec le balayage. Cet aspect, utile pour organiser des nanostructures 
sur une surface, altère voire interdit l’acquisition d’images de qualité. En mode non-
contact, le risque d’altération est plus faible mais la distance pointe-objet plus grande 
affecte la résolution.  

b. Microscope électronique à balayage 
Le premier microscope électronique a été conçu par Max Knoll et Ernst Ruska en 1932. Le 
premier microscope électronique à balayage, lui, a été réalisé en 1939 par M. Knoll et M. 
von Ardenne. Les microscopes électroniques à balayage peuvent être classés en deux 
catégories : en mode réflexion ou en mode transmission. En général, pour la transmission, 
des dispositifs sont ajoutés au montage du microscope pour permettre l’analyse de 
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diffraction ou de pertes d’énergie. Les deux modes du microscope électronique à balayage 
ont un grand nombre d’éléments en commun :  

- Dispositif de pompage 
- Un canon à électrons  
- Une colonne d’« optique » électronique : des lentilles électrostatiques et 

magnétiques qui permettent d’accélérer les électrons et de focaliser le faisceau 
- Une enceinte, à la sortie de la colonne, avec un porte échantillon sur une platine 

permettant la translation et la rotation des échantillons  
- Un système de détection des électrons et de conversion du signal : les électrons 

après interaction avec l’échantillon sont collectés et détectés grâce à un système 
scintillateur-photomultiplicateur.  

Le signal électronique recueilli traduit l’interaction entre le faisceau d’électrons primaires 
et l’échantillon via les processus de diffusions élastiques et inélastiques des électrons. La 
figure 2.16 représente le schéma de principe du MEB. 

En mode réflexion 
Le microscope électronique à balayage, en mode réflexion (MEB), utilise le faisceau 
d’électrons réfléchis par l’échantillon. Les électrons collectés sont ceux émis par la surface 
après l’interaction avec le faisceau incident dont l’énergie est de quelques kilovolts. 

  

Figure 2.16 : Schéma de principe du microscope électronique à balayage en mode 
réflexion (MEB) [“Principe du microscope,” ECAM School of Engineering Lyon.] 
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Lorsque les électrons primaires entrent en collision inélastique avec les atomes, ils leur 
cèdent une partie de leur énergie. Si cette énergie est suffisante, cela provoque une 
ionisation des atomes par éjection d’électrons secondaires émis de manière isotrope. En 
comparaison des électrons primaires, ces électrons secondaires possèdent une énergie 
faible, de l’ordre de 2 à 5 eV (même si la gamme énergique peut s’étendre jusqu’à 50 eV). 
Ils sont sensibles aux collisions élastiques et inélastiques susceptibles d’arriver lors de leur 
parcours au sein de l’échantillon. Les seuls électrons pouvant être détectés sont ceux issus 
de zones peu profondes (quelques nanomètres) et donc de la surface de l’objet étudié. Pour 
cette raison, l’imagerie par électrons secondaires reste une technique de surface. Il est 
possible de varier légèrement l’épaisseur sondée, en augmentant l’énergie cinétique des 
électrons incidents, et la tension accélératrice.  

La résolution est proportionnelle à la largeur de faisceau puisque le volume d’émission des 
électrons secondaires est le même que le volume des atomes excités. Le rendement de ces 
électrons est fonction de l’angle d’incidence du faisceau primaire. L’émission isotrope 
créant un contraste de hauteur, les images obtenues donnent un contraste topographique où 
les pentes sont plus lumineuses que les plats. Il existe une autre source de signal, moins 
couramment utilisée, qui est composée des électrons rétrodiffusés par les collisions 
élastiques. Ces électrons se déplacent sur une trajectoire rectiligne et leur énergie est proche 
de celle des électrons primaires. Leur rendement est principalement lié à la nature chimique 
des éléments étudiés et les images obtenues de l’échantillon sont en contraste chimique, 
aussi appelé contraste Z : plus les zones sont composées d’atomes lourds, plus elles sont 
lumineuses et apparaissent plates. La résolution de l’imagerie en électrons rétrodiffusés est 
moins bonne que celle en électrons secondaires car le volume d’excitation est plus 
important.  

La majorité des images des travaux présentés ici a été réalisée, par nos soins, sur un 
microscope Zeiss, dans le cadre de la plateforme universitaire de microscopie au LPS, avec 
une tension de 5 kV, une sonde de 3 nm et à une distance de travail de 5 mm. Cette distance 
représente la distance surface-détecteur qui est un paramètre important pour l’intensité du 
signal collecté. C’est cette distance qui détermine l’angle solide de détection.  

En mode transmission 
Dans le cas de la microscopie à transmission, le faisceau traverse l’échantillon avant d’être 
collecté. Pour cela, l’échantillon doit être suffisamment mince pour être transparent aux 
électrons. Il est impératif que le nombre d’interactions subi par les électrons n’entraine 
qu’un ralentissement négligeable permettant ainsi, la collecte de ces derniers après la 
traversée de l’échantillon. Pour cela, les dépôts sont effectués ou transférés sur des grilles 
de cuivre de 3 mm de diamètre avec différents maillages en sus des autres substrats. 
L’énergie des électrons incidents doit être plus élevée que précédemment.  

Les électrons subissant une diffusion élastique sont déviés, élargissant le faisceau 
d’électrons incidents à la sortie de l’échantillon. Les électrons sont collectés par un 
diaphragme qui ne sélectionne qu’une fraction des électrons transmis. Les différentes zones 
de l’échantillon sont différenciées grâce à leur pouvoir diffuseur. L’image obtenue est un 
contraste d’absorption. La fraction du faisceau faiblement déviée est collectée par un 
détecteur annulaire à fond clair (détecteur Bright Field, BF) et les électrons avec un grand 
angle de déviation sont collectés sur un détecteur à fond sombre (détecteur Hight Angle 
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Annular Dark Field, HAADF), illustré en figure 2.17. La section différentielle d’absorption 
est proportionnelle au carré du numéro atomique et à l’épaisseur des régions traversées. 
C’est pourquoi le mode HAADF est utilisé pour les échantillons avec un fort contraste 
d’absorption. Par exemple, pour des dépôts d’argent sur graphite, les images présentent des 
zones claires sur un fond sombre, l’argent, Z = 47, étant plus lourd que le graphite, Z = 6. 
Il est aussi possible de s’intéresser à la diffraction des électrons. Dans ce cas, en se plaçant 
dans le plan focal de l’objectif, c’est la figure de diffraction qui est obtenue. Cette figure 
permet de visualiser les directions prises par les électrons et de caractériser les cristaux 
(types de symétrie ou encore distances interatomiques). 

 

Figure 2.17 : Schéma de principe du microscope électronique à balayage en mode 
transmission associé à un spectromètre de perte d’énergie (STEM). [J. Bran, “Elaboration et 
caractérisation de nanostructures Cu-Co : corrélation avec les propriétés magnéto-résistives,” Science des matériaux 
[cond-mat.mtrl-sci], Université de Rouen, 2012.] 

c. La spectroscopie à perte d’énergie  
Les diffusions inélastiques se produisent de façon naturelle sur le parcours du faisceau 
signifiant que les électrons incidents de haute énergie transfèrent une partie de leur énergie 
primaire à l’échantillon. Les électrons ayant excité des atomes de l’échantillon, repartent 
avec moins d’énergie, tout en étant peu déviés. Cette perte d’énergie correspond aux états 
d‘excitations caractéristiques, des atomes du matériau. En mesurant la perte d’énergie subie 
par les électrons incidents, il est donc possible d’identifier les éléments qu’ils ont traversés. 
C’est pour cela qu’a été mise au point la spectroscopie de perte d’énergie, EELS (Electron 
Energy Loss Spectroscopy). Elle permet une analyse chimique des échantillons. Le 
spectromètre est placé au-delà du plan image autorisant la dispersion des électrons en 
fonction de leur vitesse à l’aide d’un prisme et d’un quadripôle magnétique. Le faisceau est 
collecté sur une barrette de détecteur permettant un comptage en parallèle d’une grande 
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gamme d’énergie. La combinaison du spectromètre de perte d’énergie et des détecteurs 
annulaires permet de faire simultanément, imagerie et analyse chimique, permettant 
l’obtention d’une cartographie chimique des échantillons.   

Les images en STEM et les analyses chimiques des échantillons par EELS, sont faites en 
collaboration avec Jack Brennan et Donald MacLaren, de la School of Physics and 
Astronomy de l’Université de Glasgow au Royaume Uni.  

2.4.3. Spectrométrie de masse 
Historiquement, le dispositif expérimental était équipé d’un temps de vol à spectrométrie 
de masse. Ce système a dû être retiré durant les travaux de thèse. En effet, le temps de vol 
à spectrométrie de masse a été endommagé pendant les déménagements successifs pour 
travaux, il lui a été substitué un temps de vol simple (une enceinte vide en acier), afin de 
faciliter l’alignement du dispositif complet. Néanmoins, les spectres de masse des anciens 
échantillons ayant été utilisés, notamment dans le cadre de l’étude du vieillissement, il est 
utile de faire un rappel sur la spectrométrie de masse,  

Les agrégats synthétisés par la source à condensation gazeuse sont neutres. Lorsqu’ils 
quittent la source, ils sont ionisés par un laser afin d’être accélérés par un champ électrique 
uniforme. Le mouvement d’une particule chargée dans un champ électrique donné est régi 

par le rapport q
mൗ , q étant la charge de la particule et m sa masse. La distribution 

d’agrégats, pour une même énergie accélératrice, est donc divisée au cours du temps en 

groupe d’ions de même rapport q mൗ . Les plus légers arrivent en premiers sur le détecteur 
après le parcours du temps de vol. La résolution du spectromètre à temps de vol est limitée 
par la dispersion initiale en position et en vitesse des agrégats au moment de leur ionisation. 
Les agrégats sont extraits de la zone déterminée par l’intersection entre le laser et le jet de 
matière, dont l’étendue est définie par les caractéristiques de détente adiabatique. C’est 
cette étendue non négligeable qui engendre une dispersion spatiale des agrégats. Les 
agrégats issus de la source possèdent dans le jet une dispersion en énergie cinétique et donc 
en vitesse (amplitude et direction) notamment dans la direction du champ accélérateur. Ces 
deux effets induisent une dispersion des temps d'arrivée sur le détecteur, pour une masse 
donnée. Le pouvoir de résolution du spectromètre est défini par la séparation complète de 
la plus grande masse m des masses adjacentes (∆m ± 1). 

La configuration électrostatique utilisée sur le dispositif expérimental, est, ici, celle dite de 
Wiley-Mclaren. [40] Wiley et al ont montré qu’il était possible d’augmenter le pouvoir de 
résolution en mettant en place deux zones d’accélération successives par des champs 
uniformes de faible et forte amplitude. Pour un choix adéquat de leur rapport, il est possible 
de minimiser l'effet de la dispersion spatiale initiale et ainsi d'améliorer la résolution. 
Néanmoins, l’amélioration de ces deux focalisations entraine des contraintes opposées sur 
différents paramètres du spectromètre, (tailles de la zone d’ionisation, tension totale, 
distance inter-plaques). Il faut donc trouver un compromis qui permette la meilleure 
détection possible. La détection la plus élevée, obtenue dans cette configuration, est de 
1000 u.m.a. avec une résolution de 1000. [36] Dans le dispositif utilisé ici, la résolution 
couramment atteinte est de 100 u.m.a. Pour permettre une spectrométrie plus fine, il faut 
ajouter un miroir électrostatique ou un réflectron qui permet d’augmenter la résolution 
cinétique. [41] Dans ce cas, du fait d’un champ électrique répulsif, le jet d’ions est replié 

sur lui-même et un paquet d’ions d’un même rapport q mൗ  avec une vitesse 𝓋଴ + ∆𝓋 arrive 
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en premier dans la zone de déflexion. Leur temps de séjour est plus long que celui avec une 
vitesse 𝓋଴ − ∆𝓋. Une compensation de vitesse à la sortie du réflectron est faite, grâce à 
des réflecteurs. En combinant les techniques de Wiley-Mclaren et du miroir électrostatique, 
il est possible d’atteindre une résolution théorique allant jusqu’à m ∆mൗ = 150 000. [42] 

Dans le dispositif expérimental disponible, l’ionisation est réalisée avec un laser excimère 
KrF pulsé à 15 Hz donnant des photons de 5 eV. Le zéro temporel de l’acquisition du 
spectre est défini par la synchronisation de la détection avec l’ionisation. Cela traduit le 
temps d’arrivé des différents groupes d’agrégats sur le détecteur. Une première 
approximation du temps d’arrivée, grâce à un calcul simple du mouvement des agrégats 
ionisés dans le temps de vol, montre qu’il varie comme la racine carrée de la masse : 

 t ≈ a + bට
୬

୯
M଴        (2.7) 

où n, M0 et q sont respectivement le nombre d’atomes dans l’agrégat, la masse de l’élément 
et la charge de l’électron et où a et b sont des paramètres caractéristiques de la configuration 
du temps de vol. Le vide dans le temps de vol est ~10ି଼ mbar.  

Le spectromètre de masse étant sensible au flux laser, il y a deux types de spectre de masse 
enregistrés (figure 2.18) :  

- Spectre de « faible flux » : permet de déterminer la taille de la distribution 
d’agrégats produit par la source. L’atténuation du flux de photons permet de 
prévenir la multi-ionisation et la fragmentation des agrégats. Cela permet aussi 
d’enregistrer un spectre, en principe, représentatif de la distribution de taille des 
agrégats neutres déposés. La source à condensation gazeuse produit une distribution 

pseudo-gaussienne de taille moyenne 〈n〉 de largeur ± 〈n〉
2ൗ . 

- Spectre de « fort flux » : pour contrôler la composition chimique. L’absorption des 
photons peut entrainer un excès d’énergie interne qui entraine l’évaporation de 
monomères et de dimères lorsque les agrégats relaxent dans la première zone 
d’accélération. Le spectre de masse se décale alors vers les petites tailles et les 
masses successives sont résolues presque individuellement. La stabilité des 
agrégats en fonction de leur taille est obtenue grâce à l’étude de l’intensité relative 
des pics. Il est possible de voir sur le spectre de la figure 1.15.b, l’effet de couches 
présenté dans la partie 1.1. Il est possible de voir une alternance pair-impair 
prononcée dans l’intensité des pics, ainsi que les doublements chargés. 
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Figure 2.18 : Spectres de masse par temps de vol des agrégats d’argent. a) à faible flux 
laser, le spectre représente la distribution pseudo-gaussienne des agrégats neutres 
produite par la source. b) à fort flux laser, la fragmentation des agrégats d’argent révèle 
les effets de couches et l’alternance pair-impair dans l’intensité des tailles successives. 
[35] 

Nous avons présenté, dans ce chapitre, une rapide revue des sources possibles d’agrégats 
ainsi que le dispositif expérimental utilisé et sa jouvence permettant l’amélioration et la 
simplification des expériences. Y sont, également, présentés les protocoles expérimentaux 
de synthèse et de dépôts des agrégats. Pour terminer, les différentes techniques de 
caractérisations des dépôts sont présentées. Ces présentations permettent d’appréhender la 
physique des dépôts, du chapitre suivant, plus clairement.  
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Chapitre 3 : Dépôt d’agrégats sur surfaces 

Le dépôt de couches minces nanostructurées a d’abord été étudié grâce aux dépôts 
atomiques. De ce point de vue, le dimère, c’est-à-dire la rencontre de deux atomes, était 
considéré comme le germe stable à partir duquel un îlot pouvait se former. Sous cet angle, 
il est difficile de croire qu’un édifice de plusieurs dizaines d’atomes puisse diffuser sur une 
surface. Pourtant en 1971, Masson et ses collaborateurs mettent en évidence la diffusion de 
cristallite d’or sur une surface de KCl. [43], [44] 

Les dépôts d’agrégats ont, depuis, été très étudiés afin de comprendre les interactions qui 
ont lieu entre la surface et les agrégats et les morphologies qui en découlent. Le dépôt est 
constitué de plusieurs processus qui se suivent, illustré en figure 3.1 :  

a) le dépôt 
b) la diffusion des agrégats sur la surface 
c) la nucléation de ces derniers par collisions entre eux ou sur des défauts 
d) la croissance d’un îlot autour du germe formé 
 

 

Figure 3.1 : Les différentes étapes d'un dépôt d'agrégats sur surface. a) Les agrégats sont 
déposés avec un flux F. b) Ils diffusent par mouvement brownien. c) Ils nucléent par 
collision entre eux ou par piégeage sur un défaut de la surface. d) L'îlot formé croît par 
arrivées successives d’agrégats. 

La cinétique de chacun de ces processus est fortement liée à la taille des agrégats et à la 
structure de la surface. Ainsi, la caractérisation morphologique des structures obtenues 
permet de définir quels sont les mécanismes mis en jeu lors du dépôt. 

Ce chapitre a pour objet d’expliciter les bases de la physique des solides nécessaires à la 
compréhension des travaux de cette thèse. Il ne se veut en aucun cas une revue exhaustive 
des connaissances dans ce domaine.  

3.1 La diffusion des agrégats 
 
En premier lieu, nous allons décrire les régimes de dépôt des agrégats qui dépendent 
de l’énergie incidente avec laquelle les agrégats entrent en contact avec la surface. Il existe 
trois types de régimes différents relatifs à l’énergie de cohésion des atomes dans l’agrégat 
: le régime à basse énergie aussi appelé « soft landing » (~ 0,1 eV/atomes), celui à moyenne 
énergie (1 – 10 eV/atomes) et celui à haute énergie (> 10 eV/atomes). [15], [16], [45] 
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Le dépôt à basse énergie permet de produire un film poreux et les agrégats ne subissent 
quasiment aucune déformation. En effet, l’énergie cinétique par atome est plus faible que 
l’énergie de liaison de l’agrégat. Dès lors l’impact sur l’agrégat est nul. Ce phénomène est 
représenté par le facteur 𝜀 : 

𝜀 =
ா಼೔೙

ೌ೒ೝ
ே⁄

ா
೎೚೓
ೌ೒ೝ ≪ 1           (3.1) 

Où 𝐸௄௜௡
௔௚௥ est l’énergie cinétique de l’agrégat, N le nombre d’atomes dans l’agrégat et 𝐸௖௢௛

௔௚௥ 
est l’énergie de cohésion de l’agrégat. 

C’est un régime complexe à décrire car la morphologie du film obtenue dépend du type 
d’agrégats déposés, de la surface, de la température de cette dernière et également de 
l’interaction entre les agrégats et la surface. La morphologie du film déposé est dominée 
par la diffusion rapide ou non des agrégats déposés. 

Le régime à haute énergie permet d’obtenir des films denses mais au prix de la 
fragmentation des agrégats et un endommagement de la surface. En effet, l’énergie 
cinétique par atome est beaucoup plus élevée que l’énergie de cohésion de l’agrégat : 

   𝜀 =
ா಼೔೙

ೌ೒ೝ
ே⁄

ா
೎೚೓
ೌ೒ೝ ≫ 1    (3.2) 

Et enfin, le régime à moyenne énergie permet de faire des films plus ou moins compactes 
en fonction de l’énergie cinétique fournie aux agrégats. Les agrégats sont déformés de 
manière plastique voir partiellement fragmentés. Il permet d’obtenir des propriétés 
particulières de films d’agrégats comme par exemple une aimantation anisotropique. [15], 
[16] 

La différence entre ces trois régimes est très bien illustrée par la simulation de dépôt de 
cuivre sur un substrat de fer (001) effectuée par Zhang et al en figure 3.2. 

Pour que les agrégats puissent diffuser, ils doivent garder leur intégrité. Les dépôts se font 
donc en « soft landing » avec une énergie de 0,05 eV/atome. 

La diffusion des agrégats ressemble à celle des atomes sur certains points. Tout comme les 
atomes, lorsqu’ils sont déposés, les agrégats ont une trajectoire aléatoire définie comme 
une migration brownienne et ont un libre parcours moyen durant le temps t [15], [43], [44]: 

𝑥 = √4𝐷𝑡                                         (3.3) 

Où D est le coefficient de diffusion. Ce dernier dépend de la température selon une loi 
d’Arrhenius [15], [43], [44], [46], [47]:  

𝐷 = 𝐷଴ exp ቀ −
∆ா

௞್்
ቁ        (3.4) 

Où kb est la constante de Boltzmann et ∆𝐸 peut-être considéré comme une énergie 
d’activation nécessaire à l’agrégat pour se déplacer d’un puits de potentiel d’interaction 
avec la surface à l’autre. Sa description physique est cependant moins claire que pour le 
cas du dépôt d’atomes. D0 est un pré-facteur lié aux interactions entre l’agrégat et la surface. 
Il est défini comme suit [46]–[48]: 
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        𝐷଴ =
ଵ

ସ
𝜈଴𝑎ଶ               (3.5) 

Où ν0 est la fréquence de saut d’un atome et a, la distance minimale de translation d’un 
atome sur le substrat. C’est donc le coefficient de diffusion d’un atome (ou un monomère) 
sur le substrat. 

 

Figure 3.2 : Captures instantanées (vues latérales) de simulations de dynamique 
moléculaire montrant les morphologies de dépôt des agrégats de Cu à 40 ps après dépôt 
sur des substrats de Fe (001) avec différentes énergies incidentes : (a) 0,1 eV/at, (b) 0,5 
eV/at et (c) 1,0 eV/at. [16] 

Le coefficient de diffusion D dépend également de la taille de l’agrégat comme l’a montré 
Arthur Voter en 1986 dans sa simulation numérique de dépôt d’agrégats de rhodium sur 
des substrat de rhodium (100) et G.L. Kellogg, en 1994, en menant la même expérience de 
façon expérimentale. [49]–[53] 

De nombreux mécanismes de diffusion ont été envisagés en fonction de la taille de 
l’agrégat, de la température du substrat ou de la relation d’épitaxie qu’il existait entre 
l’agrégat et le substrat.   

Pour s’intéresser aux différents processus de migration, les agrégats seront séparés en deux 
catégories : les agrégats bidimensionnels avec une forte relation d’épitaxie avec le substrat 
et les agrégats tridimensionnelles qui ont un fort désaccord de maille avec le substrat ou 
dont le coefficient de collage est faible.   

3.1.1 Les agrégats bidimensionnels 
Les agrégats bidimensionnels et leurs propriétés de diffusion ont fait l’objet de nombreuses 
études du fait de leur rôle dans l’élaboration de couches minces. Des études effectuées, 
ressortent deux grandes familles de mécanisme de migrations : le déplacement par 
mouvement individuel des atomes de l’agrégats et leur déplacement collectif.  

Le coefficient de diffusion des agrégats dépend également des mécanismes de diffusion en 
suivant une loi d’échelle où le coefficient α marque cette dépendance [46], [48], [49], [54], 
[55]: 

𝐷௡ = 𝐷଴𝑛ିఈ                                                   (3.6) 
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Où D0 est le coefficient de diffusion d’un monomère, n est le nombre d’atomes composant 
l’agrégat et 𝛼 > 0. 

De nombreuse études ont mis en avant que l’exposant α est une signature du mécanisme de 
diffusion dominant, variant en fonction de la taille des agrégats. [48], [50], [51], [54], [55] 

a.  Le mouvement individuel 
La diffusion par mécanisme individuel d’atomes est dominante pour les agrégats de petite 
taille ou en relation d’épitaxie avec le substrat tels que les systèmes homogènes ; pour 
exemple, Agn/Ag(100) [56]. Du fait de l’épitaxie, un atome de l’agrégat bidimensionnel 
sera lié avec des énergies comparables à l’agrégat et au substrat. 

 

Figure 3.3 : Représentation schématique des trois mécanismes individuels présentés 

Il existe trois cas limites pour les mouvements individuels d’atomes, qui sont illustrés en 
figure 3.3 : 

- La diffusion périphérique (DP) où un atome se déplace le long du bord de l’agrégat. 
Dans ce cas le coefficient vaut α = 3/2. [48], [50], [54], [57] 
En effet, si on considère un agrégat plat, donc 2D, de nb atomes qui se déplace sur 
une distance δx durant un temps t, alors le nombre d’atomes en mouvement durant 
ce temps t, avec un libre parcours moyen τ, sera : 

𝑑. 𝛿𝑥. 𝑛௕ = ඥ𝑁(𝑡)                                       (3.7) 

et 𝑁 =
ேబ௧

ఛ
                                (3.8) 

où N0 est le nombre de particules en mouvement à un instant donné.  
Le mouvement de l’agrégat étant dû au déplacement des atomes périphériques, la 
quantité de particules en mouvement est proportionnelle à la densité d’équilibre 
d’atomes de bords ρb et au périmètre de l’agrégat soit 𝑁଴ ∝ 𝜌௕𝑑.  
Le libre parcours moyen de ses particules étant proportionnel au coefficient de 

diffusion DDP, 𝜏 ∝ 𝑑ଶ

𝐷஽௉
ൗ  alors [50] : 

𝑁(𝑡) ∝
஽ವುఘ್௧

ௗ
              (3.9) 

Et donc finalement  

𝛿𝑥ଶ ∝
஽ವುఘ್௧

ௗయ
  et comme 𝐷௡ ∝

ఋ௫మ

௧
 (voir équation 3.3) 
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on obtient donc : 

 𝐷௡ ∝
ଵ

ௗయ
                             (3.10) 

Comme le diamètre d’un agrégat 2D varie en n1/2 alors le coefficient de diffusion 
varie bien en n-3/2. 
 
En 1986, Arthur Voter trouve un coefficient α = 1,76 ± 0,06 [49]. D’autres 
simulations et expériences, comme le dépôt d’agrégat de Rh (1 < n < 14) sur Rh 
(110) [53], ont apporté la preuve de deux phénomènes. La première montre que les 
résultats s’écartent de α = 1,5 car le modèle utilisé lors des simulations Monte-Carlo 
de diffusion d’agrégats ne prend pas en compte la nature chimique des agrégats et 
des surfaces. La seconde, met en lumière que la modification de la taille des 
agrégats amène à une variation cyclique de Dn en fonction de n pour des tailles 
inférieures à 102 reflétant l’incrémentation de la taille des agrégats entre les tailles 
dites parfaites 𝑛 = 𝑁௣ , définies au chapitre 1 (fermeture de couches géométriques). 
La diffusion maximale étant pour n = Np + 1, comme illustré en figure 3.4. Cette 
figure montre également des comportements bien distincts en fonction de la taille 
de l’agrégat, pour les tailles intermédiaires.  [53], [55], [58] 
 

 

Figure 3.4 : Coefficient de diffusion normalisé en fonction de la taille des agrégats pour 
Ea = 0.24 eV and R = 0 à 300 K. Zoom : fortes oscillations avec des maximums à Np+1 

et des minimums à Np+3 [58] 

- La diffusion par évaporation-condensation corrélée aussi appelée diffusion sur la 
surface (ou terrasse) (DT), permet à un atome émis très rapidement de diffuser sur 
la terrasse d’un bord à l’autre de l’agrégat. Il va ainsi faire bouger le centre de masse 
de l’agrégat et le coefficient α = 1. [50], [51], [54], [57] 
Comme pour la DP, on part d’un agrégat 2D qui effectue un déplacement de δx 

durant un temps t avec pour chaque atome, un libre parcours moyen 𝜏 ∝ 𝑑ଶ

𝐷஽்
ൗ . 

Le nombre de particules en mouvement, à un instant donné, est N0 qui cette fois est 
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proportionnel à la densité d’atomes de surface ρs. On peut donc écrire 𝑁଴ ∝ 𝜌௦𝑑ଶ 
où [50] : 

    𝑁(𝑡) ∝ 𝐷஽்𝜌௦𝑡        (3.11) 
 
 
d’où 

   𝛿𝑥ଶ ∝
஽ವ೅ఘ್௧

ௗమ
 et comme 𝐷௡ ∝

ఋ௫మ

௧
     

 On obtient ici : 

                  𝐷௡ ∝
ଵ

ௗమ
                                               (3.12) 

 
Le coefficient de diffusion varie donc bien en n-1 (car d varie en n1/2).  
Karina Morgenstern et al trouvent, en 1995, un coefficient α = 0,99±0,20 en accord 
avec les résultats de Wen et al, qui mènent à un coefficient de diffusion de l’ordre 
de 10-15 cm2.s-1 pour des agrégats d’Ag sur une surface Ag (100). [50], [56] 
 

- La diffusion par évaporation-condensation décorrélée (EC) est le mécanisme usuel 
du murissement d’Oswald (Oswald Ripening). La diffusion se fait par évaporation 
aléatoire des atomes sur les agrégats formant un gaz atomique 2D. Il y a, ainsi, un 
échange entre le gaz et les agrégats. Les atomes évaporés peuvent se condenser, soit 
sur le même agrégat, soit sur un autre, rendant la quantification de ce mécanisme 
difficile. Pour ce mécanisme, le coefficient α = ½. [48], [51], [54], [57] 
José Soler, en 1996, a montré que l’évaporation-condensation décorrélée n’avait 
lieu que sur des temps courts et qu’à des temps plus longs, le mécanisme dominant 
était l’évaporation-condensation corrélée. 

 
La prédominance d’un mécanisme sur un autre dépend, de la taille des agrégats, de leur 
compacité. Plus un agrégat est compact, plus la diffusion de bord sera difficile. Elle dépend, 
également, de l’interaction chimique entre l’agrégat et le substrat. Ces trois mécanismes 
amènent à une diffusion très lente de l’ordre de 10-17cm2.s-1.[57] 

b.  Le mouvement collectif 
Il existe des mécanismes plus rapides qui permettent aux agrégats de diffuser, passant par 
le déplacement de plusieurs atomes, de façon simultanée. Hamilton et al, en 1995, 
proposent un mécanisme collectif de déplacement par propagation de dislocation de petits 
agrégats (5 < n < 50) en homo-épitaxie sur un substrat cfc (111). Le principe de ce 
mécanisme est le déplacement d’une rangée d’atomes, de façon simultanée, des sites cfc 
vers les sites hc permettant le mouvement de la dislocation et donc de l’agrégat comme le 
montre la figure 3.5. [57], [59]  
 
Il existe également d’autres mécanismes de diffusion d’agrégats induisant le mouvement 
de dislocation et qui sont : le mécanisme de propagation de dislocation coudée, où la même 
rangée d’atomes se déplace par mouvements séquentiel mais corrélés, et le mécanisme par 
glissement, où tous les atomes de l’agrégat se déplacent simultanément.  
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Hamilton et al suggèrent, grâce au calcul des énergies d’activation, que pour les petits 
agrégats (n < 20), le mécanisme dominant serait celui par glissement, que pour les agrégats 
de taille moyenne (20 < n < 100), la diffusion se ferait préférentiellement par propagation 
de dislocation et que pour les gros agrégats (n > 100), le mécanisme dominant serait celui 
par propagation de dislocation coudée. Néanmoins, il faut noter que ces mécanismes restent 
en compétition avec le mécanisme individuel de DP, puisqu’il s’agit, ici, d’agrégats en 
homo-épitaxie. [57], [59] 
 

 
Figure 3.5 : Schéma illustrant le mouvement d'un agrégat par propagation de 

dislocation. La rangée d'atomes centrale se déplace des sites cfc vers les sites hc. [59] 

En 1996, Hamilton et al étudient des agrégats en hétéro-épitaxie. Ils montrent que l’énergie 
d’activation des agrégats est plus basse lorsque le désaccord de maille augmente (figure 
3.6). L’introduction d’une dislocation est plus simple dans ce cas. Il montre, également, 
que cette dislocation se propage, d’autant plus vite, lorsque l’agrégat à une très grande 
stabilité (nombres magiques) et donc une très haute mobilité. [57], [60] 

 

Figure 3.6 : Énergie d’activation pour la diffusion d’un agrégat n = 9 en fonction du 
désaccord de maille avec le substrat [56] 

3.1.2 Les agrégats tridimensionnels 
La mobilité des agrégats tridimensionnels est étonnamment grande au vu de leur taille. Par 
exemple, Bardotti et al ont montré que des agrégats Sb2300 et des agrégats Au250 , déposés 
sur du graphite pyrolytique hautement orienté, (Highly oriented pyrolytic graphite en 
anglais, HOPG) avaient un coefficient de diffusion de 10-8 cm2.s-1 à température ambiante 
[61], [62]. Les agrégats sont mobiles jusqu’à ce qu’ils trouvent une position de moindre 
énergie, c’est-à-dire lorsqu’ils sont arrêtés par un défauts ou agrégés à un autre agrégat. En 
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principe, les mécanismes individuels présentés précédemment sont également possibles 
pour les agrégats 3D, surtout, lorsque ces derniers sont en épitaxie avec le substrat ou posés 
sur un substrat ionique. Néanmoins, les mouvements collectifs semblent plus probables 
pour expliquer la vitesse de diffusion. En revanche, les atomes d’un agrégat 3D étant plus 
nombreux que dans un agrégat 2D, ils tendent à garder une structure plus rigide. La 
propagation de dislocation est donc beaucoup plus difficile, voire exclue, pour les agrégats 
3D. [43], [57], [63] 

En 1997, Pierre Deltour montre que la diffusion des agrégats 3D est contrôlée par un 
mouvement collectif des atomes de l’agrégat qui dépend de trois paramètres que sont le 
paramètre de maille du substrat, sa température et la taille de l’agrégat [63]. 

Il montre que le coefficient de diffusion de l’agrégat varie selon une loi d’échelle : 

         𝐷 ∝ 𝑛ఉ               (3.11) 

Où  dépend du décalage entre les paramètres de maille du substrat et de l’agrégat. 

Lorsque le désaccord de maille est grand (≈ 0,7 – 0,8)  = -0,66, alors que pour un petit 
désaccord de maille (≈ 0,9)  = -1,4. Les désaccords de mailles sont calculés grâce à des 
potentiels de Lennard-Jones, les calculs sont détaillée dans les travaux de Deltour et al [63]. 
La figure 3.7 obtenue grâce à des simulations de dynamique moléculaire montre qu’une 
modification de 10% du paramètre de maille du substrat, augmente le coefficient de 
diffusion de deux ordres de grandeur. [57]  

  

Figure 3.7 : Dépendance du coefficient de diffusion au désaccord de maille entre le 
substrat et l’agrégat (n = 100). D/D* est le coefficient de diffusion normalisée. [57] 

Le coefficient de diffusion est inversement proportionnel à la barrière d’énergie à 
surmonter pour que le mouvement soit possible. Cette barrière est de l’ordre de n-2/3, soit 
la zone de contacts entre le cluster et l’agrégat. On voit donc qu’en grand désaccord de 
maille, il n’existe plus qu’un simple contact de surface avec D ∝ n-2/3. Dans ce cas, la 
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trajectoire de l’agrégat est un mouvement Brownien, peu influencé par le substrat et le 
mécanisme de diffusion représente le glissement de l’agrégat. Alors qu’un petit désaccord 
de maille engendrera une trajectoire par saut, de site en site, et ralentira la diffusion. [63]–
[65] 

Le mécanisme par glissement des agrégats 3D, en désaccord de maille, s’explique par la 
grande taille de ces derniers. En effet, le grand nombre d’atomes permet à l’agrégat d’avoir 
des modes de vibrations internes similaires à ceux du matériau massif. Ces vibrations sont 
une force motrice pour la diffusion et, à température ambiante, elles se couplent aux 
phonons du substrat, ce qui crée une force supplémentaire pour faciliter le mouvement 
Brownien. C’est cette combinaison de phonons qui permet à l’agrégat de surmonter la 
barrière d’énergie et d’avoir une diffusion rapide. Les agrégats 3D ont, donc, une diffusion 
comparable à celle des atomes et lorsqu’ils sont préformés puis déposés, ils peuvent 
diffuser d’autant plus facilement qu’ils ont moins de probabilité d’être en épitaxie avec le 
substrat. [63]–[65] 

De plus, ce couplage de vibrations va avoir comme second effet, d’augmenter la distance 
de diffusion. Dans ce cas, les agrégats 3D sont considérés comme ayant une super diffusion, 
c’est-à-dire qu’en diffusion normale,  𝛿𝑥ଶ(𝑡) = [𝑥(𝑡) − 𝑥(0)]ଶ ∝ 𝑡ఊ  avec  = 1 alors 
qu’en super diffusion  > 1. Cette diffusion plus longue est décrite mathématiquement 
comme un vol de Lévy.[64], [65] 

En 2000, Lewis et al ont montré que des dimères d’agrégats 3D pouvaient se déplacer avec 
un coefficient de diffusion comparable à celui de l’agrégat seul, signifiant que l’agrégation 
de plusieurs agrégats peut être mobile. Ils supposent que d’après la loi d’échelle de Deltour, 
un îlot de 100 agrégats (≈ 25 000 atomes) devrait pouvoir se déplacer sur du graphite. [64] 

Cette dernière hypothèse montre qu’il y a encore beaucoup d’inconnues concernant les 
agrégats 3D et leur diffusion. De plus, la mesure du coefficient de diffusion est 
extrêmement difficile puisqu’il dépend grandement de l’état de propreté des agrégats et du 
substrat.   

3.2 La nucléation et la croissance 

Les processus de nucléation et de croissance des dépôts d’agrégats en soft landing sont très 
proches des processus de dépôts d’atomes où  l’agrégat est considéré comme un « super-
atome », permettant de se placer dans un modèle simple d’agrégation limitée par la 
diffusion ; en anglais Diffusion Limited Aggregation (DLA), c’est-à-dire dépôt diffusion 
et agrégation irréversible des agrégats, dont les étapes sont [57], [66]–[70]:  

- dépôt des agrégats sur la surface 
- diffusion des agrégats  
- nucléation : quand un agrégat rencontre un autre agrégat (nucléation homogène) ou 

un défaut (nucléation hétérogène), il s’immobilise et provoque la formation d’un 
îlot 

- la croissance : quand un agrégat rencontre un îlot, ce dernier le capture et grandit 
- la percolation : les îlots grandissent et finissent par se rejoindre.  

Lors des premières étapes du dépôt, la nucléation domine ce qui signifie que la taille 
moyenne des ilots reste constante et leur densité augmente. Quand le taux de couverture, 
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c’est-à-dire lorsque le temps de dépôt augmente pour un flux constant, la nucléation et la 
croissance coexistent. La densité va continuer d’augmenter mais moins rapidement et les 
îlots vont grandir de plus en plus rapidement. Lorsque la densité d’îlots atteint sa valeur 
maximum, c’est le régime de saturation et la densité d’îlot à saturation est Nsat. A ce stade, 
c’est la croissance qui domine. Chaque agrégat déposé va, donc, forcément être capturé par 
un îlot. Quand le temps de dépôt augmente encore, le régime atteint est celui de la 
percolation et la densité d’îlot va diminuer. Le régime de percolation n’est jamais atteint 
durant les travaux de cette thèse.  

Pour une taille donnée, la nature de la nucléation dépend du flux. Il y a deux types de 
nucléation : homogène, qui est la collision entre deux agrégats, et hétérogène, qui est la 
rencontre d’un agrégat avec un défaut lors de sa diffusion. [57], [67]–[69], [71]  

A faible flux, la nucléation est dirigée par la présence de défauts sur la surface qui sont des 
sites de nucléation puisqu’ils perturbent la diffusion des agrégats en diminuant leur 
coefficient de diffusion.  La première étape du dépôt est la décoration des défauts. Si le flux 
reste constant, alors, lorsque le taux de couverture augmente, la croissance domine. Les 
îlots grandissent et leur densité reste constante, Nsat est alors égale à la densité de défaut.  

A fort flux, pour un taux de couverture donné, Nsat est plus grand que la densité nominale 
de défauts sur la surface. La densité d’îlots augmente avec le flux par rencontre entre 
agrégats. Dans ce cas, la densité d’îlot dépend de la probabilité de collisions entre agrégats 
tout en restant liée à la vitesse de dépôt. La figure 3.8 montre l’évolution de la densité d’îlot 
avec le flux et la transition de nucléation hétérogène à homogène lorsque le flux augmente. 

 

Figure 3.8 : Graphe log-log d’évolution de densité d’îlot Ns comparée à la densité 
nominale de défauts en fonction du flux Ф, lors d’un dépôt de Sb500 sur HOPG. La 
différence de morphologie est due à la différence de répartition des masses, c’est-à-dire la 
place qu’ont les îlots pour croitre. [67] 
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La densité d’îlot suit une loi de puissance selon le flux  et le coefficient de diffusion D 
[67]:  

  𝑁௦௔௧ = 𝐴 ቀ
஍

஽
ቁ

ఈ

    (3.12)  

La densité d’îlot à saturation est donc la signature de la nature de nucléation. C’est 
également une mesure directe de la diffusion locale des agrégats pour une taille donnée et 
une observation quantitative de l’interaction entre agrégats et substrat.  

3.2.1 La densité d’îlots à saturation 
La croissance est caractérisée par la cinétique de formation d’îlots, la valeur de 
concentration d’îlot à saturation Nsat et l’épaisseur correspondante. La densité d’îlot Nisl est 
pilotée par la compétition entre deux temps caractéristiques [57], [66], [69]–[71]:  

- τdiff qui est le temps nécessaire à la diffusion des agrégats sur une surface, lié à la 
constante de diffusion D, à la température de dépôt et à la taille des agrégats, ici le 
diamètre d : 

  𝜏ௗ௜௙௙ =
ௗమ

஽
      (3.13) 

- τdep qui est le temps entre deux arrivés successives d’agrégats sur le substrat. Ce 

temps dépend du flux d’agrégat   : 

  𝜏ௗ௘௣ =
ଵ

஍
      (3.14) 

Comme cela a déjà été souligné, la densité d’îlots dépend du flux et donc de l’épaisseur du 
dépôt. Pour un faible flux, elle dépend également de la densité de défauts. Plus le flux est 
fort, ou plus il y a de défauts, plus il y a de points de nucléation, plus la densité d’îlot 
augmente, mais plus la taille est petite et donc plus la zone de capture des îlots va être 
petite. C’est-à-dire que plus Nsat est élevée plus le nombre d’agrégats capturés par un îlot 
sera faible.  

a. Nucléation homogène 
Dans le cas de la nucléation homogène, Nsat dépend des paramètres de dépôt ( et 𝜏ௗ௘௣). 

Soit 
ଵ

ఛ೙ೠ೎
 le taux de nucléation, c’est-à-dire le nombre de fois où un agrégat rencontre un 

îlot de taille critique i* par unité de surface, ce qui signifie qu’un îlot composé de i* + 1 
agrégat deviendra immobile, et Ni* est la densité d’îlots de tailles i*. La densité d’îlots 
satisfait la relation de Walton, c’est-à-dire qu’elle évolue en fonction de la densité ρ 
d’agrégats déposés sur la surface [69] : 

         𝑁௜∗ ∝ 𝜌௜∗      (3.15) 

Le taux de nucléation est proportionnel au nombre d’agrégats déposés et d’îlots présents, 
avec  la quantité d’agrégats déposés par unité de surface et de temps : 

ଵ

ఛ೙ೠ೎
∝ (Φ + 𝐷𝜌)𝑁௜∗                                       (3.16) 

Le premier terme est associé aux agrégats déposés directement sur un îlot de taille i* et le 
second à la croissance d’îlot de taille i* par arrivée d’agrégats diffusants avec le coefficient 
de diffusion D.  
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Lorsque la densité maximum d’îlot est atteinte ou quand un agrégat a plus de probabilité 
de rencontré un ilot que de rencontrer un autre agrégat, les îlots vont passer en phase de 
croissance et la matière nouvellement déposée va augmenter la surface occupée par l’îlot. 
Il est possible de définir une zone de capture des agrégats autour de l’îlot en traçant la 
médiatrice des segments joignant les centres des sites voisins (figure3.9). Ces zones sont 
appelées polygones de Voronoï. A la fin de la croissance, en limite de percolation, l’îlot 
peut occuper la totalité du polygone. La phase de croissance durera jusqu’à la percolation 
et prendra un temps tp. A saturation la surface disponible pour chaque îlot vaut 𝑠௜ = 1/𝑁௦௔௧ . 
Et à 𝑡௣ − 𝛿𝑡 , il est possible d’écrire [69] : 

   
ଵ

ఛ೙ೠ೎
∝  

ேೞೌ೟

௧೛
                         (3.17)                    

 

Figure 3.9 : Polygones de Voronoï représentant les zones de capture associées à chaque 
centre de nucléation (dépôt de 2, 7 MC de Ag800 avec F = 0 ,6 MC/min)[35] 

La densité d’agrégats en mouvement à la surface provient de la compétition entre la 
quantité déposée à la surface avec le flux  et ceux capturés par les îlots de taille i à la 
vitesse de  𝐷𝜌𝑁௦௔௧ . D’où la densité : 

           𝜌 =  
஍

ேೞೌ೟஽
≈

஍ௌ೔

஽
             (3.18) 

Dans ce cas, la croissance en volume de l’îlot de taille linéaire R est limitée par la diffusion 
et vaut :  

           
ௗோయ

ௗ௧
∝  𝐷𝜌                                    (3.19) 

Et comme tous les agrégats déposés pendant le temps tp sont répartis sur les différents îlots 
en fonction de leur taille : 

           𝑅ଷ ∝  
஍௧

ேೞೌ೟
                            (3.20) 

Au moment où t = tp les îlots recouvrent toute la surface, Si , du substrat qui leur était 
accessible donc :  
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           𝑅ଶ ∝  𝑆௜                                   (3.21) 

Ce qui signifie que, en utilisant les formule 3.17, 3.18 et 3.21 :  

   𝑡௣ ∝
ேೞೌ೟ௌ

೔

య
మൗ

஍
=  

ଵ

஍ேೞೌ೟
భ/మ               (3.22) 

En considérant que le terme de dépôt directe sur les îlots est négligeable et en utilisant les 
équations (3.15) et (3.16) il est possible d’écrire :  

ଵ

ఛ೙ೠ೎
∝ 𝐷𝜌௜∗ାଵ                                             (3.23) 

En utilisant l’équation (3.18) cette expression à saturation devient : 

ଵ

ఛ೙ೠ೎
∝ 𝐷 ቀ

஍

஽ேೞೌ೟
ቁ

௜∗ାଵ

                                   (3.24) 

Ce qui nous permet de déduire en utilisant (3.17) et (3.22) : 

𝑁௦௔௧ ∝ ቀ
஍

஽
ቁ

మ೔∗

మ೔∗శఱ
                                       (3.25) 

La figure 3.10 montre l’évolution d’agrégats isolés et la densité d’îlots en fonction du temps 
de dépôt. On peut voir que dans un premier temps, la densité d’agrégats augmente 
rapidement ainsi que la densité d’îlots grâce à la rencontre de monomères. Le taux de 
couverture est assez faible, de l’ordre de 0,1%. Puis quand les îlots capturent des agrégats, 
leur densité diminue comme la probabilité de créer de nouveaux îlots et donc la densité 
d’îlots augmente de plus en plus lentement. Le régime de saturation est atteint pour un taux 
de couverture de 15% [57], la coalescence diminuant le nombre d’ilots au-delà de ce taux 
de couverture. On obtient alors : 

𝑁௦௔௧ ∝ ቀ
஍

஽
ቁ

భ

య
                                              (3.26) 

Des analyses théoriques de Villain en 1992 et les simulations de type Monte Carlo de 
Bardotti et al en 1995 donnent une expression plus précise :  

𝑁௦௔௧ = 0,53 ቀ
஍

஽
ቁ

଴,ଷ଺

                                      (3.27) 
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Figure 3.10 : Évolution de la densité d'agrégats (monomère) et des îlots en fonction du 
temps de dépôt avec F = Ф [57] 

La mesure de Nsat en fonction de la taille et du flux permet de caractériser les agrégats et 
plus précisément leur diffusion et permet d’estimer la taille du germe critique de nucléation.  

b. Nucléation hétérogène 
La nucléation hétérogène, quant à elle, se fait sur les défauts. La densité de défauts, égale 
à c0, doit être suffisamment grande pour que les agrégats ait une probabilité de 1 de nucléer 
sur les défauts. Dans ce cas, le régime de saturation est atteint lorsqu’il y a autant d’agrégats 
déposés que de défauts et que ces mêmes agrégats aient eu le temps de les atteindre. Dans 
ce cas [69]: 

𝑁௦௔௧ = 𝑐଴                                           (3.28) 

La densité d’agrégats en mouvement vaut cette fois d’après (3.18) : 

        𝜌 =  
஍

௖బ஽
                             (3.29) 

et le temps de saturation est estimé par le temps caractéristique pour l’occupation de tous 
les défauts : 

𝑡௦௔௧ ∝
௖బ

஍
+

ଵ

௖బ஽
                                           (3.30) 

Une fois la densité d’îlots à saturation atteinte, Nsat reste constant jusqu’à la percolation et 
le rayon moyen d’îlots vaut d’après l’équation 3.20 : 

                𝑅 ∝ ቀ
஍௧

௖బ
ቁ

ଵ/ଷ

             (3.31) 

Ici, le flux n’influence pas Nsat mais uniquement le temps nécessaire pour l’atteindre donc 
Nsat caractérise le substrat et non plus les agrégats. Néanmoins, il faut noter que les agrégats, 
à la différence des atomes, ne sont pas sensibles à tous les défauts présents sur la surface. 
Étant plus gros, ils ne ressentent pas les défauts inférieurs à leurs dimensions mais D 
diminuant avec la taille, le temps de passage des agrégats près des défauts est allongé. De 
plus, la caractérisation de surface des substrats ne permet pas de définir avec précision c0 
et le temps de piégeage des défauts n’étant pas infini, il est difficile de présupposer de la 
densité d’îlots à saturation.  

c. Nucléation mixte 
Il existe une transition entre les deux types de nucléation signifiant que les deux peuvent 
avoir lieu simultanément et en compétition. D’un point de vue théorique, cette situation 
n’est pas soluble analytiquement. En cas d’absence de ré-évaporation (température de dépôt 
suffisamment basse) et lorsque la concentration de défauts c0 est suffisamment forte, il est 
possible d’écrire [69]:  

ௗఘ

ௗ௧
∝ Φ − 𝐷𝜌(𝑐 + 𝑁)                                           (3.32) 

ௗே

ௗ௧
∝ 𝐷𝜌(𝜌 + 𝑐)                                                 (3.33) 

ௗ௖

ௗ௧
∝ −𝐷𝜌𝑐                                                         (3.34) 
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Où, c, est la densité de défauts n’ayant pas encore piégé d’agrégats au temps t. Dans ce cas, 
la densité d’agrégats en mouvement sur la surface provient de la compétition entre le flux 
() et la nucléation sur les îlots déjà formés (N) ou les défauts (c). La densité d’îlots 
augmente au court du temps, grâce à la nucléation homogène (ρ) et hétérogène (c). La 
densité de défauts libres au cours du temps, diminue avec la nucléation hétérogène. Le 
nombre d’îlots à saturation résulte donc de la compétition entre les deux taux de 
nucléation :  

Homogène :  
ଵ

ఛ೙ೠ೎
∝ (Φ + 𝐷𝜌)𝑁௜∗ et Hétérogène :  

ଵ

௧ೞೌ೟
= ቂ

௖బ

஍
+

ଵ

௖బ஽
ቃ

ିଵ

. 

3.2.2 La morphologie des îlots 
Les résultats expérimentaux de dépôts d’agrégats en soft landing montrent différentes 
morphologies d’îlots et suggèrent la possibilité de contrôler ces structures pendant leur 
croissance. Deux grands types de structures ressortent de ses expériences : les structures 
ramifiées, aussi appelées dendritiques ou fractales, et les structures compactes. [57], [71], 
[72] 

Ces structures ne sont pas expliquées par le modèle simple utilisé précédemment. Il faut un 
modèle qui prend en compte la vitesse des agrégats mais aussi la dynamique de 
coalescence. Le modèle choisi fait apparaitre une compétition entre deux temps 
caractéristiques [57], [66], [67], [71], [72] : 

- le temps de coalescence τcol : c’est le temps nécessaire pour que deux agrégats ou 
pour qu’un îlot et un agrégat, coalescent complétement. Ce temps dépend de 
l’interaction entre agrégats, de leur nature, de leur taille et de la température de 
dépôt. 

- l’intervalle de temps entre l’arrivée successive de deux agrégats sur la même cible  
∆t (= τdiff + τdep). Il dépend du flux, de la température du dépôt, de la taille des 
agrégats et de la nature du substrat et donc de l’interaction agrégats substrat. 

Les paramètres importants pour contrôler la morphologie des structures sont donc le flux, 
la taille et la nature des agrégats, la température et la nature du substrat.  

Comme dit précédemment, quand deux agrégats se rencontrent, ils forment un îlot. Cet îlot 
ou la rencontre d’un agrégat et d’un îlot est, dans un premier temps, d’une forme non 
compacte qui n’est pas en équilibre thermodynamique. Cette structure va tendre à se relaxer 
vers une forme d’équilibre. Pendant le temps de relaxation, un îlot peut capturer un autre 
agrégat (figure 3.11) [57], [70], [72]: 

 

Figure 3.11 : Interaction possible entre deux agrégats en contact sur une surface 
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- si ∆t > τcol alors la structure aura le temps de relaxer et de devenir compacte avant 
l’arrivée d’un autre agrégat. La relaxation se fera par coalescence complète et les 
îlots seront tridimensionnels et compacts. 

- si ∆t < τcol alors la structure n’aura pas le temps de relaxer et l’îlot aura une forme 
ramifiée. On parle de dépôt en juxtaposition et les îlots ainsi formés sont 
généralement des structures bidimensionnelles dendritiques. 

Bien sûr, tous les cas intermédiaires de coalescences partielles sont possibles.  

La cinétique de coalescence et de relaxation d’agrégats en contact (détermination précise 
de 𝜏௖௢௟) est un problème complexe qui a été discuté dans la littérature à partir de différentes 
approches théoriques que nous ne décrirons pas ici [57], [71], [72]. Il est, néanmoins, 
possible d’introduire un modèle empirique simple permettant de rendre compte de la 
morphologie des structures obtenues par assemblage d’agrégats sur des surfaces. Ce 
modèle développé par Bréchignac et al. [72] permet d’expliquer le degré de coalescence 
des nanostructures (total, partiel ou nul) sur la base d’une comparaison entre un temps de 
coalescence 𝜏௖௢௟(𝑟, 𝑅), estimé à partir de lois de puissance en fonction de la taille des objets 
en contact (r et R), et du temps caractéristique ∆t, évoqué plus haut, qui contraint 
l’évolution du système métastable. 

Comme dit plus haut, 𝜏௖௢௟ dépend de la température de l’échantillon et donc de celle de 
l’îlot ainsi que de la taille des agrégats et des îlots rencontrés. Si la température est 
suffisamment basse par rapport à la température de fusion, le mécanisme dominant pour la 
coalescence est la diffusion de surface des atomes de l’agrégat sur l’îlot. Les atomes de 
l’agrégat vont aller d’une région de haute courbure, où ils ont peu de voisins, vers une 
région de plus faible courbure et donc plus stable. 

Si le système à suffisamment de temps pour évoluer, il tendra vers une forme d’équilibre 
sphérique comme illustré en figure 3.12. 

 

Figure 3.12 : Processus schématisé de coalescence après contact entre un agrégat 
sphérique (rayon r) sur un agrégat plus gros de rayon R. Les atomes de surface diffusent 
afin de réduire la courbure locale de la structure dans la zone de contact. La sphérisation 
est complète au bout d’un temps noté τ(r,R). 
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Lorsque deux agrégats sphériques en contact ont la même taille (rayon r), les théories 
macroscopiques de frittage, impliquant des processus de diffusion atomique de surface, 
prédisent un temps de coalescence variant comme [73]:  

𝜏௖௢௟(𝑟, 𝑟) ∝ 𝑟ସ                                                       (3.35) 

Lorsque un agrégat de très petite taille (r), contenant essentiellement des atomes de surface 
plus faiblement  liés, est en contact avec un agrégat de plus grosse taille (îlot sphérique de 
rayon R), le temps de coalescence sera contrôlé par le temps de diffusion de ces atomes sur 
la surface de l’îlot et variera comme 𝜏௖௢௟(𝑟 ≪ 𝑅) ∝ 𝑅ଶ. 

De manière plus générale, la vitesse de coalescence des objets en contact sera d’autant plus 
lente, que le rapport de leur proportion d’atomes de surface au regard de leur proportion 
d’atomes de volume, sera faible. Le temps de coalescence d’un agrégat de rayon r sur un 
îlot de rayon R avec r < R sera empiriquement donné par une loi de puissance du type [72]: 

𝜏௖௢௟(𝑟, 𝑟) = 𝑓(𝑟)𝑅ఈ                                                        (3.36) 

avec f une fonction croissante de r et α un exposant de l’ordre de 2. 

La figure 3.13 montre la variation schématique du temps de coalescence en fonction des 
tailles d’îlots (R) et d’agrégats incidents (r). La courbe en pointillés représente la variation 
de τcol pour deux agrégats de même taille r en fonction de r (3.35). La courbe pleine 
représente l’évolution τcol pour un agrégat de taille r et un îlot de taille R en fonction de la 
taille de l’îlot (3.36). Le temps de coalescence augmente quand la taille de l’agrégat 
augmente et de même lorsque la taille de l’îlot augmente. 

 

Figure 3.13 : Compétition entre le temps de coalescence et le temps de dépôt de 
nouveaux agrégats en fonction de la taille des îlots et des agrégats incidents [72] 

La figure 3.13 montre également la variation de Δt défini plus haut (temps entre 2 collisions 
liantes) en fonction de R pour un r donné. Δt reste quasiment constant avec R puisqu’il 
dépend principalement du flux d’agrégats. 

Dans cette figure, Rc représente donc la taille maximum de  l’îlot avec lequel un agrégat 
incident de rayon rc aura pu complétement coalescer avant l’arrivée d’un autre agrégat. Il 
est défini par ∆𝑡 = 𝜏௖௢௟(𝑟௖ , 𝑅௖) . Si R < Rc, on aura une coalescence complète , sinon elle 
sera partielle comme on le verra plus loin. Cela met en évidence que c’est la compétions 
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entre ces deux temps caractéristiques (∆𝑡 𝑒𝑡 𝜏௖௢௟(𝑟, 𝑟)) qui va déterminer la forme de la 
structure. [57], [71], [72]  

 

A partir de ce modèle, nous pouvons donc présenter 3 situations rencontrées 
expérimentalement dans la formation des nanostructures : absence de coalescence et pure 
juxtaposition, , ramification et coalescence partielle ou coalescence totale 

a. Juxtaposition pure 
D’après le modèle précédent, la juxtaposition pure sans coalescence se rencontre quand le 
temps de collision Δt se trouve être plus rapide que le temps minimum nécessaire à deux 
agrégats incidents (rayon rc) pour pouvoir coalescer entre eux. Cela correspond à la 
situation illustrée dans la figure 3.14. 

  

Figure 3.14: Comparaison entre le temps de coalescence et le temps caractéristique entre 
deux collisions liantes correspondant au cas où se produira une pure juxtaposition sans 
coalescence possible. 

La signature d’un dépôt par juxtaposition est une morphologie ramifiée dont les bras sont 
de la taille des agrégats incidents comme il est possible de le voir sur les dépôts d’agrégats 
Sbn sur HOPG de Yoon et al [72], Bardotti et al [61] ou encore Bréchignac et al [71]. La 
structure ramifiée est caractérisée par sa taille globale étendue L, aussi appelée rayon de 
giration Rg, sa largeur de bras (ou branche) ξ (figures 3.15) et sa dimension fractale Df. La 
dimension fractale mesure la répartition de matière au sein de l’îlot et représente son degré 
de ramification. La largeur typique de bras < ξ > dépend de la taille des agrégats incidents 
et plus précisément du nombre d’atomes < n > contenus dans l’agrégat ou encore de son 
diamètre dinc = < 2r >. L, quant à lui, dépend du nombre d’agrégats composant l’îlot, 
suivant une loi de puissance  [57], [61], [71], [72], [74], [75] :    

𝑛 = 𝐿஽೑                                                 (3.37)      

Il existe une méthode expérimentale pour déterminer la dimension fractale ainsi que la 
largeur de bras qui sera détaillée plus loin.  

Cette croissance ramifiée implique que la diffusion de bord est suffisamment lente par 
rapport à la diffusion de surface des agrégats. La vitesse de croissance n’est pas la même 
pour tout l’îlot. Il est plus simple pour les agrégats mobiles d’atteindre le bout des branches 
que le cœur de l’îlot, ce qui induit la structure ramifiée. La longueur périphérique effective 



67 

P accessible aux agrégats est donc la somme des longueurs locales des bouts de branches 
en dehors de l’îlot.                     

 

Figure 3.15 : Paramètres caractéristiques d'un îlot ramifié 

Cette longueur est donnée par 
ௗௌ

ௗ௅
= 𝑃, où S est l’aire du substrat occupé par un îlot de 

dimension fractale Df est [71], [72]: 

𝑆 =
గకమ

ସ
ቀ

௅

క
ቁ

஽೑

                                                 (3.38)                                  

La condition aux limites de cette aire est obtenue pour la forme circulaire dont Df = 2 : 

𝑆 =
గ௅మ

ସ
                            (3.39)                         

i.  Détermination de la dimension fractale 
Pour déterminer, le rayon de giration, la dimension fractale des structure ramifiées de façon 
expérimentale ainsi que la largeur de bras, il suffit d’utiliser des images faites au 
microscope électronique à balayage. Les faibles grossissements permettront de déterminer 
le rayon de giration et les images de plus grandes résolutions permettront, quant à elles, de 
déterminer la largeur de bras et la dimension fractale.  

Pour mesurer la largeur des branches, la méthode utilisée est celle du comptage de boites 
(box-counting). Utilisons le modèle de la fractale de Vicsek formée de A carrés de côté ξ 
représenté en figure 3.16 [4], [76]–[78].  

 

Figure 3.16 : Fractale de Vicsek composée de A carrés de côté ξ [35] 

La surface exacte de cette fractale 𝒮et son périmètre P s’écrivent [79]:  

𝒮 = 𝐴𝜉ଶ                                                    (3.40)                    
 
𝑃 = 2(𝐴 + 1)𝜉                                            (3.41)                           
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Ce qui amène : 

𝒮

௉
=

஺

ଶ(஺ାଵ)
𝜉                                                   (3.42)                  

Les fractales étant constituées d’un grand nombre de particules alors [77] : 

  
𝒮

௉
≈

క

ଶ
                                                             (3.43) 

En mesurant 𝒮 et P, il est possible de déterminer ξ. Pour une fractale réelle, il faut passer 
par un traitement d’image. Le principe est illustré figure 3.17. La première étape est un 
seuillage afin d’obtenir une image binaire. La structure est ensuite identifiée et les pixels 
de surface et de périmètre, la composant, sont dénombrés. Tous les pixels blancs 
contribuent à la surface et chaque pixel blanc avec, au moins, 8 voisins noirs est considéré 
comme un pixel du périmètre. Cette méthode entraine une légère surestimation du 
périmètre venant de la forme carrée des pixels qui sont comptabilisés. Cette légère 
surestimation est complètement lissé par moyenne sur plusieurs structures.  

La dimension fractale, quant à elle, est déterminée grâce à la méthode des carrés 
concentriques. La dimension fractale est généralement définie comme [4], [35], [76] :  

𝐷௙ = lim
௟→଴

୪୬ (ℓ)

୪୬
భ

ℓ

                                                  (3.44) 

Où N(ℓ) est le nombre de bras similaires de taille linéaire ℓ nécessaires pour recouvrir toute 
la structure. 

 

Figure 3.17 : Détermination de la largeur des bras fractals. (a, b, c) : méthode de 
dépouillement des images : (a) image MEB d’une fractale d’argent expérimentale, (b) 
seuillage de (a) :  les pixels blancs sont dénombrés comme pixels de surface (𝒮), (c) 
détection des contours : les pixels blancs sont comptés pour la mesure du périmètre (P). 

(d) : histogramme de 𝒮
𝑃ൗ  obtenu pour une collection de fractales d’où une largeur 

moyenne des ramifications : ξ = 19 ± 1 nm. [35] 
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La dimension fractale généralement obtenue expérimentalement, est de l’ordre de 𝐷௙ ≈

1,7.  

b. Juxtaposition et coalescence partielle 
En 1999, Yoon et al [72] a ont montré que Sbn déposé sur HOPG avait une forme 
dendritique dont la largeur de bras était plus large que la taille des agrégats incidents. Il a 
été mis en évidence, aussi bien dans les travaux de Bardotti et al [62], [80], que ceux de 
Yoon et al [72] et Bréchignac et al [71] que la morphologie de telles structures pouvaient 
dépendre de la taille des agrégats incidents.  

Les agrégats Sb4, qui sont de petits agrégats, forment des structures compactes sur HOPG 
alors que Sb500 déposés sur HOPG forment des structures ramifiées (figure 3.18). Il y a 
donc une transition de morphologie de compacte à ramifiée en fonction de la taille. 

 

Figure 3.18 : Image MEB d’ilots d’antimoine sur HOPG pour différentes tailles d’agrégats 
incidents (a) n = 4 [72], (b) n = 90, (c) n = 150, (d) n = 500 et (e) n = 1400 [71] 

Ce phénomène indique que les îlots ramifiés ont localement une relaxation similaire à celles 
des îlots compacts qui peut être interprétée sur la base du modèle phénoménologique 
développé auparavant (figure 3.13) à la condition de remplacer le rayon R par le rayon local 
ℛ  qui est l’inverse de la courbure locale des nanostructures. A partir d’agrégats incidents 
de taille rc, des ilots vont croître de manière compacte jusqu’à une taille R = Rc définie par 
∆𝑡 = 𝜏௖௢௟(𝑟௖ , 𝑅௖). Une fois cette taille atteinte, les agrégats suivants vont venir s’attacher à 
l’ilot sans le faire grossir mais se regrouperont en un autre ilot de taille limite Rc attaché 
au premier. La structure croîtra donc de manière ramifiée avec des protubérances possédant 
un rayon de courbure ℛc proche de Rc , ou encore des bras de largeur ξ : 

𝜉 = 2ℛ௖                                                             (3.45) 

Comme ∆t varie peu avec R, alors ℛ௖ ≈ 𝑅௖ et 2Rc est le diamètre critique auquel la 
transition morphologique à lieu.  
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Par conséquent, on comprend que la limite de coalescence partielle dépendra de la taille 
des agrégats incidents comme illustrée dans la figure 3.19. Cela explique par exemple que, 
dans la figure 3.18, pour 〈𝑛〉 = 90, la largeur de bras < ξ > = 20 nm alors que pour 〈𝑛〉 = 
2000, la largeur des bras est de l’ordre du diamètre des agrégats incidents. Donc la largeur 
de bras < ξ >, tout comme le diamètre typique < 2R > des îlots compacts, ou encore le 
nombre critique d’agrégats pc, dépendront de la taille des agrégats incidents. [57], [71], [72] 

 

Figure 3.19: Détermination graphique des diamètres de transition morphologique pour 
deux tailles d’agrégats incidents. L’évolution lente du temps entre deux attachements ∆t 
est choisie arbitrairement identique pour les deux tailles, sans conséquence sur 
l’interprétation phénoménologique. Si rc1 < rc2 alors Rc1 > Rc2. 

A partir du rayon critique R = Rc auquel se fait la transition morphologique, on peut déduire 
un nombre critique d’agrégats pc. Quand l’îlot est plus petit que la taille critique, R < Rc et 
p < pc, τcol < ∆t alors l’îlot est compact. Et inversement, quand l’îlot est plus grand que la 
taille critique, R > Rc et p > pc, τcol > ∆t alors l’îlot est ramifié. 

 

Figure 3.20 : Graphe log-log du nombre critique d’agrégats Pc pour la transition de 
morphologie compacte-ramifiée en fonction de la taille des agrégats incidents.[71] 
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La figure 3.20 montre le nombre d’agrégats critiques pc pour la transition en fonction de la 
taille de l’agrégat n. Il est possible de voir que pc(n) et donc Rc(n), augmente quand n 
diminue. L’extrapolation directe de pc = 1 et donc ln(pc) = 0 donne la taille d’agrégat nc 
au-delà de laquelle l’îlot va croitre grâce à la juxtaposition pure, c’est-à-dire uniquement 
par agrégation limitée par la diffusion. [71], [72] 

Comme cela se voit sur la figure 3.18, la distinction entre la coalescence et la juxtaposition 
est facilement faite. Il suffit de comparer la taille des îlots à celle des agrégats. 

En 2001, Bréchignac et al [71] ont montré qu’il était possible de contrôler la morphologie 
des îlots en déposant successivement des tailles différentes d’agrégats. La figure 3.21 
montre des dépôts d’antimoine de tailles < n > = 90 et < n > = 500 ainsi que les 
morphologies obtenues en les déposant séquentiellement l’une après l’autre. La cinétique 
de croissance est changée par le changement de taille d’agrégats pendant le dépôt. Les îlots 
polymorphiques sont gouvernés par un comportement de mouillage libre des agrégats sur 
les îlots.  

Nous trouvons, dans ce chapitre, la présentation physique des dépôts, nécessaire à la lecture 
des parties suivantes. En effet, la compréhension de la diffusion, de la nucléation et de la 
croissance, et des mécanismes inhérents à ces systèmes, est nécessaire pour pouvoir étudier 
le comportement de sonde que peuvent avoir les agrégats présentés dans la deuxième partie 
ainsi que leur vieillissement dans la dernière partie. 

 

Figure 3.21 : Images MEB de quatre films après des dépôts séquentiels de différentes 
tailles d’agrégats Sbn. (a) n = 90, (b) n = 90 suivis de n = 500, (c) n = 500 et (d) n = 500 
suivis de n = 90. L’image (b) montre que l’addition de Sb500 forme des dendrites sans 
affecter le corps de l’îlot déjà formé et sur l’image (d), l’addition de Sb90 perturbe le corps 
de la fractale déjà formée. [71], [72] 
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c. Coalescence  totale 
En déposant des agrégats de Sbn sur du carbone amorphe, Yoon et al, ont montré en 1999 
[72] que la signature du mécanisme de coalescence était la formation systématique d’îlots 
compacts plus grands que les agrégats incidents. Les structures compactes de ce type sont 
caractérisées par leur forme sphérique de rayon R et leur périmètre 𝑃 = 2𝜋𝑅. [57], [71], 
[72] La figure 3.22 illustre l’évolution de la taille des îlots en fonction de celle des agrégats 
incidents en relation avec les images de microscopie des dépôts correspondants. 

 

Figure 3.22 : A gauche : Image METB d’ilots de Sb déposés sur un substrat de carbone 
amorphe pour différentes tailles d’agrégats incidents : 〈𝑛〉 = 4, (b) 〈𝑛〉 = 90, (c) 〈𝑛〉 = 150, 
and (d) 〈𝑛〉 = 2200. A droite : Évolution de taille d’îlots d’antimoine sur du graphite en 
fonction du diamètre moyen des agrégats incidents pour un taux de couverture donné de 
0,5 MC. [72] 

On voit que pour des agrégats de taille inférieure à une taille critique (rc ≈ 2.5nm), la taille 
des objets coalescés augmente quand la taille des agrégats incidents diminue alors qu’au-
delà de cette taille, il n’y pas de croissance et les ilots ont la même taille que les agrégats 
incidents (Figure 3.22 droite).  

Interpréter l’obtention de telles morphologies de forme compacte, en l’absence d’un début 
de ramification n’est pas immédiat dans le cadre du modèle phénoménologique précédent. 
En comparaison avec le cas du graphite HOPG, la situation est rendue ici plus compliquée 
par la présence d’une grande densité de défauts sur la surface du carbone amorphe. Ces 
défauts agissent d’une part comme des centres de nucléation hétérogène en induisant la 
formation d’une plus grande densité d’îlots, de taille par conséquent limitée, pour un dépôt 
de matière équivalent. D’autre part ces défauts vont influer sur les coefficients de diffusion 
des agrégats et leur dépendance avec la taille, de manière plus sélective. 

La présence de défauts sera ressentie d’autant plus fortement que la taille des agrégats 
déposées sera grande [81]. Les petits agrégats seront donc plus mobiles que les plus gros 
et pourront se regrouper en plus gros ilots avec une densité surfacique plus faible (figure 
3.22 gauche). Le temps caractéristique ∆t augmentera donc fortement avec la taille. Les 
agrégats de taille supérieure à rc ≈ 2.5nm auront une mobilité négligeable et ne pourront 
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pas se rencontrer et coalescer. Les images montrent des distributions de particules qui 
conservent la taille initiale et qui présentent une grande densité de surface.  

Les agrégats de taille inférieure à rc vont commencer à pouvoir se rencontrer et coalescer. 
Leur temps caractéristique de coalescence sera toujours plus rapide que le temps entre deux 
collisions successives ∆t ce qui permettra de générer des formes compactes. Cependant, le 
nombre de particules composant les îlots va dépendre de la densité de ces derniers et de la 
quantité de particules déposées. Ce nombre est ici insuffisant pour dépasser la taille critique 
des îlots au-delà de laquelle la ramification pourrait se manifester (figure 3.13). Cela 
explique aussi pourquoi la taille des îlots augmente quand la taille des agrégats incidents 
diminue (plus grande mobilité et plus faible densité d’îlots). 

 

 

 

Nous avons donc, dans ce chapitre, présenté la physique des dépôts et les notions 
nécessaires à la lecture des parties suivantes. En effet, la compréhension de la diffusion, de 
la nucléation et de la croissance, et des mécanismes inhérents à ces systèmes, est 
indispensable pour pouvoir étudier le comportement de sonde que peuvent avoir les 
agrégats présentés dans la deuxième partie ainsi que leur vieillissement dans la dernière 
partie. 

  



 
 

 
 
 
 
 
 
 



 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

Partie 2 : Agrégats, sondes d’états de 
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Nous allons dans cette partie, illustrer le rôle de sonde que peuvent avoir les agrégats pour 
visualiser les défauts et les états de surface des substrats de dépôts. En effet, la densité des 
îlots, la morphologie des nanostructures obtenues, leur position, … dépendent de 
l’interaction entre les agrégats déposés et la surface. On peut donc inverser le point de vue, 
et faire de l’analyse des dépôts, une mesure plus ou moins directe de l’interaction et donc 
de l’état de surface.  

Chapitre 4 : Les substrats carbonés et leurs défauts 
En effet, les surfaces carbonées, que ce soit le graphite, le graphène ou les nanotubes de 
carbone, peuvent présenter différents types de défauts. La nature, la localisation et les 
dimensions de ces défauts, sur matériaux carbonés, sont très variables. Ils sont très bien 
répertoriés et de nombreux calculs théoriques ont été menés. Ceci a bien évidemment 
motivé notre choix, de démontrer cela sur des matériaux carbonés. Ces défauts apparaissent 
lors de la synthèse de ces surfaces ou sont dus à des éléments extérieurs. Certaines 
applications, comme en électronique par exemple, nécessitent des surfaces quasi-parfaites, 
ou à minima, avec le moins d’imperfections possibles. D’autres applications peuvent, quant 
à elles, accepter des défauts et voir même leur rendement en être amélioré comme il est 
possible de l’observer pour certains capteurs [82]. Il est donc très utile de pouvoir détecter 
la présence de défauts et d’en déterminer la nature en fonction de l’utilisation souhaitée 
pour une surface donnée. En cela, la spécificité des agrégats permet d’en faire d’excellentes 
sondes.  Leur taille étant contrôlable, il peut être possible d’étalonner le type de défauts à 
détecter. Il est possible de choisir d’ignorer certains défauts qui seraient plus petits ou 
beaucoup plus gros que les agrégats déposés. Les agrégats vont ainsi pouvoir, par 
nucléation hétérogène, marquer des défauts de même ordre de grandeur de taille. 
Permettant ainsi d’exclure les défaut plus petits ou beaucoup plus gros. Pour pouvoir 
appréhender cela, il est nécessaire, dans un premier temps, de définir les différentes 
surfaces et les différents défauts existants pour, ensuite, pouvoir les marquer avec des 
agrégats.  

Dans ce chapitre, nous allons dans un premier temps, présenter les surfaces carbonées 
utilisées, discuter de leur structure idéale, de leurs différents modes de synthèse et faire un 
inventaire des défauts qui peuvent être rencontrés. La littérature est foisonnante, concernant 
cela, l’occasion nous est donnée, ici, de faire un travail de synthèse avec un regard 
spécifiquement porté sur les défauts. Les propriétés de ces structures sont évoquées, 
lorsqu’elles ont un impact sur la nature et la densité des défauts, ou lorsque ces propriétés 
sont modifiées par la présence de défauts. Une attention toute particulière a été portée à la 
synthèse du graphène. En effet, un des objectifs premiers de ce travail de thèse, qui a été 
malheureusement compliqué par les différents déménagements, travaux et pannes qu’a 
connu le dispositif expérimental, était de synthétiser le graphène et d’utiliser la 
caractérisation de sa surface par ces sondes, comme outil d’optimisation. 

De même, au laboratoire Aimé Cotton, les agrégats déposés sur substrats et notamment sur 
substrat de graphite, ont beaucoup été étudiés, notamment pour décrire et comprendre les 
mécanismes de diffusion, de nucléation, de croissance, de stabilité et/ou de relaxation. Nous 
saisissons, également l’occasion, ici, de revisiter certains résultats, sous ce nouvel angle, 
qui consiste à considérer l’agrégat, non plus comme brique élémentaire de construction, 



78 

mais comme sonde, marqueur révélateur, à travers l’interaction agrégat-surface, de la 
nature et de l’état de la surface.   

Nous allons dans un premier temps décrire les différents substrats de matière carbonée, que 
nous avons utilisé et lister les principaux défauts, que l’on peut rencontrer. 

4.1. Graphite HOPG 
Le graphite est un support intéressant pour le dépôt d’agrégats métalliques puisqu’il est 
d’une part, chimiquement inerte, et d’autre part, peu couteux et abondant. Les applications 
du graphite en tant que substrat sont nombreuses  comme support pour la catalyse en milieu 
aqueux, par exemple, ou dans les filtres à particules [83], [84]. 

1.4.1. Structure et synthèse 
Le graphite est un ensemble de feuillets de carbone plans, empilés de façon parallèle. Les 
plans parallèles à la surface sont appelés plans basaux et ceux perpendiculaires à la surface 
sont les plans de bords, comme illustré sur la figure 4.1. Chaque atome de carbone dans un 
plan basal est lié à trois voisins par des liaisons covalentes hybridées sp² tandis que les 
liaisons inter-plans basaux sont des liaisons faibles de type Van der Waals.  

 

Figure 4.1 : Schéma d’un échantillon de graphite de 6 feuillets et une marche  

Chaque feuillet est une feuille de graphène ayant une structure hexagonale en nid d’abeilles 
comme le montre la figure 4.2, à gauche. Les plans basaux sont empilés suivant la séquence 
ABAB, chaque plan A est décalé par rapport au plan voisin B. Le centre de chaque 
hexagone A est au-dessus d’un atome B. Pour chaque plan, il existe deux sous réseaux de 
sites non équivalents (figure 4.2, à droite). Les sites α dont les atomes ont un voisin direct 
dans le plan sous-jacent et les sites β dont les atomes n’ont pas de voisin direct avec le plan 
sous-jacent. Il existe deux types de graphite : naturel ou synthétique d’élaboration 
industrielle par pyrolyse de substances organiques. Le Graphite Pyrolytique Hautement 
Orienté (en anglais : Highly Oriented Pyrolytic Graphite, HOPG) est une des formes 
synthétiques possibles, avec à la fois, la plus haute pureté et la meilleure qualité structurelle. 
Les plans basaux de HOPG sont polycristallins. Ils possèdent plusieurs grains avec 
différentes orientations les uns par rapport aux autres. La surface est donc composée de 
terrasses de quelques micromètres carrés, délimitées par des marches mono ou multiplans.  

Le HOPG est synthétisé à partir du graphite pyrolytique à haute température et à haute 
pression, en évitant au maximum les impuretés. La qualité du HOPG est caractérisée par 
diffraction aux rayons X. Cette technique d’analyse permet de mesurer la désorientation de 
mosaïque (mosaic spread), c’est à dire la désorientation des différents plans cristallins les 
uns par rapport aux autres, ainsi que la taille des grains et des cristallites. La plus grande 
qualité obtenue ayant une très petite désorientation de 0,4° ± 0,1° et une grande largeur de 
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grain, supérieur à 3 microns, tandis que la plus basse qualité a une désorientation de 3,5° ± 
1,5° et des petits grains de 30 à 40nm [67], [83]–[85].  

 
Figure 4.2 : Structure cristallographique du graphite 

1.4.2. Défauts  
Bien que toutes les précautions soient prises par les fabricants, il leur est impossible d’éviter 
la présence de défauts. Comme cela a été vu précédemment, la densité de défauts sur la 
terrasse influence les propriétés de mobilité et de nucléation des agrégats.  

Il existe deux grands types de défauts sur les substrats d’HOPG, qui sont les défauts 
structuraux longue distance, comme les marches, et les défauts ponctuels localisés, comme 
les trous. 

a. Défauts structuraux  
Ces défauts peuvent se créer à la synthèse, lors du clivage ou du fait des sondes d’analyse 
comme celles de l’AFM qui peuvent aussi les déplacer.  

 

Figure 4.3 : Image AFM d’une marche sur une surface propre de graphite HOPG (a) et 
son profil associé (b) [83] 

Les défauts structuraux peuvent être des marches délimitant les terrasses, comme 
présentées en figure 4.3. Elles présentent une différence de hauteur par rapport aux terrasses 
qu’elles délimitent. Leur densité sur l’échantillon final n’est pas négligeable devant le libre 
parcours moyen des agrégats. Les joints de grains (figure 4.4), sont différents des marches 
puisqu’ils ne présentent pas de différence de hauteur et ne sont donc pas visibles sur les 
profils AFM.  

Les tailles et les orientations des grains varient les uns par rapport aux autres et il reste 
difficile de les définir par les méthodes d’analyses classiques. C’est souvent sous les limites 
de résolution spatiale d’analyses cristallographiques comme la diffraction X, par exemple. 
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Figure 4.4 : (a) Image MEB d’un joint de grains d’HOPG décoré par des agrégats 
d’argent de taille moyenne <n> = 500 [67]  

Le graphite est suffisamment souple pour être courbé, plissé et même enroulé. Sa souplesse 
lui permet de former des structure 3D comme les plis présentés en figure 4.5 a. Ces derniers 
peuvent être causés par la dislocation de plusieurs feuilles de graphène pendant le clivage. 
Ils présentent des courbes convexes et concaves, peuvent avoir des profils très différents 
(figure 4.5 b) et posséder plusieurs faces (figure 4.5 c). Plus les plis sont larges, plus ils 
sont facettés.  

 

Figure 4.5 : (a) Image AFM d’un pli sur une surface de graphite (b) Schéma de profils de 

plis sur HOPG [32] (c) Schéma d’un pli à trois faces [83] 

Il existe aussi des défauts étendus, résultants de l’effet de contraintes spatiales sur la densité 
d’états électroniques dans les joints du graphite (figure 4.6). La densité d’état se mesure 
grâce à la microscopie et spectroscopie à effet tunnel et varie avec le nombre de couches 
de graphène et leur ordre d’empilement. Les défauts obtenus par variation spatiale de la 
densité électronique peuvent être des lignes de champs de déformation élastique ou des 
champs de contrainte périodique. [1], [35], [67], [83], [86] 

  

Figure 4.6 : Image STM d’une surface de graphite montrant un joint de grains induisant 
une déformation élastique de la densité électronique [67] 
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b. Défauts ponctuels 
Les défauts ponctuels peuvent être, des lacunes d’un seul ou plusieurs atomes, des 
adsorbats ou des inclusions, comme le montre la figure 4.7. Le maillage du substrat est 
visible autour de l’inclusion. Ses défauts sont généralement dus à la synthèse du HOPG ou 
à des contaminations. La densité de ses défauts est comprise entre 1.10-8 et 1.10-4 nm-2 ce 
qui correspond respectivement à 5.10-10 et 5.10-6 défauts par atome de carbone dans le plan 
de la surface.  

Il n’y a pas de corrélation évidente entre la densité de ces défauts et la qualité du HOPG. 
Les défauts ponctuels seront détaillés dans la partie portant sur les défauts du graphène, 
puisque la première couche du graphite peut être assimilée à du graphène multicouches, le 
graphène pouvant être obtenue en exfoliant du graphite (voir la partie sur la synthèse du 
graphène). [35], [67], [83] 

 

Figure 4.7 : Image STM avec résolution atomique de défaut ponctuel du graphite [71] 

c. Contamination et nettoyage 

En réalité, le graphite n’est pas complétement inerte. Des études de dépôt d’or, réalisées 
dans les années 1960 [83], montrent qu’une exposition à l’eau ou/et au solvant de nettoyage 
influe sur la densité d’agrégat d’or sur la surface de graphite. En 1978, Métois et al. [87] 
ont étudié la contamination de surface de graphite en fonction des conditions 
expérimentales, en décorant les défauts avec des atomes d’or. Ils ont montré que le nombre 
de défauts augmente avec la présence de charges dans le gaz résiduel de l’enceinte. La 
densité d’ions positifs est proportionnelle à la pression résiduelle dans l’enceinte. Ce gaz 
résiduel peut être produit par les pompes ioniques signifiant que toute source d’ions doit 
être retirée du chemin du substrat avant et après le dépôt. Martinez-Martin et al [37] 
démontrèrent en 2013 que la surface du graphite est un bon piège pour les molécules d’eau 
et d’hydrocarbure cyclique. Leur adsorption à la surface du graphite modifie ses propriétés 
mécaniques et chimiques. Le moyen le plus simple pour limiter la présence d’inclusions et 
d’adsorbats à la surface d’HOPG est de cliver la surface. L’étude de Métois et al compare 
la qualité de surface clivée à l’air et sous ultravide. Elle prouve qu’il est possible d’obtenir 
une surface « propre » avec un clivage à l’air, si le graphite est étuvé, sous ultravide, 
immédiatement après ce clivage, pendant au moins 5h à 450°C. Les travaux de Martinez-
Martin valide que la surface du graphite peut être gardée exempte de contaminant, si la 
température est supérieure à 323K. C’est pour cette raison que nous avons fait le choix de 
cliver les surfaces d’HOPG, à l’air, juste avant de les étuver dans l’enceinte ultravide durant 
72h à 550°C.  
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4.2. Graphène 
Le graphène est un matériau 2D très étudié, ces dernières années, pour ces propriétés 
particulières. Il a été découvert, en 2004, par Andre Geim and Konstantin Novoselov. 
Découverte pour laquelle, ils ont reçu le prix Nobel de physique en 2010. [17], [84], [88], 
[89] 

Le graphène est un feuillet monocouche compacte, composé d’atomes de carbone hybridés 
sp² possédant une grande surface de contact soit une surface pouvant réagir au milieu 
extérieur (environ 2000 m².g-1[84], [89]). Il possède des propriétés mécaniques et 
électriques exceptionnelles. Il est considéré comme le matériau connu, le plus fin, le plus 
flexible et le plus résistant. [10], [88] Il peut être envisagé comme bloc de construction pour 
de nombreux matériaux graphitiques. Enveloppé sur lui-même, il devient du fullerène 0D ; 
roulé, c’est un nanotube de carbone 1D ; enfin, empilées sur plusieurs feuilles, il donne du 
graphite 3D. Ces trois formes sont illustrées sur la figure 4.8 [84], [89]–[91].  

 

Figure 4.8 : Schéma de construction de matériaux graphitiques à partir du graphène 2D. 
Il peut être enveloppé en fullerène 0D, roulé en nanotube 1D ou empilé en graphite 3D. 

[90] 

Ses propriétés spécifiques permettent d’envisager un grand nombre d’applications 
potentielles dans de nombreux domaines comme la nanoélectronique, les batteries, les 
matériaux composites, la photonique, les cellules photovoltaïques, les capteurs ou encore 
les biocapteurs. [10], [88], [91], [92] 
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4.2.1. Structure et propriétés 

 

Figure 4.9 : (a) Structure 2D du graphène en nid d’abeille avec la distance 
interatomique.[89], (b) et structures possibles des bords [90] 

Le graphène est composé d’atomes de carbone hybridés sp², organisés en un réseau 
hexagonal, en nid d’abeille, ressemblant au plan basal du graphite, avec la même distance 
interatomique (1,42 Å), comme le montre la figure 4.9 a. [89] 

La maille élémentaire est composée de deux atomes de carbone avec trois liaisons σ 
covalentes, planaires, hybridées sp², responsables des propriétés mécaniques et d’une 
liaison π hors plan, responsable des propriétés électroniques. [17], [84], [91]. Les bords du 
graphène peuvent avoir deux structures différentes, appelées zigzag (ZZ) ou chaise 
(« armchair », AC) comme l’illustre la figure 4.9 b [10]. Le graphène peut se présenter en 
simples couches (GSC), bicouches (GBC) ou en multicouches (GMC). Le nombre de 
couches à une forte influence sur ses propriétés. 

Grâce à sa structure en nid d’abeille et à ses liaisons σ, le GSC est un matériau résistant 
avec un module de Young de 1 TPa [10], [89], cinq fois plus élevé que celui de l’acier, 
allant en diminuant avec l’augmentation du nombre de couches (le module d’Young du 
graphène trois couches est de 0,98 TPa [89]. Le graphène a également une excellente 
stabilité chimique, une bonne conductivité thermique (environ 5000 W.m-1.K-1 [89]) 
supérieure à celle du cuivre. Il est transparent à la lumière blanche. Pour le GSC, son 
absorbance est de 2,3%. Elle augmente lorsque le nombre de couches augmente. [10], [88], 
[89], [91] 

L’une des propriétés les plus intéressantes du graphène est une mobilité électronique très 
élevée, due à sa structure électronique liée aux liaisons 𝜋 lui permettant une conductivité 
électrique importante. Le graphène est un semi-conducteur sans gap dont les bandes de 
conduction et de valence ont une dispersion conique se rejoignant en six points, comme il 
est possible de le voir, sur la figure 4.10 a.  

Le GSC possède donc des propriétés métalliques. La structure de bande dépend du nombre 
de couches et de leur séquence d’empilement (figure 4.10 b)  permettant un gap modifiable. 
Les bords du graphène ont des propriétés électroniques différentes en fonction de leur 
arrangement. La structure en ZZ montre des propriétés métalliques, c’est-à-dire que sa 
structure de bande ne présente pas de gap contrairement à celle en AC qui est semi-
conductrice, comme le montre la figure 4.10c. [10], [17], [86], [91], [93] 
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Figure 4.10 : (a) Structure de bande de GSC [93], (b ) Spectre expérimentale STS en 
fonction du nombre de couches [86] et (c) structure de bande GSC avec des bords en bras 

de chaise (gauche) et en zigzag (droite) [10] 

4.2.2. Synthèse 
Il existe de nombreuses méthodes de synthèse du graphène. Le choix d’une de ces méthodes 
se fait en fonction de l’utilisation prévue puisque certaines méthodes permettent 
d’augmenter ou de minimiser certaines propriétés ou même de fonctionnaliser le graphène. 
Chaque méthode a ses avantages et ses inconvénients. Elles peuvent être classées en trois 
catégories : synthèse par voie solide, synthèse par voie liquide et synthèse par voie gazeuse. 
La figure 4.11 [94] montre différents types de synthèse. 

 

Figure 4.11 : Illustration schématique des principales techniques de production du 
graphène : (a) exfoliation micromécanique (b) liaison anodique (c) Dépôt en phase vapeur 
(d) Exfoliation en phase liquide (e) Croissance sur SiC (f) Précipitation de carbone 
contenue dans un substrat de métal [94] 

a. Phase solide 
Les méthodes de synthèse par voie solide incluent, l’exfoliation mécanique, la liaison 
anodique et la croissance épitaxiale sur SiC ou métal.  

i. Exfoliation mécanique  
L’exfoliation mécanique est une méthode utilisée par Novoselov et Geim, en 2004, pour 
produire un monocristal de graphène monocouche de haute qualité. Cette méthode simple, 
jamais utilisée jusque-là, ne nécessite pas de matériel spécifique. L’exfoliation mécanique 
consiste à décoller des feuilles de HOPG avec du ruban adhésif (figure 4.11a). C’est la 
méthode la plus courante pour l’obtention de GSC pour des études fondamentales en 
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laboratoire car elle permet de garder les fonctionnalités originales du graphène. [6], [10], 
[82], [88], [89], [94], [95]. Il suffit de placer un morceau de ruban adhésif sur du graphite 
et de tirer sur ce ruban. Les feuillets de graphite adhérant au ruban sont clivés le long du 
plan cristallin, exposant une surface atomiquement plate.  

 

Figure 4.12 : : Représentation schématique des différentes étapes séquentielles 
d’exfoliation du graphène [82]  

Un second morceau de ruban adhésif est collé sur la surface nouvellement exposée puis est 
décollé afin de séparer, en deux, les feuillets déjà clivés, les rendant plus fins comme 
l’illustre la figure 4.12 [82]. Ce processus est répété autant de fois que nécessaire pour 
obtenir le graphène voulu. Il suffit, ensuite, de presser le dernier morceau de ruban adhésif 
sur le substrat désiré qui peut être, par exemple, SiO2 ou Si. 

Cette technique a pour avantage de donner la possibilité d’obtenir de grands domaines 
monocristallins et un graphène d’excellente qualité. En revanche, cette technique est 
limitée par la taille du cristal utilisé, le nombre de feuillets de graphène par échantillon, 
difficile à contrôler et l’impossibilité d’utiliser cette technique de façon industrielle. [6], 
[82], [94], [95] 

ii. Liaison anodique 
Cette méthode est utilisée dans l’industrie microélectronique pour lier les substrats de 
silicium aux substrats de verre. Pour la synthèse de GSC, il suffit de presser du graphite 
contre du verre et d’appliquer un courant entre le graphite et un métal de contact (figure 
4.11 b).  Parallèlement, le verre est chauffé à environ 200°C, pendant 10 à 20 minutes. 
Quelques couches de graphite se collent alors, par interaction électrostatique au verre et 
peuvent ainsi être clivées en retirant le verre. La température et le voltage permettent de 
contrôler le nombre de couches et la taille de l’échantillon. [94] 

iii. Croissance épitaxiale  
La croissance épitaxiale se fait par graphitisation sous vide en chauffant le substrat. Cette 
technique permet d’obtenir du graphène de très bonne qualité, monocouche, avec une 
grande surface de contact et un film continue monocristallin jusque sur les bords, suffisant 
pour l’électronique. Cependant, la croissance épitaxiale nécessite un équipement 
spécifique, une haute température de fonctionnement, les substrats utilisés sont onéreux et 
peuvent polluer le graphène. [6], [10], [88], [94], [95] 
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iv. Sur SiC 
Lorsque le carbure de silicium SiC est chauffé à haute température (environ 1000°C), sous 
vide, les atomes de Si sont évaporés à la surface du cristal. Les atomes de carbone restants 
se reconstruisent en graphène sur le dessus du substrat de SiC, comme le montre la figure 
4.11 e. Le taux de croissance du graphène dépend de la polarisation de la face du cristal. 
Lorsque le SiC est correctement passivé, lorsque qu’il y a une couche d’oxyde sur la totalité 
de la surface, il n’interagit pas avec la couche de graphène et son gap est suffisamment 
large pour être considéré comme un isolant à température ambiante permettant une 
utilisation directe dans l’électronique. [6], [10], [88], [94], [95] 

v. Sur métal 
Dans un premier temps, le substrat de métal est saturé en atomes de carbone, puis il est 
chauffé sous vide, permettant ainsi au carbone de précipiter à la surface du substrat. Comme 
pour le SiC, durant la phase de refroidissement, le carbone forme une monocouche de 
graphène (figure 4.11f). La quantité de carbone pouvant être dissoute dans différents 
métaux n’est que de quelques pourcents atomiques. Pour éliminer le risque de compétition 
entre la formation de carbure métallique et de graphène, des métaux ne formant pas de 
carbure comme le cuivre, le nickel, l’or, le platine ou l’iridium sont utilisés. L’épaisseur du 
film dépend du métal utilisé pour le substrat et donc de la solubilité du carbone et de sa 
température d’introduction. Elle dépend aussi de l’épaisseur du substrat et du taux de 
refroidissement.[6], [94], [95] 

b. Phase liquide 
Les méthodes en phase liquide comprennent l’exfoliation en phase liquide, l’oxyde de 
graphène et le broyage mécanique. 

i. Exfoliation en phase liquide  
L’exfoliation en phase liquide (LPE, Liquide Phase Exfoliation) se base sur le même 
principe que l’exfoliation mécanique, à savoir, en séparant des couches de graphite en 
brisant les liaisons faibles inter-couches comme le schématise la figure 4.11 d. 
Généralement, la LPE se fait en trois étapes : la dispersion du graphite dans un solvant, 
dans un premier temps, l’exfoliation via des ultrasons ensuite et pour finir, la purification 
nécessaire pour séparer les feuillets exfoliés du graphite, le plus souvent, par centrifugation. 
[6], [10], [82], [88], [94], [96] 

Pour faciliter l’exfoliation, il est nécessaire que le solvant utilisé possède une énergie de 
surface proche de celle du graphène (46,7 nN.m-1 [89]), afin de minimiser les tensions 
interfaciales entre le solvant et les feuillets. Hormis le fullerène, dans les conditions 
ambiantes, la majorité des formes élémentaires graphitiques sont insolubles dans l’eau. Les 
solvants utilisés sont le N-méthyl-pyrrolidone (NMP) (qui apparait comme le meilleur 
solvant pour obtenir du GSC), le diméthylformamide (DMF), le dimethylacetamide 
(DMA), le γ-butyrolactone (GBL), le 1,3-Dimethyl-2-imidazolidinone (DMEU). 
Malheureusement, tous ces solvants sont chers, toxiques et caractérisés par une haute 
température d’ébullition donc difficile à retirer.  

Il a été nécessaire de trouver des solvants alternatifs, moins toxiques, avec une tension de 
surface proche de 40 nN.m-1 et un point d’ébullition bas, comme l’acétone, le chloroforme, 
l’isopropanol, l’éthanol, le méthanol, l’acétonitrile ou le benzylamine.[6], [10], [82], [88], 
[89], [94]–[96]. Plusieurs recherches ont été menées dans ce sens, ces dernières années.  
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Zhang et al [97] ont dispersé du graphène dans de l’éthanol par échange de solvants avec 
du NMP, Tang et al [98] ont formé un film de graphène grâce à une interface huile/eau, 
après l’avoir exfolié dans du NMP, Li et al [99] ont produit du graphène via l’échange de 
solvants entre du DMF et du terpinol, aidé par distillation. Le solvant, le moins cher et le 
moins toxique, serait l’eau mais sa tension de surface de 72 nN.m-1 est trop grande et 
nécessite donc l’utilisation de surfactant pour stabiliser le graphène. Les surfactants souvent 
utilisés sont le dodécylbenzènesulfonate de sodium (SDBS), le sodium cholate (SC), le 
sodium deoxycholate (SCD), un polymère. Le choix de l’un de ces derniers dépend de 
l’application finale voulue. [6], [89], [94]  

Une fois le graphite solubilisé dans le solvant, la solution est passée aux ultrasons afin 
d’intercaler le solvant entre les couches du graphite et permettre l’exfoliation. Le second 
rôle des ultrasons est d’aider à l’exfoliation grâce aux ondes de choc qu’ils provoquent.  

Une autre solution est l’utilisation de solvants supercritiques, CO2 [100] ou éthanol [101]. 
Le solvant intercalé dans les espaces inter-couches devient gazeux à la suite d’une rapide 
dépressurisation, exerçant une grande force mécanique sur les couches de graphite, 
entrainant une séparation des feuillets de graphène. Ensuite, la centrifugation permet de 
séparer les feuillets de graphène du graphite, non exfoliés. Il est possible de faire un 
gradient de centrifugation afin de séparer les GSC des GMC comme l’illustre la figure 4.13. 
[95], [102] 

 

Figure 4.13 :  Photographie d’un tube à centrifuger après une centrifugation à gradient 
marqué du nombre de couches principales de graphène dispersé [102] 

La LPE permet de produire une grande quantité de graphène avec de grandes surfaces 
monocristallines. La qualité et le rendement dépendent de la source de graphite et du 
solvant. Si c’est du HOPG, il en résulte de grand monocristaux 2D de l’ordre du millimètre, 
avec un bon rendement alors que le graphite naturel donne du graphène de bonne qualité 
mais de petite taille à haute conductivité mais rendement bas. Les solvants les plus utilisés, 
ayant un point d’ébullition haut, laissent des résidus sur le graphène pouvant modifier ses 
propriétés. Par ailleurs, il est difficile de contrôler correctement le nombre de couches de 
graphène exfoliés. [6], [82], [95], [103] 
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ii. Produit d’intercalation  
Une autre méthode, dérivée de la LPE classique, utilise les produits d’intercalation. Les 
composés d’intercalation du graphite sont dus à l’intercalation de petites molécules ou 
d’atomes, aussi appeler intercalants, entre les couches de graphite qui augmentent l’espace 
inter-couches et réduisent l’agglomération des feuillets.  

Le nombre de feuillets de graphène, entre deux couches d’intercalants, permet de classer 
les graphites d’intercalation comme le montre la figure 4.14 [94]. Cette technique réduit, 
cependant, la conductivité électrique en raison de la perturbation de la structure par les 
intercalants.  [6], [82], [88], [94] 

Les intercalants peuvent être de l’acide [104], des ions alcalins (Li,K,Ce) [6], [105], qui 
vont créer, de surcroit, une répulsion de charges entre les feuillets, un mélange H2SO4/NO3 

[88], des atomes métalliques ou semi métalliques (Fe [82], Na [106]). 

 

 

Figure 4.14 : Composés d’intercalation de graphite : (Stage 1) entre deux couches 
d’intercalant une couche de graphène (Stage 2) deux couches de graphène entre deux 
couches d’intercalants (Stage 3) trois couches de graphènes entre deux couches 
d’intercalants, etc. [94] 

Une fois les intercalants insérés dans l’espace inter-couches, il faut une grande force pour 
permettre l’exfoliation de feuillets. Il existe différentes techniques permettant l’exfoliation, 
comme l’électrochimie (détaillée plus tard), l’expansion thermique ou encore les ultrasons 
(comme pour la LPE classique). Ensuite, comme pour la LPE, il suffit de centrifuger pour 
séparer les feuillets exfoliés, des non exfoliés. 

Exfoliation électrochimique    
Cette méthode de LPE est surtout connue dans l’industrie du métal pour produire de 
l’aluminium. Un courant passe entre deux électrodes dont l’une est en graphique et l’autre 
en platine. Les ions de l’électrolyte vont s’intercaler dans l’électrode de graphite, oxydant 
le graphite et permettant l’exfoliation grâce à la différence de potentiel entre les électrodes. 
Le paramètre important est le choix de l’électrolyte conducteur. Il peut être aqueux ou non 
aqueux. L’électrolyte aqueux passe soit par l’électrolyse de l’eau soit par des acides pour 
oxyder le graphite. Lorsque du HOPG est utilisé avec un électrolyte de H2SO4/KOH, le 
graphène obtenu sera très fin et de haute qualité. Lorsqu’un électrolyte non aqueux est 
utilisé, une oxydation excessive est évitée et une grande stabilité du graphène est obtenue 
dans les solvants organiques comme le NMP ou le DMF. Cette méthode de synthèse a 
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l’avantage d’être bon marché et permet la production industrielle de graphène. Elle est 
facilement contrôlable, rapide, se fait à température ambiante, et l’électrolyte est 
réutilisable ; la rendant plus respectueuse de l’environnement. [89], [96] 

Oxyde de graphène 
La réaction d’oxydo-réduction utilisée pour synthétiser un dérivé du graphène, l’oxyde de 
graphène réduit (rOGr), à partir de dérivés d’oxyde de graphite (OG) , passe par l’oxyde 
de graphène (OGr). C’est une technique populaire dans le monde de la recherche comme 
dans l’industrie qui permet d’obtenir une grande quantité de graphène même si la qualité 
est moindre que dans la mise en œuvre des méthodes précédentes. [10], [82], [84], [88], 
[89], [95], [107] 

L’OG est structurellement proche du graphite. C’est une structure lamellaire composée 
d’atomes de carbone en nid d’abeille avec pour spécificité une perte de sa couleur gris/noir 
et l’acquisition d’une propriété isolante. Il est généralement amorphe, inhomogène, 
hydrophile et peut être exfolié dans l’eau pour produire une suspension contenant 
majoritairement des feuillets d’OGr individuels. Cette dispersion peut être déposée en films 
minces sur différents substrats. Il est ensuite possible de soumettre l’OGr à une réduction 
via un agent réducteur ou un traitement thermique afin d’obtenir du rOGr. [6], [10], [82], 
[89], [95] 

La source de graphite est oxydée afin d’augmenter l’espace inter-couches et d’affaiblir les 
liaisons de Van der Waals. L’OG est oxygéné par des groupes fonctionnels hydroxy et 
époxy sur les carbones du plan basal et par des groupes carbonyles et carboxyles sur les 
carbones du plan de bord comme le montre la figure 4.15 [94]. C’est cette oxygénation qui 
mène à la nature hydrophile de l’OG. L’OGr est aussi hydrophile, ce qui permet 
l’exfoliation dans l’eau et dans des mélanges eau/solvant organiques comme l’éthanol. [6], 
[82], [84], [89], [94], [107] 

 

Figure 4.15 : Synthèse et réduction d'oxyde de graphène [94] 

La méthode d’oxydation du graphite la plus utilisée est celle de Hummers qui utilise du 
nitrate de sodium, de l’acide sulfurique et du permanganate de potassium. Une méthode, 
dérivée de celle de Hummers, utilise du chlorate de potassium et de l’acide citrique.[89], 
[94] 

Une fois l’OGr obtenue par exfoliation à l’aide d’ultrasons, il subit un traitement réducteur 
afin de retirer les oxygènes. Le rOGr devient hydrophobe et s’agglomère. Il est possible 
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d’utiliser des surfactants pour éviter l’agglomération des feuillets. Deux méthodes de 
réduction, chimique et thermique, existent.  

La méthode de réduction chimique s’effectue à température ambiante ou avec un chauffage 
léger. Les composants les plus utilisés sont l’hydrazine et ses dérivés, le sodium 
borohydride (NaBH4), l’hydroquinone, l’hydrogène, la solution alcaline forte et la vitamine 
C. Le meilleur composant et le plus utilisé, comme réducteur, est l’hydrazine et ses dérivés. 
Ils ont l’avantage de ne pas réagir avec l’eau. Malheureusement, ces produits sont toxiques 
et polluants. Un très bon réducteur de substitution à l’hydrazine est la vitamine C, non 
toxique et non polluante. Tout comme l’hydrazine, elle ne réagit pas avec l’eau. De plus, 
elle est utilisable dans le NMP et le DMF. [6], [82], [88], [89], [94], [95], [97], [107], [108] 

La réduction thermique permet de retirer les groupes oxygénés, en les décomposant en CO2, 
par chauffage de l’OGr à 1050°C. Cela laisse de nombreux défauts structuraux qui affectent 
les propriétés mécaniques et électroniques de rOGr. La réduction par traitement thermique 
peut aussi permettre l’exfoliation de l’OG et l’obtention de rOGr en deux étapes. 
L’exfoliation se fait par « explosion » des interstices de l’OG en utilisant l’expansion des 
gaz de CO2 et H2O. Il est possible de faire le traitement thermique via différents moyens 
de chauffage en dehors des techniques classiques de chauffage par four. La solvatation 
hydrothermale (chauffage dans un contenant hermétique), les micro-ondes ou la photo-
irradiation en sont quelques exemples. Les avantages des deux dernières techniques sont 
l’uniformité et la vitesse du chauffage (une minute dans un micro-onde industriel suffit à 
chauffer suffisamment pour exfolier et réduire l’OG). [6], [82], [94], [107], [109] 

La synthèse du graphène via l’oxyde de graphène est une méthode possédant de nombreux 
avantages. Elle est peu couteuse et permet de synthétiser une grande quantité de graphène 
avec un haut rendement, ce qui en fait une méthode intéressante pour l’industrie. Cette 
méthode évolutive permet de disperser le graphène dans différents solvants. Néanmoins, 
elle présente un gros désavantage : aucune méthode n’est actuellement connue pour 
restaurer l’oxyde de graphène réduit de façon à obtenir du graphène parfait. Les défauts 
structuraux, dus à la réduction, impactent les propriétés du graphène ; notamment, sa 
mobilité électronique. [6], [10], [89], [95], [96] 

Broyage mécanique 
Le broyage à basse vitesse permet de broyer le graphite préalablement dispersé dans un 
solvant permettant l’exfoliation. Ensuite, il suffit de centrifuger la solution afin de séparer 
le graphène exfolié du reste du graphite. La quantité et la qualité du graphène dépendent de 
la vitesse de rotation, du diamètre des billes de broyage, du temps de broyage, du type de 
source du graphite, de la concentration de graphite dans le solvant, et enfin, de la vitesse 
de centrifugation. Les différents solvants pouvant être utilisés sont le NMP, l’éthanol, 
l’acétone, le formamide et le DMF (N,N-Diméthylformamide). La plus grande 
concentration est obtenue dans le DMF. [89], [110] 

c. Phase gazeuse 

i. CVD 
La méthode la plus utilisée, en phase gazeuse, est le dépôt de vapeur chimique (CVD). 
Cette technique de synthèse du graphène est utilisée pour les applications dans 
l’électrochimie et l’électronique puisque le graphène obtenu est de haute qualité et possède 
une très grande surface.  Cette technique est rapidement schématisée sur la figure 4.11c. La 
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CVD de carbone sur un substrat métallique catalyseur permet d’obtenir des échantillons de 
graphène simple couche ou bicouches. La figure 4.16a [10] présente un schéma de la 
configuration classique de la CVD. Les sources de carbone de la CVD peuvent être solides, 
(sucrose ou PMMA), liquides (solvant organique comme éthanol) ou gazeuses 
(hydrocarbure).  [10], [84], [88], [94], [95]. 

Le mécanisme de croissance de la CVD est présenté en figure 4.16b [111]. Un précurseur 
bon marché, comme le méthane ou l’éthanol par exemple, est décomposé à basse 
température dans une première chambre suivi d’une pyrolyse à 700-850°C. Le précurseur 
décomposé est emmené par un gaz porteur, composé d’argon et d’hydrogène, dans la 
chambre de dépôt où le substrat métallique est chauffé, sous vide, entre 800 et 1100°C. Le 
carbone va se dissoudre dans le substrat pour former une solution solide. Durant le 
refroidissement naturel, le carbone va précipiter en graphène, à la surface du substrat. 
Quand la température diminue, la solubilité du carbone, dans les métaux, diminue. [99], 
[101], [107], [108], [125], [126] 

 

Figure 4.16 : a) Dispositif expérimental schématique de la CVD [10] b) Illustration 
schématique du mécanisme de croissance du graphène sur Ni par CVD [111] 

Les substrats sont généralement des métaux de transition comme Co, Ni et Cu ou des 
métaux nobles comme Ru, Rh, Pd, Pt et Ir. Les plus utilisés sont le nickel et le cuivre. Il y 
a une bonne solubilité du carbone dans Ni, à haute température (1000°C), permettant de 
faire du GDC. La solubilité dans le cuivre, en revanche, est très basse puisque l’affinité 
entre le carbone et le cuivre est très faible, ce qui permet d’avoir une excellente qualité de 
graphène. 

Les paramètres qui influencent la qualité du graphène sont le ratio C/H du précurseur, la 
qualité du substrat, la température de chauffage du substrat et la pression de gaz du 
précurseur. Par exemple, à basse pression du précurseur et avec une température de 
chauffage supérieur à 1000°C, le graphène obtenue a de grands monocristaux.[6], [10], [94] 

Les avantages de la synthèse par CVD sont l’obtention d’un graphène de haute qualité avec 
une grande surface de contact, une température de croissance modulable et un large choix 
de sources de précurseurs, bons marchés. Cependant, la synthèse par CVD a également de 
gros inconvénients, notamment, un rendement faible et un prix élevé des substrats pour 
qu’ils soient de très bonne qualité. Il est difficile, de plus, de contrôler l’épaisseur du film 
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et donc, le nombre de couches. Enfin, le substrat métallique laisse de nombreuses impuretés 
dans le graphène. [6], [10], [84], [88] 

a. CVD renforcé par Plasma 

Le principe est, pratiquement, le même que pour la CVD, à la différence que les électrons 
à haute énergie, générés par un générateur de plasma placé avant la chambre de dépôt, vont 
augmenter l’ionisation, l’excitation et la dissociation des précurseurs de carbone. Cela va 
permettre de dissocier le précurseur à une température plus basse que pour la CVD 
conventionnelle. De plus, l’utilisation d’un substrat catalyseur n’est pas obligatoire en 
raison de l’excitation fournie par les électrons. Par ailleurs, la température de croissance 
plus basse que celle de la CVD permet l’utilisation d’un plus grand nombre de substrats 
sans traitement de surface comme Zr, Mo, Si, acier, Al2O3 ou verre. Le graphène issu de 
cette technique est, cependant, de moins bonne qualité que pour la CVD classique. [6], 
[88], [94], [113] 

d. Détermination du nombres de feuillets de graphène 
Une fois la synthèse effectuée, il est important de pouvoir déterminer le nombre de couches 
de graphène que contient l’échantillon. Différentes méthodes sont utilisées [114]–[119]: 

- Spectroscopie Raman  
- Rayon X  
- AFM, STM 
- MEB et MET  
- Microscopie optique  

 

Figure 4.17 : En haut : Photos de substrat de feuillets de graphène déposer sur des grilles 
de cuivre : a) monocouche, b) 2 feuillets et c) 3-5 feuillets. En bas : Caractérisation EELS 
(d) et Raman (e) de mono-feuillet de graphène (PELCO Oxford Instrument datasheet) 

Nous avons utilisé des feuillets de graphène déposés sur des grilles de cuivre PELCO de 
chez oxford instruments pour nos dépôts, plus homogènes et plus facilement caractérisables 
que ce que nous avions obtenues par exfoliation chimique. Il est possible de les différencier 
grâce à leurs aspects par microscopie optique. En effet, la couleur de l’échantillon varie en 
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fonction du nombre de feuillets qui le compose. [116], [118] La figure 4.17 montre les 
photos prises des substrats. Nous pouvons voir un substrat d’une monocouche de graphène 
(figure 4.17a), un substrat de deux feuillets de graphène (figure 4.17b) et un substrat de 
trois à cinq feuillets de graphène (figure 4.17c). Nous pouvons confirmer également le 
caractère mono-feuillet du graphène par EELS et Raman (figure 4.17 respectivement d et 
e).  

4.2.3. Défauts 
Les défauts dans un cristal 3D peuvent être intrinsèques ou extrinsèques. Les défauts 
intrinsèques sont des défauts de perturbation de l’ordre du cristal, sans la présence d’atomes 
étrangers, ces derniers étant des défauts extrinsèques. Dans un cristal macroscopique, les 
défauts intrinsèques ont différentes dimensionnalités : 

- Défauts ponctuels 0D : les lacunes et les atomes interstitiels. 
- Défauts linéaires 1D : les dislocations  
- 2D : les joints de grains  
- 3D : les inclusions et les défauts d’empilement 

La dimensionnalité réduite du graphène diminue le nombre de types de défauts différents. 
Les défauts ponctuels sont similaires au cristal macroscopique, les défauts linéaires jouent 
un rôle différent et les défauts 3D n’existent que sur les échantillons multicouches. 

a. Défauts du graphène simple couche  

i. Défauts ponctuels (0D) 

Défauts de Stone-Wales 
La structure du graphène a une grande capacité de reconstruction, notamment, par 
modification du réseau hexagonal en commutant entre pentagones, hexagones et 
heptagones, sans ajout, ni retrait, d’atome.  

 

Figure 4.18 : Défauts de SW. (a) Graphène parfait (b) Défauts de SW après rotation. 
[120] 

Cette modification est appelée défauts de Stones-Wales (SW) [121].  Il s’agit d’une 
transformation de quatre hexagones, deux pentagones et deux heptagones (SW 55 – 77), 
par rotation de 90° d’une liaison carbone – carbone, comme le montre la figure 4.18 [120]. 
Cette rotation a lieu dans le plan, grâce à un mouvement simultané de deux atomes. La 
structure défectueuse comprend le même nombre d’atomes de carbone que du graphène 
parfait. [120]–[124] 
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C’est un défaut qui a une haute énergie de formation (environ 5eV), signifiant que sa 
concentration et son équilibre, à température et pression ambiantes, sont négligeables. Ces 
défauts ne se forment que sous condition de non-équilibre, comme par exemple lors d’une 
trempe rapide à haute température ou sous irradiation. La figure 4.19a montre l’image MEB 
d’un défaut de SW dû à l’impact d’électrons et la figure 4.19b montre sa structure atomique 
obtenue par DFT. Ce déplacement est possible si l’énergie du faisceau d’électrons est 
inférieure à l’énergie de seuil de déplacement des atomes de carbone, hors de la maille de 
graphène, permettant qu’il n’y ait qu’une rotation. [120]–[125] 

 

Figure 4.19 : a) Image MEB d’un défaut de SW sur feuillet de graphène. [122] b) 
Structure atomique obtenue par DFT. [121] 

Lacune unique 
 Le défaut le plus simple, présent dans tous les matériaux, est un atome manquant. Les 
lacunes uniques (Single Vacancy, SV) dans le graphène sont observables, 
expérimentalement, grâce à la microscopie électronique [122], [126] et au STM [127] 
comme on peut le voir sur la figure 4.20. L’absence d’un atome induit une sous-
coordination des atomes voisins, ce qui provoque une réorganisation du réseau, en structure 
à cinq et neuf atomes (V1 [5-9]), figure 4.20b. La figure 4.20c montre que la lacune apparait 
comme une protubérance car l’un des atomes (celui entouré en rouge sur la figure 4.20b) 
possède une liaison « pendante » ce qui augmente localement la densité d’état. [121], [122], 
[124], [126], [127] 

 

Figure 4.20 : Lacune unique V1[5-9] (a) Image MEB d’une lacune unique sur un feuillet 
de graphène. [122] (b) Structure atomique obtenue par DFT. [121] (c) Image STM d’une 

lacune unique sur un feuillet de graphène. [127] 

L’énergie de formation de cette structure V1[9-5] est très élevée (environ 7,5 eV), du fait 
de la présence d’un atome sous-coordiné. Il est possible d’obtenir cette configuration, par 
irradiation du graphène avec des électrons ou des ions, à température ambiante. Pour ce 
faire, il est nécessaire que l’énergie, des électrons ou des ions, soit très supérieure au seuil 
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de déplacement des atomes de carbone, sinon la configuration obtenue sera un défaut de 
SW. [121], [122], [128]–[130] 

Lacunes multiples 
Les lacunes multiples sont également possibles. Les doubles lacunes (Double Vacancy, 
DV), notamment, peuvent apparaitre en retirant deux atomes voisins ou par coalescence de 
deux SV. Les figures, 4.21a et 4.21d, montrent une DV, pleinement reconstruite. Dans ce 
cas, il n’y a pas de liaison pendante. Elle est formée de deux pentagones et un octogone (V2 
[5-8-5]), remplaçant les quatre hexagones du graphène parfait. Les simulations indiquent 
que l’énergie de formation d’une DV est proche de celle d’une SV (environ 8eV), excepté, 
qu’il manque deux atomes pour la DV (4eV par atomes) et un seul pour la SV, signifiant 
que la DV est thermodynamiquement plus basse que la SV. La DV est, donc, plus stable 
que la SV. [121], [124], [128], [131] 

 

Figure 4.21 : (a – c) Structure atomique de DV reconstruite dans le graphène obtenue 
par calcul DFT. (d – f) Images MEB expérimentale des même structures [121] 

Il existe plusieurs réorganisations possibles pour deux atomes manquants. La configuration 
V2 [5-8-5] n’est pas la plus favorisée. Une rotation de liaison carbone-carbone peut 
s’effectuer comme pour les défauts de SW. Lorsqu’elle a lieu, la structure se réarrange en 
trois pentagones et trois heptagones (V2 [555-777]), figures 4.21b et 4.21e. Cette structure 
a une énergie de formation beaucoup plus basse (1eV) que la structure V2 [5-8-5]. Elle est 
donc beaucoup plus favorisée énergétiquement. Cette structure n’est pas la structure finale 
puisqu’une seconde rotation peut avoir lieu et mener à une structure de quatre pentagones, 
un hexagone et quatre heptagones (V2 [5555-6-7777]), visible sur les figures 4.21c et 4.21f. 
Son énergie de formation est située entre les deux autres structures précédentes. [121], 
[124], [131], [132] 

Pour le graphène, avec plusieurs lacunes, la restructuration dépend du nombre de trous. 
Plus il y a d’atomes retirés, plus la configuration des défauts sera grande et complexe. Par 
exemple, pour 4 trous, la restructuration mènera à une paire de défauts V2 [555-777] 
(figures 4.22a), 6 trous donnent une structure de 3 V2 [555-777] (figures 4.22b), 8 trous 
une structure de 4 V2 et quand le nombre de trous devient égale ou supérieur à 10, alors la 
restructuration aura deux possibilités, soit plusieurs n/2 V2 (figure 4.22d) soit, 
préférentiellement, une dislocation composée d’hexagones et d’une paire 5-7, à chacune de 
ses extrémités (figure 4.22e). 
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Figure 4.22 : Géométries restructurées de simulations DFT pour une feuille de graphène 
avec (a) 4 trous, (b) 6 trous, (c) 8 trous, (d) 10 trous. Les cercles en pointillés indiquent les 
structures 555 – 777 (e) Une autre restructuration possible en dislocation pour 10 trous. 
[133] 

Quel que soit le nombre de lacunes, la structure préférée sera celle qui limite au maximum 
les liaisons pendantes, autour de sa structure. Plus d’atomes seront retirés, plus la surface 
sera réduite.  La reconstruction nécessitera, alors, que le feuillet de graphène soit déformé 
ou plié. [121], [131]–[134] 

Atomes de carbone supplémentaires 
Les atomes interstitiels, pouvant se trouver dans un cristal 3D, n’existent pas dans le 
graphène. En effet, placer un atome, à n’importe quelle position dans le plan, demande une 
énergie beaucoup trop grande. L’atome supplémentaire va préférentiellement utiliser la 
troisième dimension plutôt que forcer la structure en deux dimensions du graphène.  

 

Figure 4.23 : (a-d) un seul adatome en pont ; (b-e) un seul adatome en altère ; (c-f) 
défaut inversé de Stone-Wales formé par deux adatomes. [121] 

De fait, la configuration favorisée est celle en pont, présentée dans les figures 4.23. Quand 
le carbone supplémentaire interagit avec le graphène, l’hybridation des atomes change 
localement, passant d’une hybridation sp² à sp3, à la suite de la création de deux nouvelles 
liaisons covalentes entre l’adatome et le graphène. [121], [135], [136] 

Comme le montrent les figures 4.23b et 4.23e, il existe une autre configuration métastable 
différente, en altère. Ce type de défauts peut apparaitre dans des conditions hors équilibre 
où les atomes de carbone sont déplacés de la structure de graphène. La configuration, des 
figures 4.23c et 4.23f, se produit lorsque deux atomes forment un dimère, immobile à 
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température ambiante. Ce défaut composé de deux pentagones et deux heptagones est 
l’inverse d’un défaut de SW.  Il peut déformer la courbure locale du graphène. [121], [132], 
[137] 

Atome étranger 
Lorsqu’un atome étranger interagit avec le graphène, ses effets dépendent du type de 
liaisons entre eux. Si la liaison est faible de type Van der Waals, alors, il s’agit de 
physisorption. Si la liaison est covalente, c’est une chimisorption amenant à des 
configurations correspondant aux positions de haute symétrie. Un atome étranger peut être 
également incorporé dans le graphène, comme impureté substitutionnelle, en remplaçant 
un ou deux atomes de carbone. [121] 

ii. Défauts 1D  
Les défauts 1D sont observés dans plusieurs études expérimentales du graphène et sont 
généralement à la limite séparant deux domaines, avec des orientations cristallines 
différentes. [121], [138]–[141] 

Projection de dislocation  
Les dislocations dans les feuillets de graphène peuvent être considérées comme des lignes 
de reconstruction de défauts ponctuels, avec ou sans liaisons pendantes, visibles sur la 
figure 4.24. Ce type de défauts 1D, dans le graphène, ressemble à la projection d’une 
dislocation retrouvée dans les cristaux macroscopiques. Le graphène étant un matériau 2D, 
la projection sur un plan, d’un équivalent de dislocation, est une bande semi-infinie. Le 
cœur de la dislocation est joué par une alternance de paires de pentagone-heptagone qui 
apparait à chaque extrémité de la bande. Ces projections de dislocation jouent, 
généralement, le rôle de joints de grains, au sein du graphène, séparant les domaines ayant 
une orientation cristalline différente, comme par exemple, lorsque du graphène est déposé 
sur du Nickel. Ce type de défauts a un rôle important dans le graphène, puisque qu’il peut 
perturber le cristal. [121], [125], [133], [140], [142] 

 

Figure 4.24 : Structure atomique de dislocation dans le graphène obtenue par DFT [125] 

Défauts de bords 
Chaque couche de graphène est terminée par un bord composé d’atomes libres ou passivés 
à l’hydrogène. Les structures de bords les plus simples sont ZZ ou AC dont la 
reconstruction est présentée en figures 4.25a et 4.25c. Toutes les configurations entre les 
deux sont possibles, mais ce sont les deux directions qui ont les énergies les plus basses, 
qui sont privilégiées, car elles limitent le nombre de liaisons pendantes. Les bords avec des 
défauts visibles sur les figures 4.25b et 4.25d résultent de reconstructions à la suite de 
changements locaux ou d’une élimination soutenue d’atomes de carbone. En retirant un 
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atome d’un bord, il est possible de voir une reconstruction soit du bord en AC, avec une 
structure à deux heptagones et un hexagone (figure 4.25b), soit du bord ZZ avec une 
structure à deux heptagones et un pentagone ([7-6-7]), (figure 4.25d). D’autres 
reconstructions sont possibles résultant de différentes combinaisons de pentagones et 
d’heptagones au bord ([7-5-7]). [121], [134], [142]–[145]  

 

Figure 4.25 : Différentes reconstructions de bord de graphène obtenue par DFT : (a) bord 
en bras de chaise (AC) ; (b) bord AC reconstruit [7-6-7] ; (c) bord en zigzag (ZZ) bord ZZ 
reconstruit [7-5-7]. Les atomes en rouge peuvent être passivés avec de l’hydrogène [121] 

b. Défauts du graphène bi et multicouches 
Comme pour le graphite, les couches des GMC sont maintenues ensemble pas des liaisons 
faibles de Van der Waals. Des défauts spécifiques peuvent apparaitre comme des défauts 
de couplage et des défauts d’empilements. [121], [122], [124], [146] 

i. Couplage 
Dans le cas des GMC, si deux couches contiennent chacune des défauts ponctuels, de façon 
indépendante, alors, il est possible que ces défauts se couplent pour former des paires de 
Frenkel (complexe atome – trou). Ce couplage mène à un changement d’hybridation car 
les couches sont connectées par un atome de carbone supplémentaire.  

 

Figure 4.26 : Structure inter-couches de deux trous dans GBC, a) et b) lien de transition 
avec des angles différents, c) lien « spiro intersticiel » [147] 

La figure 4.26 montre les configurations possibles lors de la création de deux trous dans 
deux couches voisines. L’une de ces configurations est la création d’un lien de transition 
entre un atome de chacune des couches avec la possibilité d’angles différents (figure 4.26a 
et 4.26b), une autre est un lien dit « spiro intersticiel » où l’atome central est lié à quatre 
atomes de chaque couche. [121], [129], [147], [148] 

ii. Défauts d’empilement 
Il y a deux types de défauts d’empilement. Les marches (déjà détaillées plus haut) entre 
deux couches que l’on retrouve aussi dans le graphite, illustrées en figure 4.27 [122], et les 



99 

défauts de moiré, soit des translations latérales ou des désorientations angulaires pouvant 
affecter les interactions inter-couches. C’est ce type de défauts qui sera détaillé ici.  

 

Figure 4.27 : (a) Marche d’un feuillet monocouche vers un feuillet double couches. (b) 
Montre la même image avec le dessin de la maille de la première couche de graphène (en 
rouge) et de la seconde (en bleu). Montre un empilement AB. Sur la partie double couches, 
les points blancs pointent les endroits où il y a 2 atomes de carbone. [122] 

iii. Structure de moiré 
La superposition de deux feuillets ayant une maille identique peut produire une structure 
particulière appeler structure de moiré. Cette structure apparait quand l’une des couches 
subit une rotation d’angle θ par rapport à celle du dessous comme illustré en figure 4.28. 
Si les deux feuillets ont une maille très différente alors il n’y aura pas de structure de moiré. 
[102], [146], [149] 

 

Figure 4.28 : Schéma de formation d'une structure de moiré [146] 

Pour le graphène, il existe plusieurs formes d’empilements de deux feuillets possibles, soit 
les empilements ordonnés « AB » ou « AA », soit les empilements pivotés. La séquence 
d’empilement est couplée à différents paramètres physiques via les interactions inter-
couches. Dans la pratique, les feuillets sont rarement empilés de façon parfaitement 
ordonnée et un léger pivotement d’une monocouche, par rapport à l’autre, est visible. 
Lorsque θ est inférieur à 10°, la structure électronique de l’échantillon devient plus 
complexe. La mobilité électronique est élevée et la présence d’un gap est détecté. La 
structure de moiré observable dépend de l’angle θ, comme le montre la figure 4.29. [146], 
[149]–[151] 
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Figure 4.29 : Structure de Moiré pour GDB tourné de 6° et 13° [151]  

Le GBC est donc considéré comme un empilement de deux monocouches pouvant avoir 
une orientation différente. Quand deux réseaux ont une orientation différente, plusieurs 
arrangements sont possibles, correspondant à différente translation des réseaux, comme le 
montre la figure 4.30. L’empilement le plus énergétique est l’empilement « AA », figure 
4.30a, en raison du positionnement de deux hexagones directement l’un au-dessus de 
l’autre. L’empilement le plus favorisé est celui de type « AB », figure 4.30b, où les 
hexagones sont décalés de sorte que l’un des atomes soit au centre de l’autre hexagone. Le 
dernier empilement possible est celui de la figure 4.30c où les hexagones sont placés en 
« selle ». En fonction de l’angle θ, ce troisième type sera plus ou moins décalé de la 
formation en selle. Le désalignement, dû à la rotation des couches, crée un super-réseaux 
qui contient chacun des domaines d’empilements, dont les proportions sont liées à l’angle 
de rotation, comme le montre la figure 4.30d. 

  

Figure 4.30 : Empilements principaux de GBC : AA (a), AB (b) et Selle (c) et leur 
location dans la structure de Moiré avec un angle θ et une longueur d’onde λm (d) [150] 
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En dessous d’un angle critique (10°), la proportion de chaque type d’empilement va 
dépendre de sa stabilité énergétique. Il y aura plus de sites de type « AB », au détriment 
des sites de type « AA », visible sur la figure 4.29. [146], [149], [150], [152] 

Ce type de défauts peut apparaitre lors de la croissance épitaxiale sur SiC, CVD ou même 
lors d’une exfoliation mécanique pouvant provoquer une rotation des couches. Les 
structures de moiré peuvent également exister naturellement sur la surface des cristallites 
de graphite par le pliage accidentel des feuilles de graphène. [146], [149] 

 

Figure 4.31 : Structure de Moiré dans des hétérostructures : (a) Graphène @ BN [153] ; 
(b) Graphène@ Ir(111) [154] ; (c) Graphène @ Ru(0001) [155] ; (d) Graphène @ 

Pt(111) [156] 

Des structures de moiré peuvent être observées pour des hétérostructures avec des 
paramètres de maille légèrement différents. Selon les conditions de formation, il est 
possible d’en voir pour du graphène déposé sur du nitrite de bord hexagonal (figure 4.31a) 
[153], sur de l’iridium (111) rhomboédrique (figure 4.31b) [154], [157], sur ruthénium 
(0001) (figure 4.31c) [155] et aussi sur platine (111) (figure 4.31d) [156]. 

4.3 Nanotubes 
Les nanotubes de carbone (NTC) ont été découverts en 1991, par Iijima et al. Il s’agit d’un 
nouveau membre 1D, de la famille des carbones allotropiques. Les NTC sont décrits 
comme étant une ou plusieurs feuilles de carbone enroulées sur elles-mêmes, en cylindre. 
Deux groupes de NTC sont distingués ; les NTC simples-parois (NTCSP) composés d’une 
feuille de graphène et les NTC multi-parois (NTCMP) composés de deux ou plusieurs 
feuilles de graphène, figure 4.32 [158].  

Les NTC ont des propriétés, mécaniques, optiques et électroniques intéressantes 
directement liées à leur filiation structurale avec le graphite et le graphène. Ces propriétés 
dépendent fortement du caractère SP ou MP et de leur configuration structurelle : longueur 
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et diamètre. Les NTC ont des utilisations dans de nombreux domaines comme les capteurs, 
la catalyse, les polymères et composites, les batteries, les nano-sondes, l’électronique, 
l’optique et le biomédical. [7], [17], [84], [159] 

 

 

Figure 4.32 : Représentation des deux structures de NTC [158] 

4.3.1. Structure et Propriétés 
a. Structure 

Les NTC sont considérés comme étant formés à partir de feuilles de graphène. Ils ont une 
structure cylindrique composée d’une maille hexagonale en nid d’abeille, d’atomes de 
carbone hybridés sp², comme le montre la figure 4.33a. Leur diamètre va de quelques 
nanomètres à quelques dizaines de nanomètre et leur longueur peut aller jusqu’à plusieurs 
dizaines de micron. Les NTC sont fermés à leur extrémité permettant de définir deux 
régions, bien distinctes ; le tube et le capuchon, qui ont des propriétés très différentes. Le 
capuchon peut être vu comme un demi-fullerène (figure 4.33b). Il introduit une distorsion 
des hexagones de la maille. Pour pouvoir former l’arrondi il faut introduire des pentagones. 
Les NTC MP peuvent être vus comme des tubules de graphite concentrique, fermées par 
plusieurs feuilles de graphite. Les NTC peuvent être arrangés en différentes géométries : 
en tubes isolés 1D, en tableau planaire, ou réseau aléatoire, 2D ou encore en forêt 3D.  [7], 
[17], [84], [159]–[162].  

 

Figure 4.33 : a) Enroulement d’une feuille de graphène pour former un NTC PS [160] b) 
Petite longueur de NTC avec sa capsule de demi-fullerène [161] 
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L’enroulement d’une feuille de graphène amène à la superposition de deux hexagones A et 
B du réseau. Le choix de ses deux hexagones est fait en fixant le diamètre et l’angle 
d’enroulement du NTC. Il va influencer les propriétés du NTC. L’angle d’enroulement est 
défini par l’axe du cylindre par rapport à une direction de référence qui s’appuie sur le côté 
d’un hexagone, comme illustré sur la figure 4.34. Cet angle est aussi appelé hélicité θ du 
NTC. Il varie entre 0° et 30° du fait du réseau hexagonal. [17], [159], [160]  

 

Figure 4.34 : Schéma du principe de construction des NCT à partir d’une feuille de 
graphène en fonction de l’hélicité θ [160]  

Cette variation d’angle mène à 3 formes structurelles différentes, dépendantes de l’hélicité, 
zigzag (ZZ), chaise (« armchair » AC) ou chirale. Les appellations ZZ et AC font référence 
à la disposition des atomes de carbone sur le bord d’un tube ouvert et sont les mêmes que 
pour le graphène. L’hélicité pour la structure ZZ est de 0° et celle de AC est de 30°. Les 
hexagones de la partie supérieure et inférieure du tube ont la même orientation pour ces 
deux structures qui sont donc non chirales, comme le montre les figures 4.35a et 4.35b.  

En revanche, les angles θ ≠ 0° et 30° forment les tubes chiraux, les rangées d’hexagones 
inférieures et supérieures n’ont pas la même orientation (figure 4.35c) et font un angle de 
2θ entre eux. L’enroulement des tubes chiraux est défini comme une vis d’Archimède.   
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Figure 4.35 : Représentation des structures de NTC SP : (a) Chaise, (b) Zigzag, (c) 
Chiral [162] 

b. Propriétés 
Les NTC ont des propriétés dépendantes de leur structure et du nombre de feuillets qui les 
composent. Ses propriétés proviennent principalement de l’origine graphitique des NTC. 

La structure graphitique et cylindrique des NTC, possède un haut module de Young 
(environ 1Tpa), qui leur permet d’avoir, à la fois, une grande résistance, une grande rigidité 
et une grande solidité tout en restant un matériau léger et flexible. [7], [17], [159]  

  

Figure 4.36 : Propriété électronique de deux NTC : (a) NTC AC avec un comportement 
métallique (b) NTC ZZ avec un petit gap semi-conducteur [163] 

La conductivité électrique des NTCSP est de 104 à 107 S/m. Ces NTCSP peuvent être 
métalliques ou semi-conducteurs, en fonction de leur chiralité et de leur diamètre. Les 
NTCSP ZZ sont des semi-conducteurs tandis que les NTCAC sont des conducteurs 
métalliques comme le montre la figure 4.36. Les NTCMP, quant à eux, ont une conductivité 
plus élevée et dépendante de leur volume. Ce sont des conducteurs de type métallique du 
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fait des liaisons faibles entre les cylindres. La conductivité thermique des NTC est très 
élevée (≤ 3000 W.m-1.K-1), supérieure à celle des plans basaux du graphite et inférieure à 
celle du graphène. [7], [17], [84], [86], [159], [163] 

Ils ont également des propriétés électrochimiques et optiques intéressantes mais qui n’est 
pas le sujet traité ici et donc ne seront pas détaillées. Ces propriétés peuvent être contrôlées 
grâce aux conditions de synthèse. 

4.3.2. Synthèse 
Il y a trois techniques majeures pour synthétiser les NTC, de façon commerciale : la 
décharge d’arc, l’ablation laser et le dépôt de vapeur chimique (CVD). Ce sont toutes des 
techniques de synthèse par évaporation d’une source carbonée. Il existe d’autres techniques 
comme l’électrolyse et la torche à plasma. Chaque technique produit des NTC avec des 
rendements différents et une gamme de propriétés différentes. Il faut, donc, choisir la 
méthode de synthèse, en fonction des applications souhaitées.  

a. Décharge d’arc 
La méthode par décharge d’arc est celle qui fut utilisée par Iijima et al, en 1991. Cette 
technique utilise 2 électrodes de carbone sous vide, pour former un arc électrique. La 
cathode est, généralement, composée de poudre de précurseur de carbone avec un 
catalyseur. L’anode est une barre de graphite pure. La proximité des électrodes et la 
présence d’un gaz inerte provoquent un arc électrique lorsqu’un courant les traverse, créant 
un plasma pouvant atteindre 6000°C.  Une fois refroidies, les deux électrodes sont 
éloignées et les NTC sont collectés sur l’anode. La croissance des NTC est divisée en trois 
étapes successives : liquide, vapeur et solide.  

La liquéfaction des précurseurs de carbone résultant du chauffage localisé par l’arc 
électrique représente l’étape liquide. L’étape vapeur, ensuite, comprend la condensation et 
la nucléation des vapeurs de carbone. L’étape solide, enfin, voit le grandissement des 
nanotubes pouvant produire également de la suie de fullerène. 

Cette technique permet de former des NTCSP et des NTCMP, hautement cristallins, de 
diamètres et de longueurs différents. Les deux types de NTC se forment sous des conditions 
distinctes. Si la cathode est en graphite pure, alors la synthèse produira des NTCMP. Ils se 
forment dans la partie la plus chaude de l’arc, à une température supérieure à 3000°C, au 
centre de l’électrode. Si la cathode est un mélange de graphite et d’un catalyseur métallique 
à quelques % ; le plus souvent, des métaux de transition (Ni, Co, Pd, Pt) ou des terres rares, 
des NTCSP seront produits, se formant dans la zone la plus froide de l’arc, sur le pourtour 
de l’électrode.   

Cette méthode de synthèse est simple et peu onéreuse. La croissance des NTC est affectée 
par différents facteurs comme le voltage du courant, sa fréquence, le type de précurseurs 
de carbone utilisés, le catalyseur, la température, le type et la pression du gaz inerte. Ces 
paramètres permettent de choisir le type de NTC fabriqués. [7], [17], [159], [160] 

b. Ablation laser  
L’ablation laser consiste à bombarder une cible carbonée avec un rayonnement laser de 
forte énergie. Un gaz inerte circule dans l’enceinte de dépôt et chauffe au voisinage de la 
cible jouant le rôle d’un four local. Les conditions de synthèse et la nature des NTC varient 
en fonction du type de lasers et du type de cibles utilisés. Si un laser pulsé (Nd :Yag) est 
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utilisé sur une cible de carbone, contenant quelques pourcents de catalyseurs métalliques, 
comme Ni, Co ou Fe, des NTCSP sont obtenus. La cible est ablatée sous forme de petits 
agrégats qui se recombinent avec une structure cristalline lorsque la température est 
supérieure à 800°C. Les NTCMP sont obtenus avec une cible de carbone pure, ablatée par 
un laser continu (CO2). La cible, chauffée par le laser, à une température supérieure à 
3000°C, est progressivement vaporisée. 

Le rendement d’obtention des NTC dépend de la puissance du laser, du catalyseur, de la 
température, de la pression et du type de gaz porteur utilisés. Cette technique permet 
d’obtenir des NTC, de très haute qualité et de très grande pureté. Le diamètre des NTC 
dépend de la température et donc de la puissance du laser. [7], [17], [159], [160] 

c. CVD 
Cette technique est utilisée depuis les années 2000, pour obtenir des NTC alignés. Deux 
méthodes de croissance principales existent : l’une thermique et l’autre améliorée par 
plasma, comme précédemment décrites dans la partie sur le graphène. Les précurseurs 
utilisés sont, comme pour le graphène, des gaz carbonés. L’oxyde de carbone ou des 
hydrocarbure (méthane, acétylène, propylène…) peuvent être cités en exemples. Ici, les 
catalyseurs sont des nanoparticules de métaux de transition (Ni, Co, Fe) mais aussi des 
nanoparticules de céramiques (alumine, silice) déposées sur un substrat. Après 
décomposition du précurseur, le carbone va précipiter sur les nanoparticules à des 
températures entre 500°C et 1100°C, menant à la croissance de structures tubulaires 
graphitiques.  

La taille des nanoparticules va définir le diamètre et le type de NTC obtenus. Les NTCSP 
et les NTCMP sont synthétisés dans des conditions différentes. Pour obtenir des NTCSP, 
il faut utiliser de petites particules amorphes, à haute température, tandis que pour obtenir 
des NTCMP, il faut utiliser de plus grosses particules, à basse température. Les NTCSP 
peuvent être obtenues de façon individuelle ou en paquets, en fonction du catalyseur utilisé. 
Le rendement de production, pour cette technique, est bas. Il peut être amélioré pour les 
NTCSP, en utilisant du butane ou des nanoparticules d’alliages bimétalliques, à base de 
tungstène. Si les NTC obtenus sont de très bonne qualité pour les SP. Les NTC MP 
obtenues sont, quant à eux, de moins bonne qualité mais possèdent un diamètre et une 
longueur plus homogènes. Le plus gros désavantage de cette technique est le risque 
d’impuretés laissées par les catalyseurs, rendant une purification nécessaire avant 
l’utilisation des NTC. [17], [84], [159], [160] 

4.3.3. Défauts 
Tout comme pour le graphène, les défauts dans les NTC ont des effets sur leur propriétés 
mécaniques et électroniques. Les défauts des NTC peuvent être classés, en trois catégories : 
les défauts topologiques, les défauts d’hybridation et les défauts structuraux (lacunes). Ces 
défauts sont contenus à différentes concentrations dans les NTC. Pour exemple, les NTCSP 
contiennent de 0 à 7,5% de défauts structuraux et de 0 à 2,5% de défauts topologiques. 
[163] Lorsqu’il y a plusieurs NTC mis en jeu, de nouveaux types de défauts apparaissent, 
des jonctions ou des coalescences entre des NTC. Ces défauts peuvent apparaitre lors de la 
croissance, de la purification des NTC ou lors d’une contrainte mécanique.  
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a. Défauts sur un nanotube de carbone 

i. Défauts topologiques  
Les défauts topologiques sont dus à l’introduction de structures cycliques différentes des 
hexagones dans la maille hexagonale. On y retrouve notamment la capsule de fin du NTC 
et les défauts de Stones-Wales (SW).  

Capsule de fin 
Du fait de leur taille finie, les NTC incorporent des défauts topologiques permettant la 
fermeture du tube (figure 2.33). L’incorporation des pentagones est nécessaire pour obtenir 
la forme arrondit de la capsule.  Ce défaut affecte les propriétés de la capsule et non le reste 
du tube. [162], [164] 

Défauts de Stones-Wales 
Les défauts de SW des NTC sont dus aux mêmes mécanismes que ceux trouvés dans le 
graphène. Une rotation de 90°C, d’une liaison carbone-carbone, mène à un remplacement 
de quatre hexagones par deux pentagone et deux heptagones [5775], comme illustré dans 
la figure 4.37. Ce défaut provoque une déformation plastique locale du NTC, une 
élongation axiale et une contraction du diamètre qui n’ont d’effet que sur les atomes 
voisins. Ce mécanisme est valable aussi bien pour les NTCSP que pour les NTCMP. [8], 
[165]–[168] 

 

Figure 4.37 : Formation d’un défaut (5775) par simulation DM pour NTC AC. Vues de 
côté et en coupe. Les atomes appartenant au défaut de SW sont en noir. [168] 

L’énergie de formation des défauts de SW dépend du diamètre du tube. Plus le diamètre 
est grand, plus l’énergie de formation est haute, comme le montre la figure 4.38. [165], 
[166] 

 

Figure 4.38 : Énergie de formation des défauts de SW en fonction du diamètre du NTC 
[165] 
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ii. Défauts structuraux : les lacunes  
Semblablement au graphène, lorsqu’un ou plusieurs atomes est retiré de la surface d’un 
NTC, un trou se forme provoquant des liaisons pendantes. La figure 4.39a illustre un 
NTCSP ZZ et un NTCSP AC avec un, deux et trois trous. Des polygones non hexagonaux 
se forment pour restaurer les liaisons. Il peut y avoir des pentagones, des heptagones, des 
octogones et des décagones. Comme dans le graphène, les structures les moins stables sont 
amenées à disparaitre via le mécanisme de SW. Les trous multiples provoquent une entaille 
sur le NTC et peuvent mener à une déformation structurale (figure 4.39b). [8], [164], [166], 
[167] 

 

Figure 4.39 : a) Différents nombres de trous dans NTC. Les carbones retirés sont indiqués 
par des nombres. b) Configuration NTC ZZ et AC avec un double trous soumis à une 
flexion. [167] 

Effets sur les propriétés mécaniques et électroniques des trous et des défauts topologiques 

 

Figure 4.40 : a) Module de Young des NTC en fonction du diamètre. [165] b) Influence des 
trous sur le module de Young en fonction du ratio longueur/diamètre des NTC. [167] c) 
Variation du Module de Young en fonction du rayon de NTCSP AC avec un seul défaut 
trou ou SW. [166] 
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Les défauts des SW et les trous font diminuer le module de Young des NTC. Leur influence 
diminue lorsque la longueur et le diamètre du tube augmente, comme le montre les figures 
4.40a et 4.40b. Ces figures montrent que les NTC ZZ sont plus sensibles à l’effet de ces 
défauts que les NTC AC. Les défauts de SW ont plus d’impact que les trous, comme 
l’indique la figure 4.40c. [8], [163], [166], [167] 

Les lacunes, comme les défauts topologiques, modifient la densité d’état des NTC. Plus il 
y a de défauts, plus la densité d’états sera dégradée et les NTC perdront leurs propriétés 
métalliques ou semi-conductrices comme le montre la figure 4.41. [164], [168] 

 

Figure 4.41 : Reconstruction de surface NTCSP parfait avec un diamètre de1,36 nm (a) et 
reconstruction de NTCSP après retrait aléatoire de 200 atomes avec un diamètre de 0,7nm 
(b), contenant 15 paires de défaut 5/7. Les Densités d’état électronique correspondantes 
sont illustrées en dessous.[164] 

iii. Défauts d’hybridation 
Les défauts d’hybridation déforment les NTC. Ces derniers ondulent indiquant une 
hybridation sp3. Ce sont, généralement, des défauts linéaires discontinus (figure 4.42) ou 
traversant tout le NTCSP. 

 

Figure 4.42 : Parfait à gauche et avec 12 défauts SW à droite [169] 

Les défauts topologiques, notamment les défauts de SW, peuvent être des points de 
nucléation pour des défauts linéaires comme des dislocations ou des jonctions 
intramoléculaires. Dans les NTCMP, les défauts d’hybridation correspondent soit à des 
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hélicités différentes entre les différentes couches, soit à des défauts linéaires indépendants 
sur chaque couches du NTC.[164], [168]–[170] 

Les rotations successives des liaisons carbone-carbone conduisent à une succession de 
pentagones et d’heptagones qui provoquent une déformation locale correspondant à un flux 
plastique de dislocation et menant à un comportement ductile, comme l’illustre la figure 
4.43. Lorsque la dislocation avance, la structure se relaxe et les hexagones se retrouvent 
sur la partie déformée du NTC. Les défauts de dislocation, sur les NTC AC, suivent une 
direction diagonale, sur les NTC (figure 4.43a) alors que pour les NTC ZZ les liaisons 
carbone-carbone sont parallèles à la tension subie et la dislocation se fait 
perpendiculairement au NTC (figure 4.43b). [164], [168] 

 

Figure 4.43 : (a) Déformation plastique d’un NTC AC, sous une tension axiale. (b) 
Evolution d’une déformation plastique d’un NTC ZZ sous contrainte. Zone ombrée indique 
le chemin de migration de la dislocation. [168] 

Pendant l’avancée de la dislocation, la symétrie du NTC peut changer et passer de ZZ à 
AC. Ce changement d’hélicité est la définition d’une jonction intramoléculaire qui mène à 
une différence de propriété électronique, à l’intérieur d’un même NTC, comme le montre 
la figure 4.44. [164], [168] 

 

Figure 4.44 : Structure atomique d’une jonction intramoléculaire ZZ-AC. Les boules 
rouges notent les atomes formant les paires heptagone-pentagone et la densité électronique 
d’état liée au NTC ZZ parfait (noir) et au NTC AC parfait (rouge).[164] 
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La déformation de ce type de défaut dépend de la courbure du NTC et donc de son diamètre, 
puisqu’ils dépendent des défauts topologiques. Les petits diamètres sont avantagés et ont 
moins de risque de subir des dislocations. Au-dessus d’une valeur critique de courbure, le 
comportement plastique devient possible et les NTC peuvent être ductiles. [164], [168] 

b. Défauts sur deux ou plus nanotubes de carbone : coalescence et 
jonction 

Sous irradiation électronique ou haute température (1000°C), deux NTC ont plusieurs 
réactions possibles. Ils peuvent coalescer, comme le montre la figure 4.45a, ou ils peuvent 
se souder suivant différentes géométries (« X », « Y » ou « T »). La figure 4.45b illustre 
une soudure en « X » entre un NTC ZZ et un NTC AC. La coalescence réorganise les deux 
NTC en un seul NTC déformé. La soudure, quant à elle, amène la présence de 6 heptagones 
à chaque croisement. La structure contient les deux comportements, métallique et semi-
conducteur. Aux croisements, les états électroniques sont plus denses menant à un fort 
comportement métallique. [164] 

 

Figure 4.45 : (a) Séquence de coalescence (coté et vue en coupe) entre deux NTC AC en 
un seul NTCSP avec un diamètre plus grand. (b) Jonction parfaite X créée par soudure 
entre un tube AC et un tube ZZ et la densité d’état liée au NTC AC (ligne bleue), au NTC 
ZZ (ligne rouge) et à la jonction (ligne noir). [164] 
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Figure 4 .46 : Récapitulatif des défauts des différentes surfaces carbonées étudiées 
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Des défauts ponctuels (0D), linéaires (1D) et structuraux (2D et 3D) se retrouvent dans les 
trois types de substrats, HOPG, Graphène et NTC. Les différents défauts possibles en 
fonction du substrat sont récapitulés dans la figure 4.46. Nous constatons que pour les trois 
substrats, les défauts de Stone-Wales et les lacunes uniques sont des défauts ponctuels 0D. 
Les lacunes multiples ne sont pas considérées comme des défauts ponctuels pour les NTC, 
tout comme les inclusions n’en sont pas pour le graphène. En effet, pour les NTC les 
lacunes multiples provoquent des déformations structurales. Les inclusions, elles, sont des 
défauts structuraux pour le graphène.  

Les dislocations sont des défauts linéaires communs aux trois substrats. Les autres défauts 
linéaires sont spécifiques à chaque substrat, tous comme les défaut structuraux 2D. Les 
marches, dans les défauts structuraux 3D, se trouvent être le seul autre type de défauts 
communs pour le HOPG et le graphène. Le reste des défauts structuraux est, là aussi, 
spécifique à chaque substrat.  

Comme cela a déjà été souligné dans le chapitre précédent, les défauts modifient la mobilité 
des agrégats et leur croissance. En effet, la mobilité des agrégats est influencée par les 
propriétés topologiques et électroniques de la surface. Ainsi, les nanostructures obtenues 
peuvent être vues comme la signature de la structure locale de la surface. [67] 

Nous analyserons et comparerons dans le chapitre suivant, le comportement des agrégats 
déposés au regard des défauts énoncés.  
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Chapitre 5 : Dépôt sur défauts  

5.1 HOPG 
De nombreuses études ont été menées sur les substrats de HOPG. Ce dernier est, en effet, 
un matériau modèle, facile d’accès et dont les propriétés sont très connues. Les expériences 
menées ici ont eu pour but de comparer le comportement de différents types d’agrégats par 
rapport aux défauts. Dans un premier temps, les recherches déjà menées seront présentées, 
afin de définir les comportements connus des agrégats, pour ensuite les comparer aux 
expériences effectuées durant les travaux de cette thèse.  

5.1.1 Défauts structuraux  
a. Marche 

 Yoon et al montrent en 2003 [171], grâce à la simulation DLA, que les agrégats d’or, Au140 

sont mobiles le long des marches du graphite. Lorsqu’un agrégat diffuse en haut d’une 
marche, sur une terrasse, il tend à s’éloigner du bord et à continuer sa diffusion vers une 
marche ascendante. Une fois arrivé sur cette marche, l’agrégat est piégé, contraint par la 
pente montante, comme le montre la figure 5.1. 

 
Figure 5.1 : Vu du dessus (haut) et vu de profils (bas) d'agrégat Au140 adsorbé sur une 

surface de graphite avec une marche ascendante. [88] 

Cette simulation a été confirmée par des expériences de dépôts d’agrégats de cuivre ou 
d’argent déposés sur des substrats d’HOPG, comme le montrent les figures 5.2 et 5.3. Le 
bord des marches peut être assimilé à des feuilles de graphène comme on peut le voir sur 
l’image 5.2. Les calculs montrent que l’énergie de liaison des ad-atomes de métal est plus 
élevée sur le bord de marche (de 1 à 5 couches de graphène) que sur le plan basal des 
terrasses. Les marches sont donc préférentiellement décorées.  

La décoration des marches coexiste avec la décoration des terrasses. Afin de pouvoir 
observer spécifiquement la décoration de marches, la couverture de dépôt doit être basse 
afin de permettre une nucléation hétérogène, comme visible sur la figure 5.3. Dans un 
premier temps, il est possible d’observer que les agrégats se déposent le long de la marche 
en une ligne quasi 1D (figure 5.3a), puis lorsque le taux de couverture augmente, les 
agrégats présentent une croissance perpendiculaire à la marche avec une structure 
dendritique comme sur les défauts ponctuels (figure 5.3b).  [35], [67], [83] 
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Figure 5.2 : Images AFM de marches de HOPG de différentes épaisseurs décorées avec 
des agrégats de cuivre et leur ligne de profil correspondante. Les nombres sur les profils 
donnent le nombre de couches de graphite des marches. (a) de gauche à droite : 2 couches 
et 1 couche de graphite, 1,5 V à la pointe de 0,3nA. (b) 3 couches de graphite, 1,5V et 
0,3nA. (c) 5 couches de graphite, 1,5V et 0,1nA. [83] 

 

Figure 5.3 : (a) Image MEB d’agrégats d’Ag500 déposés sur HOPG décorant une marche 
et des défauts ponctuels au stade précoce de dépôt. L’insert révèle la nature cristalline des 
ilots formés. [67] (b) Image MEB d’un dépôt de 3 MC de Ag600 sur HOPG décorant des 
marches et des défauts ponctuels. [35] 

Les images de la figure 5.4 montrent le dépôt de 2MC d’agrégats d’antimoine, à faible flux 
constant, sur un substrat d’HOPG effectué pour ce travail de thèse. Comme pour l’argent, 
les agrégats d’antimoine vont préférentiellement décorer les marches du fait de la 
nucléation hétérogène. Il est possible de voir, sur la figure 5.4b, que les agrégats Sb500 
forment une ligne quasi 1D discontinue le long de la marche tout comme les agrégats 
d’argent (figure 5.4b). De plus, il est possible d’observer des structures dendritiques qui 
partent de façon perpendiculaire à la marche. Les agrégats d’antimoine ont donc un 
comportement similaire à ceux d’argent vis à vis des marches.  

N 
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Figure 5.4 : Images MEB d'agrégat Sb500 déposés sur HOPG décorant des marches et des 
défauts ponctuels. 
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b. Joint de grains 
La nucléation hétérogène permet de décorer les marches mais aussi d’autres défauts, 
comme les joints de grains. La figure 5.5 montre une image MEB d’une surface d’HOPG, 
après un dépôt de 4 MC d’agrégats Ag500, à un faible flux constant. La nucléation 
hétérogène souligne les joints de grains ainsi que les différentes orientations 
polycristallines de la surface de HOPG. Une simulation DFT et des modèles 
cristallographiques indiquent la possible présence de chaines de pentagones-heptagones 
formant les joints de grains. Ces paires 5-7 sont des défauts de Stones-Wales qui localisent 
la densité de charge et sont donc des points de nucléation, confirmant l’idée que la surface 
de HOPG peut être assimilée à du GMC. La croissance, le long des joints de grains, 
ressemble à celle le long des marches. Elle commence par une croissance 1D, le long du 
joint de grain, suivie d’une croissance perpendiculaire dendritique (figure 5.5 haut).  

 

Figure 5.5 : Images MEB d’une surface polycristalline de HOPG. Le dépôt d’agrégat 
d’argent révèle les joints de grains et différencie les orientations de grains (partie haute). 
Partie basse de l’image : agrandissement de deux orientations. [67] 

Les agrandissements, de la figure 5.5 bas, montrent plus précisément la croissance des 
agrégats en fonction des orientations des grains. La densité des structures est différente en 
fonction de cette orientation. Ces images mettent en évidence le lien entre l’orientation 
cristallographique de la surface et la mobilité des agrégats [35], [67]. 

Des images MEB du dépôt de 9MC d’agrégats Sb500 à faible flux constant sur un substrat 
d’HOPG sont présentées en figure 5.6. Elles montrent que ces agrégats se comportent, là 
encore, comme les agrégats d’argent vis-à-vis des joints de grains. On peut voir sur la figure 
5.6a des lignes 1D d’agrégats dessinant les joints de grains.  Les agrégats Sb500 ont, tout 
d’abord, suivi une croissance 1D le long du joint, puis, une croissance dendritique 
perpendiculaire. L’image 5.6b permet de voir que la densité de structure est la même sur 
les différents grains. La similarité de comportement entre les agrégats d’argent et 
d’antimoine permet de dire qu’il n’y a qu’une seule orientation sur toute la surface 
observée.  
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Figure 5.6 : Images MEB d'agrégats Sb500 déposés sur HOPG décorant des joints de 
grains. 

 

a) 

b) 
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c. Plis 
L’expérience de dépôts d’agrégats Ag500, sur une surface d’HOPG [1], au laboratoire 
montre la croissance des agrégats sur des plis formés à la surface. Les plis, trouvés sur le 
substrat, ont trois faces et sont composés de deux courbes concaves externes et de deux 
courbes convexes, entre les faces, comme le montre l’image AFM d’un pli (figure 5.7b). 
Les agrégats déposés révèlent différents types de sites de nucléation correspondant à 
différents défauts visibles sur l’image MEB du dépôt, comme l’illustre la figure 5.7a. Sur 
cette figure trois sortes de défauts différents existent qui sont les défauts ponctuels (c), les 
plis à trois faces (d) et les marches quasiment perpendiculaires aux plis (e). Les plis sont 
visibles par changement de contraste sur l’image MEB. Cette image permet de voir que la 
décoration des plis est très différente de celle des marches. Les bords concaves sont décorés 
par des lignes discontinues d’ilots, suivies elles-mêmes, par une croissance perpendiculaire 
des structures dendritiques. Les marches, elles, sont décorées par des lignes pointillées. Ces 
observations indiquent que les agrégats piégés sur le bord des plis sont mobiles, à la 
différence de ceux piégés au bord des marches. La figure 5.7a montre la présence d’ilots 
(f) sur la face haute du pli. En revanche, il ne semble pas y en avoir sur les deux autres 
faces indiquant que les agrégats, tombant sur l’une des faces externes, glissent vers le bord 
concave le plus proche, se faisant piéger par ce dernier. Les bords convexes, eux, entourant 
la surface haute vont agir comme des barrières répulsives et piéger les agrégats sur la 
surface. 

 

Figure 5.7 : (a) Image MEB de plis 3 faces (d) avec une marche traversante (e), et plusieurs 
défauts ponctuels (c) après un dépôt d’une monocouche d’agrégats d’argent. Ilots sur la 
face haute du pli (f). (b) Image AFM d’un pli, avec une petite face haute, sur une surface 
de graphite avec des îlots d’argent. [1] 

La figure 5.8 montre l’image MEB de dépôts sur des plis de différentes largeurs. Elle 
montre que la croissance sur la face dépend de sa largeur. Plus le pli est large, plus la face 
est large et plus les ilots obtenus ressemblent à celles déposées sur une terrasse. Cela 
signifie que, plus la face haute est large, plus elle est comparable à une terrasse du point de 
vue de l’agrégat. [1], [35]  

La figure 5.9 montre des agrégats Sb500 que nous avons déposés à faible flux constant sur 
un substrat HOPG présentant un pli très large. Il est possible de voir que la fasse haute du 
pli est suffisamment large pour que les agrégats puissent former des structures dendritiques. 
Cette image nous permet également de définir que le pli est composé de plusieurs feuilles 
de graphène grâce à la marche qui le traverse. Enfin , nous pouvons dire que le 
comportement des agrégats d’antimoine vis-à-vis d’un pli est similaire à celui des agrégats 
d’argent.  
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Figure 5.8 : Plis du graphite à trois faces avec différentes largeurs de faces hautes après 
dépôt de 2MC d’agrégats d’argent [1] 

 

Figure 5.9 : Image MEB d'agrégats Sb500 déposés sur HOPG décorant un pli 
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5.1.2. Défauts étendus 
Lors de dépôts d’agrégats Ag500 sur un substrat d’HOPG [67], il a été constaté une 
croissance anisotrope sur les terrasse des figures 5.10b, c et d. Les ilots (quasiment 1D) 
sont alignés sur les lignes, qui forment des oscillations super périodiques corrélées à la 
géométrie des grains (figure 5.10b). Des images STM, avant le dépôt (figures 5.10a), 
présentent des zones similaires avec des oscillations super périodiques des densités d’états 
électroniques. Ce modèle d’oscillation peut être expliqué par des interférences des ondes 
électroniques, confinées dans les joints de grains, ayant des orientations différentes.  

 

Figure 5.10 : (a) Image STM de surface de HOPG avant dépôt montrant des ondes 
électroniques stationnaires induites par un champ de contraintes élastiques. (b) Image 
MEB de HOPG après un dépôt d’agrégat d’argent, révélant l’influence de ces défauts sur 
la mobilité des agrégats. Images MEB d’oscillations super périodiques avec une symétrie 
conchoïdale (c) et linéaire (d). [67] 

La variation spatiale, de la densité d’état électronique, modifie localement la mobilité des 
agrégats. Cette variation semble abaisser leur mobilité, menant à une croissance dépendant 
des champs de contraintes. Il est possible d’avoir des symétries conchoïdales (figure 5.10c) 
ou linéaires (5.10d). La sensibilité des agrégats aux variations locales de densité d’états 
électroniques est d’autant plus importante, que la longueur du phénomène est du même 
ordre de grandeur que la taille des agrégats [35], [67]. 

L’image MEB de la figure 5.11 est obtenue à la suite d’un dépôt d’agrégats d’antimoine 
effectué sur un substrat d’HOPG ayant subi de fortes contraintes mécaniques. Les flèches 
de la figure pointent la formation de structures linéaires parallèles aux marches présentes. 
Ces structures formées par les agrégats permettent de mettre en évidence des champs de 
contraintes élastiques dus au clivage du substrat.  
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Figure 5.11 : Images MEB d’agrégats Sb500 déposés sur HOPG décorant des champs de 
contraintes 

5.1.3. Défauts ponctuels 
Les défauts ponctuels, aussi appelés défauts de terrasses, peuvent être naturels ou artificiels. 
Pour rappel, les défauts sont des sites de nucléation pour les agrégats tant que leur taille est 
inférieure à celle des défauts. Des études théoriques et expérimentales, comme celles de 
Yoon et al, en 2003 [171], Hugentobler et al, en 2011 [85], Duan et al, en 2017 [172], 
montrent la façon dont les agrégats se déposent autour de lacunes, en fonction de la taille 
de ces derniers.  

Des agrégats Au140, aussi bien que Au586, vont rester éloignés des trous dont la taille est 
supérieure à la leur, en laissant une large zone d’exclusion périphérique, comme illustré sur 
les figures 5.12a et 5.12b.  

 

Figure 5.12 : Simulation DM : Position des centres de masse autour d’un trou (les 
polygones au centre des figures représentent les atomes de bords du trou) a) des agrégats 
Au140 et b) des agrégats Au586.[171] 

Alors que, si la taille des trous est du même ordre de grandeur que celle des agrégats, les 
agrégats vont tendre à recouvrir le trou qui deviendra un point de nucléation préférentiel, 
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comme le montrent les figures 5.13a et 5.13b. Les agrégats vont donc, préférentiellement, 
former des ilots autour ou sur les défauts ponctuels. [85], [171]–[173]  

 

Figure 5.13 : a) Image STM d’or déposé sur HOPG avec des trous. Le zoom sur la droite 
montre un seul trou décoré avec des nanoparticules d’or. [94] b) Image MEB de surface 
HOPG après dépôt de Cu. L’hexagone représente le site du défaut de surface après 
pulvérisation d’ions suivit d’une oxydation à l’air ambiant. L’EDS effectuée sur les trois 
points (c, d et e) confirme la présence de cuivre.[172]  

 

Figure 5.14 : Images MEB d’agrégats Sb500 déposés sur HOPG décorant des défauts 
ponctuels en formant des structures dendritiques. 

Il est à noter, cependant, que plus la taille des agrégats est proche de celle des défauts, plus 
il devient difficile de différencier les différents types de défauts ponctuels. Lors des dépôts 
d’antimoine à faible flux, menant à une nucléation hétérogène, des structures dendritiques 
sont visibles (figure 5.14). Néanmoins, il n’y a pas de défauts ponctuels identifiables. Les 
agrégats déposés font entre 1 et 2 nm de diamètre ce qui signifie qu’ils sont plus gros que 
des lacunes, même multiples, ou des défauts de Stone-Wales pouvant être présents sur les 
terrasses des substrat d’HOPG.  Les formes des ilots dépendent donc des interactions entre 
les agrégats et les différentes couches de graphite superposées. Cette difficulté 
d’identification de défauts ponctuels, démontre l’importance et l’enjeu de l’étude de dépôt 
sur du graphène. L’absence d’interaction entre les couches permettrait de vérifier si la 
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forme des nanostructures est impactée par le type de défauts ponctuels sur lequel elle se 
forme ou non.  

5.2. Graphène 
Les défauts sur le graphène sont inévitables mais difficiles à observer et à caractériser avec 
les techniques classiques, du fait de leur dimension nanométrique. Le dépôt d’agrégats 
pourrait permettre d’observer et d’identifier les différents défauts existants. Pour le vérifier, 
plusieurs simulations et expériences de dépôt ont été réalisées.  

5.2.1 Analyse des surfaces de graphène 
Dans un premier temps, nous regardons les surfaces des substrats de graphène que nous 
utilisons pour les dépôts. Rappelons qu’il s’agit de feuillets de graphène déposés sur des 
grilles de cuivre PELCO de chez oxford instruments. La figure 5.15 montre des images 
MEB des substrats de graphène avant leur étuvage (5.15a), le spectre de masse des gaz 
résiduels durant l’étuvage (5.15b et c) et les images MEB après étuvage (5.15d).  

 

Figure 5.15 : a) Images MEB des substrats de graphène avant étuvage. b) Spectres de 
masse d’analyse de gaz résiduels de l’étuvage des substrats de graphène, en fonction de 
l’ampérage appliqué. c) Spectres de masse d’analyse de gaz résiduels de l’étuvage des 
substrats de graphène en fonction du temps d’étuvage. d) Images MEB des substrats de 
graphène après étuvage.  
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L’étuvage est efficace comme le montre les spectres de masse 5.15c et d. Nous pouvons 
également voir que l’étuvage n’endommage pas les substrats. 

5.2.2. Dépôts sur graphène 
Dans un premier temps, il est important de regarder le comportement des agrégats sur le 
graphène parfait. Les agrégats de métaux de transition (MT), comme l’or, l’argent ou le 
cuivre par exemple, déposés sur le graphène auto-supporté sont physi-sorbés c’est-à-dire 
que les interactions carbone – métal sont faibles. [155], [174]–[177] 

 

Figure 5.16 : Images STM (30 nm *30 nm) de Cs sur graphène sur substrat SiC(0001). (a) 
1MC Cs déposée sur une monocouche de graphène. (b) 1MC Cs déposée sur une bi-
couches de graphène. (c) 1/3 MC Cs déposée sur une bi-couches de graphène. (d) 1/3 MC 
Cs déposée sur six couches de graphène. Insert : spectre de puissance correspondant 
obtenu par transformation de Fourier des images STM.[178] 

Les interactions carbone–agrégats peuvent être modifiées par le substrat sur lequel est 
déposé le graphène. Des simulations DFT ont montré que la distance entre le graphène et 
son substrat métallique est différente en fonction du métal utilisé. Par exemple, pour un 
substrat Ir (111), la distance vaut 0,34nm, ce qui est proche de la distance entre les couches 
de graphène dans le graphite (0,334nm), signifiant que les interactions électroniques entre 
le graphène et Ir sont faibles. La distance entre le graphène et un substrat de Ru (0001) est, 
quant à elle, deux fois plus courte, 0,145nm. Ce résultat signifie que les interactions 
électroniques entre les deux sont fortes. La structure des ilots obtenus par le dépôt 
d’agrégats de métaux alcalins sur du graphène sur substrat SiC dépend du nombre de 
couches de graphène, comme le montre la figure 5.16. Dans cette situation, les interactions 
entre les agrégats et le graphène sont ioniques. Il en va de même pour des agrégats de 
métaux de transition sur du graphène sur substrat SiO2. La structure des ilots dépend du 
nombre de couches de graphène (figure 5.17). [155], [178] Nous allons maintenant regarder 
les dépôt effectué lors de cette thèse. Une différence majeur est le type de substrat utilisé 
pour le graphène. Il s’agit de substrat de grille de cuivre donc un support discontinu pour 
le graphène. Il pourrai donc être considéré auto-supporté par les agrégats dans les zones de 
« trous » des grilles. 
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Figure 5.17 : Images MEB de différentes nanostructures Au formées par déposition d’or 
sur n-couches de graphène sur substrat SiC. (a) Polygones. (b) Dendrites. (c) Ilots 
irréguliers. (d) Agrégats denses. [178] 

Les images de la figure 5.18 montrent des dépôts d’agrégats d’antimoine à faible flux 
constant, effectués durant ce travail de thèse, sur des graphènes ayant différents nombres 
de couches. Ces graphènes sont, eux-mêmes, déposés sur des grilles de cuivres. Pour la 
monocouche de graphène, du carbone amorphe appelé carbone lacey, assurant le maintien 
du graphène, se trouve sur la grille de cuivre. Ces images permettent de dire que le nombre 
de couches influe sur les nanostructures et la mobilité des agrégats Sb.  

Sur une monocouche de graphène (figure 5.18a), les agrégats ont une très faible mobilité 
sauf au niveaux du carbone lacey. En effet, les liaisons entre le graphène et son substrat 
(carbone lacey) évitent les liaisons pendantes π qui peuvent agir comme des défauts 
ponctuels pour les agrégats. Ces liaisons pendantes π vont capturer les agrégats , les 
empêchant d’avancer. On peut constater qu’il y a de plus gros ilots alors qu’il n’y a pas de 
carbone amorphe. Ces ilots pourraient indiquer la présence de défauts ponctuels dans le 
graphène. Un défaut ponctuel comme un trou formerait une zone de nucléation pour les 
agrégats, attirant ceux se déposant dans sa zone de capture. 

Le dépôt sur deux à trois couches de graphène est illustré par la figure 5.18b. On peut voir 
que les agrégats ont la possibilité de se déplacer et donc de former des ilots plus gros que 
sur une monocouche. La même constatation est faite avec 5 couches de graphène, figure 
5.17c. La forme sphérique des ilots indique que la mobilité des agrégats sur une ou plusieurs 
couches de graphène est très basse.  

En revanche, les ilots sont plus gros sur 5 couches que sur 2-3 couches permettant de 
conclure que la mobilité est plus grande sur 5 couches que sur 2-3, comme le montre la 
figure 5.19. Plus il y a de couches de graphène, plus les interactions entre les agrégats Sb 
et la première couche de graphène vont ressembler aux interactions entre les agrégats et le 
graphite. Quand le graphène à des interactions fortes avec le substrat, les interactions avec 
les agrégats déposés sont faibles. Dans ce cas, les agrégats déposés vont former des ilots 
3D. A l’inverse, lorsque le graphène à de faibles interactions avec le substrat alors les 
interactions avec les agrégats sont fortes et les ilots formés sont en 2D. Les interactions 
avec le graphène peuvent aller jusqu’à l’immobilisation des agrégats.  
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Figure 5.18: Images MEB de dépôts d'agrégats Sb500 sur graphène @ grille de cuivre, a) 
monocouche, b) 2-3 couches, c) 5 couches avec une déchirure menant une déformation 
locale de la structure du graphène 
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On peut, également, remarquer sur ces images, des tailles différentes de nanoparticules sur 
le substrat obtenu par dépôts d‘agrégats de tailles comparables. On peut par analogie, 
identifier par ce comportement, différents défauts présents sur ces échantillons de 
graphène. On peut aussi relier la taille des nanoparticules aux nombres de feuillets, comme 
dans le cas de la taille des marches de la figure 5.2. De même, on peut observer la décoration 
de lacunes multiples comme sur la figure 5.13. ou encore sur la figure 5.18c. Une variation 
à plus grande échelle des densités locales de nanoparticules, peut être associée aux effets 
de moiré.  

Enfin, les distributions de tailles différentes sur la figure 5.19 semblent indiquer, en plus 
d’une mobilité locale différente, l’existence de plusieurs régimes de nucléation (les 
distributions sont asymétriques et semble s’élargir). Sur la figure 5.19d, il existe de larges 
zones, sur quelques micromètres carrés, sans ilots révélant des zones sans défaut, le flux 
faible de dépôt, ne permettant que la nucléation hétérogène.   

a

 
Figure 5.19 : Histogramme des tailles des ilots sur a, b) 2-3 couches de graphène et c, d) 

5 couches de graphène et les images correspondantes.  

5.2.3. Défauts ponctuels  
Plusieurs simulations DFT de dépôt de lithium sur du graphène comportant des défauts 
ponctuels (mono trou, bi trous et défauts de SW) ont été effectuées. Elles ont été comparées 
aux résultats de dépôts sur du graphène parfait. [179]–[183] 

La figure 5.20 montre ainsi des simulations d’un atome de Li sur du graphène parfait (figure 
5.20a), du graphène avec un trou (figure 5.20b1), du graphène avec deux trous (figure 
5.20b3) et du graphène avec un défaut de SW (figure 5.20b2), associés à leur barrière 
d’énergie respective. La barrière de diffusion est plus basse pour le graphène avec des 
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défauts que pour le graphène parfait. La mobilité la plus élevée est obtenue pour le graphène 
avec deux trous. Lorsque les agrégats de Li rencontrent un défaut de SW, ils s’orientent 
simultanément au-dessus du pentagone et de l’heptagone comme l’illustre la figure 5.21. 

Lorsque la taille de l’agrégat de Li augmente, l’interaction avec le défaut s’amplifie, ce qui 
accroit le taux de nucléation. La présence de défauts augmente, donc, le taux de nucléation 
des agrégats ainsi que leur mobilité dans la région autour du défaut. 

 

Figure 5.20 : a) Barrière d’énergie pour la diffusion de Li sur une feuille de graphène 
parfait via le centre de l’hexagone. Insert : trois positions initiales de Li marquées par A, 
B et C. Elles relaxent toutes en revenant à C. [192] b) Iso surface de densité électronique 
totale de graphène avec un atome de Li pour : (1) mono trou, (2) défaut de Stone Wales et 
(3) bi trous, et (4) les barrières d’énergie correspondantes. [182] 

 

Figure 5.21 : Géométries optimisées de graphène avec défaut de SW + système Lix [183] 

Des simulations DFT ont également été effectuées pour des dépôts sur graphène, parfait et 
avec défauts, de Ni [184], Pt [185], Na [186] ou encore pour AlCl [187]. Lorsque les 
agrégats de nickel sont déposés sur du graphène avec des trous, leur croissance est 
dépendante de la taille du défaut. Lorsqu’il s’agit de petits défauts, leur croissance est 
asymétrique alors que pour de gros défauts, la croissance est symétrique comme le montre 
la figure 5.22.  

On constate que la stabilité thermodynamique augmente avec la taille du trou. Pour le 
platine, la présence de trous facilite la nucléation des agrégats sur le graphène en 
augmentant la force de la liaison.  
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La réactivité du graphène vis-à-vis du platine est la suivante : la réactivité du graphène avec 
trois trous est supérieure à celle du graphène avec deux trous, elle-même, supérieure à celle 
du graphène avec un trou qui est, elle-même, supérieure à celle du graphène parfait. Il en 
va de même pour les agrégats de Na et AlCl. La présence de trous augmente le taux de 
nucléation. 

 

Figure 5.22 : Configuration d’agrégats de Ni sur différents substrats de graphène. dx est 
le nombre d’atomes retiré pour former le défaut, augmentant de, zéro atome à la première 
rangée, à cinq atomes dans la dernière rangée. Nix décrit la taille de l’agrégat de Ni. [184] 

Les dépôts d’agrégats de Sb500 tendent à être en accord avec les simulations. Les flèches 
bleues, sur la figure 5.18, indiquent quelques-uns des ilots sphériques qui pourraient être 
les marqueurs de défauts ponctuels. En effet, quand le flux de dépôt est faible, la nucléation 
hétérogène est favorisée. Les agrégats vont, donc, tendre, prioritairement, à décorer ces 
défauts. 

5.2.4. Défauts 1D 
La figure 5.23 montre des déchirures dans le graphène pouvant mener à des défauts de 
bords et à des projections de dislocation. On observe une grande densité d’ilots sphériques 
à proximité des déchirures indiquant une plus grande densité de défauts sur les trois types 
de graphène. Il n’est pas possible, sur ces images, de discriminer les défauts linéaires des 
défauts ponctuels. Il faudrait, pour cela, faire varier la couverture et/ou changer la taille des 
agrégats. 

 

Figure 5.23 : Images MEB de dépôts d'agrégats Sb500 sur des déchirures de feuilles 
graphène @ grille de cuivre, a) monocouche, b) 2-3 couches, c) 5 couches 
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5.3. Nanotubes de carbone 
5.3.1 Etuvage des nanotubes de carbones 

Nous utilisons des nanotubes multi-parois de chez Sigma Aldrich. Comme pour le 
graphène et les substrats d’HOPG, nous avons étuvé les nanotubes de carbone avant de 
déposer dessus. La figure 5.24 montre les spectres de masse des analyses de gaz résiduels 
effectués durant l’étuvage. Nous pouvons voir qu’à 5A, en fin d’étuvage, il n’y a quasiment 
plus de résidus carbonés. Ces résidus peuvent provenir des nanotubes de carbone ainsi que  
des fullerènes souvent présents  lors de la synthèse de nanotubes multi-parois.  

 

Figure 5.24 : Spectres de masse d’analyse de gaz résiduels d’étuvage de nanotubes de 
carbone à différents ampérages appliqués 

5.3.2. Dépôts sur nanotubes de carbone 
De nombreuses simulations de dépôts d’agrégats sur des NTC ont été effectuées, 
préférentiellement avec des agrégats de platine [188]–[192] et quelques-unes avec des 
agrégats d’or [191], [193], d’argent [194] et d’oxyde de fer [195]. Ses simulations nous 
apprennent que la mobilité des agrégats dépend de la chiralité des NTC et de leur rayon. 
En effet, les agrégats vont avoir des sites de fixation préférentiels, représentés en figure 
5.25, qui seront plus ou moins accessibles en fonction de la chiralité et du diamètre du 
NTC. Lorsque le diamètre des nanotubes augmente, la distance entre le centre des sites 
hexagonaux diminue s’approchant de la position des sites dans le graphite, ce qui diminue 
la mobilité des agrégats puisque leur coordination augmente.  
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Figure 5.25 : Sites les plus stables sur une surface (haut) de graphite et (bas) de NTC la 
longueur de liaison entre agrégats et atomes de carbones est de 2.85 Å pour Au et 2.78 Å 
pour Pt. La valeur présentée est la valeur moyennée. [191] 

Ces simulations montrent que la présence de défauts diminue la mobilité des agrégats en 
les piégeant. Par exemple, Kim et al ont montré que les agrégats de platine sont piégés par 
les lacunes et les défauts de Stones-Wales ce qui permet de les fixer plus facilement sur le 
nanotube.  

 

Figure 5.26: Image MEB de NTCMP hautement dilué fonctionnalisé avec des 
nanoparticules de platine [196] 

Une expérience de dépôt d’agrégats de platine sur des NTCMP a été menée par Xu et al en 
2007, illustrée en figure 5.26. [196] Ils ont mis en évidence que les agrégats se déposent 
préférentiellement sur les extrémités des nanotubes ouvertes (b) et sur le carbone amorphe 
(c) ainsi que sur les défauts ponctuels (d). Il est facilement observable que les extrémités 
fermées des NTC (a) ne comportent aucun agrégat. Les agrégats permettent ici de 
caractériser les extrémités et de pointer les défauts des parois des NTC. 
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Figure 5.27 : Images MEB d'agrégats Ag500 déposés sur des NTCMP de diamètre a) 40  à 
60 nm. Le cercle rouge montre des extrémités ouvertes, b) zoom montré par le carré bleu 
et c) un histogramme des tailles des particules obtenues sur les NTCMP, la taille des 
agrégats déposés initialement est indiqué par le trais gris.  
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Figure 5.28: Images MEB d'agrégats Ag500 déposés sur des NTCMP a) avec une jonction 
marquée par un cercle vert et b) des amas de carbone amorphe marqués par une flèche. 

Des dépôts d’agrégats d’argent sur des NTCMP ont été effectués durant cette thèse. Les 
images de la figure 5.27 et 5.28 et 5.29 ont été obtenues au MEB. On observe sur les 
NTCMP des agrégats déposés sur les parois. On peut donc dire que les agrégats se sont 
retrouvés piégés par des trous, ou des défauts de SW, présents sur les parois des nanotubes. 
L’histogramme de la figure 5.27c montre que les structures sont plus grosses que les 
agrégats déposés, ce qui signifie que les agrégats sont mobiles sur les parois des NTC et 
qu’il y a bien nucléation et croissance d’îlots.  

On observe également, sur la figure 5.27a, des amas d’agrégats (cercle rouge) semblables 
à ceux observés par Xu et al sur les extrémités ouvertes des NTC. Il est possible d’en 
déduire que sous ces amas se trouve une extrémité ouverte, puisque qu’il n’y aucun amas 
sur les extrémités fermées comme le montre la figure 5.27b. Comme les agrégats de platine, 
les agrégats d’argent vont préférentiellement se déposer sur les défauts ponctuels et les 
extrémités ouvertes permettant de les caractériser. Les trous et les défauts de SW ayant des 
tailles du même ordre de grandeur, il n’est pas possible de différencier ces deux types de 
défauts sur les images obtenues. La figure 5.28a montre des NTCMP avec une jonction. 
Un amas d’agrégats est visible au point de jonction (cercle vert). La figure 5.28b, elle, 
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montre des amoncellements de carbone amorphe sur un nanotube (flèche verte). En 
comparant les structures sur les NTCMP et sur le graphite servant de substrat, il est possible 
de voir que les agrégats sont moins mobiles sur les NTC que sur le graphite, tant sur la 
figure 5.27 que sur la figure 5.28. 

 

Figure 5.29 : Image MEB d'agrégats Ag500 déposés sur des NTCMP. On peut observer la 
décoration de défauts ponctuels, de défauts linéaires ... 

 

 

Nous n’avons, malheureusement, pas pu caractériser complètement les défauts des 
graphènes dont nous disposions, pas plus que nous n’avons pu faire un lien univoque entre 
caractérisations des défauts et observation avec d’autres outils d’analyse et/ou 
modifications des propriétés. En effet, en plus de travaux au sein du laboratoire, les accès 
aux plateformes universitaires, pour la microscopie, notamment, ont été aussi beaucoup 
plus difficile d’accès, pendant une période de profonde rénovation et de restructuration de 
l’environnement Paris-Saclay.  

Les résultats présentés dans ce chapitre sont des résultats préliminaires appelant à de 
nouveaux dépôts et de nouvelles caractérisations, du fait de l’immobilisation du dispositif 
expérimental et du contexte de travaux dans lequel s’est déroulé cette thèse. 

La modification des propriétés par le dépôt d’agrégats est également une perspective très 
intéressante. En effet, la nucléation hétérogène sur un défaut, modifie ce défaut. Pour 
exemple, les lacunes se trouvent comblées, les liaisons pendantes passivées et les énergies 
de surface modifiées. 



 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

Partie 3 : Étude du vieillissement de 
nanostructures d’argent 
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Les structures fractales sont des systèmes métastables, hors équilibre thermodynamique, 
dont la morphologie est contrôlée par la cinétique. De ce fait, il y a un surplus d’énergie de 
surface, les poussant à relaxer vers une forme plus stable. Nous allons montrer la stabilité 
de ces structures, face à une augmentation de température, ainsi que les effets d’impuretés 
chimiques, dans les mécanismes de diffusion, de nucléation, de croissance et de relaxation. 
Nous avons pu également constater, lors de nos différentes manipulations, la stabilité, au 
moins morphologique de ces structures, à la température ambiante et sous environnement 
atmosphérique normal, pendant de nombreux jours voire des semaines. Cependant, toute 
utilisation de ses nanostructures, dans des dispositifs applicatifs, nécessite de garantir une 
certaine pérennité, une durée de vie raisonnable, devant l’usure, l’usage et le vieillissement. 

Le rôle des mécanismes de restructuration dans le processus de relaxation est primordial 
pour étudier la stabilité des fractales d’argent et leur vieillissement. Ces mécanismes seront 
donc détaillés dans le chapitre 6. Dans un premier temps, la relaxation puis les stabilités 
thermiques et ensuite chimiques seront présentées pour être finalement comparées. De fait, 
ces paramètres influencent fortement la relaxation. Par la suite, dans le chapitre 7, des 
dépôts d’argent purs de plusieurs années seront analysés en fonction de leur morphologie 
et de leur composition chimique pour définir les processus impactant le vieillissement. En 
effet, il est déjà connu que les fractales d’argent sont stables plusieurs jours après leur dépôt 
alors que leur stabilité sur plusieurs années n’a, à notre connaissance, jamais été étudiée 
jusqu’à lors. Idem pour les mécanismes de corrosion à l’échelle nanométrique, qui sont 
encore assez peu connus. Par ailleurs, compte tenu de leur très grande surface apparente, la 
mise en évidence de mécanismes de fixation d’agents polluants pourrait être très 
prometteuse d’un point de vue applicatif. Toutes ces raisons, ont motivé cette étude des 
effets du vieillissement. Nous avons pu effectuer cela sur de nombreux échantillons, de 
dépôts précédents, vieux de plusieurs mois ou années, conservés à température ambiante et 
dans des conditions normales de pression, d’atmosphère et d’exposition, parallèlement au 
travail de jouvence et de maintenance du dispositif expérimental.    

Chapitre 6 : La relaxation 

6.1. La relaxation 

Comme cela a déjà été dit précédemment, la forme fractale n’est pas une forme d’équilibre 
thermodynamique. C’est une forme métastable à longue durée de vie, comme nous allons 
le montrer au chapitre 7. Cette forme peut donc relaxer au court du temps. Les différents 
mécanismes de relaxation ont, tout d’abord, été étudiés grâce aux simulations par les 
groupes d’Irisawa et de Jullien dans le milieu des années 1990. Il existe 3 grands types de 
mécanismes de transports de matière qui entre en jeu dans le processus de 
relaxation présentés en figure 6.1 : 

- Évaporation – condensation ou murissement d’Oswald : les atomes partent de l’îlot 
pour se recondenser ailleurs 

- La diffusion périphérique : les atomes des agrégats diffusent sur la périphérie de 
l’îlot menant vers une structure plus lisse 

- Le flux visqueux : tout le volume des atomes se déplace 
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Deux de ces mécanismes de transport sont communs à la diffusion des agrégats par 
mouvement individuel (évaporation-condensation et diffusion de surface). Ici, ils sont 
envisagés d’un point de vue dynamique. L’évolution temporelle de la forme fractale reflète 
le mécanisme de relaxation puisqu’elle est conduite par les déformations locales. Plusieurs 
auteurs ont fait des simulations afin de définir l’évolution temporelle des paramètres 
caractéristiques des fractales avec la largeur de bras ξ, le rayon de giration Rg, c’est-à-dire 
la taille totale de l’ilot, et le périmètre P. [79], [197]–[200]. Cette évolution est décrite 
comme des lois de puissance dépendant du mécanisme de transport de matière :  

𝑃 = 𝑡ିఈ                                                    (6.1) 

𝑅௚ = 𝑡ିఉ                                                  (6.2) 

             𝜉 = 𝑡ఊ                                                     (6.3) 

𝛼, 𝛽, 𝛾 dépendent du mécanisme de relaxation. Les trois mécanismes pouvant avoir lieu en 
même temps, la relaxation se divise en séries d’évènements associés à chacun des 
mécanismes où le plus rapide dirige le changement de forme. Les auteurs ont cherché à 
déterminer lequel de ses processus était dominant en regardant la relaxation d’un point de 
vue déterminisme ou probabiliste. [79], [197], [198], [201], [202] 

 

 

Figure 6.1 : Schéma des mécanismes atomiques de relaxation d'une structure fractale 

6.1.2. L’évaporation condensation  
La probabilité qu’un atome évapore peut s’écrire [197], [202] : 

𝒫௘௖ = 𝒫଴ exp ቀ−
௡ா್ା∆ఓ

௞್்
ቁ                                             (6.4) 

Avec : 
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- 𝒫଴ la probabilité de saut sur le substrat, 𝒫଴ = 𝜈଴ exp ቀ−
∆ாೌ

௞್்
ቁ 

- 𝜈଴ le taux de saut réussi d’un atome sur le substrat  
- ∆𝐸௔ l’énergie d’activation de la diffusion sur le substrat 
- n, le nombre de liaisons que l’atome doit casser pour évaporer 
- Eb, l’énergie de liaison entre atomes 
- ∆𝜇, le gain de potentiel chimique associé à la condensation  

La relaxation par évaporation condensation mène à une fragmentation de la fractale en 
plusieurs ilots plus petits et compacts. Les plus petits îlots peuvent condenser sur les plus 
gros puisqu’ils ont une plus grande pression de vapeur. Dans ce cas, la forme de relaxation 

est une série de disques sans mémoire de la forme d’origine. Ici 𝑃 = 𝑡ି
భ

మ , 𝑅௚ = 𝑡
ವ೑షమ

మವ೑  et 

𝜉 = 𝑡
భ

మ. [197], [200], [201] 

6.1.3. La diffusion périphérique 
La diffusion périphérique des atomes, le long de l’ilot se fait en cassant et en créant des 
liaisons avec les atomes voisins, menant à un déplacement pas à pas. On peut donc exprimer 
la probabilité de diffusion [197], [202]:  

𝒫ௗ௣ = 𝒫଴ exp ቀ−
௡ா್ା௠ா೏

௞್்
ቁ                                             (6.5) 

Avec  

- 𝒫଴ la probabilité de saut sur le substrat, 𝒫଴ = 𝜈଴ exp ቀ−
∆ாೌ

௞್்
ቁ 

- 𝜈଴ le taux de saut réussi d’un atome sur le substrat  
- ∆𝐸௔ l’énergie d’activation de la diffusion sur le substrat 
- n, le nombre de liaisons que l’atome doit casser pour évaporer 
- Eb, l’énergie de liaison entre atomes 
- m, le nombre de liaisons conservées pendant le déplacement  
- Ed, la barrière de potentiel à surmonter pour diffuser sur la périphérie malgré les 

liaisons conservées. Cette énergie est proportionnelle à m 

Dans le modèle macroscopique de Jullien et al [198], la diffusion périphérique est simulée 
en résolvant l’équation différentielle qui décrit le déplacement normal z du contour de la 
structure (3.35) : 

           
డ௭

డ௧
= 𝐵

డ²௄

డ௦²
                                                             (6.6) 

avec 𝐵 =
కబ

ర

௧బ
, où K est le rayon de courbure locale, s l’abscisse curviligne, 𝜉଴ la largeur 

initiale de la branche et 𝑡଴ le temps de diffusion typique relié a D.  

Cette expression combine la loi de Fick, relation linéaire reliant pression et courbure, et la 
conservation de la masse. Les équipes d’Irisawa et de Jullien s’accordent pour des lois 

d'échelle typiques de la forme : 𝑃 = 𝑡
ି

భషವ೑

మವ೑  , 𝑅௚ = 𝑡଴𝑒𝑡 𝜉 = 𝑡
భ

ర , pour ce cas.  Les 
simulations montrent que les bras de la structure fractale épaississent puis se cassent en un 
certain nombre de fragments en fonction des variations du rayon de courbure, comme 
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illustré sur la figure 6.2. Contrairement à l’évaporation condensation, le squelette de la 
structure d’origine est conservé et Rg reste globalement constant durant le processus. La 
répartition de masses, et donc Df , est également conservée, jusqu’aux dernières étapes de 
la relaxation. A partir de ce moment-là, les fragments prennent une forme circulaire et Rg 
décroit légèrement. Des disques polydispersés en résultent et leur nombre, Nf , semble 
dépendre de la dimension fractale initiale Df et s’exprime [79] : 

         𝑁௙ ≈ 𝑓(𝐷௙)
ௌ

కబ
మ                                                   (6.7) 

Où S est la surface de la structure fractale. La fonction 𝑓 n’est pas explicite mais le nombre 
de fragments augmente quand Df diminue. L’équipe de Jullien a également défini que les 
bras de la structure ne fragmentent que lorsque le rapport longueur/ largeur critique atteint 
75. Les distances entre les fragments sont donc de 75. 𝜉଴. [79] 

 

Figure 6.2 : Fragmentation d’une fractale de Vicsek par diffusion périphérique [79] 

6.1.4. Le flux visqueux 
Pour ce mécanisme, Jullien et al considèrent la structure comme un fluide homogène de 
forte viscosité. Ainsi, il est possible de réduire les équations de Navier-Stokes [198] : 

                 ∇. 𝑣 = 0                                                          (6.8) 

              𝜂 ∆ 𝑣 = ∇𝑝                                                        (6.9) 

𝑣 décrit la vélocité associée aux déplacements du fluide, 𝑝 l’excès de pression et 𝜂 le 
coefficient de viscosité. 

  

Figure 6.3 : Évolution du contour d'une fractale de Vicsek par la diffusion périphérique 
flux visqueux [198] 

Quand le flux visqueux est le mécanisme dominant de la relaxation, la structure se contracte 
dans son ensemble, 𝜉 augmente et Rg diminue simultanément, comme l’illustre la figure 
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6.3. Au dernier stade de la relaxation 𝜉 = 𝑅௚, l’autosimilarité est donc perdue et la structure 

adopte une forme compacte. Les simulations de Jullien et al mènent à 𝑃 ∝ 𝑡ିଵ, 𝑅௚ =

𝑡
ି

మషವ೑

ವ೑  𝜉 ∝ 𝑡. [198], [201] 

6.2. Stabilité thermique et chimique de nanostructures 
d’argent 

6.2.1. Stabilité thermique  
Depuis les années 90, des expériences ont été réalisées par de nombreuses équipes montrant 
un changement de morphologie des structures dendritiques sous l’effet de la température. 
La relaxation peut posséder différents régimes qui ne sont pas pilotés par les mêmes 
mécanismes de transport de matière, comme le reflète les exposants différents dans 
l’évolution temporelle des grandeurs caractéristiques des fractales (équations 6.1 et 6.3). 

Au laboratoire, nous nous intéressons à la stabilité des agrégats et des nanostructures 
obtenues par leur dépôt depuis les années 2000. Lorsqu’elles sont chauffées, les 
nanostructures dendritiques  d’argent, d’or ou d’antimoine voient la taille de leur bras 
s’élargir. Ce phénomène appelé granulo-croissance est caractéristique de la relaxation 
thermique. Il est analogue à celui observé lors du frittage des matériaux, comme les 
céramiques, qui est bien représenté par les simulations comme illustré sur la figure 6.4. 
[77], [199]–[201], [203]–[205] 

 

Figure 6.4: Schéma 2D d’un ilot à deux étapes d’un frittage où les longueurs 
caractéristiques varient de ξ et L vers ξ’ > ξ et L’< L [202] 

La première approximation faite, afin d’expliquer les processus qui ont lieu durant la 
relaxation thermique, est de ne considérer dans le modèle, que la description topologique 
et morphologique de la structure dendritique et de ne prendre ainsi en compte que la 
conservation de la masse et l’invariance d’échelle. Ce parti pris permet d’ignorer les 
caractéristiques physiques du système telles que l’énergie de surface et/ou la viscosité. Ce 
mécanisme mène à une contraction d’ensemble de la structure. La largeur de bras ξ 
augmente, la taille globale L diminue et la dimension fractale Df

 reste constante tant que L 
et ξ sont assez éloignées, comme le montre la figure 6.4. Cette description statistique ne 
dépend pas des caractéristiques de la surface externe de la structure. [199], [200], [203], 
[205]  
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Les mécanismes de transport de la matière, lors de la relaxation, lorsqu’ils sont introduits, 
impliquent une évolution temporelle des paramètres caractéristiques de la structure fractale. 
La description devient beaucoup plus compliquée car la cinétique et les changements 
morphologiques diffèrent en fonction du mécanisme dominant. Les mécanismes de 
transport de matière sont ceux présentés en début de chapitre dans la partie 6.1 : 
l’évaporation – condensation, la diffusion périphérique et le flux visqueux.  

La description topologique semble être plus proche d’une relaxation dirigée par le flux 
visqueux et non par la diffusion périphérique. On peut observer que lors de la diffusion 
périphérique, il semble que la taille globale ne change pas. En reprenant les équation 6.1, 
6.2 et 6.3, dans le cas du flux visqueux, Olivi-Tran et al montrent que 𝛼 = 𝛾 = 1 et 𝛽 =
ଶି஽೑

஽೑
. Ceci indique bien une contraction globale du système.  

D’un autre côté, si on avait à faire à un mécanisme de diffusion périphérique, on devrait 
observer un élargissement des bras avec une taille globale quasiment constante, menant à 
une fragmentation en plusieurs disques comme illustrée sur la figure 6.2. Dans un premier 

temps, Olivi-Tran et al trouvent, au temps courts, les exposants 𝛼 =
஽೑ିଵ

ଶ஽೑
, 𝛽 = 0 et 𝛾 =

1
4ൗ . Ces exposants correspondent à une relaxation dirigée par le mécanisme de la diffusion 

périphérique. [79], [197], [198]. Dans le domaine des temps plus longs, Peleg et al [200] 

ont établi les exposants 𝛼 =
ଵ

ଶ
, 𝛽 =

ଶି஽೑

ଶ஽೑
 𝑒𝑡 𝛾 =

ଵ

ଶ
 décrivant une relaxation dirigée par le 

mécanisme d’évaporation condensation. [197], [201]  

La conservation de la taille globale de la structure est très importante. Cette conservation 
signifie que la granulo-croissance est un processus qui ne possède pas l’invariance 
d’échelle. Les changements morphologiques aux différentes échelles, ne sont pas 
similaires. Bien que le squelette d’origine de la fractale soit conservé, le pattern de 
construction de la fractale a été modifié. [197], [199]–[202], [205]–[209] 

a. Modification de morphologie des bras  
Le chauffage des fractales mène à des modifications morphologiques au court du temps 
mais ne modifie pas la distribution, ni la population des ilots sur les substrats. Ces 
modifications, au court du temps, sont appelées transitions morphologiques.[4], [201] 

Les modèles théoriques, 2D de relaxation thermique, basés sur la diffusion de surface, 
montrent que, dans un premier temps, à courte distance, il y a une perte des « doigts » des 
bras des ilots alors qu’à grande distance la structure fractale reste intacte, comme gelée, 
ainsi qu’on peut le voir sur la figure 6.5 présentant l’évolution morphologique d’une 
fractale d’antimoine chauffée à 180°C pour différentes durées.  

L’épaisseur des bras va augmenter régulièrement avec la durée de chauffage. Cela signifie 
qu’il y a mouvement de matière le long des bras de la fractale lors du chauffage. Lorsque 
la température augmente, la diffusion de surface des atomes est activée leur permettant de 
passer d’un site à faible coordination à un site à plus haute coordination menant à un 
adoucissement de la rugosité de la structure. Ce mouvement est piloté par la réduction de 
l’énergie de surface de la structure. Progressivement, les bras les plus petits vont disparaitre 
au profit des bras les plus grands permettant leur élargissement.   
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Figure 6.5 : Image MEB de nano fractales d’antimoine obtenue par déposition d’agrégat 
de Sb500 sur HOPG a) sans chauffage, chauffé à 180°C pendant b) 160 minutes et c) 870 
minutes.[201] 

La figure 6.6 montre l’évolution du ratio des largeurs de branches de la fractale sur la 
largeur des branches sans chauffage, en fonction de la durée de chauffage, en échelle 
logarithmique. Ces résultats proviennent de l’analyse de données sur différentes fractales 
telles que celles présentées sur la figure 6.5. Cette figure illustre le comportement théorique 
de ce ratio, lorsque la relaxation est uniquement contrôlée par la diffusion périphérique 
(ligne pleine) ou qu’elle est contrôlée par flux visqueux (ligne pointillée). En début de 
chauffage, le mécanisme dominant est alors la diffusion périphérique. La granulo-
croissance des bras sans modification de la taille globale est donc la signature du 
mécanisme de diffusion périphérique sans diffusion de volume. [4], [65], [77], [201], 
[208]–[211] 

 

Figure 6.6 : Évolution du ratio d’épaisseur de bras de fractales d’antimoine chauffées à 
180°C sur la largeur de bras d’origine sans chauffage en fonction du temps en échelle 
logarithmique, avec les comportements théoriques d’un processus de relaxation dirigé par 
la diffusion de surface (ligne pleine) ou par flux visqueux (ligne pointillé). La barre 
d’erreur correspond à la dispersion statistique de taille le long des bras. [201] 

Le temps de relaxation est fortement dépendant de la température puisque la température 
augmente la mobilité atomique sur le substrat. En prenant deux particules de même taille, 

de diamètre d, alors le temps caractéristique de relaxation τR est [209]: 

𝜏ோ ≈ 𝑑ସ exp
ாೌ

௞ಳ்
                                     (6.10) 
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Si la température augmente, alors, τR diminue et la cinétique augmente. Le chauffage va 
fournir l’énergie d’activation nécessaire à la diffusion de surface. Il y a deux types de 
diffusion possibles :  

- Petite distance de diffusion avec mobilité faible des atomes qui mène à 
l’élargissement de branches et garde la morphologie générale intacte. 

- Grande distance de diffusion avec une grande mobilité atomique qui mène à une 

fragmentation avec 𝑃 ≈ 𝑡
ଵ

ଷൗ .  

Le comportement de relaxation dépend donc de la mobilité atomique qui dépend fortement 
de la température. Lorsque la durée de chauffage ou la température est augmentée, la 
fragmentation apparait. 

b. La fragmentation   
La fragmentation va intervenir rapidement du fait de la conservation de matière puisque la 
taille globale ne varie quasiment pas. Lorsque la structure fractale va fragmenter, un certain 
nombre de disques va apparaitre, de façon aléatoire, le long du squelette d’origine de l’ilot. 
Lorsque le temps est suffisamment long pour que la fragmentation ait lieu, la température 
va jouer un rôle clef dans le processus de fragmentation. Quand la température augmente, 
le temps de transition morphologique diminue, comme on peut le constater sur la figure 
6.5. Toutes les températures sont inférieures à la température de fusion de l’argent. La 
transition morphologique est donc l’évolution dynamique de la forme fractale dirigée par 
la fragmentation. [4], [77], [201] 

Il y a deux paramètres important pour l’étude de la stabilité thermique et sa fragmentation : 
la température et le temps. Les expériences réalisées, par notre équipe en 2014, pour cette 
étude sont illustrées par les figures 6.7, pour la température et 6.8, pour le temps.   

La figure 6.7 montre une évolution douce de la fragmentation jusqu’à atteindre une 
température proche de 700K. A cette température, une recristallisation des fragments 
s’opère. Plus la température augmente, plus le nombre de fragments diminue du fait de 
l’augmentation de la mobilité atomique. Les petits fragments finissent par coalescer avec 
les plus gros. Au final, plus la température augmente plus le squelette d’origine disparait 
avec des fragments qui semble être disposés aléatoirement.  

 
Figure 6.7 : Image MEB de nano-fractales d’Ag à différentes températures de chauffage. 
(a) image MEB caractéristique obtenue pas dépôt à faible flux d’agrégats d’argent de 4 
nm de diamètre juste après dépôt. Après 2h de chauffage sous ultra vide à différentes 
températures : (b) 490K, (c) 555K et (d) 685K. [4] 

La figure 6.8 montre l’évolution de fractales d’argent laissées à 555K. Les images MEB 
ont été prises pour différentes durées de chauffage afin de montrer l’évolution de la 
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fragmentation au cours du temps. On peut voir, dans un premier temps, la disparition des 
doigts des fractales puis une fragmentation des bras. Ensuite, plus le temps avance, plus les 
fragments vont se rétracter, pour devenir sphériques. L’emplacement des îlots reste visible 
bien que le squelette d’origine ne soit plus observable. 

 

Figure 6.8 : Images MEB de fractales d’argent initiales (a) et après traitement thermique 
à T = 555K à (b) 5 minutes, (c) 15 minutes, (d) 30 minutes, (e) 60 minutes, (f) 120 minutes. 
[4] 

La probabilité que le système atteigne certaines configurations dépend de la cinétique des 
mécanismes de transport de matière. Lors de la fragmentation, les atomes peuvent, soit 
diffuser le long de la périphérie de la fractale, comme pour l’élargissement des bras, soit 
diffuser librement par évaporation condensation. Le mécanisme dominant de la 
fragmentation va dépendre de l’énergie d’activation et de l’interaction entre les particules. 
Les probabilités de diffusion de chaque mécanisme sont décrites par les équations (6.4) 

𝒫௘௖ = 𝒫଴ exp ቀ−
௡ா್ା∆ఓ

௞್்
ቁ pour l’évaporation condensation et (6.5) 𝒫ௗ௣ =

𝒫଴ exp ቀ−
௡ா್ା௠ா೏

௞್்
ቁ pour la diffusion périphérique. Il y a, donc, différents processus de 

fragmentation possible, suivant les grandeurs thermodynamiques considérées. Ils sont 
illustrés dans la figure 6.9, par le biais de simulations de type Monte Carlo. [4], [202], [212]  

L’explosion de la fractale, de la figure 6.9b, est le scénario de fragmentation le plus rapide 
avec un temps t = 0,02s. Les liaisons entre les particules sont faibles (Eb = 1 kT, Ed = 0,2Eb). 
Ce scénario est réalisable lorsque la température augmente très rapidement après le dépôt 
des agrégats. Les fragmentations de 6.9c et 6.9d se font plus lentement à t = 0,05s car les 
liaisons entre particules sont plus fortes que pour 6.9b. Dans ces deux cas, il y a formation 
de gouttes hautement désordonnées qui mène à une fragmentation en groupes compacts 
(6.9c) ou non compacts (6.9d) d’ilots. La différence entre les deux vient de la barrière de 
potentiel de diffusion. Lorsque cette barrière de potentiel est élevée, la probabilité que les 
particules diffusent le long de la périphérie de la structure devient comparable à la 
probabilité que ces particules s’évaporent. 
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Figure 6.9 : Évolution de la structure fractale pendant la relaxation post croissance. (a) 
structure initiale de la fractale, (b) fragmentation rapide de la fractale après t = 0,02 s 
avec Eb = 1 kT, Ed = 0,2.Eb, Δμ = 2 kT, (c) diffusion des particules le long des branches, 
fragmentation en groupes compacts d’ilots après t =0,05 s avec  Eb = 4 kT, Ed = 0,1Eb, 
Δμ = 2 kT et (d) diffusion lente des particules le long des branches, fragmentation en 
groupes dispersés d’ilots après t = 0,05 s avec Eb = 4 kT, Ed = 0,8Eb, Δμ = 2 kT. [202] 

En comparant les temps caractéristiques d’évaporation condensation τec et de diffusion 

périphérique τdp, il apparait que l’évaporation condensation est un mécanisme plus lent que 
la diffusion périphérique [4]:  

ఛ೐೎

ఛ೏೛
≈ exp ቂ

ா್ା∆ఓ

௞್்
ቃ = 𝑒ଶ exp

ா್

௞್்
≫ 1                 (6.11) 

La diffusion périphérique est donc le mécanisme dominant la fragmentation. Il est alors 

possible d’écrire τdp sous la forme [4] : 

𝜏ௗ௣(𝑇, 𝐸௔, 𝐸௕) = ∆𝑡 (𝑇, 𝐸௔) exp ቂ
ఒா್

௞್்
ቃ                           (6.12) 

Avec 𝜆, un nombre sans dimension proche de l’unité qui décrit le nombre moyen de voisins 

d’un atome lors de la diffusion périphérique.  Il existe un instant très important τ0 (T, Ea, 

Eb) qui correspond à l’instant de la première fragmentation. On montre que τ0 est 

proportionnel à τdp.  

Deux caractéristiques importantes de la fragmentation sont le nombre et la taille des 
fragments formés. Au cours du temps, dans la simulation décrite par la figure 6.10, le 
nombre de fragments diminue et le rayon moyen des fragments 〈𝑅௠௔௫〉 augmente. On 
observe dans cette figure que la fragmentation est complète et la transition morphologique 

est terminée au bout d’un temps caractéristique τ1 (T, Ea, Eb). [4], [202], [212]  
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Figure 6.10 : Distribution de taille des fragments calculée à différentes étapes de la 
fragmentation d’une fractale. [212] 

La dernière étape de la relaxation thermique a comme mécanisme de transport de matière 
dominant celui de l’évaporation condensation qui sera à l’origine du murissement 

d’Ostwald (Ostwald Ripening) après ce temps τ1, qui sera proportionnel à τec [4]  : 

𝜏௘௖(𝑇, 𝐸௔, 𝐸௕) = ∆𝑡 (𝑇, 𝐸௔) exp ቂ
ఒభா್ା∆ఓ

௞್்
ቃ                    (6.13) 

(avec 1 ≤ 𝜆 ≤ 2, un nombre sans dimension qui décrit le nombre moyen de voisins d’un 
atome lors de la diffusion périphérique) 

La croissance des fragments dépend de leur taille au moment τ1. S’ils sont plus petits qu’un 
rayon critique Rc, alors ils vont diminuer linéairement avec le temps et leurs atomes iront 
faire grossir ceux dont le rayon est supérieur à Rc. Finalement, la structure d’origine de la 
fractale ne sera plus visible. Le murissement d’Oswald mène donc à un abaissement de la 
couverture moyenne. [4], [77], [201], [202], [212]–[216] 

c. Evolution en fonction du temps et de la température : expériences et simulation 

Nous allons discuter d’une étude qualitative de l’évolution des fractales d’argent en 
fonction du temps et de la température, mener par notre équipe, en 2014, en collaboration 
avec Andrey Solov’yov, de Francfort, en Allemagne [4], en lien avec les observations 
expérimentales des figures 6.7 et 6.8. 

Les temps caractéristiques τ0 et τ1 sont fortement dépendants de la durée de chauffage et 
de la température. En effet, lorsque la température augmente, les cinétiques des différents 
mécanismes de transport de matière sont accélérées.  

La figure 6.11a reporte, dans un diagramme « température-temps » (T, t) les points 
expérimentaux, associés aux images 6.7 et 6.8, pour une comparaison avec les simulations 

théoriques de τ0 et τ1 (respectivement lignes rouges et bleues), obtenues par la méthode de 
calcul Monte-Carlo. La figure 6.11b montre l’évolution de largeur des bras 〈𝜉〉 normalisée 
par la largeur de bras juste après dépôts (avant le traitement thermique : 𝜉଴ et avant les 
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différents temps d’observation : 𝜉ଵ) des fractales mesurées expérimentalement pour 
différentes températures à un temps donné (flèche verte de la figure 6.11a). La figure 6.11c 
représente la même grandeur mais pour une température donnée à différents temps 
d’observation (flèche rose de la figure 6.11a).  

La figure 6.12a obtenue par simulation de relaxation d’une fractale d’argent montre 
l’évolution avec la température et le temps de la largeur de bras moyen 〈𝜉〉 normalisé par 
la largeur de bras d’origine, avant le traitement thermique : 𝜉଴ ou avant les différents temps 

d’observation 𝜉ଵ. La ligne rouge donne une estimation du temps caractéristique τ0 et la 

ligne bleue, celle du temps caractéristique τ1, définie au paragraphe précédent.. La figure 
6.12b montre la dépendance relative de la largeur de bras en fonction de la température, au 
temps de simulation t = 0,22s. Le plateau indique une saturation à haute température qui  

 

Figure 6.11 : (a) Diagramme (T, t) de la transition morphologique expérimentale de 
fractales d’argent. La ligne rouge donne τ0 et la ligne bleue donne τ1. (b) et (c) montre 
l’évolution de la largeur de bras normalisée en fonction de la température et du temps. Les 
lignes, rouge et bleue, représentent respectivement τ0 et τ1. Les images MEB insérées sont 
celles obtenues expérimentalement et correspondent à deux cas extrêmes : juste après le 
dépôt, et une fois le murissement d’Oswald terminé. Le dessus de la ligne en pointillés 
limite les domaines de température et de temps explorés par la simulation Monte-Carlo 
établissant τ0 et τ1. Les étoiles correspondent aux structures des figures 6.7 et 6.8. [4] 

signe la fin de la transition morphologique. La valeur du plateau est la largeur 
caractéristique de fin de transition. C’est le moment où les fragments vont commencer à 
coalescer par murissement d’Ostwald. La figure 6.12c montre la dépendance de la largeur 
de bras en fonction du temps, pour une température de simulation T = 1000 K. Cette haute 
température a été choisie afin de facilité la simulation numérique. On constate que la largeur 
de bras augmente avec le temps. Dans les courbe 6.12b et 6.12c, la forte augmentation de 
la largeur de bras à haute température et à un temps long est la signature du murissement 
d’Ostwald. 
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Figure 6.12 : (a) Diagramme d’évolution en temps et en température de la largeur moyenne 
des bras 〈ξ〉 normalisée, ligne bleue τ1, ligne rouge τ0. (b) Evolution 〈ξ〉 / ξ0 en fonction de 
la température à t = 0,22s (c) Evolution 〈ξ〉 Ú ξ1 en fonction du temps à T = 1000K. [4] 

Le comportement expérimental de la figure 6.11 et la simulation de la figure 6.12 sont en 
bon accord qualitatif. On voit que la figure 6.11c est le début de la figure 6.12c. On observe 
la transition morphologique sur la même plage de température pour les courbes 6.11b et 
6.12b. En revanche dans la courbe 6.11b, on ne devine pas encore l’amorce du murissement 
d’Ostwald.  

Ces figures nous confirment que la transition morphologique se produit entre τ0 et τ1. A t > 
τ0, la structure fractale fragmente en plusieurs morceaux qui vont évoluer vers une forme 

sphérique à partir de τ1. [4], [77], [201], [211], [216] 

Pour résumer, la figure 6.13 montre l’évolution d’une fractale d’argent, pour différentes 
températures, entre 300K et 1000K, et à différents instants, pour un jeu de paramètres 
particuliers dans les expressions 6.11 à 6.13. Encore une fois, les ligne rouges et bleues 

représentent respectivement τ0 et τ1. La ligne pointillée délimite, vers le bas, la zone dans 
laquelle ont été faites les simulations. Une série d’images a été réalisée à un temps fixé 
(7,5.103s) pour différentes températures. Elles simulent qualitativement le comportement 
observé sur les images de la figure 6.7. Une autre série a été obtenue pour une température 
fixe (T = 1000K) et à trois temps d’évolution décrivant le comportement observé dans la 
figure 6.8. La série réalisée à la limite du domaine de calcul (ligne en pointillé) montre 
clairement le comportement qualitatif des fractales, au passage des trois domaines associés 
aux trois types de morphologie des fractales. 
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Figure 6.13 : Simulation de l’évolution d’une structure fractale. La zone jaune correspond 
à la gamme de temps et de température à laquelle la transition à lieu. Les régions de 
stabilité et de murissement sont montrées respectivement en vert et en rouge. Les lignes 
rouges et bleues représentent respectivement les deux temps caractéristiques τ0 et τ1. [4] 

La région verte montre la région de stabilité des fractales, la région jaune montre la gamme 
de temps et de températures où a lieu la transition morphologique et la rouge montre la 
région de murissement d’Oswald. Cette figure fait apparaitre clairement que la période de 
dégradation des structures fractales dépend de la température du système. A 1000K la 
structure fond très rapidement alors qu’à 300K les perturbations sont très lentes et peuvent 
prendre plusieurs mois. [4], [77], [201], [211], [216] 

La relaxation thermique est donc principalement gouvernée par deux mécanismes de 
transport de matière dominants en fonction du temps écoulé. Dans un premier temps, la 
transition morphologique et donc la fragmentation vont être pilotées par la diffusion 
périphérique. Dès lors, tous les fragments sont formés. Le murissement d’Oswald est quant 
à lui piloté par l’évaporation-condensation dans une étape ultérieure.   

6.2.2. Stabilité chimique  

La relaxation peut également être provoquée ou être accélérée par des impuretés chimiques 
présentes dans les agrégats pendant la phase de dépôt. Ceci doit être pris en considération 
et comparer à la relaxation des structures fractales, vieillies dans des conditions ambiantes, 
où la réactivité chimique et son effet sur la relaxation est due, cette fois-ci, à la fixation 
d’impuretés après dépôt. Les chalcogènes (Cl, S et O), très étudiés permettent d’augmenter 
la mobilité des agrégats sur la surface et donc d’accélérer le réarrangement des 
nanostructures, en créant des complexes métal-chalcogènes M-X. Ainsi, l’exposition au 
souffre et/ou à l’oxygène, accélère, le mécanisme de corrosion ou de diffusion de l’argent, 
la restructuration de surface d’or ou encore la modification de structure des agrégats de 
cobalt sur une surface Au (111). [3], [204], [212], [217]–[221]. Les impuretés peuvent être 
introduites pendant la formation des agrégats ou après dépôt par exposition à une 
atmosphère ambiante particulière. Lorsqu’elles sont présentes dans l’air ambiant et donc 
ajoutées après dépôt, les impuretés sont généralement en faible concentration ou sous forme 
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de traces. Les concentrations faibles et fortes d’impuretés ont donc été étudiées pour 
vérifier l’impact de la concentration sur la relaxation. Les paramètres utilisés, ici, pour 
caractériser la structure fractale, seront la largeur de bras 𝜉, la longueur de bras l, la taille 
globale L et la dimension fractale Df.   

a. Concentration d’impuretés faibles 
Lorsque des impuretés comme H2O et/ou O2 sont introduites dans des agrégats d’Ag en 
faible quantité, il y a une seule impureté AgnOxHy par agrégat [217]. La figure 6.14a montre 
une structure fractale d’Agn pur déposé sur un substrat d’HOPG. Les figures 6.14b et 6.14c 
montre respectivement des structures formées sur différents substrats d’HOPG pour des 
taux de 0,2% et 0,5% d’oxygène dans les gaz porteurs. Les fragments relaxés, de forme 
sphérique, sont distribués régulièrement le long du squelette d’origine. [201], [204], [217], 
[220], [222]  

La figure 6.14 montre que les ilots obtenus ont une structure fragmentée avec la mémoire 
de la morphologie fractale attendue. La morphologie varie avec le rapport entre les agrégats 
d’Agn pur et les agrégats AgnOxHy. Le taux de fragmentation augmente avec la 
concentration d’impuretés. De plus, il est notable que l’ajout de trace d’oxygène, lors de la 
formation des agrégats à température ambiante, entraine une fragmentation sans 
augmentation de la largeur des bras tout en conservant la taille globale L, constante. Les 
fragments ont la même largeur que les bras d’origine de la fractale. La structure finale est 
dite perlée. [201], [204], [217], [220], [222] 

Lorsque les fractales sont exposées à une atmosphère chlorée, la même fragmentation que 
pour l’agrégat partiellement oxydé est visible en figure 6.15 (en bas). Shen et al montrent  

 

Figure 6.14 : Image MEB de dépôt d'agrégats d'Ag sur HOPG à différent taux d'oxygène 
dans les gaz porteurs: (a) Ag pur, (b) 0,2%, (c) 0,5% et d) le spectre de masse associé au 

dépôt d’Ag avec de l’oxygène [222]  

que le souffre augmente la mobilité des atomes d’argent sur la surface d’argent. Biener et 
al, quant à eux, observent que le souffre affaiblit les liaisons entre les atomes d’une surface 
d’or (111), provoquant une restructuration. Lorsqu’une fractale d’argent est exposée au 
souffre, il devrait donc y avoir la même fragmentation que pour l’oxygène ou le chlore. En 
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revanche, lorsque l’impureté n’est pas un chalcogène, la structure n’est pas du tout la 
même. Pour les agrégats de cobalt dopés au platine, la figure 6.16 montre que la 
morphologie passe d’une structure ramifiée à une structure en chaine sans contact due à 
une passivation du platine par du CO. [3], [66], [218], [219], [221], [223], [224] 

 

Figure 6.15 : Image MEB d’agrégats préformés déposés sur HOPG, juste après dépôt 
(haut) et après exposition à une atmosphère chlorée (bas). [3] 

  

Figure 6.16 : Image MEB d’agrégats CoxPtx-1 déposés sur HOPG pour différentes 
valeurs de stœchiométrie x : (a) 1 ; (b) 0,75 ; (c) 0,5 ; (d) 0,25 ; (e) 0. [223] 

Lorsque la couverture est modifiée successivement, comme sur la figure 6.17, il n’y a pas 
de modification de densité d’ilot mais la taille globale L augmente. La nucléation est donc 
hétérogène. Le squelette de la fractale est maintenu et Df = 1,7 est identique aux fractales 
d’argent pur. C’est la preuve que les agrégats d’argent avec une impureté sont mobiles sur 
le substrat HOPG et qu’ils s’agglomèrent en structures fractales avant de fragmenter. 
L’ajout d’atomes de natures différentes au sein de l’agrégat provoque donc une instabilité 
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qui est d’autant plus forte que le désaccord de maille entre l’impureté et l’agrégat est 
grande. Cette instabilité stresse la maille de l’agrégat et va ainsi diminuer l’énergie de 
liaison des atomes de l’agrégat et donc augmenter sa mobilité.  [77], [201], [212], [216]–
[218], [225] 

 

Figure 6.17 : Image MEB de fractales d’argent fragmentées obtenues par déposition 
d’agrégats Agn <n> = 150 avec l’impureté Ag3O3Hy incorporée dans une partie des 
agrégats, à deux couvertures différentes : (a) 1 MC et (b) 2,4 MC.[217] 

Comme nous l’avons déjà mentionné, La mobilité des agrégats peut être due à deux 
mécanismes : la diffusion de surface ou l’évaporation-condensation. Le mécanisme 
dominant peut être déduit de la distribution des fragments. L’ajout d’impureté implique 
une distribution de taille fine des fragments disposés le long du squelette d’origine de la 
fractale avec la taille globale maintenue. Tous ces éléments sont la signature du mécanisme 
de diffusion de surface. En conclusion, des traces d’oxygène, de chlore ou de souffre 
augmentent la mobilité des atomes d’argent sur les bras des fractales et accélèrent la 
relaxation des nano structures à température ambiante. On peut donc, également, en 
conclure que des structures dendritiques fragmentées, sont des signatures morphologiques 
de la présence de traces de ces éléments. 

b. Concentration d’impuretés élevées  
Afin d’oxyder complétement les agrégats d’argent, l’oxygène seul ne suffit pas. Pour 
augmenter le taux d’oxydation des agrégats, nous avons utilisé un oxyde de molybdène 
MoO3, obtenu par oxydation du creuset de Molybdène, à haute température en présence de 
vapeur d’eau (H20 vapeur). Cette augmentation provoque un changement drastique de 
morphologie. Quand l’oxydation des agrégats est plus aboutie, par la présence de composés 
ternaires bien définis, correspondant à un point eutectique, les structures obtenues ont une 
forme de chaine. La largeur de bras diminue et les ilots sont disposés de façon aléatoire sur 
le substrat comme le montre la figure 6.18a.  

Le spectre de masse pour les nanoparticules déposées, montre que les structures sont 
composées d’oxydes ternaires. La densité d’ilots augmente proportionnellement au taux de 
couverture signifiant que la nucléation est homogène comme le montre la figure 6.18. La 
disposition aléatoire des structures et la nucléation homogène signifient que le coefficient 
de diffusion des agrégats fortement oxydés sur HOPG diminue de plusieurs ordres par 
rapport aux agrégats d’argent pur. En effet, les agrégats s’arrêtent avant de rencontrer un 
défaut et servent de centre de nucléation aux agrégats suivants, menant  à une disposition 
aléatoire des structures.[77], [217], [219], [220], [222]  
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Figure 6.18 : (a) Image MEB de nanostructures avec un haut degrés d’impureté, déposés 
sur HOPG à deux taux de couverture différents et (b) le spectre de masse des 
nanoparticules déposées.[222] 

Lorsque les structures sont observées de plus près, il est possible de voir une ségrégation. 
La chaine est composée de plusieurs fragments sphériques comme le montre la figure 
6.19a. Bardotti et al ont montré que des agrégats de platine, déposés sur HOPG, ne sont pas 
en contact, du fait d’une passivation au dioxyde de carbone [66]. Park et al montrent, que 
des agrégats de molybdène oxydés ont une structure cœur/coquille composée d’oxyde en 
extérieur et d’atomes métalliques au cœur, permettant de minimiser l’énergie libre de 
l’agrégat [226]. On voit sur le spectre de masse de la figure 6.19b qu’il y a qu’un pic 
dominant correspondant à Ag+(Ag2MoO4)2. La flèche situant le pic d’argent signale 
l’absence de ce dernier, dans le spectre. Le second pic indique la présence d’oxyde d’argent 
ainsi que l’empâtement en bas du pic de Ag+(Ag2MoO4)2 . Ceci explique la ségrégation 
présente dans les structures et une structuration cœur-coquille, comme démontré par notre 
équipe en 2007. [35], [220]  

 

Figure 6.19 : a) Image MEB de nanostructures d’argent avec un haut degrés d’impureté 
déposés sur HOPG et b) le spectre de masse des nanoparticules déposées. [222] 

Les agrégats d’argent ainsi oxydés ont donc une croissance en séparation de phases, 
contenue entre la phase externe d’oxyde et la phase interne métallique. La forme des 
nanostructures résulte de l’interaction entre le temps de coalescence et le temps compris 
entre deux arrivées successives. La forme sphérique des fragments montre que la 
restructuration a le temps d’avoir lieu entre deux arrivées et donc la cinétique de croissance 
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n’est pas la même pour les agrégats oxydés et les agrégats d’argent pur. Les interactions 
entre HOPG et les oxydes sont plus forts que celles entre HOPG et l’argent pur. Cette 
observation est une preuve supplémentaire de la diminution du coefficient de diffusion des 
agrégats complétement oxydés. [66], [217], [220], [226] 

  

Figure 6.20 : Comparaison d’agrégats en présence de différents taux d’impuretés. a) 
Image MEB de dépôts d’agrégats Ag500 pur sur HOPG et 1) le spectre de masse associé. 
Images MEB de dépôt d’agrégats AgnOx avec un taux d’oxygène de b) 0,1% et c) 0,5% 
dans les gaz porteurs et 2) le spectre de masse associé. d) Image MEB de dépôts d’agrégats 
sur HOPG avec un taux faible de MoO3 + O2 et 3) le spectre associé. e) Image MEB de 
dépôts d’agrégats sur HOPG avec un taux élevé de MoO3 + O2 et 4) le spectre associé. 
[222] 

De fait, lorsque les agrégats faiblement et fortement oxydés sont comparés, il est visible 
que leur morphologie et leur croissance sont fortement modifiées par la présence et la 
nature des impuretés comme le montre la figure 6.20. On y voit des images MEB de dépôts 
d’agrégats effectués avec différentes quantités d’oxygène présent dans les gaz porteurs 
(image 6.20b et 6.20c) et le spectre de masse associés à la plus élevée (spectre 2 de la figure 
6.20). Ce spectre ressemble à celui des agrégats d’Ag pur, mise à part la base des pic élargie 
par la présence d’oxyde d’argent. On y voit également des dépôts d’agrégats effectués avec 
du molibdène en plus de l’oxygène dans les gaz porteurs (6.20d et 6.20c). Pour ce deuxième 
type d’impuretés, le spectre de masse va changer en fonction de la quantité d’impuretés 
présente. On peut voir qu’en cas de faibles taux d’impuretés, le spectre 3 de la figure 6.20 
ressemble encore au spectre des agrégats d’Agn pur (spectre 1 figure 6.20). Par contre, 
lorsque le taux d’impureté est très élevé, on constate que les deux spectres deviennent très 
différents. Dans les deux types d’impuretés, en cas de faible concentration, les fractales 
sont fragmentées et fondues. Ceci nous amène à penser qu’il y a encore des agrégats d’Ag 
pur, présents au sein des agrégats déposés, permettant la formation de fractales. En 
revanche, lorsque la quantité d’impuretés augmente, on peut voir que pour l’oxygène, il 
reste l’image du squelette d’origine de la fractale formé par les fragments sphériques. A 
contrario, l’ajout d’oxyde de molybdène forme une nanochaine fragmentée. Ces résultats 
montrent que la présence d’oxyde d’argent accélère le processus de fragmentation et de 
relaxation par rapport aux fractales d’Agn pur mais ne ralentit pas la diffusion des agrégats 
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sur le substrat. La présence de molybdène en forte quantité ralentit, quant à elle, la diffusion 
des agrégats et provoque donc des chaines ségrégées.  

c. Instabilité et fragmentation  
Dans le cas d’une faible concentration d’impuretés, les fragments sont également espacés 
le long du squelette d’origine de la fractale. L’espacement entre les fragments 〈𝜆〉 est quasi 
constant, son rapport aux tailles des fragments à peu près fixe et caractéristique du 
phénomène. Il y a, néanmoins, une disparition des doigts de la fractale. Cette disparition 
signifie que la relaxation par diffusion de surface, induit deux comportements 
antinomiques : la coalescence et la séparation des bras en série de sphères identiques. Ces 
deux comportements s’expliquent grâce aux instabilités de Rayleigh, décrivant la 
fragmentation d’un cylindre solide induit par capillarité. Un cylindre solide fragmente en 
plusieurs sphères identiques si le ratio X entre la longueur et le diamètre du cylindre est 
supérieur à 4,5. Si le ratio est inférieur à 4,5 alors le cylindre relaxe en une seule sphère, 
illustrant ainsi ce que l’on nomme le critère de Rayleigh. [4], [77], [201], [217], [220]  

 

Figure 6.21 : Résultats de simulation 3D. En haut : la longueur du cylindre le plus long 
tracé en fonction du temps de simulation. Chaque fragmentation est signalée par une 
discontinuité en dents de scie et les flèches indiquent un changement dans le flux 
d’agrégats. L’arrêt du flux d’agrégats est indiqué par la flèche la plus à droite. En bas : 
l’évolution de la structure cylindrique et sa fragmentation en fonction du temps de 
simulation. L’échelle de temps indique la modification de temps d’agrégation (ta) 
permettant d’indiquer le début de la perturbation menant à la ségrégation. L’arrêt du flux 
d’agrégats est à t = 78. [199] 

La simulation de la croissance et de la rupture d’un cylindre 3D permet d’étudier le 
mécanisme prenant place, dans ce cas de figure. La croissance est faite par ajout d’agrégats 
sphériques de chaque côté du cylindre à intervalles réguliers de temps d’agrégation ta. La 
forme évolue de façon symétrique sur l’axe de la longueur. L’arrivée des agrégats provoque 
une perturbation locale dans l’épaisseur du cylindre. Lorsque cette perturbation est à son 
maximum, il y a fragmentation en plusieurs sphères. L’arrêt du flux d’agrégats signe la 
fragmentation complète du cylindre et la relaxation en forme sphérique se produit. Ce 
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processus est illustré dans la figure 6.21. C’est donc l’arrivée des agrégats, faisant croitre 
le cylindre, jusqu’à la valeur critique de longueur de fragmentation, qui va développer les 
instabilités de Rayleigh. L’évolution de l’instabilité morphologique d’un matériau 3D va 
dépendre du taux de diffusion de surface des atomes sur la courbure locale.  

Pour respecter le critère de Rayleigh, la distance entre les fragments des nano fractales doit 
être 〈𝜆〉 = 4,5 𝜉଴, où 𝜉଴ est le diamètre moyen de la structure cylindrique avant 
fragmentation correspondant à la largeur de bras (dépend de la taille des agrégats incidents). 
Les structures fragmentées à partir d’agrégats peu oxydés suivent le critère de Rayleigh 
alors que les structures obtenues à partir d’agrégats très oxydés ne le suivent pas. Ce 
phénomène signifie que la fragmentation par impuretés à faible concentration est dirigée 
par le ratio entre la longueur et l’épaisseur des bras des nano fractales. [77], [204], [217], 
[220] 

d. Comparaison entre les stabilités thermiques et chimiques 
La relaxation par fragmentation de Rayleigh, due aux impuretés chimiques, est donc 

gouvernée par le ratio longueur/diamètre du cylindre soit 𝑙 𝜉ൗ  des bras des fractales, où l est 

la longueur, et 𝜉 est le diamètre des bras cylindriques, contrastant avec la relaxation 
thermique dont le mécanisme dominant est la granulo-croissance des bras. Force est de 
constater que ces deux comportements sont très différents, bien que, tous deux, pilotés par 
l’augmentation de la mobilité atomique de surface.  

 

Figure 6.22 : Images MEB comparant les premières étapes de l’évolution morphologique 
par chauffage (à gauche) ou activation chimique (à droite).[77] 

Dans les deux cas l’ilot fragmente. Les fragments évoluent vers une forme compacte avec 
une distribution de taille et une répartition sur la surface différentes, comme le montre la 
figure 6.22. De même, dans les deux cas, lorsque la relaxation est dirigée par la diffusion 
de surface, la forme d’origine du squelette de la fractale est visible et sa taille globale ne 
change pas.  

Cette figure montre que lors de la dernière étape de la relaxation chimique, il existe plus de 
fragments que pour la relaxation thermique et que ces derniers sont distribués le long du 
squelette d’origine de la fractale.  Alors que lors de la relaxation thermique, les fragments 
plus dispersés ont une distribution de taille beaucoup plus large que pour la relaxation 
chimique et qu’il devient difficile de retrouver le squelette d’origine. Lors des premières 
étapes du processus de relaxation thermique, les bras s’élargissent et les rugosités locales 
s’adoucissent alors que pour la relaxation chimique, intervient un changement de forme, 
sans granulo-croissance des bras, puisque les fragments sont du même diamètre que les 
bras d’origine. La distance 〈𝜆〉 entre les fragments plus proches voisins est quasiment 
constante. Le critère de Rayleigh est bien respecté, contrairement à la relaxation thermique, 
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et varie avec la concentration en impuretés. La figure 6.23 met en évidence qu’il est 
possible de différencier les deux chemins de relaxation, dès les premières étapes. La 
structure de gauche (relaxation thermique) à des bras élargis tandis que la structure de droite 
(relaxation chimique) est déjà perlée sans épaississement des bras.   

 

Figure 6.23 : Images MEB des différents chemins de relaxation pour des fractales d’argent. 
A gauche, la relaxation thermique et à droite la relaxation chimique. Les deux images du 
haut correspondent aux fractales initiales avant la relaxation thermique (1a) et chimique 
(1d). L’image (1b) montre une fractale après un chauffage pendant 1h à 200°C. L’image 
(1e) montre des clusters déposés sous 0,2% d’oxygène, la (1c) montre une fractale après 
un chauffage pendant 1h à 300°C, la (1f) montre des clusters déposés sous 0,5% 
d’oxygène.[77] 

 

 

Nous venons de voir les mécanismes de relaxation qui permettent à la structure fractale 
d’aller vers un état stable. Ces mécanismes nous ont permis de comprendre la stabilité 
thermique et chimique des fractales. Il reste à déterminer, si les deux chemins de relaxation, 
thermique et chimique, se combinent lors du vieillissement des structures fractales, en 
précisant la mesure et l’ampleur de l’intervention des processus à l’œuvre.  
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Chapitre 7 : Le vieillissement, combinaisons d’effets 
Maintenant que les stabilités thermiques et chimiques ont été étudiées, tous les éléments 
nécessaires à l’étude du vieillissement sont établis. Nous avons étudié des fractales d’argent 
stockées sous conditions ambiantes : température ambiante, pression ambiante et 
environnement standard de laboratoire soit une moyenne de 3,5 µg/m3 de SO2 
[https://ree.developpement-durable.gouv.fr. Valeur moyenne sur 2009 à 2019 en région Ile 
de France], grâce à la microscopie électronique et la spectroscopie à perte d’énergie en 
collaboration avec J. Brennan and D. MacLaren de la School of Physics and Astronomy de 
l’Université de Glasgow au Royaume Uni.  

7.1. Etude morphologique des nanostructures 
La première étude, faite sur ces fractales vieillies, est l’étude morphologique. La figure 7.1 
montre des fractales d’argent juste après dépôt ainsi que ces mêmes fractales vieillies de 
plusieurs années. Les fractales fragmentées en de nombreux fragments sphériques est la 
première observation constatée. Il reste encore possible de deviner l’emplacement des ilots 
d’origines bien que les squelettes, eux, ne soient plus tout à fait visibles.  

 

Figure 7.1 : Images MEB de nano-fractales d'Ag sur HOPG juste après dépôt (à gauche) 
et après plusieurs années (1.5.108s ) stockées sous conditions ambiantes (à droite) 

Cette première image montre le résultat obtenu après 5 ans (i.e. 1,5.108s) de stockage des 
fractales d’argent dans des condition dites normales. Les conditions normales en laboratoire 
sont : une température de 20°C, une pression égale à la pression atmosphérique (1 bar) et 
l’absence de polluant particulier dans l’air ambiant. Pour en savoir plus, il faut regarder ce 
qui se passe aux premières étapes de ce vieillissement.  

La figure 7.2 montre des images MEB de fractales d’argent vieillies moins longtemps (6 
mois i.e. 1,5,5.107s) que celles de la figure 7.1, accompagnées de leur distribution de taille. 
La distribution de taille des bras des fractales après dépôt est fine et la largeur moyenne des 

bras vaut 〈
ଶௌ

௉
〉 = 16 𝑛𝑚. Après vieillissement, la distribution de taille se sépare en 

deux pics ; un premier pic fin à 〈
ଶௌ

௉
〉 = 9 𝑛𝑚 et un second plus large à 〈

ଶௌ

௉
〉 = 16 𝑛𝑚. Un 

élargissement de la distribution de taille existe autour du diamètre d’origine des bras. Cela 
signifie qu’ils se sont fragmentés en plusieurs entités ayant pu, elles-mêmes, se regrouper 
et coalescer. Ces fragments sont distribués, très clairement, autour du squelette d’origine 
de la fractale. Bien que certains d’entre eux soient le résultat d’une relaxation partielle, il  
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Figure 7.2 : Images MEB de fractales d'argent sur HOPG après dépôt (en haut) et vieillies 
pendant plusieurs mois (1,5.107) (en bas). La distribution de taille associée à chaque image 
est à côté. 

 

Figure 7.3 : Images MEB de fractales d’argent sur HOPG exposées à une concentration 
croissante de vapeur de chlore (a) 10 mbar (b) 50 mbar et (c) 100 mbar pendant 24h. La 
distribution de taille associées à chaque image est à côté. 
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apparait, cependant, un écart typique entre les fragments pouvant être dû à une forme de 
corrosion, analogue à ce qui est observable lors de la relaxation chimique.  

La figure 7.3 montre, distinctement, le phénomène de relaxation qui a lieu lors de 
l’exposition des fractales d’argent à des environnements de concentrations croissantes de 
vapeur de chlore, respectivement 10, 50 et 100 mbar, pendant 24h à température ambiante. 
La pression de chlore n’a pu être déterminée que grossièrement. Les images de structures 
relaxées correspondent davantage à celles que nous avons obtenues par la relaxation 
chimique. Les images MEB sont associées à leur distribution de taille.   

Cette figure met en évidence l’action du processus de corrosion seule et ne permet pas 
d’expliquer complètement les structures obtenues après vieillissement. Les distributions de 
taille, notamment, ne présentent pas d’allure bimodale. f.  

 

Figure 7.4 : Image AFM de nano fractales d'argent sur HOPG vieillies plusieurs mois 
sous conditions ambiantes. 

L’image AFM, de fractales vieillies fragmentées, de la figure 7.4 permettent de voir que 
les bras des ilots s’élargissent et que des structures chainées apparaissent. Ces images 
permettent de supposer l’action d’impuretés, dans les processus de relaxation des fractales 
vieillies. Néanmoins, ce n’est pas suffisant pour affirmer que les nano fractales ont été 
contaminées par des impuretés pendant le vieillissement. Cette incertitude rend l’étude 
chimique indispensable. 

7.2. Analyse chimique des nanostructures 
L’étude chimique a été réalisée par spectroscopie EDS associée au MEB et spectroscopie 
EELS associée au STEM. Elle révèle que les nanostructures contiennent des traces de 
sulfide et de chlorine comme nous allons le montrer.  

La figure 7.5 montre les images MEB associées aux spectres EDS correspondant.  Le 
spectre des fractales d’origine, ne présente que les pics de l’argent alors que le spectre des 
structures vieillies, révèlent les pics du souffre et du chlore, en plus de ceux de l’argent. Le 
pic de l’oxygène (K : 0,525 keV) n’est pas visible puisque noyé dans l’épaule du pic du 
carbone. Ce spectre est une première preuve de l’action du processus de relaxation accéléré 
par voie chimique. La corrosion de l’argent semble provenir principalement de l’action du 
soufre et du chlore.  
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Nous avons mené, en collaboration avec nos partenaires de Glasgow, des simulations 
d’interactions plasmoniques, entre les nanoparticules métalliques et corrodées et le faisceau 
d’électron, en EELS, en utilisant la bibliothèque MNPBEM (Mathlab toolbox). Cette 
bibliothèque utilise l’approche Bondary element method (BEM) développée par F. J. 
Garcia de Abajo et A. Howie, [227]. Cette approche permet de résoudre l’équation de 
Laplace dans des milieux diélectriques homogènes et isotropes, séparés par des interfaces 
abruptes. Ces simulations effectuées sur des sphères de 20 nm (correspondant à nos images) 
de différentes compositions, permettent de montrer que les structures obtenues ne sont pas 
un simple mélange de soufre et d’argent, au sens d’un mélange homogène.  

 

Figure 7.5 : Images MEB des structures fractales d’argents après dépôts sur HOPG (en 
haut) et vieillies sous conditions ambiantes (en bas) et leur spectre EDS associés. Les pics 
représentent les transitions K du C (0,277 keV) du S(2,307 keV), du Cl(2,621 keV) ainsi 
que les raies L de Ag(2,984 keV) 

Les simulations consistent à modéliser, successivement ; une sphère de 20 nm de diamètre 
d’argent dont le spectre est présenté sur la figure 7.6a, une sphère de 20 nm d’argent 
entourée d’une coquille de 1,5 nm de Ag2S dont le spectre est présenté sur la figure 7.6b et 
le spectre de la figure 7.6c obtenue pour une sphère d’argent de 20 nm avec une coquille 
1,5 nm de Ag2O. L’encadré, dans la figure 7.6, indique la position du faisceau EELS sur la 
sphère. Il est possible de voir que la coquille de Ag2S éteint complétement la réponse 
plasmonique de la sphère d’argent. [227], [228] 

L’image de la figure 7.8a est obtenue grâce à la spectrométrie EELS et la cartographie de 
composition chimique réalisée grâce aux simulations mentionnées précédemment, nous 
permettent de dire que la particule a une coquille Ag2S. Ceci permet de conclure, que les 
ilots vieillis ont bien une structure en cœur/coquille Ag/Ag2S. De plus, la coupe 
longitudinale de la surface de cette particule (figure 7.8b) montre que la coquille est formée 
d’argent et de soufre et non pas d’oxygène ce qui valide la coquille de Ag2S. Ceci nous 
permet de dire que la corrosion continue après la fragmentation de la structure. Il faut 
néanmoins noter qu’il est difficile de différencier une structure de Janus tournée (c’est dire 
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qu’un seul des deux domaines est visible) d’une structure cœur – coquille du fait de la 
méthode d’observation.  

 

Figure 7.6 : Simulation de spectres EELS de nanoparticules sphériques de différentes 
compositions. (a) sphère d’argent de 20 nm de diamètre, (b) sphère d’argent de 20 nm de 
diamètre avec une coquille de Ag2S de 1,5 nm d’épaisseur, (c) sphère d’argent de 20 nm 
de diamètre avec une coquille de Ag2O de 1,5 nm d’épaisseur. L’encadré montre la position 
du faisceau sur la sphère. 

Les nano fractales d’argent sont, donc, très réactives au souffre et en absorbent une grande 
quantité dans l’air ambiant, avec le temps, alors qu’il n’est présent que sous forme de trace. 
L’oxydation se fait alors par substitution de l’oxygène au soufre. En complément de ce 
travail de thèse, nous sommes en train d’étudier ce phénomène de corrosion, par fixation 
de soufre, puis substitution progressive d’oxygène de manière plus quantitative, sous 
environnement contrôlé et enrichi, à l’aide d’un analyseur de gaz résiduel. Cela devrait 
nous renseigner également sur les cinétiques lentes de cette corrosion à cette échelle.  

  

Figure 7.7 : Cartographie chimique EELS de nanostructures d’argent vieillies sous 
conditions ambiantes. La couleur bleu correspond à l’argent, le rouge au souffre et le violet 
à Ag2S 
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Figure 7.8 : Cartographie chimique EELS d'une structure vieillie sous conditions 
ambiantes avec la coupe longitudinale associée. La couleur bleu correspond à l’argent, le 
rouge au souffre et le violet à Ag2S 

Ces résultats permettent également d’envisager ce problème sous deux autres angles 
prospectifs, et avec une vision applicative de ces nanostructures. D’une part, cette capacité 
de fixation durant un temps long d’espèces (Cl et S) généralement considérés comme agent 
polluants, présents sous forme de trace, permet d’envisager l’utilisation de ces 
nanostructures comme filtre et/ou capteurs de haute sensibilité et de grande sélectivité. 
D’autre part, les simulations de spectres EELS, montre que la réponse plasmonique de 
nanoparticules de type cœur/coquille Ag/Ag2S, se décale en fonction de la couche de Ag2S, 
avant d’être complètement « quenché », permettant d’envisager la réponse optique locale 
comme une analyse fine de la corrosion à l’échelle nanométrique.  

7.3. Compétition cinétique entre relaxation thermique et 
chimique 

Les résultats des études morphologiques tendent à montrer plusieurs éléments. D’abord, 
lors du vieillissement, sous conditions ambiantes, les structures fractales fragmentent en 
gardant en mémoire leur squelette d’origine. Leur taille globale reste inchangée. Il est 
toujours possible de deviner l’emplacement de chaque ilot, même après plusieurs mois. Ce 
mécanisme signifie que le transport de matière dominant durant le vieillissement est la 
diffusion de surface. Les bras épaississent ensuite, légèrement, avec une disparition des 
doigts des fractales. Nous sommes en présence de la signature du processus de relaxation 
thermique. La figure 6.11a montre la possibilité de relaxer à la température ambiante (300 
K), avec des temps correspondant aux temps de stockage. Nous n’avons malheureusement 
pas pu faire une analyse quantitative plus fine, les temps de vieillissement n’étant définis 
qu’approximativement et sur une gamme temporelle insuffisante. De même les structures 
très fragmentées et multi-échelles rendent les analyses morphologiques quantitatives plus 
délicates.  

 On a montré, également qu’une structure chainée apparait avant la fragmentation. Les 
fragments obtenus ont une structure cœur-coquille Ag2S signifiant une relaxation chimique 
à haut taux d’impureté pendant et après la fragmentation. Dans ce cas, ce n’est pas la 
diffusion sur le substrat qui est ralentie, mais la diffusion de surface atomique. Il est 
également très difficile d’évaluer la part de l’évaporation-condensation ou du flux visqueux 
sur ce type de structures. Le vieillissement des nano fractales d’argent est donc dû, dans un 



167 

premier temps, à la relaxation thermique. Pendant plusieurs mois, la température ambiante 
suffit pour activer la mobilité des atomes d’argent, diffusant ainsi sur les bras des nano 
fractales, et, le long de leur périphérie. Par la suite, les impuretés et, surtout, les éléments 
soufrés présents dans l’air et piégés par les nanostructures, vont réagir avec les atomes 
d’argent et former les structures en cœur-coquilles conduisant aux formes chainées qui 
précèdent la fragmentation. Les sulfides ainsi obtenues, entourant le cœur métallique, 
réduisent la mobilité des fragments. Ces derniers, à température ambiante, ne peuvent plus 
se déplacer sur la surface d’HOPG. Ils relaxent, en forme sphérique, autour du squelette 
d’origine de la fractale. Le vieillissement des nano fractales d’argent est donc une 
combinaison des deux relaxations thermiques et chimiques en compétition et en 
collaboration.
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Conclusion Générale et Perspectives  
Au laboratoire Aimé Cotton, les agrégats, ont longtemps été étudiés pour leurs propriétés 
propres. On parlait alors d’agrégats libres et l’on s’interrogeait notamment sur leur stabilité, 
leur réactivité ou encore leur interaction avec la lumière. Puis déposés sur des surfaces sous 
ultravide, ils ont permis d’appréhender les mécanismes de leur diffusion, de leur nucléation 
et de la croissance de nanostructures obtenues à partir de ces briques élémentaires de 
fabrication. Cela a permis de relier leur comportement et les propriétés, notamment 
structurelles, des nanostructures obtenues à l’interaction qu’ils avaient avec la surface. 

Dans ce travail de thèse, le paradigme de l’interaction avec la surface est inversé et l’agrégat 
est étudié comme sonde des états de surface. La nucléation hétérogène de ces agrégats a 
permis de mettre ainsi en évidence les défauts et/ou la stabilité des surfaces analysées. 
D’autre part, les nanostructures obtenues par ces dépôts présentent des caractéristiques 
morphologiques et structurelles particulièrement sensibles aux variations de compositions 
chimiques ou de températures, par exemple. Ceci nous a permis d’étudier les mécanismes 
de vieillissement et de corrosion de nanostructures fractales d’argent, et de compléter des 
travaux antérieurs concernant les relaxations thermiques et chimiques. 

Une partie du temps de la thèse a été consacrée à la remise en route, à la jouvence et à 
l’optimisation du dispositif expérimental permettant le dépôt contrôlé (taille moyenne, flux, 
couverture,…) d’agrégats préformés en phase vapeur sur surface. De nombreuses 
modifications ont été apportées à la source à condensation gazeuse par exemple. De même, 
la préparation en amont des substrats de dépôt et leurs manipulations (étuvage, déplacement 
au sein des différents modules du dispositif expérimental) ont nécessité une mise à jour 
importante des portes-échantillons, de l’étuveur et de la chambre de dépôt.  

Après le dépôt d’agrégats métalliques et semi-métalliques sur graphite permettant de 
retrouver la croissance de nanostructures fractales, de réduire de manière importante les 
instabilités et les impuretés de la source, nous avons pu améliorer le rendement des dépôts, 
diversifier la nature des agrégats et des substrats. Nous avons, ainsi, pu mener des dépôts 
comparatifs sur différentes surfaces carbonées et montrer que les agrégats déposés 
pouvaient également être utilisés comme marqueurs et ainsi sonder les défauts de surfaces. 

Le temps de modification du dispositif expérimental a été consacré à l’étude de la stabilité 
face au vieillissement des nanostructures obtenues par dépôts d’agrégats d’argent et de la 
mise en évidence des mécanismes de corrosion de l’argent à l’échelle nanométrique.  

La partie 1, rappelle que la physique des agrégats relève d’une échelle intermédiaire entre 
celle de l’atome et celle de la phase solide, dans le chapitre 1. La nucléation atomique dans 
la source à condensation gazeuse, la diffusion des agrégats, leur nucléation sur la surface 
de dépôt, la croissance et la relaxation des nanostructures obtenues évoquent cette nature 
mésoscopique. Cette partie présente également les modifications apportées au dispositif 
expérimental dans le chapitre 2 et donne les éléments nécessaires à la compréhension des 
enjeux du dépôt d’agrégats préformés sur la surface grâce au chapitre 3 (de la formation 
des agrégats en jet, à l’observation par microscopies des dépôts obtenus).  

La partie 2 a pour objectif de montrer que les agrégats sont de bonnes sondes des états de 
surface. Après la description des surfaces carbonées que sont le graphite, le graphène et les 
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nanotubes de carbone ainsi que la description des défauts qu’il est possible de trouver à 
leur surface dans le chapitre 4. Les dépôts d’agrégats ont été étudiés dans le chapitre 5. Il a 
été, ainsi, démontré que les agrégats d’antimoine avaient le même comportement que les 
agrégats d’argent sur les défauts étendus du graphite. Il est apparu que les agrégats ont très 
peu de mobilité sur un unique feuillet de graphène. En revanche, plus le nombre de feuilles 
de graphène augmente, se rapprochant du graphite, plus les agrégats sont mobiles. Ce 
phénomène est dû aux liaisons π pendantes qui agissent comme des défauts retenant les 
agrégats en les empêchant de diffuser et donc de former des fractales. Le constat est donc 
fait qu’il y a peu diffusion sur le graphène et que le modèle DLA n’est pas applicable. Il 
n’a pas été possible d’observer en détails les ilots présents sur les échantillons de 2-3 et 5 
couches de graphène car la taille des défauts était inférieure à la résolution maximum du 
microscope utilisé. Enfin, les études sur les nanotubes de carbones multi-parois ont permis 
de montrer qu’il était possible de cartographier les défauts ponctuels sur les nanotubes 
(défauts de Stones-Wales). Nous avons pu aussi comparer le comportement sur les 
nanotubes de carbone et les courbures (plis cylindriques ou quasi cylindriques) sur le 
graphite. 

La partie 3, enfin, s’est focalisé sur le vieillissement de nanostructures d’agrégats déposées 
sur une surface de graphite. Le chapitre 6 présente les différents mécanismes de relaxation 
des structures fractales. Le vieillissement est étudié dans le chapitre 7. Les fractales formées 
par les agrégats sont des sondes topologiques de la stabilité de la surface via l’étude de leur 
fragmentation. Ces structures peuvent permettre de mesurer les variations de température 
et d’environnement chimique subis par la surface. La fragmentation due au changement de 
température et celle due au changement chimique étant différentes, il est possible de dire 
que le vieillissement est un mélange de deux effets. Par ailleurs, ces structures apparaissent 
également comme de véritables « éponges » pour des agents polluants de types soufre et 
chlore. 

Les perspectives 
Ce travail de thèse, en montrant que les agrégats déposés peuvent servir de sondes pour 
marquer et analyser les défauts de surfaces, permet d’envisager plusieurs perspectives.  

En premier lieu, et dans la continuité directe de cette thèse, il faudrait aller au-delà des 
défauts structurels (défauts ponctuels, joins de grains, plis et courbures, champs élastiques, 
...) pour permettre de cartographier, avec une meilleure résolution, des domaines de 
compositions chimiques, d’adhérence ou d’adhésion, de champs électromagnétiques 
différents.  

Il serait possible de déposer sur d’autres substrat que les substrats de matière carbonée. On 
peut citer en exemple :  

 Les surfaces vicinales qui sont intéressantes puisqu’elles donnent des propriétés 
différentes aux matériaux [229]–[231]. Notamment, SrTiO3, matériaux 
piézoélectrique, qui peut être utilisé sous forme de film mince comme bio capteur 
ou intégré à des détecteurs d’ondes acoustiques[232]. Le dépôt d’agrégat 
permettrait de mettre en évidence ici, des domaines de phonons différents. 
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 Les métaux et métalloïdes : il s’agit de substrats préférentiels dans de nombreux 
domaines. Le cuivre est un excellent substrat pour le graphène [233]–[235], le 
germanium aussi, qui permet d’augmenter les propriétés du graphène[236] ou servir 
à l’élaboration de cellules photovoltaïques [237]. Ici les agrégats-sondes 
permettraient de cartographier les défauts d’adhésion. 
 

 Et enfin, les oxydes, comme l’oxyde de cérium CeO2, qui suscite un très fort intérêt 
en catalyse hétérogène, en particulier dans l’hydrogénation des alcynes, ou 
l’oxydation de CO [238]–[241]. L’effet de la réduction semble être lié aux 
différences stœchiométriques, localement réduites via la formation de lacunes 
d’oxygène, que pourrait mettre en exergue des agrégats-sondes. 

De façon plus générale, l’utilisation des agrégats comme briques élémentaires est déjà 
connue pour permettre la fabrication de nanostructures dendritiques (aussi appelées 
fractales). Dans des conditions différentes (agrégats de carbone, par exemple), il serait 
possible de synthétiser des surfaces 2D, comme du graphène de haute qualité 
traditionnellement synthétisé par CVD. En effets, des études ont montré que des films 
minces de graphène ont été synthétisés à partir de structures dendritiques en CVD. Ceci 
signifie que la croissance se fait via le modèle d’agrégation limitée par diffusion [242], 
[243]. On peut tout à fait imaginer le dépôt d’agrégats sur du graphène qui viendrait décorer 
puis combler les défauts notamment lacunaires présents.  

En ce qui concerne l’étude du vieillissement des nanostructures, elle a permis de, 
compléter l’étude de la stabilité thermique et chimique, valider la tenue au temps et à 
l’usage de dispositifs à base de nanostructures, mais également montrer que ces 
nanostructures pouvait être valorisées. En effet, la capacité de fixation des nanostructures 
fractales d’argent, d’agent de pollution ou de corrosion comme le chlore ou le souffre 
permet également d’envisager la valorisation de ces nanomatériaux pour la réalisation de 
filtre et/ou de capteurs sélectifs de grande sensibilité. Et enfin les simulations de spectres 
EELS, ont montré que la réponse plasmonique de nanoparticules de type cœur/coquille 
Ag/Ag2S, se décalait en fonction de la couche de Ag2S, avant d’être complètement 
« quenché », permettant d’envisager la réponse optique locale comme une analyse fine de 
la corrosion à l’échelle nanométrique.  
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Annexe 

Pression de vapeur saturante 
Avant de passer au dépôt des agrégats, il faut déterminer la température nécessaire à leur 
production. Les agrégats étant fabriqués ici à partir de la phase gaz des éléments. Il faut 
donc regarder les pressions de vapeur saturante pour déterminer la température de chauffe 
du four. 

Tout d’abord, définissons ce qu’est la pression de vapeur saturante. Il s’agit de la pression 
à laquelle la phase gazeuse de l’élément étudié est en équilibre avec la phase liquide (ou 
solide), c’est-à-dire la pression maximale de gaz sans phase liquide (sans gouttelettes) qui 
se forme à une température donnée. En d’autres termes, il s’agit de la pression partielle 
d’un corps pur à partir de laquelle, il pourra changer d’état (liquéfaction ou condensation).  

Pour la calculer, il faut donc se placer le long de la courbe liquide-gaz sur le diagramme de 
phase de l’élément, à titre d’exemple la figure A.1 représente le diagramme de l’eau.  

 

Figure A.1 : Diagramme de phase de l’eau, à titre d’exemple 

La pente de cette courbe est donnée par l’équation de Clapeyron des phases liquides, a, et 
gazeuses, b [244]–[246] : 
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Avant de continuer, rappelons quelques éléments nécessaires à la compréhension des 
calculs de pression de vapeur saturante : 

- L’énergie de Gibbs G : 𝐺(𝑇, 𝑃) = 𝐻 − 𝑇𝑆, pour un système clos : 
 

𝑑𝐺(𝑇, 𝑃) = 𝑑(𝐻 − 𝑇𝑆) = −𝑆𝑑𝑇 + 𝑉𝑑𝑃        (A.2) 
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- Le potentiel chimique µi : 𝐺 = ∑ 𝑛௜𝜇௜(𝑇, 𝑃, 𝑛ଵ, 𝑛ଶ, … ), où les ni correspondent aux 
concentrations des différentes espèces, et donc : 
 

               𝜇௜ = ቀ
డீ

డ௡೔
ቁ

்,௉,௡ೕ 
𝑖 ≠ 𝑗            (A.4) 
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l’entropie partielle de l’élément i : 
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- La capacité calorifique à pression constante Cp est définie par  
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                                                   (A.6) 

 

et la capacité calorifique partielle cip : 𝑐௜௉ = ቀ
డ௛೔

డ்
ቁ

௉,௡ೕ

= 𝑇 ቀ
డ௦೔

డ்
ቁ

௉,௡ೕ

𝑖 ≠ 𝑗                  (A.7) 

- Pour une transition du premier ordre :  

∆𝐺௧ = ∆𝐻௧ − 𝑇∆𝑆௧ = 0         (A.8) 

        ∆𝐺௧ = 𝑔௕(𝑇, 𝑃) −  𝑔௔(𝑇, 𝑃)         (A.9) 

              𝑔௔(𝑇, 𝑃) =  𝑔௕(𝑇, 𝑃) ↔ 𝑑𝑔௔(𝑇, 𝑃) =  𝑑𝑔௕(𝑇, 𝑃)     (A.10) 

𝜇௔ = 𝜇௕ ↔ 𝑑𝜇௔ = 𝑑𝜇௕      (A.11) 

où ga, gb , 𝜇௔ 𝑒𝑡 𝜇௕ sont respectivement l’énergie partielle de Gibbs et le potentiel chimique 
pour la phase a (liquide) et la phase b (gazeuse) et valent 𝑑𝑔௜(𝑇, 𝑃) = 𝑣௜𝑑𝑃 −  𝑠௜𝑑𝑇 

Donc 𝑣௔𝑑𝑃 −  𝑠௔𝑑𝑇 = 𝑣௕𝑑𝑃 −  𝑠௕𝑑𝑇 ↔  (𝑣௕ − 𝑣௔)𝑑𝑃 = (𝑠௕ − 𝑠௔)𝑑𝑇 

On peut écrire d’après (2.2) : 

               𝑠௕ − 𝑠௔ =
௛್ି௛ೌ

்
        (A.12) 

ce qui amène à ℎ௕ − ℎ௔ = 𝑇
ௗ௉

ௗ்
(𝑣௕ − 𝑣௔) = ∆𝐻௔→௕ = ∆𝐻௧ qui est appelé chaleur latente 

de vaporisation Lv a → b. Donc on obtient la formule de Clapeyron :  

𝐿௔→௕ = 𝑇
ௗ௉ೞೌ೟

ௗ்
(𝑣௕ − 𝑣௔)                                       (A.13) 

- Les grandeurs standards de réaction pour un gaz parfait sont définies selon l’état 
standard du gaz c’est-à-dire a P0 = 1 bar et la quantité de matière est fixée. Les 
grandeurs standards ne dépendent donc que de la température : 
 

                   ∆௥𝐺଴ = ∆௥𝐻଴ − 𝑇∆௥𝑆଴                  (A.14) 

                          𝜇௜
଴ = ℎ௜

଴ − 𝑇𝑠௜
଴        (A.15) 

                           
ௗ∆ுబ

ௗ்
= ∆𝑐௉

଴         (A.16) 
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   𝜇(𝑇, 𝑃) = 𝜇଴(𝑇, 𝑃଴) + 𝑅𝑇 ln ቀ
௉

௉బ
ቁ                       (A.17) 

Par la suite on notera la pression relative 
௉

௉బ
= 𝑃 pour P0 = 1 bar [18] et (A.17) sous la 

forme : 𝜇(𝑇, 𝑃) = 𝜇଴(𝑇) + 𝑅𝑇 log(𝑃଴).  

Il est possible d’estimer la pression de vapeurs de saturantes avec deux méthodes 
différentes. La première méthode passe par l’utilisation de diagramme de phase.  

Nous allons maintenant poser des hypothèses afin de pouvoir faire les calculs de pression 
de vapeurs saturantes. Tout d’abord, les vapeurs des éléments étudiés sont assimilées à des 
gaz parfaits. Le volume massique de la phase liquide (va) est très petit devant le volume de 
la phase gazeuse (vb). La chaleur latente suit une loi d’évolution linéaire de type 𝐿௩(𝑇) =

𝛼 + 𝛽𝑇. Ce qui signifie que la transition a lieu loin du point critique [245]. 

Pour que la chaleur latente suive cette loi d’évolution linéaire, nous posons que la capacité 
calorifique de la phase liquide vaut cl et vl est négligée devant cl ∆T. Nous allons faire le 
calcul pour le cycle de vaporisation suivant (figure A.2) [245], [246] : 

∆ℎ஺஻ + ∆ℎ஻஼ + ∆ℎ஼஽ + ∆ℎ஽ா + ∆ℎா஺ = 0     (A.18) 

Où AB est la vaporisation isobare et isotherme à T0 et P0 de l’élément jusqu’à la vapeur 
saturante, BC est l’échauffement du gaz de la température T0 à T, CD est la compression 
du gaz à température constante, DE est la liquéfaction du gaz à la pression P et la 
température T jusqu’au liquide saturant et EA est le refroidissement du liquide de la 
température T à T0.  

 

Figure A.2 : Représentions dans le diagramme (p,V) de l'équilibre liquide - vapeur et du 
cycle thermodynamique (en rouge) des transformations suivante : AB, la vaporisation 
isobare et isotherme à T0 et P0 de l’élément jusqu’à la vapeur saturante ; BC, 
l’échauffement du gaz de la température T0 à T ; CD, la compression du gaz à température 
constante ; DE, la liquéfaction du gaz à la pression P et la température T jusqu’au liquide 
saturant ; EA, le refroidissement du liquide de la température T à T0. La courbe en cloche 
est la courbe de rosée.  
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On peut écrire : 

     𝐿௩(𝑇଴) + 𝑐௉(𝑇 − 𝑇଴) + 0 − 𝐿௩(𝑇) + 𝑐௟(𝑇଴ − 𝑇) = 0      (A.19) 

Donc nous avons :  

           𝐿௩(𝑇) = 𝐿௩(𝑇଴) + 𝑇଴൫𝑐௟ − 𝑐௣൯ + 𝑇൫𝑐௣ − 𝑐௟൯      (A.20) 

On pose :  

𝛼 = 𝐿௩(𝑇଴) + 𝑇଴൫𝑐௟ − 𝑐௣൯ 

𝛽 = ൫𝑐௣ − 𝑐௟൯ 

d’où  

 𝐿௩(𝑇) = 𝛼 + 𝛽𝑇                   (A.21) 

D’après A.13 et A.21 nous pouvons écrire : 

     𝛼 + 𝛽𝑇 = 𝑇
ௗ௉ೞೌ೟

ௗ்
(𝑣௕ − 𝑣௔)                 (A.22)

            

Comme 𝑣௕ =
ோ்

௉
≫ 𝑣௔ , l’équation précédente devient :  

𝛼 + 𝛽𝑇 =
ௗ௉ೞೌ೟

ௗ்

ோ்మ

௉
       (A.23) 

qui n’est autre que la dérivée par rapport à la température de la formule de  Dupré : 

ln 𝑃௦௔௧ = 𝛾′ −
ఈᇲ

்
− 𝛽′ln (𝑇) avec 𝛼ᇱ =

ఈ

ோ
  et 𝛽ᇱ = −

ఉ

ோ
     (A.24) 

En intégrant cette équation, on obtient :  

𝑃 = 𝑃଴ ቀ
்

బ்
ቁ

ഁ

ೃ
exp ቂ

ఈ

ோ
ቀ

ଵ

బ்
−

ଵ

்
ቁቃ                 (A.25) 

ou encore : 

     𝑃 = 𝑃଴ ቀ
்

బ்
ቁ

൫೎೛ష೎೗൯

ೃ
exp ቈ

ቀ௅ೡ( బ்)ା బ்൫௖೗ି௖೛൯ቁ

ோ
ቀ

ଵ

బ்
−

ଵ

்
ቁ቉                (A.26) 

Cette équation nécessite un cycle de vaporisation parfait et fait entrer en jeu une 
température de référence T0, qui n’est pas toujours connue.  

Une autre façon d’obtenir la pression de vapeurs saturantes est de passer par le potentiel 
chimique. 

Pour un élément pur, lorsque les phases liquides (a) et gazeuses (b) sont en équilibre et 
quelle que soit la valeur de P, il est possible d’écrire pour un gaz parfait [244], [246]: 

                                                  𝜇௜௕(𝑇, 𝑃௜) = 𝜇଴ (𝑇, 𝑃଴) + 𝑅𝑇 ln 𝑃                            (A.27) 
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R étant la constante des gaz parfaits et P la pression partielle du gaz soit la pression de 

vapeur saturante en bar. En utilisant A.4 et A.5 :  ൬
డ൫

ఓൗ் ൯

డ்
= −

௛

்మ
൰, en utilisant A.27 on 

obtient :   

   
ௗ ௟௡(௉ೞೌ೟)

ௗ்
=

௛బ ି௛ೌ

ோ்మ
                  (A.28) 

Pour la pression totale, l’équation (A.28) mène à l’équation [244]: 

ௗ ୪୬ (௉ೞೌ೟)

ௗ்
=

∆ு೟೚೟

ோ்మ
=

௅ೡ ೌ→್

ோ்మ
      (A.29) 

que l’on peut aussi écrire comme montré dans le handbook de chimie physique de Knacke 
et al de 1991 [244]:  

ln(𝑃௦௔௧) = −
∆ு

ோ்
+

∆ௌ

ோ
= −

௅ೡ ೌ→್

ோ்
+

∆ௌ

ோ
     (A.30) 

avec  ∆𝑆(𝑇) = 𝑠଴ − 𝑛௔𝑠௔, est l’entropie de vaporisation standard, na la quantité de matière 

en phase liquide et 𝐿௩ ௔→௕ = ∆𝐻(𝑇) = ℎ଴ − 𝑛௔ℎ௔, la chaleur latente de vaporisation 
standard. 

A partir de A.8 et A.16, nous obtenons également : 

ௗ∆ு

ௗ்
= 𝑇

ௗ∆ௌ

ௗ்
= 𝑐௉

଴ − 𝑛௔𝑐௔ = ∆𝑐௉(𝑇) < 0                 (A.31) 

A partir de l’équation donnant ln(𝑃௦௔௧) nous pouvons obtenir des équations d’interpolation 
à trois termes souvent utilisées pour les calculs de pression de vapeurs saturantes, 
(traditionnellement on passe également en log décimaux), dans une gamme de température 
T1 – T2 limitées, qui contiennent des coefficients e, f et g [244] :  

                                     ∆𝑐௉(𝑇) = 𝑓𝑅 est linéaire. 

log(𝑃௦௔௧) =
ଵ଴య௘

்
+ 𝑓 log 𝑇 + 𝑔      (A.32) 

∆ு

ோ
= − ln 10 ∙ 10ଷ𝑒 + 𝑓𝑇                (A.33) 

∆ௌ

ோ
= ln 10 ∙ 𝑔 + 𝑓 [ln(𝑇) + 1]     (A.34) 

Les coefficients e, f et g sont des constantes d’intégration qui proviennent de la dérivation 
de fonctions thermochimiques tabulées et des ajustements de données expérimentales. Elles 
sont disponibles dans les handbooks de chimie physique comme [244]. Les coefficients e, 
f et g sont tabulés pour tous les éléments et certains composés et/ou alliages [244].
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