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Introduction générale

”... on veut aujourd’hui découvrir sans fatigue quelque loi bien
générale, ce qui est beaucoup plus avantageux et facile que de faire en
conscience un bon travail expérimental”
"un peu de modestie et de conscience"
H. Bouasse, préface de Capillarité.

En ce début du XXI◦ siècle, la construction, la compréhension et le contrôle
des nano-objets et de leurs propriétés est un projet essentiel de la science. Mais
leur utilisation est bien plus ancienne. Ne citons que l’emploi de la poudre pour les
feux d’artifice en Chine dès le 10◦ siècle, ou encore auparavant les Egyptiens, les
Grecs, les Hindous, les Chinois, les Romains qui ont largement mis en oeuvre des
substances végétales et des sels métalliques pour obtenir des colorations nuan-
cés : par exemple l’utilisation du nitrate d’argent, dont on sait qu’il s’oxyde à
l’air en oxyde d’argent noir, pour lutter contre le blanchiment des cheveux. Les
nanosciences et les nanotechnologies, telles qu’on les conçoit aujourd’hui, sont
nées dans les années 60. La réduction de la taille des objets ouvre de nouvelles
voies pour explorer et exploiter des propriétés singulières et des concepts dictés
par la mécanique quantique, en dehors du sens commun. Pour illustrer l’immense
potentialité qui réside à ces dimensions, on cite souvent une phrase célèbre de
Feynman : « Il y a de la place à foison tout en bas.», prononcée en 1959 à la
réunion annuelle de la Société Américaine de Physique. Cette nouvelle frontière,
où la taille des objets est plus petite que la portée de leurs propriétés, suscite
depuis lors intérêt et fascination. Mais ce n’est qu’avec le développement d’outils
d’observation et de manipulation adaptés à ce domaine de taille, en particulier
l’invention du microscope à effet tunnel, que l’homme a pu entrer concrètement
dans le nanomonde.
Les nanosciences se situant aux interfaces des domaines de recherche fon-

damentale, physique, chimie et biologie, la nanotechnologie est une discipline
transverse qui engloble tous les domaines industriels. Pour les scientifiques, c’est
la perspective de réalisations nouvelles ; pour la société et l’économie, la pro-
messe de progrès technologiques, en particulier en terme de nouveaux matériaux
aux propriétés déterminées ou possédant des fonctions nouvelles, de traitement
de l’information, de sources nouvelles d’énergie, de vecteurs thérapeutiques, de
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dépollution etc. De cet engouement général a surgi aujourd’hui une «déferlante
nano» : des budgets en recherche et développement en continuelle progression
depuis les quatre dernières années et pas moins de 60400000 sites internet pour
le mot-clé «nano» (si certains semblent bien éloignés des considérations scien-
tifiques, ils illustrent parfaitement l’effet de mode). Bien qu’il n’existe pas de
définition rigide, signe de la jeunesse et du plein essor de ce domaine, nous pou-
vons nous rapporter à celle donnée par NanoSci-ERA, recensement de l’activité
de recherche fondamentale en nanosciences, pour le terme nanosciences : « les
nanosciences s’occupent d’objets qui peuvent être fabriqués, contrôlés, ou ma-
nipulés individuellement à l’échelle allant de 1 à 100 nanomètres. Elles étudient
les principes fondamentaux de ces objets, ainsi que les phénomènes et lois spéci-
fiques à cette échelle et qui ne sont généralement pas rencontrés à des échelles plus
grandes (macroscopiques) ou plus petites (atomiques et sub-atomiques)». Quant
au rapport de l’Académie des Sciences et l’Académie des Technologies, il associe
étroitement sciences académiques, développements technologiques et réalisations
industrielles. Il développe cependant séparément les aspects scientifiques actuels
de chaque champ disciplinaire concerné :
— la chimie, présente au départ de toute élaboration contrôlée maîtrisant les
interactions entre entités à toutes les échelles ;

— la physique, qui explique les structures élaborées à l’échelle du nanomètre
et devient nanophysique lorsque le confinement change qualitativement le
comportement ;

— la technologie, qui regroupe l’ensemble du savoir-faire à l’échelle nanomé-
trique. Elle permet l’élaboration et l’utilisation de matériaux, composants
et systèmes par la maîtrise de la matière à cette même échelle.

Deux voies sont empruntées pour la synthèse de tels systèmes. L’approche
« top-down», ou voie descendante, développée par l’industrie micro-électronique
depuis 30 ans, consiste à partir du solide massif et à réduire sa taille jusqu’à
atteindre des dimensions nanométriques. Cette course à la miniaturisation com-
mence à se heurter à des problèmes techniques et économiques. L’approche inverse
«bottom-up» ou voie ascendante, issue de la recherche fondamentale, synthétise
de nouveaux objets en assemblant des atomes, des molécules et des agrégats de fa-
çon contrôlée. En cela, elle s’inspire du principe de complexification de la matière
vivante. C’est dans la voie bottom-up que le groupe «Agrégats et Nanophysique»
du Laboratoire Aimé Cotton s’est particulièrement investi.

Un agrégat est un édifice de quelques atomes à plusieurs milliers. Il possède
des propriétés physico-chimiques intermédiaires entre celles de l’atome et du so-
lide massif. Ces propriétés sont fortement dépendantes de la nature chimique de
l’élément constitutif et de la taille via le fort rapport surface/volume. Si dans
le domaine des tailles élevées, les propriétés physico-chimiques évoluent le plus
souvent de manière monotone, dans le domaine des petites tailles, les effets quan-
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tiques de taille apparaissent et les propriétés peuvent varier brutalement lors de
l’ajout (ou du retrait) d’un seul atome. C’est le cas par exemple des structures
géométriques. Ainsi l’étude des agrégats en jet libre, exempts de toute interac-
tion avec l’environnement a constitué le premier pan d’activité de ce domaine.
L’étape naturelle suivant le contrôle des propriétés de ces nano-objets en fonction
des conditions de fabrication est leur utilisation comme briques de construction
de matériaux innovants.

L’élaboration de films nanostructurés par dépôt exogène revêt des aspects
très variés selon l’objet déposé (atome, agrégat), la nature du substrat (métal-
lique, isolant, « propre» ou rugueux, matrices) et les conditions mêmes du dépôt.
L’effet mémoire, c’est-à-dire la préservation totale ou partielle de la structure de
l’objet déposé, joue également un rôle primordial pour les caractéristiques du
produit final. Le congrès général ISSPIC, acronyme de « International Sympo-
sium on Small Particles and Inorganic Clusters», rassemble depuis 1976 la vaste
communauté interdisciplinaire du nanométriquement petit. Organisé au départ
tous les quatre ans en Europe, sa fréquence s’est accrûe et est passée à deux
ans. Ce congrès a conquis d’autres régions du monde (USA, Japon) : la der-
nière édition, ISSPIC 12, s’est tenue à Beijing (Chine) en 2004. Dans les travaux
présentés, le terme « small particles» a également été remplacé rapidement par
celui de « nanoparticles». Ces faits illustrent l’intérêt et les efforts croissants pour
les nanosciences. Les références contenues dans les proceedings de cette série de
conférences donnent une vision globale de l’ensemble des groupes et des activi-
tés. Si de nombreuses équipes se sont consacrées au dépôt et à la manipulation
d’atomes sur une surface, beaucoup moins ont tenté l’aventure du dépôt d’agré-
gats qui cumule la complexité de la physique des surfaces et de la physique des
agrégats. Parmi celles qui se rapprochent de nos problématiques, on peut citer de
façon non exhaustive :
— les équipes du Laboratoire de Spectrométrie Ionique et Moléculaire, du Dé-
partement de Physique des Matériaux et de l’Institut de Recherche sur la
Catalyse, regroupées dans le cadre du Centre Interlaboratoires Lyonnais de
Recherche sur les Agrégats. Leurs études portent sur les nanostructures et
les matériaux nanostructurés à partir du dépôt à faible énergie d’agrégats
préformés [Perez97]. Des développements spécifiques sont actuellement en-
gagés sur des nanostructures semiconducteurs, magnétiques, des systèmes
pour des applications en nano-optique ou encore en nano-métallurgie, ainsi
que l’assemblage organisée de ces structures sur des réseaux 2D

— le groupe Structure and Reactivity of Clusters, dirigé par K. Rademan, de
l’Institut de Chimie de la Humbolt Universität de Berlin, qui s’intéresse aux
morphologies résultantes des dépôts à faible énergie d’agrégats sélectionnés
en taille, en particulier le systéme antimoine sur graphite [Stegemann04],
ainsi qu’à la réactivité chimique des agrégats métalliques et oxydes en jet
libre ou sur surface
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— le Nanoscale Physics Research Laboratory de l’Université de Birmingham
où le groupe de R.E. Palmer s’est illustré dans les dépôts à haute énergie
d’agrégats d’argent chargés et sélectionnés en taille sur graphite [Carroll98]
et se tourne actuellement vers l’interface avec la biologie

— l’Institut de Physique des Nanostructures de l’Ecole Polytechnique Fédérale
de Lausanne où plusieurs groupes contribuent à la compréhension des inter-
actions et des processus à l’échelle atomique et moléculaire via les dépôts
d’atomes ou d’agrégats. Dans le but de synthétiser de nouveaux matériaux
possédant un effet mémoire des briques de construction, ils ont en particu-
lier considéré l’influence de l’énergie de dépôt. Ils ont ainsi développé une
technique de dépôt à faible énergie d’agrégats métalliques sur des matrices
van der Waals [Harbich90], ou au contraire caractériser l’implantation des
agrégats en fonction de leur énergie cinétique incidente [Seminara04]

— le groupe de Spectroscopie Laser du Laboratoire de Physique du Solide et
du Magnétisme de l’Université Catholique de Leuven, qui étudie les agré-
gats en jet par spectroscopie laser et spectrométrie de masse et effectue
également des dépôts à faible énergie pour caractériser en particulier l’in-
fluence du substrat sur la forme, la mobilité et la stabilité des agrégats
déposés [Bouwen99] [Vandamme03].

Au laboratoire Aimé Cotton, nous nous sommes orientés vers le dépôt à faible
énergie d’agrégats « métalliques» au sens large le plus souvent sur un support
graphite. Les agrégats utilisés sont parmi ceux qui ont fait l’objet d’études ap-
profondies lorsqu’ils sont produits en jet libre au sein même du groupe. L’énergie
cinétique des agrégats déposés étant inférieure à l’énergie de liaison des consti-
tuants, cette technique maintient l’intégrité de la nanoparticule. Une fois déposés,
l’interaction entre les agrégats et la surface ainsi qu’entre les agrégats eux-mêmes
vont piloter les caractéristiques du film. Il fut vite observé que la croissance de
couches minces par cette méthode ne permet pas toujours la formation de na-
nostructures dans lesquelles l’identité des briques élémentaires est préservée. En
effet, les processus de diffusion, de nucléation et de croissance donnent naissance
à des structures complexes. Mais la fabrication de films nanostructurés garde tout
son intérêt en regard de la croissance par dépôt d’atomes [Brune94]. En effet dans
ce dernier cas, le seul paramètre accessible pour faire varier les caractéristiques
du dépôt sur un substrat donné est la température. Mais la morphologie finale
du film est également modifiée. Dans le cas des agrégats, la taille joue le rôle
dominant pour la morphologie finale. On dispose donc d’un paramètre supplé-
mentaire, indépendant de la température et bien maîtrisé expérimentalement. Du
reste, qu’il y ait mémoire totale ou partielle des briques élémentaires , seuls les
dépôts d’agrégats offrent une variété dans l’espace des formes accessible grâce
à l’effet de taille. Ce dernier pilote les processus de diffusion et la cinétique de
restructuration et induit également une sélectivité des agrégats aux défauts de
surface.
Cette compréhension des différents mécanismes régissant le dépôt a été ac-
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quise au sein du groupe au cours de travaux présentés dans deux thèses [Yoon97]
et [Le Roux02], concernant les dépôts d’agrégats d’antimoine sur surface de gra-
phite ou de carbone amorphe. Cette expertise a ensuite été transposée au cas des
dépôts d’agrégats d’argent sur graphite dont les premiers résultats sont présentés
à la fin du mémoire de Jérôme Le Roux. Le présent travail est exclusivement
consacré à l’élaboration de nanostructures à base d’agrégats d’argent. Il étudie
leur stabilité vis-à-vis d’un recuit thermique ou de l’inclusion d’impuretés ainsi
que la possibilité de les organiser spontanément sur le substrat via les défauts de
surface. Ce choix se justifie par les nombreuses propriétés, optiques, électroniques,
catalytiques ou encore bactéricides de l’argent, qui sont à la base d’applications
multiples dans des domaines variés, allant de l’industrie automobile à la joaillerie
en passant bien évidemment par l’électronique. La synthèse de nouveaux compo-
sants à base d’argent est un défi intéressant dans la course à la miniaturisation,
d’autant plus qu’à l’échelle nanométrique les effets de confinement électronique
peuvent permettre l’émergence de propriétés nouvelles.

Ce manuscrit de thèse se compose de deux parties. La première a pour vo-
cation d’initier le lecteur à la problématique des dépôts d’agrégats sur surface
et à la croissance des formes hors-équilibres, principalement les fractales, qui en
résultent. Pour ce faire, les dispositifs expérimentaux utilisés lors de ce travail,
que ce soit pour la production et la caractérisation des agrégats d’argent, la pré-
paration des surfaces de graphite et les outils d’observation des morphologies
des échantillons, seront décrits dans le premier chapitre. Le chapitre 2 exposera
brièvement l’état des connaissances acquises dans le domaine de la croissance
de couches minces par dépôt d’agrégats. Il décrira les processus, diffusion, nu-
cléation, croissance et restructuration, qui permettent d’interpréter la forme des
nanostructures observées sur le substrat. Dans ce chapitre, nous introduirons éga-
lement la méthode d’analyse utilisée afin d’extraire un paramètre de forme des
nanostructures à partir des images de microscopie. Dans le chapitre 3, nous rap-
pellerons d’abord quelques résultats antérieurs (thèse de J. Le Roux) concernant
l’effet de la taille des agrégats d’antimoine sur la morphologie finale, compacte
ou dendritique, des nanostructures. Cet effet, désormais classique et transpo-
sable au cas des agrégats d’argent, n’a pas été repris ici en détail. La seconde
partie du chapitre sera plus spécifiquement dévolue à l’effet de divers types de
défauts du graphite tels que marches, plis et contraintes susceptibles d’entraîner
une transition morphologique des nanostructures. Il s’agira ici et jusqu’à la fin
de cette première partie d’études menées avec des agrégats d’argent purs. Dans
le quatrième chapitre nous étudierons les mécanismes de retour à l’équilibre des
formes dendritiques à base d’argent, au travers d’une série d’expériences de recuit
thermique, menées jusqu’au stade asymptotique de la relaxation : le rôle prépon-
dérant de l’auto-diffusion de surface qui conduit à une transition de forme des
îles est mis en évidence.
La seconde partie est dédiée aux modifications morphologiques induites par
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une perturbation chimique : il s’agira d’oxydes inclus dans les agrégats d’argent.
De part leur rôle en particulier en électronique, en catalyse ou comme barrière
thermique, les oxydes isolants constituent une classe importante de matériaux.
Il est maintenant bien admis que la stœchiométrie des couches supérieures d’une
surface d’oxyde dépend fortement des méthodes d’élaboration : croissance en pré-
sence d’oxygène ou de vapeur d’eau, par recuit, sous vide ou sous air, etc. Ceci
peut influencer fortement leur structure et donc leurs propriétés [Noguera04]. La
problématique de leur stœchiométrie et réactivité à l’échelle atomique concentre
de nombreux efforts, de nombreux points restant à résoudre. En matière d’agré-
gats, le protocole d’étude utilisé est souvent le dépôt d’agrégats métalliques sur
surface d’oxydes [Bäumer99]. La synthèse de nanoparticules d’oxydes sur diffé-
rents substrats est maintenant à l’essai. Notre dispositif expérimental, en par-
ticulier la source à aggrégation gazeuse nous permet de produire en abondance
des agrégats hétérogènes, contenant des impuretés, par nucléation réactive. Nous
avons donc mené une étude systématique de l’influence de la composition chi-
mique des agrégats déposés sur la morphologie finale des nanostructures élaborées
à partir de telles espèces. Nous avons exploré la situation dans laquelle les impu-
retés introduites au sein des agrégats d’argent sont de l’oxygène, de l’oxyde de
molybdène ou une combinaison des deux, et ceci dans des proportions variables.
Dans un premier temps, il est nécessaire de contrôler la composition chimique

des agrégats produits par la source, ce qui sera réalisé par spectrométrie de masse
à haute résolution (chapitre 5).
Les expériences menées avec l’oxygène comme impureté dominante, qui seront

exposées dans le chapitre 6, montrent que la morphologie fractale initialement
formée est conservée globalement mais les impuretés provoquent une relaxation
des ramifications : la fractale est décomposée en une série de fragments mono-
disperses et équidistants. Cette relaxation apparaît radicalement différente de la
relaxation dûe à un recuit des fractales formées à partir des agrégats d’argent
purs, bien que toutes deux soient pilotées par le même mécanisme. Elle présente
de plus certaines analogies avec les instabilités de Rayleigh, point qui sera discuté
en détail. Le chapitre 7 sera consacré au cas où les agrégats d’argent contiennent
une grande quantité d’oxygène et d’oxyde de molybdène. Le passage d’un taux
faible de contamination à un taux élevé se traduit par une transition morpholo-
gique des nanostructures. Les îles formées, appellées nanochaînes, présentent une
forte anisotropie de croissance et une structure périodique. Elles apparaissent très
robustes vis-à-vis d’un recuit thermique. Plusieurs modèles de croissance seront
envisagés et discutés. Enfin, nous utiliserons à la fois les modifications morpholo-
giques dûes à la composition chimique des agrégats d’argent, mais également la
sélectivité de ces agrégats aux défauts du graphite, pour démontrer la possibilité
de moduler les caractéristiques du film, en terme de forme et d’organisation, et
ce de manière très locale, en effectuant des dépôts séquentiels pendant lesquels
la stœchiométrie des agrégats d’argent est ajustée.
Ainsi ce travail montrera comment pour une taille d’agrégats donnée, leur
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composition chimique permet de disposer d’un bras de levier supplémentaire pour
élargir l’espace des formes possibles du dépôt et piloter à priori la morphologie
finale du film, ce qui n’est pas réalisable à partir du dépôt d’atomes.
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Première partie

Le dépôt d’agrégats préformés
sur surface : principes et

expériences





Chapitre 1

Les outils et méthodes

”Il vaut mieux pomper même s’il ne se passe rien que risquer qu’il
se passe quelque chose de pire en ne pompant pas.”
Devise Shadoks.

Ce chapitre présente les différentes étapes jalonnant le chantier allant de l’éla-
boration des nanostructures à leur analyse, en terme de morphologie essentielle-
ment, afin d’en extraire des observables pertinentes pour la compréhension des
processus mis en jeux. Nous nous attachons en premier lieu à décrire l’ensemble
du dispositif expérimental utilisé pour le dépôt d’agrégats d’argent sur une sur-
face de graphite. Celui-ci doit répondre à la fois aux contraintes de production et
de caractérisation du jet d’agrégats libres (distribution de tailles, taille moyenne,
composition chimique) ainsi qu’à celles propres du dépôt sur une surface (éner-
gie d’impact, flux, défauts de surface). Une bonne maîtrise de l’ensemble de ces
contraintes est essentielle pour assurer un maximum de reproductibilité dans
l’élaboration des échantillons. Lorsque les agrégats sont déposés sur une surface,
les interactions agrégat-surface et agrégat-agrégat déterminent les propriétés de
diffusion, nucléation, croissance et restructuration pour aboutir à la formation
d’architectures de dimension nanométrique. En second lieu, nous décrivons donc
les outils spécifiques dédiés à l’analyse de ces nanostructures. Dans notre cas,
l’imagerie par microscopie électronique ou en champ proche constitue la base de
l’approche expérimentale.

1.1 Le dispositif expérimental

Le dispositif expérimental est conçu pour permettre l’élaboration contrôlée
d’échantillons et leur analyse. A cette fin, il s’articule classiquement autour de
deux axes comme l’illustre la figure 1.1 : le premier dédié à la production et à
la caractérisation des agrégats, le second, à la préparation des surfaces pour le
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dépôt. L’intersection de ces deux axes est le lieu géographique où s’effectue le
dépôt.

Dans un premier temps, une source à condensation gazeuse (A) produit un jet
continu d’agrégats d’argent neutres à énergie thermique. Les agrégats, ionisés par
laser (B), sont observés par spectrométrie de masse par temps de vol (D) pour
caractériser la distribution en taille et en composition chimique. Une balance à
quartz amovible (E) mesure le flux d’agrégats neutres à l’endroit du dépôt.
Dans un second temps, les surfaces sont introduites dans l’enceinte ultra vide

où elles sont stockées et étuvées (C). Une fois prêtes, elles sont transportées dans
la chambre centrale pour le dépôt.
Les échantillons sont finalement analysés (F). L’imagerie est réalisée en divers

lieux, intra-muros en ce qui concerne la microscopie de champ proche ou extra-
muros pour la microscopie électronique.

1.1.1 La production et la caractérisation des agrégats d’ar-
gent

La source à condensation gazeuse

De nombreuses sources d’agrégats ont été développées depuis les années 60.
Quel que soit le type de source utilisé, les agrégats sont formés à partir du so-
lide massif. Le matériau est évaporé par apport d’énergie extérieure. La vapeur
est ensuite refroidie, soit par détente adiabatique soit par thermalisation avec un
mélange froid de gaz inertes, afin d’évacuer l’énergie de formation de manière à
stabiliser les agrégats en croissance [deHeer93]. En fait, les diverses sources ren-
contrées actuellement sont principalement des variantes de quelques catégories.
Nous allons présenter brièvement celles qui sont (ou ont été) les plus utilisées.
Elles peuvent être classées en deux grandes familles en fonction de la charge des
agrégats produits.

On rencontre pour les sources génératrices d’un jet d’agrégats ionisés, celles
fonctionnant en continu telles :
— les sources LIMS (Liquid-Metal Ion Source) [Sudraud79] : une pointe, géné-
ralement en tungstène, est plongée dans le métal à étudier. L’ensemble étant
chauffé au dessus de la température de fusion du métal, celui-ci mouille la
pointe. L’application d’une forte tension à l’extrémité de la pointe permet
alors d’en extraire un jet de gouttelettes métalliques. Les gouttes chaudes
et multichargées entreprennent un refroidissement évaporatif et fissionnent
en particules de plus petites tailles

— les sources à pulvérisation par bombardement ionique [Begemann86] : la
cible métallique est bombardée par des ions de gaz rares à haute énergie.
Les agrégats chargés formés ont une température élevée et refroidissent par
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évaporation. L’intensité du jet est d’autant plus importante que les ions
utilisés sont lourds (Kr, Xe) et l’énergie d’impact élevée (jusqu’à 20 keV et
10 mA)

— les sources à décharge magnétron [Haberland91] : elles combinent les tech-
niques de pulvérisation par décharge magnétron et de condensation gazeuse
et s’appliquent à tous types de matériaux. Une cathode, constituée de l’élé-
ment à étudier, est bombardée par des ions positifs. Des aimants permanents
placés derrière la cathode permettent d’augmenter la longueur de pénétra-
tion des électrons. Les agrégats sont ensuite formés par condensation des
atomes détachés. Le jet intense produit est en majorité composé d’agrégats
ionisés.

Ou encore les sources fonctionnant en impulsions comme :
— les sources à vaporisation laser [Smalley83] : la vapeur métallique est pro-
duite par ablation laser pulsée d’un barreau solide. Ces sources conviennent
en principe à tous les matériaux et produisent un jet pulsé d’agrégats
neutres et chargés, positivement et négativement, allant de un à quelques
centaines d’atomes

— les sources PACIS (Pulsed-Arc Cluster Ion Source) [Ganteför90] : leur fonc-
tionnement est très proche des sources à vaporisation laser, mais dans cette
configuration, le barreau est vaporisé par une intense décharge électrique.

Les sources à détente adiabatique et à condensation gazeuse produisent une
jet continu d’agrégats neutres :
— dans les sources à détente adiabatique [Sattler80], la vapeur métallique est
issue du chauffage d’un creuset contenant le matériau et sa température
est abaissée par expansion adiabatique dans le vide. La vapeur ainsi refroi-
die devient sursaturée et condense pour former un jet continu d’agrégats
neutres, de distribution de vitesses relativement étroite. Cette technique
qui nécessite une forte pression en amont convient particulièrement aux
matériaux faciles à évaporer mais cette contrainte peut-être abaissée en en-
semençant la vapeur avec un gaz inerte. Cette méthode est de conception
ancienne mais sa première utilisation pour la formation d’agrégats d’argent
a été menée par O.F. Hagena en 1991 : il produisit un jet à partir d’un
mélange Ar/Ag à 2150 K (pression partielle d’argent 8 kPa). Le flux du
jet, mesuré à l’aide d’une balance à quartz placée à 479 mm de la sortie de
la source, atteignait 1, 8 nm.s−1 [Hagena91].

— la source à condensation gazeuse [Schulze80] est utilisée au sein du groupe,
tout d’abord pour les alcalins puis pour d’autres métaux, depuis plus d’une
dizaine d’années et convient bien aux besoins expérimentaux. Les agré-
gats d’argent neutres sont formés par accrétion des atomes de la vapeur
métallique sursaturée à l’aide d’un gaz inerte refroidi à l’azote liquide. Le
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dispositif de notre source pour la production des agrégats d’argent est re-
présenté en figure 1.2 : le creuset en molybdène ou en tantale, entouré
d’un bobinage de fil de tantale et régulé en température, évapore par effet
Joule l’argent massif qu’il contient. La nature du four est choisie pour sa
bonne tenue à haute température et son inertie chimique avec l’élément à
évaporer. La température typique de fonctionnement de la source à argent
est de 1050◦C, soit une pression de vapeur de quelques Pascals (pureté de
l’argent utilisé 99, 99%, Tfusion = 962◦C) [Nesmeyanov63]. La vapeur, com-
posée de monomères et de dimères, est alors transportée par un flux de
gaz neutres, mélange d’hélium et d’argon à température ambiante, vers la
chambre de nucléation dont les parois sont refroidies à l’azote liquide. La
thermalisation du mélange avec les parois froides entraîne la sursaturation
de la vapeur métallique et l’accrétion se fait alors par collisions successives
des atomes d’argent. L’excès d’énergie apportée par chaque collision à l’édi-
fice en formation est évacué par le gaz porteur. L’argon étant plus lourd que
l’hélium, il favorise la thermalisation et permet ainsi de nucléer des agrégats
plus gros que ceux formés en présence d’hélium uniquement. Le mélange des
deux gaz (He, Ar) est effectué quelques dizaines de centimètres en amont
de la source. A cet endroit, une troisième vanne permet d’introduire de
l’air dans le mélange afin de fabriquer des oxydes par nucléation réactive
[Tignères00]. Les agrégats quittent ensuite la chambre de nucléation par un
orifice, appelé buse, pour entrer dans une zone de pompage différentiel. La
source produit ainsi un jet effusif et continu d’agrégats d’argent neutres à
énergie thermique.

La nucléation et la croissance des agrégats en phase gazeuse dans la source est
principalement déterminée par la statistique des collisions et non par la stabilité
thermodynamique, en raison de la probabilité d’évaporation rendue négligeable
par la faible température du mélange [Bauer77]. La taille des agrégats produits
est ainsi fonction des paramètres de source que sont la température du four, la
pression en gaz porteur et le diamètre de la buse. Au cours de ce travail de thèse,
la plupart des expériences ont été réalisées avec une buse de diamètre 2 mm et
une pression totale du mélange de 19 mbar (en proportion hélium/argon= 15 : 4)
qui sont des conditions typiques de fonctionnement assurant une bonne efficacité
et une bonne stabilité de la source. La taille moyenne caractéristique des agrégats
produits est alors de n = 600− 700 atomes. Le paramètre le plus sensible pour
faire varier n est la température du four Tf . En fonction de Tf , la gamme de
taille des agrégats déposés s’étend de 300 à 900 atomes.

Avant de déposer les agrégats sur un substrat, il est nécessaire de les carac-
tériser en taille et en composition chimique. A cette fin, nous pratiquons une
spectrométrie de masse par temps de vol.
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La spectrométrie de masse

Les agrégats neutres quittant la source sont ionisés par laser puis accélérés par
un champ électrique uniforme. Le mouvement d’une particule chargée dans un
champ électrique donné étant régi par le rapport q/m (q, charge de la particule
et m, sa masse), pour une même énergie accélératrice, la distribution d’agrégats
est scindée au cours du temps en paquets d’ions de même rapport q/m : les plus
légers arrivent les premiers sur le détecteur après le parcours du temps de vol.

La résolution du spectromètre à temps de vol est limitée par la dispersion
cinétique et spatiale de la distribution initiale d’agrégats. En effet les agrégats
étant formés à énergie thermique, ils se présentent avec une dispersion de vitesses
dans la zone d’ionisation. La géométrie de la zone d’ionisation est déterminée
par l’intersection entre le faisceau laser et le jet de matière, dont l’extension est
imposée par les caractéristiques de la détente adiabatique. La non ponctualité de
la zone d’ionisation est la source de la dispersion spatiale. La plus grande masse
m, pour laquelle les masse adjacentes (∆m = ±1) sont complètement séparées,
définit le pouvoir de résolution du spectromètre. La configuration électrostatique
que nous employons est celle dite de Wiley-Mac Laren [Wiley55]. Ces auteurs
ont démontré qu’il est possible d’accroître le pouvoir de résolution en utilisant
deux zones d’accélération électrostatique : un premier champ de faible amplitude
agit sur la focalisation spatiale en donnant la même accélération aux particules
ionisées en des point différents. La focalisation cinétique est opérée dans un second
temps par un champ plus intense qui tend à réduire la dispersion de vitesses
initiale des ions. L’amélioration des deux focalisations aboutit à des contraintes
contraires sur plusieurs paramètres du spectromètre comme la taille de la zone
d’ionisation, la tension totale, les distances inter-plaques. Il s’agit donc de trouver
le meilleur compromis. La meilleure détection obtenue avec cette configuration
s’étend jusqu’à environ 10000 u.m.a., avec une résolution de 1000 [deHeer91].
Dans notre cas, la résolution atteinte couramment est de l’ordre de 100 u.m.a..
Pour une spectrométrie encore plus fine, il est possible d’accroître la résolution

cinétique en utilisant un miroir électrostatique ou réflectron [Mamyrin73]. Le jet
d’ions est replié sur lui-même sous l’action d’un champ électrique répulsif. Pour
un paquet d’ions de même rapport q/m, les ions ayant une vitesse v0+∆v arrivent
en premier dans la zone de déflexion. Leur temps de séjour dans cette zone étant
plus long que celui des ions de vitesse v0 −∆v, une compensation de la vitesse
est réalisée à la sortie du réflectron par un choix judicieux du champ réflecteur.
La combinaison des techniques de Wiley-Mac Laren et de miroir électrostatique
permet d’atteindre aujourd’hui une résolution théorique allant jusqu’à m/∆m ∼
150000 [Bergmann89]. En pratique, la résolution est de l’ordre dem/∆m ∼ 30000.
Cet instrument est utilisé au sein du groupe par M. Schmidt. En plus d’atteindre
une résolution de l’ordre de 10000 u.m.a., son dispositif expérimental possède
la spécificité d’ioniser soit par laser soit par décharge électrique les agrégats. La
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décharge, située entre le four et la chambre de nucléation, autorise l’ionisation
sans chauffage des agrégats et par conséquent prévient toute fragmentation de ces
derniers. Le spectre de masse reproduit alors la distribution initiale en sortie de
source. Pour exploiter au mieux ces qualités, l’étude des agrégats libres à l’aide
de ce temps de vol se concentre sur des tailles plus petites que celles que nous
déposons. La nucléation des agrégats d’argent est ici réalisée en ensemençant la
vapeur uniquement à l’aide d’hélium, et non d’un mélange. La haute résolution
de ce réflectron nous a permis de déterminer précisément la stœchiométrie des
agrégats d’argent enrichis en oxydes, non accessible par notre configurationWiley-
Mac Laren comme le montre la figure 1.3.

Dans notre dispositif expérimental, l’ionisation est réalisée à l’aide d’un laser
excimère KrF pulsé à 15 Hz, délivrant des photons de 5 eV . La synchronisa-
tion de la détection avec l’ionisation permet de définir un zéro temporel pour
l’acquisition du spectre qui traduit alors les temps d’arrivée des différents pa-
quets d’agrégats sur le détecteur. Un calcul simple du mouvement des ions dans
le temps de vol montre que dans une première approximation ce temps d’arrivée
varie comme la racine carrée de la masse :

t ∼ a+ b n

q
M0

où n, M0 et q sont respectivement le nombre d’atomes constituant l’agrégat,
la masse de l’élément et la charge de l’électron, a et b étant des paramètres
caractéristiques de la configuration du temps de vol. Le vide dans le temps de vol
est de quelques 10−8 mbar.

Nous enregistrons deux types de spectres de masse :
— un spectre « faible flux» pour déterminer la taille de la distribution d’agré-
gats produite par la source (Fig. 1.4 en haut). L’atténuation du flux de pho-
tons permet de prévenir la multi-ionisation et la fragmentation des agrégats.
Elle autorise ainsi l’enregistrement d’un spectre en principe représentatif
de la distribution d’agrégats neutres qui est déposée. La source à condensa-
tion gazeuse produit une distribution pseudo-gaussienne d’agrégats de taille
moyenne n et de largeur ± n /2.

— un spectre « fort flux» pour contrôler la composition chimique. Lorsque
l’absorption de photons entraîne un excès d’énergie interne, les agrégats re-
laxent en évaporant des monomères et des dimères. Le spectre de masse est
alors décalé vers les petites tailles, les masses successives sont résolues in-
dividuellement (ou presque). L’étude des intensités relatives des fragments
rend compte de la stabilité des agrégats en fonction de leur taille. Le spectre
de masse présenté en bas de la figure 1.4 est caractéristique du comporte-
ment bien connu des agrégats métalliques. Les intensités remarquables pour
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F . 1.3 — Portions de spectres de masse (à fort flux laser) d’agrégats d’argent en-
richis par recuit laser en molybdate [AgnOy (MoO3)x]

+ . En bas : enregistrement
effectué sur notre spectromètre en configuration Wiley-Mac Laren. En haut : les
mêmes agrégats enregistrés à l’aide du réflectron de M. Schmidt. La haute réso-
lution permet la détermination précise de la stoechiométrie. Considérons Ag+9 ,
constitué d’un seul pic à faible résolution : avec la haute résolution, les 10 pics
correspondant aux combinaisons Cm9 des deux isotopes de l’argent, m = 107 et
109 u.m.a., d’intensité relatives 51, 84% et 48, 16%, sont observables. Notons la
quasi coïncidence de Ag+8 et Ag

+
5O2 (MoO3 )2 .
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F . 1.4 — Spectres de masse par temps de vol des agrégats d’argent. En haut : à
faible flux laser, le spectre représente la distribution pseudo-gaussienne des agré-
gats neutres produite par la source. En bas : 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.
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n = 3, 9, 21 atomes d’argent, appelées « effets de couches », illustrent la
stabilité particulière de ces édifices, formés d’atomes à un électron de va-
lence, pour lesquelles la couche électronique est complètement remplie. De
plus l’appariement, au sein des niveaux électroniques, des électrons de spin
opposé donne une stabilité plus élevée aux agrégats à nombre pair d’élec-
trons par rapport à ceux à nombre impair. Cet effet induit une alternance
pair-impair très prononcée dans l’intensité des pics [Knight84].

La balance à quartz

La balance à quartz amovible mesure le flux du jet d’agrégats neutres à l’en-
droit où s’effectue le dépôt. Le principe de celle-ci consiste à détecter la dérive de
la fréquence d’oscillation d’un cristal de quartz par la modification de sa masse,
lors de la croissance du dépôt. La quantité de matière déposée est appelée taux de
couverture et exprimée habituellement en monocouche (MC). Une monocouche
représente le rayon atomique moyen d’un atome, défini par rapport à son ar-
rangement dans le solide. On peut donc l’exprimer en fonction de la densité du
matériau correspondant :

1MC =
3

4

AM

πη

1
3

avec A, le numéro de masse de l’élément, η, la densité massique du matériau
et M , la masse du nucléon (M = 6, 67.10−27kg).

1,55.10190,25410,5.10358,6107,8747

Nombre 
d’atomes par 

m2

Epaisseur 
équivalente 

à 1MC
(nm)

Densité
(kg/m3)

Densité
(atomes/nm3)

M
(u.m.a.)

Z

F . 1.5 — Quelques données pour l’argent.

Dans le cas de l’argent, une monocouche correspond à une épaisseur équiva-
lente de 0, 254 nm. En mesurant le décalage de fréquence en fonction du temps,
on peut aussi déterminer la vitesse de croissance des couches déposées ou encore
le flux massique.
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1.1.2 Les caractéristiques et la préparation des échan-
tillons

Les monocristaux de HOPG

Les agrégats sont déposés sur des monocristaux de graphite pyrolytique hau-
tement orienté (HOPG) selon la direction (0001) et de dimension l = 10 × L =
10× h = 1 mm.
Le graphite est constitué d’un ensemble de feuillets plans dans lesquels chaque

atome de carbone est lié à trois voisins par des liaisons covalentes. La liaison inter-
feuillets est de type Van der Waals. Chaque plan graphitique, ou graphène, est à
structure hexagonale et empilé avec une séquence ABAB : le graphène de type A
est décalé par rapport à ses voisins B de sorte que le centre de chaque hexagone
de A soit au dessus d’un atome de B. Ainsi il existe pour chaque plan, deux
sous-réseaux de sites non équivalents : les sites α constitués par les atomes ayant
un voisin direct dans le plan sous-jacent et les atomes des sites β n’ayant pas de
tels voisins (Fig. 1.6).

Site α

Sites β
A

B

B

3,35 Å

1,42 Å

F . 1.6 — Structure cristallographique du graphite.

La surface des monocristaux présente des terrasses de quelques micromètres
carrés délimitées par des marches mono ou multi-plans. La densité de défauts sur
les terrasses influe sur les propriétés de mobilité et de nucléation des espèces dif-
fusantes. Il est donc nécessaire d’établir un protocole de traitement des surfaces
qui minimise la présence de défauts de manière aussi reproductible que possible.
En décorant les défauts par des atomes d’or, Métois et collaborateurs ont étudié
la contamination des surfaces de graphite en fonction des conditions expérimen-
tales [Métois78]. Ils ont montré que le nombre de défauts croît avec la présence
de charges dans le gaz résiduel de l’enceinte. Cette densité d’ions positifs, pro-
portionnelle à la pression résiduelle, est produite par exemple par la présence des
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pompes ioniques et des jauges de contrôle du vide. Toute source créatrice d’ions
sur le parcours de l’échantillon doit donc être éliminée. Les auteurs ont également
comparé la qualité de surface dans le cas d’un échantillon clivé soit à l’air, soit
sous UHV et montré qu’il est possible d’obtenir des surfaces «propres» même
dans le cas d’un clivage à l’air à condition d’étuver le graphite sous UHV au
moins 5 h à 450◦C avant le dépôt. Nous avons choisi cette méthode de prépara-
tion qui permet une plus grande souplesse dans la manipulation des échantillons.
La densité typique de défauts de nos échantillons après clivage et étuvage reste
néanmoins de l’ordre de un par micromètre carré (Fig. 1.7).

5 nm 0,5 nm

F . 1.7 — Images STM avec résolution atomique de défauts du graphite. Deux
types de défauts sont observés : ponctuels (à droite) ou étendus (à gauche). Ces
défauts piègent les agrégats en diffusion sur la surface. Source [Bréchignac01].

La préparation des échantillons

Les monocristaux de HOPG sont clivés à l’air à l’aide de ruban adhésif puis
fixés mécaniquement par l’intermédiaire de deux lamelles sur un support en mo-
lybdène. Ce support est monté sur un porte-échantillon muni de caches (Fig. 1.8 à
gauche). Les caches, conçus pour être non jointifs permettent d’effectuer séquen-
tiellement deux dépôts différents sur un même substrat (que ce soit en variant le
taux de couverture, le flux, la taille moyenne et/ou la composition chimique des
agrégats) et d’obtenir ainsi trois zones distinctes aux caractéristiques différentes,
la zone centrale étant la combinaison des deux dépôts (Fig. 1.8 à droite).
Une fois introduit dans l’enceinte UHV où règne une pression de 1 à 5.10−9mbar,

le graphite est déposé sur l’étuveur. Celui-ci fonctionne par effet Joule. L’échan-
tillon subit ainsi un étuvage à 550◦C pendant 72 heures. Le dépôt est réalisé dans
les 12 h suivant l’étuvage. La pression dans la chambre de dépôt en l’absence du
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Dépôt 2:
Zone (b)

Dépôt 1:
Zone (a)

Dépôt 1 puis 2:
Zone (c)

+

F . 1.8 —A gauche : schéma de montage des échantillons. Le cristal de HOPG est
fixé sur un support (en haut) ; le support est inséré dans un porte-échantillon muni
de caches amovibles pour permettre des dépôts séquentiels (en bas). A droite :
schéma de dépôt séquentiel où la composition chimique est ajustée et des trois
zones résultantes sur le substrat.

flux d’agrégats est de 1 à 5.10−9 mbar. L’étuveur sera également utilisé dans les
expériences de relaxation thermique afin de recuire les dépôts.

Le protocole expérimental des dépôts

Notre dispositif nous permet de disposer de deux échantillons par session
expérimentale. Le dépôt est effectué à faible énergie («soft-landing»), l’énergie
thermique des agrégats d’argent (de l’ordre de 0, 05 eV/atomes) étant inférieure
à l’énergie de liaison des atomes d’argent au sein de l’édifice (1, 5 eV ). Cette faible
énergie de dépôt permet de préserver l’intégrité des agrégats à «l’aterrissage».
Les séquences de dépôt sont réalisées selon le protocole suivant :

— contrôle de la distribution de tailles des agrégats, en particulier n et de
leur composition chimique par spectrométrie de masse à faible et fort flux
photonique

— mesure du flux de matière à l’aide de la balance à quartz afin de déterminer
le temps de dépôt en fonction du taux de couverture désiré. Le flux est
essentiellement ajustable par l’intermédiaire de la température de la source

— dépôt sur la totalité ou une partie du substrat
— mesure du flux d’agrégats et spectrométrie de masse après dépôt.
Cette séquence est répétée pour chacun des dépôts successifs lors d’un dépôt

séquentiel.
Une fois l’expérience réalisée, les échantillons sont sortis à l’air ce qui stoppe

toute évolution ultérieure. En effet, l’atmosphère ambiante au contact de la sur-



1.1 Le dispositif expérimental 35

F . 1.9 — Comparaison entre imagerie AFM après transfert sous vide (à droite)
et imagerie STEM après transfert à l’air (à gauche) de fractales d’antimoine.
Aucune modification morphologique de l’échantillon n’est notable.

1 µm

F . 1.10 — Images MEB d’un dépôt d’agrégats d’argent sur graphite. A gauche :
2 jours après dépôt. A droite : 2 ans après dépôt.
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face crée une couche d’oxydation et de sulfuration qui gèle les processus de diffu-
sion et de relaxation des structures sans pour autant modifier leur morphologie.
Nous avons vérifié ce fait en comparant, pour un même échantillon, les images
obtenues au microscope AFM après transfert sous vide et au microscope électro-
nique après transfert à l’air (Fig. 1.9) et dans ce dernier cas, à plusieurs époques
de son vieillissement (Fig. 1.10). En réalité, l’échantillon est modifié à long terme
mais la fenêtre de temps correspondante est largement supérieure au temps qui
s’écoule habituellement entre la réalisation du dépôt et son observation.

L’intervalle de temps entre le début du dépôt et la sortie à l’air définit ainsi
une fenêtre de temps d’observation pour les processus considérés. Autrement dit
si on connaît les dynamiques de ces processus, nous sommes libres de choisir à
quel instant nous arrêtons l’histoire du dépôt. La liberté est un concept emprunt
de subjectivité : la plus petite fenêtre d’observation qui nous est accessible est en
fait d’une dizaine de minutes en fonction des temps de dépôt, variant typiquement
de 30 s à 10 min pour les expériences qui seront présentées. En effet, il faut y
ajouter le temps minimum nécessaire au transport de l’échantillon dans le sas de
sortie et à sa remise à la pression atmosphérique.
Les échantillons sont alors prêts à être imagés.

1.2 Les outils d’imagerie des dépôts

L’évaluation du pouvoir de résolution des microscopes optiques a démontré
leur inaptitude à l’observation du monde submicronique. Il n’a été possible de dé-
passer cette limite qu’en tenant compte de la nature ondulatoire des particules.
Si on considère un électron accéléré dans le vide par une différence de potentiel,
la longueur d’onde de de Broglie associée peut être inférieure aux distances in-
teratomiques, ce qui place l’électron comme sonde privilégiée du nanomonde. Les
instruments utilisés aujourd’hui, et pour beaucoup disponibles sous une forme
commerciale, sont le fruit d’une évolution progressive sur plusieurs décennies ; les
avancées techniques, en particulier en matière de balayage et de positionnement
précis ayant été souvent en retard sur la conception théorique.
Les dépôts sont analysés à l’aide de deux types de microscopie : la microscopie

électronique à balayage, en réflexion (MEB) ou en transmission (MEBT ou STEM
en anglais) et la microscopie en champ proche, essentiellement la microscopie à
force atomique (AFM).

1.2.1 La microscopie électronique à balayage

Le premier microscope électronique fut réalisé en 1932 par Max Knoll et Ernst
Ruska (ce dernier vit son travail récompensé par le prix Nobel de physique en
1986). Les images obtenues présentaient une résolution de quelques dizaines de
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nanomètres. Depuis lors ce type d’instrument s’est considérablement développé,
grâce à sa souplesse d’emploi et à la résolution spatiale atteinte (les meilleurs
instruments au monde possèdent une résolution inférieure au nanomètre). Ils
peuvent être classés en deux catégories selon qu’ils fonctionnent en mode réflexion
ou transmission. Pour cette seconde famille, différents dispositifs sont générale-
ment ajoutés au montage du microscope en vue d’analyses de diffraction ou de
pertes d’énergie.
Dans les deux cas, les microscopes électroniques présentent un certain nombre

d’éléments communs, à savoir :
— un dispositif de pompage
— un canon à électrons : pour les microscopes que nous avons utilisés, il s’agit
de sources à effet de champ. Le faisceau d’électrons est extrait par effet
tunnel de l’extrémité d’une pointe métallique en appliquant une différence
de potentiel entre la pointe et une anode

— une colonne d’«optique» électronique, constituée de lentilles électrosta-
tiques et magnétiques dont le rôle est d’accélérer les électrons et de focaliser
le faisceau

— une enceinte, située à la sortie de la colonne, munie d’un porte-échantillon
monté sur une platine permettant la translation et la rotation du spécimen
à étudier

— un système de détection des électrons et de conversion du signal : les élec-
trons après interaction avec le spécimen sont collectés et détectés à l’aide
d’un système scintillateur-photomultiplicateur.

Dans un microscope électronique à balayage, l’image est construite point par
point lors du déplacement d’un faisceau d’électrons monocinétiques sur l’échan-
tillon à étudier. Le prototype du premier microscope électronique à balayage fut
conçu par M. Knoll et M. von Ardenne en 1939. Le signal électronique recueilli
traduit l’interaction entre les électrons du faisceau primaire et le spécimen via les
processus de diffusion élastique et inélastique.

En mode réflexion

La microscopie à balayage en mode réflexion (MEB) utilise le faisceau réfléchi
par l’échantillon. Le signal collecté est constitué des électrons émis par la surface
à la suite de son interaction avec le faisceau incident dont l’énergie est de quelques
dizaines de kilovolts.

Lors de collisions inélastiques, certains électrons primaires cèdent une par-
tie de leur énergie aux atomes. Si l’énergie d’excitation transférée est suffisante,
elle provoque l’ionisation des atomes par éjection d’électrons «secondaires». Les
électrons secondaires, émis de façon isotrope, possèdent une énergie relativement
faible, en moyenne 2 à 5 eV même si leur gamme énergétique s’étend jusqu’à 50
eV . Ils sont très sensibles aux collisions élastiques et inélastiques qu’ils sont sus-
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1 µm

F . 1.11 — Image MEB de fractales d’argent.

ceptibles de subir eux-même lors de leur parcours au sein de l’échantillon. Ainsi
seuls ceux issus d’une zone peu profonde, de l’ordre de quelques nanomètres,
peuvent s’extraire de la surface du spécimen. Accroître l’énergie cinétique des
électrons incidents en augmentant la tension accélératrice permet donc dans une
certaine mesure de varier l’épaisseur sondée mais l’imagerie en électrons secon-
daires est fondamentalement une technique de surface. Le volume d’émission des
électrons secondaires étant celui d’excitation, la résolution du microscope est donc
le diamètre du faisceau. Le rendement des électrons secondaires est fonction de
l’angle d’incidence du faisceau primaire. Les images obtenues se présentent alors
sous la forme d’un contraste topographique, les pentes étant plus lumineuses que
les plats (edge enhancement). L’émission isotrope crée un contraste de hauteur.
L’imagerie en électrons secondaires est la plus courante, mais il est également

possible d’utiliser une autre source de signal composée des électrons rétrodiffusés
par les collisions élastiques, qui se déplacent en trajectoire rectiligne avec une
énergie proche de celle des électrons primaires. Leur rendement, peu sensible à
l’inclinaison, est principalement dicté par la nature chimique des éléments intéres-
sés et permet d’obtenir un contraste chimique (ou contraste en Z) de l’échantillon :
les zones étant d’autant plus lumineuses qu’elles contiennent des atomes lourds
mais apparaissant plates. Provenant d’un volume d’excitation plus important, la
résolution de l’imagerie en électrons rétrodiffusés est dégradée d’un facteur dix
environ par rapport à celle en électrons secondaires.

Le microscope à balayage en réflexion que nous avons utilisé est un FEI FEG
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XL30S de la marque Philips. Il est muni d’une pointe à effet de champ en hexa-
bromure de lanthane LaB6 qui peut être portée à une tension accélératrice de
0, 2 à 30 kV . Sa résolution maximale est de 1 nm à 30 kV et 20 pA (le courant
de sonde peut varier de 1 pA à plus de 25 nA). La pression est de 10−9Pa au
niveau de la pointe et de 10−5Pa dans la zone où se situe l’échantillon. Le porte-
échantillon est compatible avec les supports de nos substrats, ce qui réduit les
risques d’altération des dépôts par trop de manipulations. La grande majorité
des images a été réalisée avec une tension de 5 kV , une sonde de 3 nm de dia-
mètre et une distance de travail de 5 mm. La distance de travail, qui représente
la distance surface-détecteur, est un paramètre important pour l’intensité du si-
gnal collecté puisqu’elle détermine l’angle solide de détection. Par la simplicité
de son fonctionnement et l’amplitude de déplacement de la platine, le MEB per-
met l’observation de nombreuses régions de l’échantillon et l’enregistrement d’un
grand nombre d’images à divers grossissements. Une étude des caractéristiques
d’ensemble du dépôt (homogénéité, densité d’îles) ainsi qu’une étude plus locale
de chaque île (dimensions, morphologie) sont ainsi possibles avec cet instrument.

En mode transmission

En microscopie par transmission, on utilise le faisceau d’électrons après sa
traversée de l’échantillon. Il est donc nécessaire de disposer d’échantillons suffi-
samment minces pour être transparents aux électrons, c’est-à-dire que le nombre
d’interactions subies n’entraîne qu’un ralentissement négligeable des électrons,
afin de les recueillir après leur traversée du spécimen. L’énergie des électrons
incidents doit donc être plus élevée que pour la microscopie en réflexion.

Les électrons ayant subis des diffusions élastiques sont déviés de façon signi-
ficative, ce qui a pour conséquence d’ouvrir angulairement le faisceau d’électrons
incidents, initialement parallèle. La collecte s’effectue à l’aide d’un diaphragme
placé à la sortie de l’échantillon ne sélectionnant qu’une fraction des électrons
transmis. On discrimine ainsi les différentes zones de l’échantillon par leur pou-
voir diffuseur et l’image construite se présente alors sous un contraste dit d’ab-
sorption. La fraction du faisceau faiblement déviée est recueilli sur un détecteur
annulaire à fond clair (BF pour Bright Field) alors que les électrons présentant
un grand angle de déviation sont recueillis en fond sombre (détecteur HADF pour
High Angle Dark Field). La section différentielle d’absorption étant proportion-
nelle au carré du numéro atomique et à l’épaisseur des régions traversées, le mode
HADF est particulièrement utilisé pour les échantillons à fort contraste d’absorp-
tion. Ainsi 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) (Fig. 1.13).
Au lieu d’observer l’image formée, on peut s’intéresser à la diffraction des

électrons. En se plaçant dans le plan focal de l’objectif et non plus dans le plan
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F . 1.12 — Schéma de principe du STEM associé à un spectromètre de pertes
d’énergie.
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200 nm

F . 1.13 — Image STEM d’une fractale d’argent en mode HADF.

image, on obtient la figure de diffraction. On peut alors visualiser les directions
dans lesquelles vont les électrons et ainsi caractériser les cristaux (type de symé-
trie, distances interatomiques. . . ).

Les diffusions inélastiques se produisent naturellement aussi sur le parcours
du faisceau. Les électrons incidents de haute énergie transfèrent une partie de
leur énergie primaire en portant l’échantillon, et les atomes qui le constituent,
dans un état excité. Ils quittent l’échantillon avec une énergie inférieure, cette
diminution correspondant aux états d’excitation caractéristiques des atomes du
matériau, mais peu déviés. On conçoit ainsi que mesurer les pertes d’énergie
subies par les électrons incidents puisse identifier les éléments avec lesquels ils ont
interagi. Partant de ce principe, la spectroscopie de pertes d’énergie, ou EELS, a
été développée pour l’analyse chimique des échantillons. Un spectromètre placé
au-delà du plan image disperse les électrons en fonction de leur vitesse à l’aide
d’un prisme et d’un quadripôle magnétiques. Le faisceau est recueilli sur une
barrette de détecteurs qui permet un comptage en parallèle d’un grand intervalle
d’énergie. La combinaison du spectromètre à pertes d’énergie et des détecteurs
annulaires permet ainsi d’allier imagerie et analyse chimique pour obtenir une
cartographie chimique du spécimen.

L’analyse chimique des échantillons a été réalisée en collaboration avec le
groupe de C. Colliex du Laboratoire de Physique des Solides à Orsay, qui est
équipé d’un STEM Vacuum Generators HB501 (Fig. 1.12). Les pressions sont de
l’ordre de 10−11mbar au niveau de la pointe et de 10−8mbar au niveau de l’échan-
tillon. La pointe de tungstène à effet de champ et les lentilles électromagnétiques
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permettent d’obtenir un faisceau d’électrons monocinétiques de 100 keV d’éner-
gie, avec une dispersion de l’ordre de 0, 1 eV . La sonde électronique est très fine,
0, 5 à 1 nm de diamètre et de grande brillance. Le STEM est associé à un spectro-
mètre PEELS (P signifiant détection Parallèle) pour la cartographie chimique des
échantillons. Le spectromètre est monté de telle sorte que son point objet coïn-
cide avec le point irradié par les électrons primaires sur le spécimen. Le signal est
recueilli simultanément sur un réseau de 1024 détecteurs semi-conducteurs. Ainsi
pour une zone subnanométrique, le spectre complet de pertes d’énergie couvrant
une gamme de quelques eV à quelques milliers d’eV peut être enregistré avec
un temps d’acquisition de l’ordre de la seconde et une résolution de 0, 5 eV . Un
exemple de spectre de pertes d’énergie est donné en figure 1.14. Il a été acquis
sur une portion de fractale d’argent (zone encadrée de la Fig. 1.13) et montre le
signal de pertes d’énergie de l’argent superposé à celui du graphite. On remarque
que malgré le transfert à l’air de l’échantillon nécessaire pour l’analyse, ce spectre
ne présente aucune signature de l’oxygène (l’énergie du seuil K de l’oxygène se
situe à 532 eV).
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F . 1.14 — Spectres de pertes d’énergie enregistrés sur l’objet de la figure 1.13.
En pointillés : spectre de référence du graphite seul. En trait plein : spectre d’une
portion de la fractale. La différence entre les deux spectres est le signal EELS
de l’argent (en encart). Le spectre ne révèle pas la présence d’oxygène malgré le
transfert à l’air de l’échantillon.
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Comme nous l’avons rappelé précédemment, cette technique de microscopie
n’est adaptée qu’aux échantillons minces. Nos dépôts tels qu’ils se présentent sont
trop épais pour être observés directement en transmission. De plus les dimensions
du porte-échantillon du STEM utilisé n’acceptent que des supports de 3 mm
de diamètre. Nous sommes donc contraints d’adapter la configuration de nos
échantillons. On utilise pour cela des grilles de cuivre de 3 mm de diamètre
à quadrillage carré (100 carreaux par mm) que l’on colle sur les échantillons
(colle Araldite à prise lente). Cette manipulation se fait sous air conditionné à
température fixée afin de préserver une bonne viscosité de la colle. Un mélange
en quantités égales de résine et de durcisseur est réparti de façon homogène sur
une plaque de verre. On y dépose les grilles qui seront ensuite disposées sur la
surface de l’échantillon. Pour un dépôt, cinq grilles sont en moyenne collées. Elles
sont retirées vingt-quatre heures plus tard. Lors du tirage, la structure lamellaire
du graphite permet l’arrachage des feuillets supérieurs. Ils ne doivent pas être
trop épais pour permettre la transmission des électrons. Nous n’avons pas encore
trouvé d’alternative à cette technique qui est peu satisfaisante car les déchets
sont nombreux : grilles avec une mauvaise répartition de colle ou avec peu ou
trop de graphite. Sans compter, les risques de contamination des dépôts par
diffusion de la colle qui pourrait engendrer des modifications de la répartition et
de la morphologie des nanostructures ainsi qu’un signal parasite pour l’analyse
chimique. De plus cette méthode, qui est destructive pour les échantillons, n’est
pas un bon mode de stockage des dépôts, le graphite se décollant souvent après
quelques mois.

1.2.2 La microscopie en champ proche : le microscope à
force atomique

Le principe des microscopes en champ proche, développés par G. Binning
dans les années 80, est de déplacer une pointe à quelques angströms en regard
d’une surface à étudier et d’enregistrer à chaque étape du déplacement, le signal
issu de l’interaction entre la pointe et l’échantillon. Dans le cas du microscope
à force atomique, ou AFM, on détecte la force, attractive ou répulsive, subie
par la pointe, alors qu’en microscopie à effet tunnel (STM), le signal recueilli
est le courant tunnel crée par la différence de potentiel appliquée entre la pointe
et l’échantillon. N’ayant fait appel qu’à l’AFM, nous présentons uniquement cet
outil (Fig. 1.15).

L’élément clé de ce microscope à sonde locale est la pointe. Celle-ci doit possé-
der une extrémité de dimension atomique et sa composition chimique est choisie
pour les propriétés de dureté qu’elle lui confère. Dans notre cas nous avons utilisé
du nitrure de silicium pour l’AFM Omicron dont nous disposons. La pointe est
fixée à l’extrémité libre d’un microlevier, appelé cantilever, dont la face arrière
est recouverte d’une fine couche d’or. Le cantilever doit posséder soit une grande
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F . 1.15 — Principe de fonctionnement du microscope à force atomique.

fréquence de résonance soit une faible raideur en fonction du mode opératoire
choisi. Un faisceau laser, focalisé sur la face dorée est réfléchi sur le détecteur
constitué d’une photodiode partagée en quatre parties (quadrants) pour la détec-
tion des déplacements latéraux et transversaux. L’alignement est tel que lorsque
l’interaction pointe-surface est nulle, l’intensité lumineuse est également répartie
sur le quatre quadrants. La force exercée entre la pointe et la surface entraîne une
déflexion du cantilever qui se traduit par un déplacement de la tâche de réflexion
sur les quatre quadrants ; la variation de courant sur chaque segment de la diode
étant proportionnelle à la force appliquée. Les forces mises en jeu sont les forces
électrostatiques (dans le cas d’une pointe ou d’une surface chargée), les forces de
capillarité (s’il y a du liquide sur la surface) et les forces de Van der Waals.
Selon les appareils utilisés, le déplacement est effectué soit via la pointe, soit

via la surface (parfois les deux). Dans notre cas, la surface est solidaire d’un sys-
tème à base de transducteurs piézo-électriques, qui assurent à la fois un balayage
en X et Y (dans le plan de la surface), et le mouvement en Z (perpendiculaire-
ment à la surface). La pointe peut être mise en vibration à une fréquence ν. Il
existe donc quatre degrés de liberté pour une pointe AFM :X, Y , Z et ν. Certains
modes de mesure nécessitent la régulation de l’altitude de la pointe. Cela est fait
en comparant le signal mesuré au signal d’asservissement. Le signal d’erreur est
alors renvoyé au système piézo-électrique et l’altitude de la pointe est modifiée
en conséquence.
Les deux modes principaux de fonctionnement de l’AFM sont les modes dits

contact et non-contact. Dans le mode contact, la pointe est en contact physique
avec la surface, exerçant une certaine force, et la boucle de contre-réaction agit sur
le piézo-électrique vertical pour garder la déflexion constante lors du balayage. Les
mouvements de la pointe traduisent alors directement les variations de hauteur
de la surface et permettent une étude topographique de l’échantillon. Dans le
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mode non-contact, la pointe est placée à quelques angströms de l’échantillon
et le cantilever est excité à sa fréquence propre. Lors du balayage, la variation
de la distance pointe-surface et/ou de la nature de l’interaction (dans le cas de
matériaux hétérogènes, par exemple) entraîne une variation de l’amplitude et de
la phase des oscillations. L’asservissement est fait sur l’amplitude de vibration :
l’altitude Z est ajustée afin de maintenir l’amplitude de vibration du cantilever
constante.

F . 1.16 — En haut : image AFM (1μm×1μm) d’une fractale d’antimoine. En
bas : profil de l’objet réalisé le long de la flèche. La hauteur des bras est ici de
l’ordre de 3 nm.

L’AFM est l’instrument de prédilection pour la mesure de la hauteur des
nanostructures (Fig. 1.16). La taille et la forme de la pointe limitent la résolution
latérale. En effet les pointes présentent à leur extrémité un rayon de courbure d’au
moins 10 nm pour les plus fines. Les dimensions transverses des objets étudiés
s’en trouvent élargies, convoluées par la taille de la pointe et toute sous-structure
(interstices par exemple) de dimension inférieure à celle de la pointe ne peut
être sondée. De plus, il est délicat d’imager des structures faiblement liées au
substrat : dans le mode contact, l’interaction entre la pointe et l’objet perturbe
celui-ci, qui peut être dégradé ou déplacé avec le balayage. Cet effet, bien que
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fort utile lorsqu’il s’agit organiser des nanostructures sur une surface, altère voire
interdit l’acquisition d’images de qualité. En mode non contact, le risque est plus
faible mais la distance objet-pointe étant plus grande, la résolution s’en trouve
affectée.



Chapitre 2

Le dépôt d’agrégats métalliques
préformés sur surface : diffusion,
nucléation, croissance,
restructuration

”Partout où le hasard semble jouer à la surface, il est toujours sous
l’empire de lois internes cachées, et il ne s’agit que de les découvrir.”
F. Engels, extrait de Ludwig Feuerbach.

Les outils instrumentaux maintenant explicités, il est temps de faire place à
l’expérience : quelles sont les morphologies engendrées lorsque des agrégats sont
déposés sur une surface ? De quels mécanismes résultent-elles ? Peut-on les piloter
à priori ?....
Quelle que soit la nature de la surface et de l’agrégat considérés, les structures

observées lors de ce type d’expériences procèdent de la succession des processus
suivants :
— la diffusion des agrégats sur la surface
— la nucléation des espèces diffusantes sur des défauts de surface ou par col-
lisions entre elles

— la croissance d’une île autour du centre de nucléation par arrivées successives
des agrégats

— la relaxation éventuelle de cette île vers une forme d’équilibre.
La cinétique associée à chacun de ces processus étant fortement liée à la taille

des agrégats, les considérations dynamiques sont essentielles à la caractérisation
morphologique.

Dans ce chapitre, nous tentons d’apporter une vue d’ensemble des concepts
liés à ces processus, qui constituent les fondements des problématiques associées
à la croissance de couches minces. Nous nous attachons à les décrire dans le cadre
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du dépôt sur surface d’agrégats préformés. Néanmoins ceux-ci ayant fortement
bénéficié des connaissances acquises par l’étude du dépôt atomique, des retours à
ces systèmes moins complexes sont effectués lorsqu’ils s’avèrent nécessaires. Cette
présentation n’a pas pour prétention de donner au lecteur, en quelques pages,
une revue exhaustive des connaissances dans ce domaine, entier et en continuelle
évolution, de la physique des solides mais d’en expliciter les bases pour aider à la
compréhension des expériences menées au cours de ce travail de thèse.

2.1 De la diffusion des atomes à celle des agré-
gats sur une surface : rappel historique

Le dépôt d’atomes sur surface fut la première voie explorée pour la croissance
de couches minces nanostructurées. Dans le cas d’un dépôt à faible énergie ci-
nétique, les atomes diffusent sur le substrat qui se présente comme une surface
de potentiel possédant des minima (puits) et des maxima (barrières) locaux. Les
atomes migrent par sauts successifs de sites en sites à la recherche d’une position
énergétiquement plus favorable. Pour que le déplacement ait lieu, il est nécessaire
que les atomes possèdent une énergie suffisante pour surmonter les barrières de
potentiel. La diffusion atomique est donc fortement sensible à la température du
substrat : très lente à basse température, elle s’active au-délà d’un seuil pour
devenir de plus en plus rapide. La surface doit néanmoins être maintenue à une
température inférieure à celle correspondant au processus d’évaporation.
La succession d’un grand nombre de ces sauts donne lieu à une trajectoire

erratique des atomes : on parle de diffusion brownienne. On peut alors considérer
que lorsque l’atome est déposé, il explore, dans un temps t autour de son point
d’arrivée, une surface délimitée par le cercle de rayon [Diu89] :

x = 4Datt (2.1)

où Dat est le coefficient de diffusion atomique1 et s’exprime sous la forme :

Dat = D0at exp −∆E
kbT

avec kb la constante de Boltzmann. Le préfacteur D0at, associé au paramètre
de maille du réseau cristallin de la surface et à la fréquence de saut de l’atome,
est considéré comme peu dépendant de la température. ∆E est la hauteur du
puit de potentiel à surmonter, appelée énergie d’activation. Le terme exponentiel

1ici Dat est le coefficient de diffusion de traceur, c’est-à-dire qu’il s’attache à décrire le mou-
vement d’une particule particulière. Il existe une seconde définition du coefficient de diffusion,
extraite de l’équation de transport de Fick pour l’évolution de la densité [Fick55]. Ces deux
définitions sont équivalentes dans le cas d’une impureté diluée sur une surface.
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montre que le coefficient de diffusion est fortement couplé avec l’énergie de liaison
entre l’atome et le substrat et la température T de ce dernier.

Lors de la diffusion d’un grand nombre de particules déposées sur la surface,
une liaison entre deux atomes peut se former à la suite d’une collision et il faut
dès lors considérer le coefficient de diffusion associé à la nouvelle molécule for-
mée. L’énergie nécessaire alors pour déplacer cette molécule est supérieure à celle
pour l’atome isolé. Ces considérations ont amené à souvent estimer le dimère
d’atomes comme le germe stable, c’est-à-dire qu’à partir de cette taille, la molé-
cule ou l’île formée ne diffuse pas. Dans ce cas, la diffusion d’agrégats formés de
plusieurs dizaines ou centaines d’atomes semble d’autant plus improbable. Mais
contrairement aux idées induites par les expériences de dépôt d’atomes sur sur-
face, les agrégats ont montré des propriétés de diffusion inattendues. Ainsi en
1971, Masson et collaborateurs mettent en évidence la migration brownienne de
cristallites d’or sur une surface de KCl(100) en relevant le rôle de la température
et de la relation d’épitaxie entre l’espèce diffusante et le substrat [Masson71]. Le
caractère aléatoire de la diffusion des agrégats, c’est-à-dire l’existence d’un libre
parcours moyen tel que définit par l’équation 2.1 permet d’attribuer un coefficient
de diffusion D à ces espèces. Leurs travaux montrent également que les proprié-
tés de migration diffèrent selon la taille des cristallites. L’étude de la diffusion
des agrégats en fonction de la température révèle un comportement selon une
loi d’Arrhenius et on peut alors considérer l’agrégat comme un «super-atome»
avec un coefficient de diffusion propre qui s’exprime de façon analogue au cas
atomique :

D = D0 exp −∆E
kbT

et de façon générale :

D0 =
D0at
nα

où n est le nombre d’atomes qui constituent l’agrégat et α, un exposant positif.
Ainsi D, de même que dans le cas de la diffusion atomique, est intimement lié à la
température et à l’interaction entre l’espèce diffusante et le substrat. Mais si ∆E,
également fonction de la taille, peut être ici considéré comme une énergie d’acti-
vation pour le déplacement, sa description physique n’est pas aussi explicite que
dans la situation atomique. Contrairement au cas des atomes, les mécansimes de
diffusion possibles sont nombreux. Leur description microscopique est complexe
et ∆E et α ne sont calculables que dans des situations très simplifiées.
Il s’en suivit alors une longue série d’études, plus théorique qu’expérimentale,

pour quantifier et surtout comprendre les mécanismes entraînant le déplacement
des agrégats. Ces études montrent d’une part que la variation du coefficient de
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diffusion avec la taille de l’agrégat via l’exposant α est une signature du méca-
nisme de diffusion mis en jeu ; et d’autre part que le mécanisme dominant pour
la diffusion varie en fonction de la taille de l’agrégat [Khare95] [Morgenstern95]
[Soler96].
En fonction de la relation d’épitaxie du système agrégat-surface, de la taille

des agrégats ou encore de la température du substrat, des mécanismes très divers
ont été envisagés, que l’on peut séparer en deux grandes familles de migration : le
déplacement par mouvement individuel des atomes composant l’agrégat ou par
déplacement collectif. Nous allons maintenant détailler ces différents processus
en présentant tout d’abord le cas des agrégats bidimensionnels qui présentent
souvent une forte relation d’épitaxie avec le substrat. Nous nous intéressons en-
suite au cas où le collage de l’agrégat avec la surface est faible et qui correspond
principalement à la situation rencontrée pour les agrégats tridimensionnels ou
présentant un fort désaccord de maille avec le réseau du support. Il est à noter
que le terme agrégat représente ici soit des agrégats déposés soit des îles sur le
substrat (en particulier dans les expériences de dépôt d’atomes).

2.1.1 La diffusion des agrégats bidimensionnels

L’étude des propriétés de diffusion des agrégats bidimensionnels est celle qui
a le plus bénéficié des efforts théoriques et expérimentaux de part son rôle dans
l’élaboration des couches minces. De plus, son approche est plus ancienne que
pour le cas des agrégats 3D puisqu’elle a débutée avec les expériences de dépôt
d’atomes. Leur migration s’effectue soit par mouvement individuel des atomes les
constituant, en ce sens que le déplacement global de l’île peut être décomposé en
une succession de mouvements d’atomes individuels, soit par mouvement collectif,
c’est-à-dire corrélé, d’une partie de ses atomes.

Le mouvement individuel

La diffusion de l’agrégat par mouvement individuel de ses atomes intervient
principalement pour les agrégats de petites tailles et/ou en relation d’épitaxie
avec le substrat (les systèmes homogènes par exemple tel que : Agn/Ag(100)
[Wen94]). Dans ce cas, un atome au sein de l’agrégat bidimensionnel est lié avec
une énergie comparable aux atomes de l’agrégat et à ceux du substrat.
Un mécanisme généralement accepté [Voter86] [Hamilton95] pour la diffusion

des petits agrégats est la diffusion de bord : un atome situé sur la périphérie de
l’édifice brise les liaisons qu’il partage avec ses voisins et en reforme sur un site
adjacent. Le coefficient de diffusion suit alors théoriquement une loi d’échelle en
n−3/2 [Khare95].
En effet, si on considère un agrégat plat de n atomes et que l’on étudie l’ordre

de grandeur de dépendance des différents paramètres, le diamètre d de l’agrégat
varie comme n1/2 (conservation de la masse). Dénombrons maintenant la quantité
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F . 2.1 — Déplacement de δx d’une lacune de diamètre d. Deux catégories de
mouvement atomique peuvent causer le déplacement macroscopique de la lacune :
la diffusion périphérique (PD) et l’évaporation condensation (EC).

d’atomes impliqués lorsque l’agrégat se meut de δx en un temps t, elle s’écrit :

δx.d.ns

où ns est la densité atomique de l’agrégat.
Soit N(t), le nombre d’atomes en mouvement pendant un temps t, on a

[Morgenstern95] :
δx.d.ns = N(t) (2.2)

Soit N0, le nombre d’atomes en mouvement à un instant donné et τ , le temps
de voyage moyen d’une particule.N(t) s’écritN(t) = N0t/τ . L’agrégat diffuse par
déplacement des atomes périphériques. Le nombre de particules en mouvement
est alors relié à la densité à l’équilibre d’atomes de bord ρ et au périmètre de
l’agrégat, soit N0 ∝ ρd. Ces atomes évoluant avec un coefficient de diffusion
DPD, τ ∝ d2/DPD. Ainsi :

N(t) ∝ ρDPDt

d
(2.3)

En utilisant cette expression dans (2.2), on obtient :

δx2 = Dt ∝ ρDPDt

d3
(2.4)

D’où la variation de D en n−3/2 pour la diffusion de bord.
L’étude de la diffusion d’agrégats 2D de Rh (1 < n < 12) sur Rh(100) illustre

bien la dépendance en fonction de la taille du coefficient de diffusion, et plus spé-
cifiquement en fonction de la structure compacte ou non des agrégats [Kellogg94].
Elle montre que l’ajout d’un atome à la périphérie d’un agrégat à structure com-
pacte augmente la mobilité. Ces résultats rejoignent les simulations effectuées par
A. F. Voter qui prédisent pour les agrégats de rhodium de plus de 10 atomes, une
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évolution de D en n−1,76±0,06 [Voter86]. En simulant par la méthode Monte-Carlo
la diffusion d’agrégats d’atomes et de lacunes de Xe sur Pt(111), D. S. Scholl ob-
tient α = 1, 75± 0, 07 pour la diffusion périphérique (pour ce système, il montre
que le mécanisme dominant n’est pas celui-ci mais l’évaporation-condensation que
nous décrivons dans la suite) [Scholl95]. Leurs résultats s’écartent de α = 1, 5, car
le modèle simple présenté ci-dessus ne rend pas compte de la nature chimique des
deux partenaires agrégat-surface, c’est-à-dire des barrières énergétiques précises
à surmonter pour la diffusion des atomes de bord, ni de l’importance des atomes
de bord à deux plus proches voisins. Or les résultats précédents montrent que
ce sont eux qui pilotent la diffusion périphérique (mécanisme limitant). En effet,
l’énergie d’activation pour déplacer un atome lié dans une structure compacte est
plus importante, puisqu’il possède plus de voisins, que celle nécessaire à déplacer
un atome situé sur la périphérie de l’agrégat et donc moins lié. Cette considé-
ration est d’autant plus importante que l’agrégat est «rugueux», c’est-à-dire n
petit.

Néanmoins cette description d’une diffusion périphérique ne permet pas d’ex-
pliquer certaines expériences pour lesquelles une faible dépendance de D en fonc-
tion de la taille est observée. En étudiant à l’aide d’un STM, le déplacement
du centre de masse d’agrégats d’argent 2D (n variant de 100 à 720 atomes) sur
Ag(100) à température ambiante, J.-M. Wen et co. ont évalué le coefficient de
diffusion à quelques 10−17 cm2.s−1 et montré qu’il ne varie que peu avec n. Ils ont
conclu de leurs résultats que la diffusion dans ce cas s’effectue par évaporation-
condensation corrélée des atomes d’argent [Wen94] [Soler96].
Dans le mécanisme d’évaporation-condensation corrélée (ou mûrissement d’Ost-

wald), un atome s’évapore de la périphérie, diffuse par une marche au hasard sur
le substrat pour venir se condenser en un autre site de l’agrégat, ce qui conduit à
des fluctuations de la position du centre de masse de l’agrégat. Si ρ dénote mainte-
nant la densité à l’équilibre d’atomes de surface, on peut écrire que N0 ∝ ρd2. De
la même façon que précédemment, τ ∝ d2/DEC, où DEC représente le coefficient
de diffusion des atomes en évaporation-condensation. Ainsi N(t) est indépendant
de la taille de l’agrégat et :

δx2 ∝ μDECt

d2
(2.5)

Le processus d’évaporation-condensation corrélée doit donc mener à une va-
riation de D en n−1 [Khare95].
En utilisant la même méthode que Wen et co., K. Morgenstern et co. ont

mis en évidence la diffusion de lacunes de profondeur monoatomique sur Ag(111)
par évaporation des atomes périphériques, diffusion sur la surface délimitée par
la lacune puis condensation sur un autre site de la marche (α = 0, 99 ± 0, 20) ;
les lacunes de 25 atomes se déplaçant à 10−15 cm2.s−1 [Morgenstern95]. Cette
dépendance du coefficient de diffusion est confirmée par les calculs de J. M. Soler.
En tenant compte des corrélations spatiales et temporelles entre l’évaporation et
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la condensation, l’auteur démontre la dépendance de D en n−1 pour les temps
longs (ce qui correspond aux situations expérimentales). En revanche aux temps
très courts, c’est-à-dire inférieurs à l’intervalle entre deux sauts de l’adatome,
les deux processus peuvent être considérés comme décorrélés, les atomes étant
alors en équilibre dynamique avec le gaz bidimensionnel des atomes de surface
(il n’y a plus de diffusion entre l’évaporation et la condensation), D varie comme
n−1/2 [Soler96] [Khare95]. Pour les agrégats d’atomes, D. S. Scholl calcule α =
0, 989 ± 0, 056 pour le système Xe sur Pt(111) et illustre la corrélation spatiale
en montrant que l’évaporation d’un atome à deux plus proches voisins laisse
le nouvel agrégat avec une probabilité négligeable de présenter un autre atome
pareillement lié dans le voisinage proche de la précédente évaporation [Scholl95].

Le mouvement collectif

La migration des agrégats par diffusion périphérique ou par évaporation-
condensation conduit à une diffusion relativement lente, de l’ordre de 10−17

cm2.s−1 à température ambiante. Pour rendre compte de la rapidité de dépla-
cement de certains petits agrégats bidimensionnels, il est nécessaire d’envisager
d’autres processus faisant intervenir le déplacement corrélé de plusieurs atomes
de l’édifice.
La création de dislocations se propageant par déplacement collectif d’une par-

tie des atomes de l’agrégat est suggérée pour les systèmes présentant un désac-
cord de maille entre le substrat et l’agrégat adsorbé [Hamilton95]. Par exemple,
dans le cas d’une surface de Ni(100), l’existence de mécanismes collectifs plus
favorables énergétiquement que la diffusion périphérique permet d’interpréter la
diffusion d’îles bidimensionnelles de nickel : les agrégats Nin de taille moyenne
(20 < n < 100) migrent préférentiellement par propagation de dislocations alors
que pour les petits (n < 20), le glissement, c’est-à-dire le déplacement simultané
de tous les atomes de l’île est favorisé. L’énergie d’activation pour la formation de
dislocations et le glissement étant fonction de n, contrairement à la diffusion pé-
riphérique, l’auteur envisage donc ici une évolution dans le mécanisme dominant
pour la diffusion en fonction de la taille de l’agrégat.

2.1.2 La diffusion des agrégats tridimensionnels

Les modèles atomiques de diffusion présentés ci-dessus, bien qu’existant au
sein des agrégats tridimensionnels (plusieurs centaines voire milliers d’atomes),
ne rendent pas compte de la surprenante mobilité de cette catégorie d’agrégats.
Ainsi par exemple, lors du dépôt d’agrégats métalliques tridimensionnels sur une
surface de graphite, Bardotti et co. mesurent Do ∼ 103 cm2.s−1 pour Au250 et
Do ∼ 104 cm2.s−1 pour Sb2300, ce qui correspond à une diffusion 108 fois plus im-
portante que celle des systèmes en épitaxie déjà cités. Pour expliquer cette grande
mobilité, ils proposent un mouvement d’ensemble comme mécanisme dominant
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dans lequel l’agrégat se déplace comme une sphère dure sur la surface [Bardotti95]
[Bardotti96]. En l’absence de relation d’épitaxie entre l’agrégat et son support,
le désordre à l’interface peut permettre d’atteindre une énergie d’activation pour
le déplacement de l’île entière du même ordre de grandeur que celle de l’atome.
Cette idée de déplacement de l’ensemble rigide que constitue l’agrégat a été

analysée à l’aide de simulations de dynamique moléculaire. Deltour montre qu’en
effet, dans le cas d’un système agrégat-surface non commensurable, les mouve-
ments au sein des gros agrégats sont uniquement d’ordre vibrationnel, la diffusion
atomique étant négligeable. Le déplacement est alors généré par les phonons de
la surface et les vibrations internes de l’agrégat et est d’autant plus favorisé que
le désaccord de maille est important. Le coefficient de diffusion peut être ex-
primé par une loi de puissance en n−α, α dépendant de façon significative du
désaccord de maille. Il peut varier de 0, 66 à 1, 4 en favorisant la relation d’épi-
taxie [Deltour97]. Quand l’agrégat et la surface présente un accord de maille,
l’agrégat peut se «bloquer» dans une configuration epitaxiale de faible énergie,
ce qui conduit à une chute brutale du coefficient de diffusion pour les systèmes
commensurables (Fig. 2.2).

σcc/σss

D
/D

0

F . 2.2 — Evolution du coefficient de diffusion en fonction du désaccord entre
le paramètre de maille de l’agrégat (σcc) et celui de la surface (σss). Une faible
variation du désaccord de maille peut entraîner une forte variation de D, parti-
culièrement pour les systèmes proches de l’épitaxie. Source [Jensen99].

La migration brownienne des agrégats déposés sur une surface résulte donc
en un déplacement qui augmente linéairement avec le temps (x2 ∼ t), c’est-à-
dire une diffusion dite normale. Néanmoins certaines simulations prédisent une
diffusion anormale pour les agrégats tridimensionnels en faible interaction avec
le substrat : la combinaison de séquences de vol libre sur de grandes distances
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(vols de Lévy) et de présence de l’agrégat sur des sites de collage où il subit
des vibrations amène une diffusion anormale des agrégats Au140 sur surface de
graphite (x2 ∼ t1,1), avec une vitesse de déplacement pour les vols de Lévy de
l’ordre de 15 m.s−1 [Luedtke99].

Ainsi que nous venons de l’esquisser, il perdure une certaine confusion dans
la détermination des coefficients de diffusion sur surface. La difficulté principale
réside dans la délicatesse de mesurer expérimentalement D. En effet cette mesure
dépend de façon cruciale de l’état de propreté de la surface et des agrégats.
Quand aux calculs théoriques, la complexité croissant avec la taille du système,
seuls des calculs simplifiés sont envisageables qui sont ensuite testés par le biais
des simulations et des comparaisons avec l’expérience.

2.2 La nucléation
Considérons maintenant l’agrégat comme un super-atome diffusant dans son

ensemble selon un mouvement brownien dicté par D. La phase de nucléation
correspond à une rupture brutale dans la diffusion. Elle peut s’opérer soit :
— par piégeage de l’agrégat sur un défaut de la surface pendant un temps
déterminé (éventuellement infini si la barrière de potentiel créée est telle
qu’il ne peut s’en évader pendant le temps d’intérêt de l’expérience) : c’est
la nucléation sur défauts ou hétérogène

— soit par collage, que nous supposerons irréversible, de deux agrégats entrant
en collision au cours de leur diffusion et formant une structure plus grosse
donc moins mobile. On parle alors de nucléation par collisions ou homogène.

Bien entendu les deux phénomènes peuvent avoir lieu simultanément sur le
substrat. Ils permettent l’amorce de centres de nucléation que les agrégats sui-
vants vont alimenter en matière pour former des îles nanostructurées.

Suivant la ligne de pensée de Villain, Pimpinelli et Jensen, décrivons qualita-
tivement l’évolution de N , la densité de centres de nucléation (ou îles) [Villain92]
[Jensen98] (Fig. 2.3). Les agrégats sont déposés avec un flux F constant par unité
de temps et de surface. Lorsqu’un agrégat en rencontre un autre, ils se collent de
façon irréversible (de même s’il est piégé par un défaut) pour former un centre
de nucléation. L’évaporation est négligée. Dans les premières étapes du dépôt, la
densité d’îles croît avec le temps. Les îles grossissent ensuite en capturant de la
matière pour atteindre une taille telle que les agrégats nouvellement déposés ont
une probabilité de diffuser sur une île plus importante que celle de rencontrer un
autre partenaire de collision pour former un nouveau centre de nucléation. La
densité d’îles atteint alors un seuil de saturation Nsat. Dans ce régime, on observe
uniquement une croissance des îles au cours du temps.
Lorsque le régime de saturation est atteint, on peut définir pour chaque île une

zone de capture (polygone de Voronoï) en traçant les médiatrices des segments
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a) Dépôt

b) Diffusion
c) Nucléation

d) Croissance

li

R

F . 2.3 — A gauche : les différentes étapes du dépôt d’agrégats sur surface. a) Les
agrégats sont déposés avec un flux F. b) Ils diffusent par mouvement brownien.
c) Ils nucléent par collisions entre eux ou par piégeage sur un défaut de surface.
d) L’île ainsi formée croît par arrivées successives d’agrégats. A droite : à chaque
île est associée une zone de Voronoï de dimension li. A l’intérieur de cette zone,
l’île occupe une taille R.

500 nm

F . 2.4 — Polygones de Voronoï représentant les zones de capture associées à
chaque centre de nucléation (dépôt de 2, 7MC de Ag800 avec F = 0 , 6 MC /min).
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joignant les centres des sites voisins (Fig. 2.4). On peut en effet supposer que tout
agrégat ayant été déposé dans cette zone a diffusé sur l’île qui en est au centre.
L’aire ainsi délimitée permet de déduire la longueur de diffusion. En grossissant,
l’île peut occuper toute la surface du Voronoï. Si on continue de déposer de la
matière, les îles sont suffisamment étendues pour entrer en contact et ne former
qu’un film continu : c’est la phase de percolation. Nous ne reviendrons pas dans
la suite sur ce régime particulier, dans lequel nous ne nous sommes jamais placé
tout au long de nos expériences. Examinons maintenant comment Nsat est relié
aux paramètres du dépôt dans les différents mécanismes de nucléation.

2.2.1 La nucléation homogéne

Soit 1/τnuc le taux de nucléation, c’est-à-dire le nombre d’événements par uni-
tés de temps et de surface où un agrégat rencontre une île de taille critique i∗. La
définition de taille ou germe critique est telle que l’île composée de i∗+1 agrégats
devient immobile (i∗=1 signifie par exemple que le dimère d’agrégats est stable).
Intuitivement, le taux de nucléation est proportionnel au nombre d’agrégats et
d’îles présents. Si ρ et Ni∗ représentent respectivement les densités d’agrégats et
d’îles de taille critique par unité de surface2 et F , la quantité d’agrégats déposés
par unité de temps et de surface, on peut écrire :

1

τnuc
≈ (F +Dρ).Ni∗ (2.6)

Le premier terme dénombre le nombre d’agrégats déposés directement sur
l’île (on considère donc dans ce modèle une croissance 3D des îles), le second, le
nombre d’agrégats ayant atteint l’île au cours de leur diffusion.
Une fois que la densité d’îles a atteint la saturation (Nsat), l’augmentation de

matière déposée s’accompagne d’une augmentation de la surface occupée par îles.
Cette phase de croissance pure se déroule jusqu’à la percolation au temps tc. Si
on se place au temps tc− δt, un instant avant la percolation : il ne manque qu’un
événement de nucléation par unité de surface avant que les îles ne se touchent,
d’où :

1

τnuc
≈ Nsat

tc
(2.7)

La densité ρ d’agrégats en mouvement sur la surface résulte de la compétition
entre la quantité d’agrégats déposés et leur capture par les îles en croissance. Si
l2i est la surface de la zone de capture d’une île de taille i (Fig. 2.3), on peut
définir un temps de vie moyen τ de l’agrégat en diffusion :

τ ∝ l2i
D

(2.8)

2On peut alors dénombrer la densité d’îles immobiles par N = (i > i∗)Ni∗
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et
ρ = Fτ (2.9)

Soit R, la dimension linéaire d’une île (Fig. 2.3). La croissance radiale de l’île
est fonction de la quantité d’agrégats diffusants sur elle, soit

dR2

dt
≈ ρD (2.10)

Toute la matière déposée pendant le temps t étant répartie sur les îles tridi-
mensionnelles en fonction de leur taille :

R3 ≈ Ft

Nsat
(2.11)

et au moment de la percolation (t = tc), chaque île couvre la surface l2i qui lui
est accessible, d’où

R ≈ li (2.12)

A saturation, l2i = 1/Nsat, il suit alors de (2.11) et (2.12) que :

tc ≈ 1

FN
1/2
sat

(2.13)

En négligeant le terme de dépôt directement sur une île et en appliquant la
relation de Walton3 (Ni∗ ∼ ρi

∗
) à l’équation 2.6, on peut écrire :

1

τnuc
≈ Dρi∗+1 (2.14)

En utilisant (2.8) et (2.9), cette expression devient

1

τnuc
≈ D Fl2i

D

i∗+1

(2.15)

soit à saturation :
1

τnuc
≈ D F

DNsat

i∗+1

(2.16)

Ce qui permet en utilisant (2.7) et (2.13) de déduire :

Nsat ≈ F

D

2i∗
2i∗+5

(2.17)

3en détaillant l’équilibre local des différents termes régissant les équations différentielles
d’évolution d’un système soumis à des taux de croissance et régression, Walton montra en
1962 que la j-ième population (nj) évolue en fonction de la population initiale n1 , selon la loi
nj ∼ nj1.
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Pour des dépôts d’agrégats sélectionnés en taille, l’étude de Nsat en fonction
du flux permet ainsi de déduire la taille du germe stable. De plus, si on applique
les lois d’échelle et que l’on suppose que le dimère d’agrégats est la taille critique
(i∗ = 1), sachant que :

D =
Dat
nα

F =
Fat
n

où Dat et Fat sont respectivement le coefficient de diffusion et le flux des
atomes déposés, on peut écrire :

Nsat ≈ n 2
7
(α−1) Fat

Dat

2
7

(2.18)

Cette expression donne la variation minimale de Nsat. Ainsi, la sensibilité à
une variation du flux de la densité d’îles à saturation de façon égale ou supérieure
au cas où le dimère est le germe critique représente la signature d’une nucléation
homogène. Dans ce cas, étudier Nsat en fonction de la taille et du flux des agré-
gats incidents permet de déterminer la valeur de l’exposant α (0, 66 < α < 1, 4
[Deltour97]).

2.2.2 La nucléation hétérogène

Considérons maintenant le cas d’une surface présentant une concentration de
défauts c0 si élevée que les agrégats déposés ont une probabilité 1 de nucléer sur
un défaut. La saturation est atteinte lorsqu’il y a sur la surface autant de défauts
que d’agrégats déposés et que ceux-ci ont eu le temps de les atteindre. On peut
estimer que cela se produit au temps :

tsat < t ≈ c0
F
+

1

Dc0

les deux étapes se produisant en même temps. La densité d’îles à saturation est
alors :

Nsat = c0

On remarque ici que le flux n’influe que sur le temps pour atteindre la saturation
et non pas sur Nsat comme c’est le cas en nucléation homogène : Nsat caractérise
ici le substrat et non plus les propriétés de diffusion et de flux des particules
déposées.
Une caractérisation préliminaire de la surface avant dépôt n’aboutit pas à une

mesure précise de c0 : contrairement à la diffusion atomique, les agrégats ne sont
pas sensibles à tous les défauts présents sur la surface. Il y a là à nouveau une
compétition entre leur taille et leur mobilité. Etant plus gros, ils peuvent ne pas
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ressentir un défaut de petite dimension. Mais d’autre part, D diminuant avec la
taille, leur temps de passage au voisinage d’un défaut est plus long. De plus, le
temps de piégeage n’est pas nécessairement infini. Il n’est donc pas aisé de pré-
supposer la densité d’îles à saturation dans les expériences de dépôts d’agrégats.
Pour les échantillons préparés selon le protocole décrit au chapitre instrumental,
Nsat varie typiquement de 1 à 5 μm−2.

2.2.3 La nucléation mixte

Il est d’ailleurs fréquent que les deux mécanismes de nucléation entrent en jeu
simultanément, ce qui rend difficilement prévisible la densité d’îles. D’un point
de vue théorique, cette situation n’est pas soluble analytiquement. En l’absence
de réévaporation et si on suppose une forte densité initiale de défauts c0, on peut
s’attendre à ce que les équations d’évolution s’écrivent sous la forme :

dρ

dt
∼ F −Dρ(c+N)
dN

dt
∼ Dρ(ρ+ c)

dc

dt
= −Dρc

où c est la densité de défauts n’ayant pas encore piégé d’agrégats au temps t
[Jensen98]. La densité d’agrégats sur la surface au cours du temps résulte de la
compétition entre le dépôt (F ) et la nucléation, sur défauts (c) ou sur les îles (N).
La densité N d’îles augmente au cours du temps par les nucléations homogène
(ρ) et hétérogène (c). Quand à la densité de défauts encore libres au temps t, elle
décroît avec la nucléation hétérogène.
A partir du schéma décrit précédemment, on comprend que le nombre d’îles

à saturation va résulter de la compétition entre les taux de nucléation homogène

(1/τnuc ≈ (F +Dρ).Ni∗) et hétérogène (1/tsat ≈ c0
F
+ 1

Dc0

−1
).

Au sein de ces modèles (fondés sur les bases du dépôt d’atomes), les îles
croissent après la phase de nucléation, par la juxtaposition des particules in-
cidentes. Leur morphologie, si elle n’est pas considérée comme sphérique, est
souvent laissée de côté. En ce qui nous concerne, elle est le point de départ des
observations et des analyses.

2.3 La croissance

2.3.1 Le modèle de croissance limitée par la diffusion

Lors des expériences de dépôts d’agrégats, nous observons par microscopie la
morphologie finale des îles sans avoir accès aux étapes intermédiaires, même si
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dans certaines situations nous pouvons « geler » le dépôt avant que les processus
de relaxation n’aient joué tout leur rôle. Dans la mesure où des calculs au niveau
atomique ne sont guère possibles, compte tenu de la taille des systèmes, de la
complexité et de la diversité des processus en jeu, la simulation est à peu près
la seule voie pour comprendre le scénario qui s’est déroulé. Une voie élégante
bien qu’imparfaite et qui apporte des informations intéressantes est le modèle de
l’agrégation limitée par la diffusion (DLA).

Ce modèle est purement diffusionnel et ne tient pas compte des éventuelles
restructurations au sein de l’île. Il a été initié par les travaux de Witten et Sander.
Leur algorithme est le suivant [Witten81] :
— à l’origine, une particule immobile est placée au centre d’un réseau carré
représentant une zone de capture de la surface

— une seconde particule est déposée sur un site choisi aléatoirement
— la particule diffuse par une marche au hasard sur le réseau : si elle passe à
côté d’un site occupé, elle s’arrête et fait partie de l’île. Si elle atteint les
bords du réseau, elle disparaît

— les deux dernières étapes sont réitérées jusqu’à ce que l’intégralité des par-
ticules soit déposée.

L’objet ainsi créé présente une distribution de masse isotrope et de faible
densité (structure dendritique et non compacte) et son étendue Rg (rayon de
giration) varie en fonction du nombre de particules N qui la compose selon une
loi de puissance avec un exposant fractionnel, appelé dimension fractale Df :

N ∝ RDf .g

La largeur des ramifications de l’objet correspond à la taille du pas du réseau
c’est-à-dire la taille de la particule diffusante.
Les auteurs obtiennent par la méthode Monte-Carlo, Df = 1, 657 ± 0, 004.

Bien entendu contrairement au cas purement mathématique, l’objet est de nature
fractale que sur un certain intervalle [ξ;Rg], où ξ représente le rayon de coupure,
c’est-à-dire que pour tout rayon inférieur à ξ, l’objet est compact (Df = 2). Il est
raisonnable d’assimiler ξ à la largeur des ramifications.

La dimension fractale est une mesure de la répartition de matière au sein de
l’objet et représente également le degré de ramification de l’île fractale. Si on
dépose l’ensemble des particules en même temps et que les îles sont autorisées
à diffuser selon la loi d’échelle, Df décroît pour atteindre une valeur limite de
1, 37 ± 0, 07. Il est intéressant de noter dans ce cas la morphologie en forme de
chaînes des fractales aux premiers stades de la nucléation-croissance [Kolb83]
(Fig. 2.5). En utilisant le même algorithme, P. Meakin s’est intéressé à l’influence
du coefficient de diffusion. Qu’il introduise un coefficient de diffusion des agrégats
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temps

128 pixels

F . 2.5 — Croissance DLA où la totalité des agrégats (N = 1024) est déposée
au début de la simulation et les îles sont autorisées à migrer. La densité d’îles
décroît au cours du temps pour former une unique fractale avec Df = 1, 37±0, 07.
Source [Kolb83].

dépendant ou non de leur taille, les fractales formées à la fin des simulations sont
similaires avec Df ∼ 1, 4− 1, 5 [Meakin83].
Il est également possible de simuler une anisotropie de croissance comme

l’illustre la figure 2.6 : l’anisotropie est créée en définissant une bande de capture
sur le réseau, encadrée par deux murs réflecteurs. L’évolution qualitative de la
croissance est la suivante : plus la bande est large, plus la fractale occupe une
région étendue, perpendiculairement à la source d’anisotropie ; et plus le flux du
dépôt est élevé, plus la bande d’occupation de l’île est étroite. La dimension frac-
tale évolue alors de 5/3 pour le cas isotrope à une valeur asymptotique de 3/2
pour la croissance anisotrope [Arneodo91].

F . 2.6 — Simulation d’une croissance DLA anisotrope. La bande de capture est
ici la paroi gauche. La zone ombrée représente l’extension de la fractale perpen-
diculairement à la bande de capture. Source [Arneodo91].

La mesure de la dimension fractale permet ainsi non seulement de caractériser
la morphologie mais également de déduire le mécanisme de diffusion. Bien que
l’objet formé soit tridimensionel, il est de nature fractale à deux dimensions (Df <
2) dans le cas du dépôt d’agrégats, car le mécanisme de diffusion sur la surface est
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lui-même à deux dimensions et non trois, et l’île possède une hauteur constante,
comme nous le montrons ultérieurement.

Si l’agrégation limitée par la diffusion est le seul processus intervenant lors de
la formation des îles, alors les ramifications doivent être de la taille des agrégats
incidents. Considérons la fractale expérimentale de la figure 2.7 : elle ne présente
pas de structure perlitique (chapelet) et la largeur de ses ramifications est net-
tement plus grande que le diamètre des agrégats déposés (1, 6 nm) : l’identité
de chaque brique élémentaire n’est pas préservée dans la morphologie finale de
cette île. Il est donc erroné de supposer que les îles croissent systématiquement
par pure juxtaposition des particules comme dans le cas du dépôt de très gros
agrégats tels que Sb2300 par exemple [Bardotti95] : il faut également tenir compte
de phénomènes de restructuration dans lequel l’agrégat va perdre son identité.
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F . 2.7 — En haut : à gauche, fractale obtenue par le dépôt de 10 MC en 40 min
d’Ag120 ( d 1, 6 nm) ; à droite : les bras sont plus larges que l’agrégat déposé.
En bas : mesure de la dimension fractale par la méthode des carrés concentriques.

Nous remarquons ici que la largeur des bras fractals apparaît pour la seconde
fois comme un paramètre singulier de nos systèmes : tout d’abord, elle est la
taille critique à partir de laquelle nous pouvons définir la fractale expérimentale
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et également la preuve de l’existence de phénomènes de restructuration de l’île.
Sa signification prendra encore de l’importance dans le chapitre suivant : nous
verrons alors qu’elle résulte de la compétition cinétique entre les processus de
croissance et de restructuration qui déterminent la morphologie finale des îles.
La largeur des ramifications est donc un paramètre essentiel de caractérisation
morphologique des dépôts. Sa détermination doit être effectuée sur un grand
nombre d’objets afin d’être une mesure représentative de l’ensemble statistique
constitué par les fractales crûes sur la surface. A cette fin, nous procédons à un
dépouillement systématique des images de microscopie dont nous allons main-
tenant expliciter le protocole avant de décrire plus précisément les processus de
restructuration au sein des îles.

2.3.2 La détermination des paramètres fractals à partir
de l’analyse microscopique

Ainsi que nous l’avons décrit précédemment, une fractale est caractérisée par
sa dimension fractale Df , son rayon de giration Rg et la largeur de ses ramifica-
tions ξ. Les images à faible grossissement obtenues par microscopie électronique
permettent d’accéder à la densité d’objets sur la surface et de mesurer le rayon
de giration des fractales. Celles à meilleure résolution sont destinées à la mesure
de ξ et Df . La détermination de Df par la méthode des carrés concentriques est
illustrée en figure 2.7.

F . 2.8 — Fractale de Vicsek composée de A carrés de côté ξ.

La mesure de la largeur des ramifications est effectuée en utilisant la méthode
de comptage de boîtes (Box-counting). Considérons le modèle de la fractale de
Vicsek [Vicsek83], formée de A carrés de côté ξ, représentée à la figure 2.8. Sa
surface S et son périmètre P s’écrivent :

S = Aξ2

P = 2(A+ 1)ξ
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d’où :
S

P
=

A

2(A+ 1)
ξ

Dans la limite où la fractale est composée d’un grand nombre de particules :

S

P
≈ ξ

2

Mesurer S et P revient alors à déterminer ξ. C’est la méthode que nous
suivons. Mais pour une fractale réelle, un traitement d’images est nécessaire.
La figure 2.9 en illustre le principe : dans un premier temps, un seuillage est
effectué afin d’obtenir une image binaire. L’objet est ensuite identifié et ses pixels
de surface et de périmètre dénombrés, sachant que tout pixel blanc contribue à
la surface et chaque pixel blanc ayant au moins un de ses huit voisins noir est
pixel de périmètre. Ce comptage entraîne une surestimation du périmètre que
l’on corrige en divisant le nombre obtenu par
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F . 2.9 — Détermination de la largeur des bras fractals. En haut : 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 ). En bas : histogramme de S/P obtenu pour une collection de
fractales d’où une largeur moyenne des ramifications : ξ = 19± 1 nm.
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Le dénombrement des pixels de S et P pouvant être effectué quelle que soit
la forme de l’objet, S/P contient un facteur de forme fort utile pour la caracté-
risation morphologique (Fig. 2.10). Ainsi pour un disque de rayon R :

S

P
=
R

2

Et pour un rectangle de largeur ξ :

S

P
=

ξ

2

1

1 + ξ2

S

Cette dernière expression peut être en particulier utilisée dans le cas de frac-
tales dont les bras sont fragmentés, chaque fragment étant assimilé à un rectangle.
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F . 2.10 — Facteur de forme S/P en fonction de la surface de l’objet pour dif-
férentes morphologies : une collection de fractales de largeur de bras ξ = 20 nm
(étoiles), des disques de rayon R (cercles) et une série de rectangles de largeur
ξ = 20 nm (carrés).

Les images MEB et STEM représentant la projection 2D de nanostructures
tridimensionnelles, la mesure de la hauteur des bras fractals requiert l’analyse
topologique accessible par l’AFM. Celle-ci nous a permis de déterminer que les
ramifications des fractales d’argent peuvent être considérées dans une bonne ap-
proximation comme semi-cylindriques d’épaisseur :

h ≈ ξ

2
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Etudions maintenant par quels phénomènes la largeur des bras diffère de celle
des agrégats déposés et comment est formée cette structure tridimensionnelle
semi-cylindrique.

2.4 Les processus de restructuration

2.4.1 La coalescence

Lorsque deux agrégats se rencontrent, une liaison peut se créer au niveau
de la zone de contact, appelée col. Le mouvement individuel des atomes peut
alors induire une transition morphologique qui amène à la formation d’une par-
ticule unique. Le col est formé très rapidement puisqu’il ne fait intervenir que
les quelques atomes situés à l’interface. La coalescence complète, mettant en jeu
la totalité des atomes, nécessite plus de temps. En utilisant des équations dif-
férentielles partielles décrivant la diffusion de surface par capillarité, Nichols et
Mullins ont étudié la coalescence de deux sphères identiques et montré que le
temps nécessaire à la relaxation varie avec le rayon R des sphères comme :

tc ∝
R4

B
(2.19)

où B, la constante de diffusion du quatrième ordre, est reliée au coefficient
d’autodiffusion de surface Ds par :

B =
DsγνΩ

2

kbT

γ étant la tension de surface, ν, le nombre d’atomes diffusant par unité de
surface, Ω, le volume atomique, kb, la constante de Boltzmann.
La formation du col apparaissant toujours avant la première itération, elle ne

fut jamais observée dans leurs simulations [Nichols65] [Nichols66]. Le rayon r du
col évolue selon t1/6 [Nichols65], puis dès lors qu’un accroissement de r n’entraîne
plus une grande variation de la courbure perpendiculaire (c’est-à-dire dans le sens
du transport de masse), r suit une loi d’échelle en t1/7 [Eggers98] (Fig. 2.11).
Si on considère une île relaxée et formée d’un grand nombre d’agrégats, son

rayon R est fortement supérieur à celui de l’agrégat incident. Le temps de coa-
lescence est déterminé au premier ordre par la plus grosse des deux sphères. Les
atomes de l’agrégat doivent diffuser sur une distance de l’ordre du périmètre de
l’île pour une coalescence complète, d’où une évaluation du temps de relaxation
[Yoon99] :

tc ∝
R2

Ds
(2.20)

La formation de structures fractales à la suite des dépôts d’agrégats montre
que la coalescence dans ce cas est incomplète. Ceci est la signature d’une durée
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F . 2.11 — Schéma de la coalescence entre deux sphères de tailles distinctes.
Le col de rayon r s’élargit dans le temps en fonction du gradient de courbure
perpendiculaire κ, relié à w (κ ∼w−2 pour δ = 1). Source [Eggers98].

entre deux collisions successives d’agrégats en un même lieu de l’île plus courte
que le temps de coalescence. Dans le cas contraire, la coalescence est totale et la
morphologie finale sphérique.

Du fait de la coalescence des agrégats, les structures formées ne peuvent plus
être considérées comme composées d’une monocouche d’agrégats, ce qui leur
confère une tridimensionnalité : ils doivent dès lors être décrits d’un point de
vue atomique. Maintenant que les îles ont acquis de la hauteur, effectuons une
coupe : leur profil transverse, caractéristique de l’interaction avec le substrat,
peut-être décrit dans le cadre du modèle de la goutte liquide.

2.4.2 Le mouillage

Liquide

Vapeur

Solide
γsvγsl

γlv

θ

F . 2.12 — Schéma du mouillage d’une goutte liquide déposée sur une surface
sous une pression environnante.

La tension de surface γ est l’énergie nécessaire par unité de surface pour ac-
croître l’interface de deux phases différentes sans changer leur volume. Lorsqu’une
goutte de liquide est déposée sur une surface solide, l’équilibre thermodynamique
de la goutte, qui cherche à minimiser son énergie de surface, est déterminé par
les tensions solide-vapeur (γsv), solide-liquide (γsl) et liquide-vapeur (γlv) (Fig.
2.12). Cet équilibre mène à l’équation de Young suivante :

γsv = γsl + γlv.cos(θ) (2.21)
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où θ, l’angle de mouillage compris entre 0 et 180◦, illustre la forme de la goutte
au contact de la surface. Si θ = 0◦, on assiste à un mouillage total de la goutte
qui forme un film continu sur la surface. Dans le cas où θ = 180◦, la goutte ne
mouille pas le substrat et adopte une forme sphérique. Bien que macroscopique,
cette notion d’angle de mouillage peut être extrapolée à l’échelle micrométrique
[Hautman91].

Les îles fractales décrites ci-dessus sont des formes de croissance hors équilibre,
puisque pour un volume donné (V = Nd3), elles maximisent leur interface avec
le substrat (S ∝ R

Df
g ). Elles possèdent donc un excès d’énergie par rapport

à l’équilibre thermodynamique qu’elles vont chercher à évacuer. L’identité des
agrégats étant perdue, la relaxation des morphologies hors équilibre va s’effectuer
via les processus de diffusion atomique que nous avons déjà en partie abordés.

2.5 Les processus de relaxation

Évaporation-Condensation Diffusion 
périphérique

Flux visqueux

F . 2.13 — Schéma des mécanismes atomiques de retour à l’équilibre d’une struc-
ture nanométrique.

La relaxation des formes fractales hors équilibre thermodynamique a surtout
été étudiée par le biais de simulations, en particulier par les groupes d’Irisawa et
Jullien. Les différents mécanismes de retour à l’équilibre ont été présentés précé-
demment : l’évaporation-condensation, la diffusion périphérique et l’écoulement
visqueux (Fig. 2.13). Nous les envisageons maintenant du point de vue de leur
dynamique. Ces auteurs ont cherché à déterminer les processus dominants ainsi
que leur évolution temporelle en abordant la relaxation d’un point de vue soit
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déterministe [Olivi96] [Thouy97], soit probabiliste [Irisawa95]. En utilisant le mé-
thode Monte Carlo, Irisawa et co. se sont attachés à suivre l’évolution du rayon
de coupure (ξ) lors de la relaxation thermique de fractales bidimensionnelles et
montré qu’il augmente au cours du temps avec une loi d’échelle :

ξ ∼ tα

α étant caractéristique du mécanisme de relaxation.
Les trois processus peuvent avoir lieu simultanément : la relaxation se divise

alors en séries d’événements associés à chacun des mécanismes, le processus le
plus rapide pilotant le changement de forme.

2.5.1 L’évaporation-condensation

La probabilité d’évaporation d’un atome peut s’exprimer de la façon suivante
[Irisawa95] :

P = P0 exp −nEb +∆μ

kbT

avec :
— P0, la probabilité de saut sur le substrat, P0 = C exp −∆E

kbT

— C, la coordinance du réseau
— ∆E, l’énergie d’activation de la diffusion
— n, le nombre de liaison que l’atome doit casser pour s’évaporer
— Eb, l’énergie de liaison
— ∆μ, le gain de potentiel chimique associé à la condensation.

L’évolution temporelle de la relaxation par évaporation-condensation conduit
à fragmenter la fractale en un certain nombre d’îles de plus petites dimensions.
Les petites structures ayant une plus grande pression de vapeur, elles peuvent
condenser sur des îles plus grosses. L’équilibre est atteint lorsque leur pression de
vapeur ne varie plus. On aboutit à une série de disques sans mémoire de la forme
fractale initiale.
Dans ce cas, α = 1/2.

2.5.2 La diffusion périphérique

La mobilité des atomes sur la périphérie de l’île s’effectue en cassant et en
créant successivement des liaisons avec ses atomes voisins pour se déplacer pas à
pas. On peut donc exprimer la probabilité de diffusion de bord comme [Irisawa95] :

P = P0 exp −nEb +mEd
kbT
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où Ed est la barrière de potentiel que doit surmonter l’atome pour casser puis re-
former une liaison. Celle-ci est proportionnelle au nombre de liaisonsm conservées
dans le déplacement. n est le nombre de liaisons cassées.

Dans leur modèle macroscopique, Jullien et co. simulent la diffusion périphé-
rique en résolvant numériquement l’équation différentielle décrivant le déplace-
ment normal z du contour de l’objet fractal :

∂z

∂t
= B

∂2K

∂s2

Avec :
— K, le rayon de courbure local
— s, l’abscisse curviligne
Cette expression est obtenue en combinant la loi de Fick, la relation linéaire

reliant la pression et la courbure ainsi que la conservation de la masse.
Les deux équipes convergent vers la valeur α = 1/4 pour la diffusion péri-

phérique. Au cours des simulations, on observe que les bras fractals de largeur
initiale l0 s’épaississent (ξ augmente) puis se cassent en un certain nombre de
fragments en fonction des variations de leur rayon de courbure. Le souvenir du
squelette fractal est conservé lors de ce processus : Rg reste globalement constant
et la répartition de la masse (Df) est respectée. Dans les derniers stades de la re-
laxation, les fragments adoptent une forme circulaire et Rg commence à décroître
légèrement. Une série de disques «polydisperses» en résulte dont le nombre Nf
semble être fonction de la dimension fractale initiale et peut s’exprimer sous la
forme :

Nf = f(Df )
S

l20

S dénotant la surface de la fractale. La fonction f n’est pas explicite mais le
nombre de fragments finals est d’autant plus important que Df est petit. De plus,
la fragmentation ne se produit que lorsque les bras de la fractale atteignent un
rapport longueur/largeur critique estimé à 75, d’où une distance λ entre fragments
de 75.l0 [Thouy97].

2.5.3 L’écoulement visqueux

Pour étudier ce mécanisme, Jullien et co. considèrent l’île comme un fluide
homogène de forte viscosité [Olivi96], ce qui permet de réduire les équations de
Navier-Stokes à :

.v = 0

et
η v = p
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v décrivant le champ de vitesse associé au déplacement du fluide, p, l’excès
de pression et η, le coefficient de viscosité.
Lorsque la relaxation est pilotée par le flux visqueux, la fractale se contracte

dans son ensemble, ξ augmentant et Rg diminuant simultanément. Au stade ul-
time, le rayon de coupure a atteint la valeur du rayon de giration, l’autosimilarité
est perdue et l’île adopte une forme compacte. Les simulations effectuées par
Jullien mènent à α = 1.

Processus β
Evaporation-Condensation 1
Diffusion Périphérique 3

Flux Visqueux 0



Chapitre 3

Le dépôt d’agrégats d’argent pur
sur surface de graphite :
influence de la taille des agrégats
préformés et des défauts de
surface

”Ce que nous montre le peintre ou le sculpteur n’est pas ce qu’on
voit autour de nous. Ce que nous voyons voile la profondeur qui est à
l’origine de la forme.”
de K. G. Dürckheim.
”La forme n’est qu’un instantané pris sur une transition”
de H. Bergson.

Nous allons maintenant illustrer les principes du dépôt d’agrégats sur surface
présentés précédemment en nous intéressant au cas des agrégats d’argent pur
déposés sur une surface de graphite.
Dans un premier temps, nous nous affranchissons au maximum de l’interaction

avec le substrat en ne considérant que les terrasses du graphite. L’étude des
processus de diffusion, nucléation et croissance est alors basée sur les travaux
de thèse de B. Yoon et J. Le Roux [Yoon97] [Le Roux02], effectuées au sein du
groupe. Bien que les résultats rappelés ici succintement aient été obtenus à partir
du dépôt d’agrégats d’antimoine, ils sont tout à fait transposables au cas de
l’argent, comme la similitude des images MEB de la figure 3.1 l’indique : si la
cinétique des processus peut être dépendante de l’élément constitutif des briques
élémentaires, leur évolution qualitative reste inchangée.
Dans un second temps, nous étudions la réponse de notre système lorsqu’il

est soumis à une modification du substrat. Les dépôts sont toujours effectués sur
du graphite mais nous nous intéressons alors à la nucléation et à la croissance
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400 nm

F . 3.1 — A gauche : dépôt de 1 MC de Sb300 en 2 min. A droite : dépôt de
3 MC de Ag600 en 13 min. Les morphologies sont semblables, à l’épaisseur des
bras près. Sa plus grande valeur pour l’argent indique seulement des conditions
de restructuration plus favorables.

des îles sur les défauts, en particulier sur les marches et sur des régions alté-
rées du graphite. Nous montrons alors comment ces défauts peuvent contraindre
l’organisation et la morphologie des nanostructures d’argent.

3.1 Le cas d’école : dépôt d’agrégats purs sur
les terrasses du graphite

3.1.1 La diffusion et les régimes de nucléation

Les processus introduits précédemment pour décrire les expériences de dépôts
d’agrégats sur surface n’ont cessé de mettre en exergue le rôle de la taille des agré-
gats que ce soit pour la diffusion, la nucléation, la croissance et la restructuration :
elle pilote la cinétique de chacun d’entre eux.

L’existence de la diffusion des agrégats sur la surface de graphite est révélée
d’une part par la densité d’îles : il existe moins d’îles nucléées que d’agrégats
déposés. D’autre part, la taille de chaque île étant bien supérieure à celle de
l’agrégat déposé, sa formation résulte de nombreuses collisions. Les briques élé-
mentaires migrent sur les terrasses, suffisamment loin de leur point d’arrivée, pour
se rassembler en amas. L’étude du nombre d’îles à saturation permet d’estimer le
coefficient de diffusion des agrégats sur le graphite. Ainsi, pour Sb2300, Bardotti
et co. mesurent D = 1, 18.10−8cm2.s−1 [Bardotti95]. Cette valeur considérable
met en évidence la diffusion par mouvement collectif pour ce système.
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Pour la gamme de tailles d’agrégats d’argent déposés lors de ce travail, la
nucléation sur la surface de graphite est principalement hétérogène (N = co
1− 5 μm−2), la densité d’îles à saturation étant indépendante du flux de dépôt.
On peut donc estimer pour les agrégats d’argent pur une borne inférieure pour
le coefficient de diffusion sur les terrasses du graphite à température ambiante.
En effet, la quantité d’agrégats déposés avec un flux F sur une surface S par
unité de temps s’écrit SF . Il y a nucléation dès lors que deux agrégats entrent
en collision. Le temps séparant deux impacts successifs est de l’ordre de :

δt ≈ 1

SF

Pendant ce temps, les agrégats ont exploré par mouvement brownien une
surface de rayon :

Rb =
√
4Dδt

Soit S, la surface du Voronoï définie par la densité de défauts de surface. Dans
le cas critique, le régime de nucléation est hétérogène si :

πR2b ≈ S
soit un coefficient de diffusion critique :

Dc ≈ S
2F

4π
(3.1)

Le flux habituellement mesuré à l’aide de la balance à quartz n’est pas le
flux d’agrégats mais celui d’atomes d’argent (F ). Ainsi pour une distribution
d’agrégats de taille moyenne n , l’équation 3.1 devient :

Dc ≈ S2F

4π n
(3.2)

Pour des conditions typiques de dépôt, à savoir F = 0, 5MC/min, n = 600
atomes et S = 1 μm2, on obtient comme valeur critique :

Dc ≈ 1, 7.10−7 cm2.s−1

Plus généralement, on peut écrire :

Dc cm
2.s−1 ≈ 2, 06.10−4S

2F

n
(3.3)

avec S en μm2 et F en MC/min. Ainsi si D Dc, la nucléation est hétéro-
gène. A l’inverse, si D Dc, la nucléation doit être homogène.
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F . 3.2 — A gauche : images STEM d’îles d’antimoine sur surfaces de graphite
formées par le dépôt d’agrégats de différentes tailles : (a) n = 4, (b) n = 90,
(c) n = 150 et (d) n = 500 atomes. À droite : évolution de la largeur des
ramifications en fonction du diamètre des agrégats déposés. La valeur pour n =
2300 est issue de [Bardotti95]. Source [Yoon99].

3.1.2 Les morphologies et les effets de taille

Lorsque des agrégats métalliques de tailles différentes sont déposés sur du gra-
phite avec des taux de couverture et des flux analogues, une transition morpho-
logique des îles formées est observée : celles-ci évoluent d’une structure compacte
à une structure dendritique lorsque la taille des agrégats augmente, comme le
montre la figure 3.2 [Bréchignac97]. De plus, la largeur des ramifications diminue
quand la taille des agrégats augmente. Puis les ramifications s’épaississent avec
la taille des agrégats (pour Sb500 dans les conditions expérimentales de la Fig.
3.2) pour coïncider finalement avec le diamètre des objets déposés (Sb2300, dans
ce cas). On aboutit ainsi à un paradoxe apparent selon lequel les structures les
plus fines ne sont pas dûes aux agrégats les plus petits.

Le fait que les ramifications ne soient pas de la taille de la brique élémentaire
qui les a formé et varient avec la taille démontre d’une part l’existence du proces-
sus de restructuration des agrégats au sein de l’île en croissance, mais également
que la dynamique de ce processus est fonction de la taille des particules en jeu.
En réalité le degré de ramification des structures est piloté non pas par un

effet mais par deux processus antagonistes en compétition : la croissance limitée
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par la diffusion qui tend à étendre radialement l’île et la coalescence qui tend
à ramener sa morphologie vers une forme d’équilibre [Yoon99]. A chacun de ces
processus est associé un temps caractéristique :∆t pour le temps d’arrivée de deux
agrégats successifs en un même lieu d’une île donnée et τ , le temps nécessaire à
la coalescence de l’agrégat incident sur l’île. Durant le dépôt, lors d’une collision,
l’île tend à adopter une forme d’équilibre via la coalescence. Si τ < ∆t, l’île est
compacte au moment où elle piège un autre agrégat et elle le reste (Df = 2).
En revanche si τ > ∆t, elle n’a pas le temps d’atteindre une forme compacte
avant l’arrivée d’un nouvel agrégat au même endroit et continue de croître en
développant une forme hors équilibre. Dans le cas asymptotique où τ ∆t, la
dimension fractale tend vers 1, 71, la dimension fractale des formes obtenues par
les simulations DLA.
Le temps de coalescence τ dépend à la fois de la taille de l’agrégat incident

et de celle de l’île en croissance. Nous avons vu (éq. 2.19 et 2.20) qu’il varie
proportionnellement à R4/Ds pour deux sphères identiques (agrégat-agrégat) et
à R2/Ds, pour un agrégat de rayon r plus petit que la dimension R de l’île. La
valeur de τ croît donc au cours du dépôt au fur et à mesure que la taille de
l’île augmente. Ce temps est également d’autant plus long que l’agrégat initial
est gros, la proportion d’atomes de surface, plus mobiles, décroissant en n−1/3 au
profit de ceux de volume, donc plus liés, au sein de l’agrégat.
Le temps ∆t d’arrivées successives d’agrégats en un même lieu de l’île est

lié dans un premier temps à la mobilité des agrégats sur la surface et dépend
donc de la nature du substrat ainsi que de la taille des agrégats. Le coefficient de
diffusion de surface étant une fonction décroissante de la taille, on peut supposer
que ∆t croît avec r. Au cours du dépôt, ∆t est donc quasi-constant, décroissant
légèrement au fur et à mesure que l’île s’étend sur le substrat : plus l’île remplit
sa zone de Voronoï et plus le piégeage des agrégats en diffusion est efficace. Dans
la phase de croissance pure des îles, pour un flux F d’agrégats déposés donné,
Nsat/F représente le temps séparant les arrivées de deux agrégats successifs dans
une même zone de capture. Le nombre de sites accessibles en périphérie de l’île
pour la collision de l’agrégat incident peut être dénombré par P/d, où P est défini
comme le périmètre de l’île et d, le diamètre de l’agrégat. D’où une estimation
de ∆t :

∆t ∝ P
d

Nsat
F

Le périmètre P varie en fonction de la dimension topologique δ de l’île comme
Rδ−1 (δ = 2 pour une forme compacte et Df , pour un objet fractal). Le temps
d’arrivées successives est donc moins sensible à la taille que le temps de coales-
cence. Il n’en est pas de même pour sa dépendance face à la nucléation (F et
Nsat), pilotée par le flux d’agrégats incidents et leur interaction avec la surface.
Le fait que ∆t varie plus lentement que τ en fonction de la taille implique

l’existence d’une taille critique de l’île R0 pour ∆t = τ , définissant les deux
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régimes de croissance. Pour R < R0, le temps d’arrivées successives est plus long
que celui nécessaire à la coalescence : c’est le régime de croissance compacte. Le
régime de croissance dendritique s’installe pour R > R0. On peut assimiler R0 à
la demi-largeur des ramifications.

compacte

ramifiée

F . 3.3 — Compétition temporelle entre croissance (∆t) et relaxation ( τ) lors
du dépôt d’agrégats de rayon r. (a) ∆t est le temps séparant l’arrivée de deux
agrégats successifs en un même lieu de l’île de taille R. τ est le temps nécessaire
à l’île pour adopter une forme compacte. (b) Schéma d’évolution de ∆t et τ en
fonction de la taille R de l’île. La courbe en trait pleins représente l’évolution de τ
pour un agrégat et une île de rayons r0 et R, resp. La courbe en tirets représente
l’évolution plus lente de ∆t en fonction de R.

Ces considérations cinétiques permettent de prédire qualitativement les mor-
phologies engendrées par le dépôt d’agrégats. Ainsi on peut esquisser le compor-
tement suivant en s’appuyant sur le schéma de la figure 3.3 : lors d’expériences
à taux de couverture et flux fixés, plus les agrégats sont petits, plus les îles sont
compactes. Dans le cas d’expériences où la taille des agrégats est fixe, la crois-
sance ramifiée est d’autant favorisée que le flux du dépôt est rapide. En effet dans
ce cas, la courbe ∆t est abaissée et la taille critique est atteinte plus rapidement.
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F . 3.4 — Analyse quantitative d’îles formées par les dépôts de Sb4 sur graphite
pour différents flux de dépôt : le degré de ramification s’accroît avec le flux. (a)
La dimension fractale Df augmente pour tendre vers la valeur 1, 71 de la fractale
DLA. (b) Le périmètre P normalisé par la racine carrée de la surface S projetée de
l’île augmente. (c) La largeur des ramifications ξ diminue. Source [Stegemann04].
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L’évolution du degré de ramification en fonction du flux est illustrée par l’analyse
des dépôts de Sb4 sur graphite reportée en figure 3.4.

Nous venons de caractériser le cas d’agrégats d’antimoine pur déposés sur une
surface idéale de graphite aboutissant à la croissance d’îles à morphologie isotrope,
compacte ou dendritique selon les conditions expérimentales. Ces résultats ont
un caractère général. Plutôt que de chercher à les reproduire avec des agrégats
d’argent, nous avons concentré notre étude sur les effets apportés par la modifi-
cation des caractéristiques de la surface de graphite sur la morphologie finale. Il
est naturel de penser que la présence de défauts de surface pouvant modifier la
diffusion et la nucléation des agrégats doit altérer la croissance dendritique : c’est
à cette situation que nous allons maintenant nous intéresser.

3.2 Les perturbations morphologiques induites
par les défauts de surface

Sur le centimètre carré de HOPG que nous utilisons, les marches délimitent les
terrasses, de quelques micromètres carrés d’extension. Leur densité sur l’échan-
tillon final n’est pas négligeable devant le libre parcours moyen des agrégats d’ar-
gent déposés. De plus, bien que les monocristaux présentent un axe cristallogra-
phique (0001) privilégié, les méthodes industrielles de croissance cristalline ne
peuvent s’affranchir de la présence de défauts dans les cristaux tels que des in-
clusions ou des joints de grain. Pour une fabrication contrôlée de nanostructures
à partir du dépôt d’agrégat, il est important de connaître l’influence de ces hé-
térogénéités de surface sur les agrégats d’argent. Nous considérons les défauts
présents sur les échantillons préparés de la façon standard décrite dans les mé-
thodes expérimentales. Dans ce cadre, nous ne décrivons pas le cas connu des
défauts crées par bombardement ionique des surfaces : l’augmentation de la den-
sité d’îles liée à celle de défauts s’accompagne d’une diminution de la quantité
de matière par îles ce qui favorise la coalescence et ainsi la formation d’îles com-
pactes [Bréchignac01]. Nous discutons l’écart de la morphologie des îles à la forme
fractale idéale décrite précédemment, en nous intéressant à la croissance le long
des marches puis sur d’autres défauts linéaires, périodiques ou non, rencontrés
sur le graphite.

3.2.1 Les marches

La décoration des marches par dépôt atomique a été utilisée originellement
comme une technique pour observer les surfaces de sel par microscopie électro-
nique [Bethge65]. Ces premières études ont montré que les marches constituent
des sites de nucléation préférentiels des adatomes. Avec les progrès techniques de
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dépôt de couches minces des dernières décennies, le rôle des marches a été ca-
ractérisé de façon plus intensive. La potentialité de leur utilisation comme motif
nanométrique pour la croissance organisée de réseaux de nanostructures métal-
liques, alliant à la fois forte densité d’objets, uniformité des structures et rapidité
d’élaboration, fut vite considérée. Ainsi en déposant des atomes d’argent ou de
cuivre sur les surfaces vicinales de Pt(997), Gambardella et co. ont fait croître des
réseaux de nanofils, de largeur atomique, parallèles, avec une densité de l’ordre
de 500 fils.μm−1 [Gambardella00].
Les terrasses du graphite sont délimitées par des marches mono ou multiplans

qui constituent elles aussi des centres de nucléation singuliers. En effet, étant
donné la faible coordination des atomes de carbone au niveau des marches et les
feuillets plans à liaison covalente qui composent le graphite, on peut s’attendre à
ce que les agrégats soient plus fortement liés aux marches qu’ils ne le sont sur les
terrasses.

F . 3.5 — Image MEB du dépôt à haute énergie ( 500 eV ) de Ag+400 sur graphite.
Source [Carroll98].

Lors du dépôt d’agrégats d’argent sur une surface de graphite, ceux-ci décorent
en premier lieu les marches avant de nucléer sur les terrasses, formant une série
de particules compactes de petites tailles : lors du dépôt à haute énergie (500
eV ) de 4, 7.108 agrégats.cm−2 (F = 1, 3.106 agrégats.cm−2.s−1) de Ag+400

1, les îles

1Que les agrégats déposés soient ici ionisés ne joue aucun rôle, dans la mesure où la charge
est évacuée immédiatement via le réservoir constitué par la surface.
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formées le long des marches sont de l’ordre de la taille des agrégats incidents (R ∼
6 nm), alors qu’elles sont plus larges sur les terrasses (∼ 20 nm) (Fig. 3.5). Ceci
confirme la diminution de la mobilité des agrégats le long des marches [Carroll98].
Les particules ne sont pas distribuées uniformément le long du défaut, mais la
distribution ne suit pas non plus parfaitement une loi de Poisson représentative
d’une nucléation des agrégats à des positions aléatoires sur la marche. En fait,
lorsque l’agrégat rencontre la marche, il n’est pas complètement piégé : il peut
faiblement diffuser le long du défaut et coalescer avec un autre partenaire pour
former une particule plus grosse. Si on dénote par λ la distance moyenne entre
les particules le long des marches, on peut estimer d’après l’analyse de cette
expérience la valeur la plus probable de la distance inter-particules rapportée à
la taille de ces dernières, soit :

λ

R
9, 3

Ce rapport présente une forte dispersion en raison de celle de la distribution
des distances. La valeur de ce rapport, différente de celle prédite par l’analyse
de la stabilité des systèmes à morphologie cylindrique soumis à des instabilités
capillaires [Rayleigh79] [Mullins65], montre que cette population de particules ne
peut résulter de la fragmentation d’un nanofil d’argent qui aurait crû au préalable
continuement le long du défaut.
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F . 3.6 — A gauche : image MEB d’un dépôt de 15s à −25◦C d’atomes d’or sur
les marches de NaCl (F = 1013 atomes.cm−2.s−1). W représente la dimension
perpendiculaire de la zone de Voronoï de la marche. A droite : comparaison entre
la théorie (N ∼ t 14 ) et les simulations Monte-Carlo pour l’évolution de la densité
d’agrégats le long des marches en fonction du temps t ( τ s est le temps moyen de
saut d’un adatome le long de la marche). Source [Gates82].

Il est cependant possible de prévoir la densité d’îles le long des marches en
fonction des conditions expérimentales. En effet, dans le cas où il n’y a pas de
compétition entre la nucléation sur la marche et celle sur les terrasses (les sur-
faces vicinales par exemple), des études théoriques sur la cinétique de la nucléa-
tion (dans lesquelles l’adatome est autorisé à diffuser par mouvement brownien à
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une dimension le long de la marche et le dimère est considéré comme immobile)
montrent que la distribution spatiale des adatomes le long des marches évolue
avec le temps selon une loi d’échelle. Les auteurs en dérivent alors une expression
de la densité linéaire d’agrégats le long de la marche en fonction des paramètres
de dépôt que sont la température de la surface, le flux et le temps de dépôt (Fig.
3.6) [Gates82].
Le contrôle de cette organisation spontanée passe donc par celui de la diffusion

le long de la marche qui est pilotée par la taille des agrégats déposés (d’où l’intérêt
de les sélectionner en taille), par la température de la surface mais également par
la nature de la marche, à savoir sa hauteur et sa structure électronique.

1 µm

F . 3.7 — En haut : dépôt de 3 MC de Ag600 en 13 min. Les marches divisent la
surface en deux. Les îles croissent selon le mode DLA anisotrope, perpendiculai-
rement à la marche. En bas : la croissance le long des marches est correctement
reproduite par les simulations DLA en définissant une bande de capture (paroi
gauche) encadrée par deux murs réflecteurs [Arneodo91].

L’augmentation du taux de couverture, c’est-à-dire du temps de dépôt, amène
à la saturation de la densité linéaire d’îles le long de la marche. Les agrégats
arrivant sur le défaut ont alors une probabilité négligeable d’atteindre un site
inoccupé. Ils coalescent sur une île déjà formée et une transition morphologique
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des îles est observée : ces dernières adoptent une forme dendritique perpendicu-
lairement à la marche, comme le montre la figure 3.7. La morphologie fractale
observée est semblable à celle prédite par les simulations de croissance aniso-
trope [Arneodo91]. Cette similitude montre bien que les marches constituent des
sources d’anisotropie de croissance, en divisant la surface en deux : l’angle de
collecte pour chaque centre de nucléation de la marche est alors de π au lieu de
2π pour une terrasse.

3.2.2 Les plis et les champs de contraintes périodiques

Les défauts de pli

Les défauts ponctuels des terrasses et les marches ne sont pas les seuls défauts
rencontrés sur la surface du graphite. Lors de l’observation en MEB des dépôts,
nous rencontrons parfois des zones où les îles présentent une morphologie radi-
calement différente de celle observée sur les terrasses ou les marches adjacentes,
caractérisée par une croissance anisotrope le plus souvent. La figure 3.8 montre
que ces défauts prennent la forme d’une bande qui s’étend sur plusieurs dizaines
de microns (les plus importantes observées présentent une longueur de l’ordre du
millimètre). Il existe des nœuds à partir desquels la bande se scinde en deux, ainsi
que l’illustre la figure 3.9.

2 µm

F . 3.8 — Portion d’un pli du graphite de grande longueur, au sommet duquel
les îles croissent de façon anisotrope, contrairement aux fractales des terrasses
proches.
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200 nm

Sommet
vide

Sommet occupéFlanc vide

F . 3.9 — Intersection de plusieurs plis de graphite en un noeud.

Le contraste du graphite au niveau de ces défauts révèle qu’ils possèdent une
structure 3D : l’intensité plus élevée des bords est liée à l’inclinaison du graphite
par rapport à celui des terrasses et nous avons pu vérifier, en modifiant la dis-
tance de focalisation du faisceau électronique, que les îles nucléées sur ces défauts
sont situées au dessus du plan des terrasses. Ils peuvent ainsi s’apparenter à des
feuillets plissés avec un sommet plus ou moins anguleux, présentant même une
rigole en son centre. En figure 3.10, nous proposons différents schémas de coupes
transverses des plis : les proportions et les angles des profils schématisés ici sont
purement illustratifs et n’ont pour objectif que de donner une allure possible des
superstructures. Il existe une continuité entre les feuillets de ces défauts et ceux
des terrasses. En effet considérons les zones de part et d’autre de la superstructure
représentée en figure 3.11 : dans la zone supérieure (resp. inférieure) les marches,
non colinéaires au pli, le traversent pour se prolonger dans la zone inférieure
(resp. supérieure). De plus, on peut noter que la zone d’influence de ces défauts
se résume au défaut lui-même, la perturbation morphologique qu’ils induisent
ne se propage pas à l’environnement proche puisque les îles à proximité des plis
présentent une forme fractale caractéristique des dépôts d’agrégat d’argent pur
sur les terrasses du graphite.

Les îles aux sommets des plis présentent la même densité (∼ 2 μm−1) quelle
que soit la largeur au sommet, ce qui montre bien que la dimension parallèle au
pli du Voronoï (V ) est celle définit par la nucléation et non pas par la géométrie
du défaut. On remarque également que la densité linéaire d’îles le long du pli est
légèrement inférieure à celle des terrasses (∼ 3, 5 μm−1). La largeur du sommet
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(a) (b)

(c) (d)

F . 3.10 — Schéma de profils possibles des plis de graphite.

1 µm

F . 3.11 — La décoration des marches par les agrégats déposés montre la conti-
nuité des feuillets ente les terrasses et les plis du graphite.
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200 nm

40 nm

200 nm

117 nm

200 nm

195 nm

V^:

F . 3.12 — L’augmentation de la largeur disponible pour la diffusion au sommet
du pli conduit à une transition morphologique des îles, allant du nanofil (V⊥ ≤ 40
nm) à la fractale isotrope, du type fractale sur terrasses (V⊥ > 195 nm). La
dimension fractale des îles évolue de l’ordre de 1,1 à 1,4 le long de ce pli. Les
images MEB ont été enregistrées le long d’un même défaut de l’échantillon.
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définit la seconde dimension du Voronoï (V⊥). Plus le sommet est étendu, plus il
semble comparable pour les agrégats à une terrasse à la vue de ce libre parcours
moyen : la fractale DLA peut se développer. L’anisotropie de croissance est donc
causée par la géométrie du défaut. Cette évolution morphologique en fonction de
la largeur au sommet (Fig. 3.12), signature du passage 1D à 2D de la diffusion,
est illustrée par l’accroissement de la dimension fractale des îles en fonction de
V⊥ : pour V⊥ passant de 40 à 195 nm, Df évolue d’environ 1, 1 à 1, 4.
L’occupation par le dépôt sur le sommet est également indépendante de V⊥ :

quelle que soit la largeur, les nanostructures occupent de l’ordre de 14, 5% de la
surface du sommet alors que les fractales couvrent 9 à 10% des terrasses adja-
centes. La valeur constante de l’occupation au sommet du pli montre bien que la
surface pertinente pour la nucléation-croissance dans cette zone est V V⊥, d’où
également un accroissement de la quantité de matière par îles avec V⊥. Ceci sug-
gère que les agrégats déposés au sommet (respectivement sur les flancs) soient
contraints d’y rester et ne peuvent diffuser vers les flancs (respectivement vers
le sommet). On peut alors se demander si le confinement des agrégats est causé
par un potentiel dont l’amplitude serait fonction de la courbure : ainsi la bar-
rière à franchir par les agrégats pour la diffusion serait plus élevée aux arêtes
(points anguleux) que sur les flancs et les terrasses (zones quasi-planes). Cette
hypothèse permet également de comprendre la croissance des îles au niveau du
raccort pli-terrasse : les agrégats en mouvement sur les flancs ne peuvent sur-
monter le puit de potentiel lié à l’inclinaison du pli et sont obligés de rester sur
les flancs, d’où une croissance perpendiculaire à la ligne de défaut. On note que
le raccord n’est pas nécessairement un défaut de même nature que les marches
(liasions pendantes) puisque les agrégats peuvent y croître par endroit sous la
forme d’un fil. Cette observation renforce l’hypothèse de la continuité des gra-
phènes dans cette région. Le double confinement, à la fois au sommet et sur les
flancs, est aussi suggéré par le taux de couverture de la superstructure complète :
les îles formées à la fois sur les flancs et le sommet couvrent environ 12% de la
surface apparente du pli. Cette valeur tend vers 10% si on considère sa nature
3D (la surface réelle du défaut étant alors plus importante) et rejoint alors celle
obtenue pour les terrasses.

Les champs de contraintes périodiques

D’autres sources de contraintes du substrat induisent une croissance aniso-
trope en nanofils des dépôts d’agrégats d’argent sur le graphite. Les îles sont
alors organisées en un réseau de lignes parallèles présentant un pas de plusieurs
dizaines de nanomètres, comme celui montré en figure 3.13. Quelques îles pré-
sentent néanmoins un début de croissance fractale.

La croissance linéaire, parallèle et non perpendiculaire aux défauts montre
qu’ici encore ces défauts ont des propriétés électroniques différentes de celles
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F . 3.13 — Champ de contraintes périodiques de pas de l’ordre de 90 nm. Les
îles croissent linéairement le long des lignes de contraintes.

des marches. De façon analogue aux défauts de plis, la périodicité du réseau de
contraintes, plus que les paramètres de dépôt, pilote la nucléation-croissance des
îles. Nous reviendrons sur cette propriété dans le cas du dépôt d’agrégats enrichis
en oxydes sur les défauts du graphite (Fig. 7.19), mais nous pouvons dès à présent
en expliquer le principe.
Le pas du réseau de contraintes définit la dimension perpendiculaire de la

zone de Voronoï (V⊥) des lignes de défauts. La densité d’objets sur les lignes de
contrainte étant ici la même que celle des fractales sur les terrasses, la dimen-
sion parallèle du Voronoï (V ) sur le réseau de contrainte est celle définie par
les conditions de dépôt. La zone de Voronoï des îles formées sur les terrasses
peut être représentée par un disque, dont le rayon est le libre parcours moyen
des agrégats d’argent en diffusion (Rb). Si la pseudo-périodicité du champ de
potentiel des défauts est inférieure au libre parcours moyen défini par les condi-
tions de dépôt (défauts ponctuels si on est en nucléation hétérogène, ou D et
F pour la nucléation homogène) alors la croissance s’effectue le long des lignes
de contraintes, les îles étant d’autant plus filiformes (resp. ramifiées) que V⊥ est
inférieure (resp. supérieure) à 2Rb (c’est-à-dire sans contraintes) et les interlignes
vides. Au contraire, si cette zone de capture structurelle est plus grande que la
zone de Voronoï sans contraintes, alors les agrégats d’argent, déposés à une dis-
tance non accessible par diffusion brownienne (> Rb) des défauts linéaires, ne les
ressentent pas et nucléent avant de rencontrer le défaut. La surface présente alors
la superposition des morphologies formées sur les contraintes et sur les terrasses
(Fig. 3.14 et 3.13)

Comme pour les plis de graphite, l’anisotropie de diffusion des agrégats d’ar-
gent est ici aussi causée par la structure du défaut. Elle peut alors être mise en
exergue par le choix de la surface. En effet, en fonction de la symétrie du substrat,
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V^ 2Rb

Si V^ > 2Rb Si V^ < 2Rb

F . 3.14 — Schéma de nucléation-croissance sur une surface de graphite présen-
tant un champ de contraintes. La nucléation est pilotée par la compétition entre
la dimension perpendiculaire de la zone de Voronoï du défaut (V⊥) et la distance
accessible à l’agrégat par diffusion brownienne (Rb).

il peut exister deux barrières de potentiel pour la diffusion, correspondant à deux
directions orthogonales. La migration est décomposée en une composante paral-
lèle et une composante perpendiculaire dont les coefficients de diffusion diffèrent.
Par un choix judicieux de la température, la diffusion dans la direction la moins
favorable énergétiquement peut être bloquée. En exploitant cette propriété, Rö-
der et co. ont élaboré des nanochaînes monoatomiques à partir du dépôt d’atomes
de cuivre sur une surface de Pd(110) à 300K [Röder93].

La formation spontanée de structures nanométriques périodiques en surface
des cristaux et la croissance de nanostructures sur ces surfaces contraintes a été (et
est toujours) appréhendée par le biais de théories thermodynamiques [Shchukin99]
et de simulations [Nazzarro02] [Larsson03], respectivement. Dans les simulations,
le potentiel périodique cristallin du substrat est modulé pour modéliser les sites
de nucléation préférentiels que sont les défauts. Un défaut ponctuel est représenté
en creusant le puit de potentiel d’un site, par rapport à la valeur du potentiel
cristallin périodique, afin d’accroître l’énergie de liaison de la particule diffusante
à cet endroit. En reproduisant ce modèle sur un motif choisi, tout type de géo-
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métrie est modélisable : défauts linéaires, en damier, etc. En modélisant par cette
méthode une surface hétérogène structurée en damier [Nazzarro02], il est possible
de reproduire correctement par les simulations Monte Carlo de croissance DLA,
les superstructures observées lors d’expériences de dépôt de brome sur Cu(100)
[Fishlock00] (Fig. 3.15). En introduisant une dépendance linéaire des énergies du
puit (énergie de liaison) et du point selle (hauteur de la barrière) du potentiel en
fonction de la contrainte de surface du réseau cristallin, on peut également, par la
même méthode, représenter les effets d’une surface en extension ou en compres-
sion [Larsson03] [Brune98]. Une pente positive de la dépendance de l’énergie du
point selle pour une même énergie de liaison par site favorise la diffusion dans le
sens de la contrainte (la barrière à franchir pour un saut vers le site i+1 est plus
faible que pour le site i−1) et aboutit ainsi à la décoration par dépôt des régions
en compression. Alors qu’une pente négative pour la dépendance de l’énergie de
liaison associée à une énergie de point selle constante pour tous les sites conduit
à peupler favorablement les régions en extension (Fig. 3.16).

F . 3.15 — Image STM ( 100Å× 100Å) d’un dépôt de Br/Cu(100) après recuit à
100 ◦C pendant 10 min. On observe une nouvelle forme de reconstruction c(2×2)
du brome de dimension typique 20Å× 20Å, qui conduit à structurer le dépôt en
damier. Source [Fishlock00].

Ainsi pour ces défauts particuliers que sont les plis et les champs de contraintes
périodiques, la zone de Voronoï des îles est essentiellement pilotée par la géométrie
du défaut plus que par les propriétés intrinsèques de diffusion des agrégats et
le flux de dépôt. En diminuant la dimension transverse de la zone de capture,
il est possible d’induire une transition morphologique favorisant la croissance
anisotrope par rapport à la croissance fractale isotrope. Il est alors envisageable
de fabriquer de longs nanofils d’argent supportés par ces défauts. L’élaboration
de surfaces structurées pour la formation spontanée d’îles organisées ne peut
se concevoir sans une bonne connaissance et caractérisation de l’origine de ces
contraintes. Cette étude plus approfondie, non menée par manque de temps,
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F . 3.16 — Simulations de dépôts (a) de Ag/Ag(111) et potentiels modèles 1D
(b) correspondant à la dépendance en énergie de la position de l’adatome. La
transformée de Fourier du dépôt est représentée en (c). Les lignes pointillées re-
présentent les dépendances en énergie et contrainte des points selles (pente C SP )
et des sites de liaisons (pente CB). νi,i est la fréquence de saut de l’adatome du
site i vers le site i . En haut : surface non contrainte. En bas : CSP=0 et CB<0,
les zones en extension sont préférentiellement peuplées. Source [Larsson03].
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pourrait être en partie réalisée à l’aide d’analyses STM afin de sonder la structure
électronique du graphite au niveau des lignes de champs et des plis et montrer
ou non la présence de potentiels singuliers pour la diffusion et la nucléation des
agrégats. Une étude AFM, quand à elle, permettrait de considérer la structure
topologique des défauts de plis.
Une autre voie pour la croissance de nanofils d’argent organisés à partir du dé-

pôt d’agrégats pourrait être l’utilisation de nanotubes. Les nanotubes de carbone,
qui peuvent être jusqu’à mille fois plus long que larges, présentent en fonction
de leur caractère mono ou multiparois, un rayon de courbure allant de 0, 5 à
quelques nanomètres. Leur propriété à s’assembler en fagots pourrait permettre
après dépôt des agrégats d’argent, la formation de réseaux de nanofils d’argent
parallèles. On pourrait même entreprendre à l’aide d’un STM, d’organiser selon
un motif désiré, les nanotubes disposés sur la surface de graphite, avant le dépôt
d’agrégats.



94
Le dépôt d’agrégats d’argent pur sur surface de graphite : influence de la taille

des agrégats préformés et des défauts de surface



Chapitre 4

Stabilité thermique des fractales
d’argent

”Les formes s’effaçaient et n’étaient plus qu’un rêve,
Une ébauche lente à venir,
Sur la toile oubliée, et que l’artiste achève
Seulement par le souvenir.
(...)
Alors, ô ma beauté ! dites à la vermine
Qui vous mangera de baisers,
Que j’ai gardé la forme et l’essence divine
De mes amours décomposés !”
de C. Baudelaire, Les Fleurs du Mal XXIX.

Ainsi que nous l’avons présenté précédemment, le dépôt sur une surface de gra-
phite d’agrégats de plusieurs centaines d’atomes d’argent aboutit à la croissance
de formes hors-équilibre d’un point de vue thermodynamique et morphologique.
Les fractales d’argent tendent à relaxer cet excès d’énergie ce qui s’accompagne
d’une modification morphologique ; la forme minimisant l’énergie de surface pour
un volume donné étant une sphère. L’évolution temporelle des processus de re-
tour à l’équilibre de ces édifices atomiques étant propre à chacun d’entre eux,
l’étude des modifications morphologiques en fonction du temps doit permettre
de dégager les processus dominants et les énergies associées. La comparaison des
techniques d’imagerie des échantillons après transfert sous vide ou à l’air nous
montre que les échelles de temps d’évolution des dépôts d’agrégats d’argent pur
sont très grandes devant le temps de dépôt en raison des énergies d’activation
impliquées. Une méthode pour obtenir un temps raisonnable d’étude est alors
d’activer thermiquement les processus atomiques en chauffant les échantillons
après dépôt.
Nous revenons dans un premier temps sur les expériences originales de retour

à l’équilibre des nanofractales supportées ainsi que sur les modèles et simulations
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proposés pour interpréter les changements de forme observés. Nous poursuivons
en présentant les expériences de relaxation thermique des fractales d’argent qui
sont, à notre connaissance, les premières à montrer l’état asymptotique de la
relaxation.

4.1 Les premières expériences et simulations de
relaxation thermique des fractales : «coar-
sening» et fragmentation

Lors du recuit bref à 650 K du dépôt atomique d’or sur une surface de
Ru(0001)[Hwang91], les fractales bidimensionnelles formées voient leurs bras s’élar-
gir par diffusion périphérique des atomes ; leur densité et leur volume restant in-
changés. En augmentant la température de chauffage (1100 K), les modifications
morphologiques sont encore plus considérables : les îles coalescent entre elles pour
former de larges structures interconnectées. Cette différence de forme est la si-
gnature d’un changement dans le mécanisme dominant de la relaxation pour ce
système : à 1100K, le processus de relaxation prépondérant n’est plus la diffusion
de bord mais l’évaporation-condensation.

L’élargissement des bras observé à 650K pour le système Au/Ru(0001), qui
peut être considéré comme une perte de la finesse de grain de la fractale (coar-
sening en anglais), est la caractéristique essentielle de la relaxation des formes
fractales. Ce phénomène, analogue à celui observé dans les procédés de fabrication
des matériaux tels que les céramiques et les aérogels par exemple, est bien repré-
senté par les simulations. Une première approche consiste à ne considérer que les
lois mathématiques, à savoir l’invariance d’échelle de la fractale et la conservation
de la matière, c’est-à-dire ignorer les propriétés physiques du système comme la
viscosité, la cinétique etc [Sempéré93]. Ce raisonnement conduit à une contraction
d’ensemble de l’objet (Fig. 4.1) selon les caractéristiques suivantes :
— le rayon de coupure ξ augmente
— le rayon de giration Rg diminue
— la dimension fractale est conservée, tant que ξ etRg ne sont pas trop proches
La description est ici statique.

L’introduction des processus physiques de retour à l’équilibre (Fig. 2.13) per-
met d’aboutir à une évolution temporelle des paramètres fractals. Dès lors la
description se complique, la cinétique et la morphologie du changement de forme
mené par la relaxation étant différente en fonction des mécanismes considérés.
Ainsi l’évolution qualitative prédite dans le cas purement mathématique semble
décrire la relaxation par flux visqueux, alors que celle pilotée par la diffusion de
bord n’engendre pas une contraction d’ensemble de l’objet mais sa fragmentation
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F . 4.1 — Répresentation 2D de la relaxation d’une forme fractale par lois
d’échelle. Source [Sempéré93].

F . 4.2 — Simulations de la relaxation d’une fractale modèle par flux visqueux
(en haut) ou par diffusion périphérique (en bas). Sources [Olivi96] [Thouy97].
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a b

c d

F . 4.3 — Evolution morphologique d’une fractale 2D par relaxation thermique
prenant en compte l’évaporation-condensation et la diffusion périphérique. Source
[Irisawa95].

(comme principale différence) ; chaque fragment relaxant ensuite sous la forme
d’un disque (Fig. 4.2).
Soient α, β et γ, les exposants régissant respectivement l’évolution temporelle

de ξ, Rg et P (le périmètre de la fractale). Les mêmes auteurs déduisent pour le
flux visqueux : α = −γ = 1 et β = Df−2

Df
[Olivi96]. Dans le cas de la diffusion

périphérique, les bras s’élargissent également mais le rayon de giration restant
constant, la fractale se fragmente en une série de disques, d’autant plus nombreux
et polydisperses que Df est grand, mais avec une conservation de la répartition
de la masse. Le rayon de giration décroît légèrement à la fin du processus. Dans
ce cas : α = 0, 25, β = 0 et γ =

1−Df
2Df

[Thouy97]. Irisawa et co. notent la

même évolution dans leur simulations Monte-Carlo (Fig. 4.3) mais avec γ = 1−Df
4

[Irisawa95] (l’exposant γ dans ce cas n’est pas issu de mesures propres mais déduit
à partir de la mesure de α et des lois d’échelle). D’une manière générale, la quasi
constance du rayon de giration lors de la relaxation est la signature observée
expérimentalement.

Que le rayon de giration soit conservé ou non ne relève conceptuellement
parlant pas du détail puisqu’il en va de la brisure ou non de l’invariance d’échelle
lors du processus. Cette conséquence a donné lieu à de nombreux travaux, qui ne
sont pas unifiés à ce jour, bien que menés en partie par les mêmes auteurs.
Ainsi Conti et co. montrent que dans le processus de coarsening, la conserva-

tion simultanée de la répartition de la masse et du rayon de giration de la fractale
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est la signature du caractère essentiellement local du transport de masse, et a pour
conséquence directe que le coarsening n’est pas invariant d’échelle [Conti98]. En
se concentrant sur le coarsening contrôlé par la diffusion et en utilisant pour ce
faire l’équation Cahn-Hilliard1, ils déduisent : α = −γ = 0, 19 − 0, 20 et β = 0.
Leur valeur de γ est plus proche de celle de [Olivi96] que de [Irisawa95], pour
le cas Df = 1, 7. La brisure de l’invariance d’échelle implique l’existence d’une
seconde échelle de longueur caractéristique du système : en plus de la largeur
des ramifications, leur longueur ζ est à considérer et évolue dans le temps avec
un exposant propre. Cette longueur croît plus rapidement que ξ selon une loi
d’échelle :

ξ(t)ζ2(t) ∼ t

d’où un exposant δ estimé à 0, 39 pour ζ [Conti00]. En considérant l’objet
comme une série de bras individuels, les auteurs extraient de façon générale,
pour un squelette de dimension fractale Df :

ξ(t) ∼ t
Df−1
Df+1

ζ(t) ∼ t
1

Df+1

P (t) ∼ t
−Df−1
Df+1

Rg(t) = Rg(t = 0)

Pour Df = 1, 7, ces exposants diffèrent de ceux présentées précédemment
mais sont identiques à ceux déduits en ajustant les évolutions temporelles pour
les petites distances non pas par une loi de puissance pure (comme effectuée aux
distances intermédiaires) mais par une loi de puissance corrigée de la forme :

a(t) =
tα +Aa
Ba

Pour ce processus, il n’existe pas de forme à priori pour la correction de la
loi de puissance, mais puisque celle-ci s’adapte bien au problème présent, les au-
teurs la considèrent comme empirique. Ils relèvent ainsi la nécessité de distinguer
différents régimes pour la relaxation en fonction de la longueur de diffusion ld
du processus qui varie avec le temps comme t

1
2 . Pour les distances inférieures à

ld, le processus de relaxation est le coarsening Laplacien, dont une description
simple est la suivante : les petits bras de la fractale se contractent dans leur
ensemble et disparaissent en injectant leur matière dans les bras supérieurs. Ce
phénomène explique que ζ varie plus rapidement que ξ et que l’exposant associée

1L’équation Cahn-Hilliard est une équation de continuité dans laquelle le flux est associé
au gradient du potentiel chimique μ, lui même dérivé de la fonctionelle Ginzburg-Landau pour
l’énergie libre. Cette équation est donc une description essentiellement locale du système.
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soit proche de 1
3
. En effet, l’injection de matière produit des ondulations d’in-

terface des bras supérieurs. Si on suppose l’invariance dynamique d’échelle pour
des distances comprises entre ξ(t) et ld(t), à l’instant t, les ondulations ayant une
longueur d’onde inférieure à ∼ t

1
3 ont disparu [Lifshitz61] ; la longueur d’onde

typique d’ondulation des bras est à ce moment de l’ordre de t
1
3 . Les auteurs en

extraient de nouvelles estimations des exposants : α = −γ = 0, 21− 0, 22, β = 0
et δ = 0, 30 − 0, 32 [Lipshtat02]. Ils conclu sur une convergence de l’exposant
γ pour les différents travaux reportés dans [Conti98] [Irisawa95] [Thouy97] sans
réellement commenter les légères différences entre les prédictions, en particulier
celles issues de leur propres travaux dans [Conti00].
Cette brisure d’invariance d’échelle se rencontre par exemple dans les expé-

riences de relaxation des fractales d’huile [Sharon03]. La fractale est ici créée en
insufflant de l’air au centre d’une fine couche d’huile disposée entre deux plaques
de verre et possède une dimension fractale de l’ordre de 1, 7. Une fois l’injection
d’air coupée, la fractale relaxe par la tension de surface et son évolution est en-
registrée en fonction du temps : les ramifications s’élargissent et se fragmentent
alors que le rayon de giration reste quasi-constant. Les auteurs définissent comme
seconde échelle de longueur caractéristique la demi-distance entre deux bras ad-
jacents et déterminent les exposants :

ξ(t) ∼ t0,22±0,02

ζ(t) ∼ t0,31±0,02

Ces résultats sont tout à fait en accord avec [Lipshtat02]. L’utilisation de la
fractale d’huile comme motif initial pour les simulations conduisent au même
exposant pour ζ mais sur une évolution plus rapide de ξ (α = 0, 24 ± 0, 01)
[Conti04]. En introduisant une dépendance temporelle de α, Conti et co. montrent
que cet exposant est en voie d’atteindre aux temps longs la valeur Lifshitz-Slyozov
de 1

3
.
Que la forme fractale relaxe selon deux grandeurs qui évoluent différemment

dans le temps a pour conséquence essentielle de garder en mémoire dans l’ob-
jet les conditions morphologiques initiales, contrairement au cas d’un système
purement invariant. Ceci laisse supposer la possibilité de pouvoir «dater» les
fractales ainsi que remonter à leur morphologie initiale, en mesurant ξ et ζ aux
temps longs. Cette propriété n’est pas sans intérêt à la vue de l’universalité des
formes fractales que ce soit en géologie, dans le milieu stellaire ou encore en can-
cérologie. Néanmoins une détermination précise de l’âge de la fractale nécessite la
compréhension de l’évolution morphologique aux temps courts, c’est-à-dire avant
l’instauration des lois d’échelle.

Une partie des auteurs cités précédemment se sont également penchés sur le
problème de la conservation de l’invariance d’échelle et montrent que celle-ci est
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valable pour les systèmes présentant un retour à l’équilibre piloté par l’interface
avec un paramètre d’ordre conservé cette fois-ci globalement [Peleg01]. Cette
famille de systèmes globalement conservés se rencontre par exemple pour les
dynamiques de sublimation/dépôt d’un solide et sa vapeur contenus dans une
enceinte maintenue en dessous de la température de fusion, ou encore à la surface
d’un solide dont les fluctuations nanométriques sont pilotées par l’attachement
et le détachement. Dans le cas d’une structure fractale, aucune expérience de
coarsening mené par l’interface n’a été mise en évidence.
L’énergie du système est alors exprimée à l’aide de la fonctionelle de Ginzburg-

Landau comme précédemment mais la dynamique de l’évolution de la densité est
décrite via le gradient de la fonctionelle. L’équation d’évolution est ainsi non-
locale et la prédiction des exposants aux temps intermédiaires qui en découle
alors est :

ξ(t) ∼ t
1
2

P (t) ∼ t−
1
2

Rg(t) ∼ t
Df−2
2Df

Les auteurs notent la différence entre leur prédiction pour P (t) et celle ob-
tenue par [Irisawa95] au moyen de simulations Monte-Carlo, sans toutefois les
commenter réellement2. De notre côté, on remarque que les exposants ici sont
exactement la moitié de ceux prédits par Jullien et co. pour le flux visqueux
[Olivi96]. Quand à l’origine du conflit, la conservation ou non du rayon de gira-
tion, l’exposant donné ici (0, 09 pour Df = 1, 7) est trop faible pour être mesuré
correctement. Les auteurs proposent également une dépendance temporelle des
exposants eux-mêmes que nous n’aborderons pas. Finalement ils tentent de réunir
les deux approches (brisure ou non de l’invariance d’échelle) : une interprétation
proposée est que l’écrantage causé par le Laplacien dans l’approche locale in-
hibe les dynamiques du transport de masse à grande échelle et conduit ainsi à la
structure «gelée» de la fractale pour les grandes dimensions [Lipshtat02].
Pour conclure cette section, nous mettons l’accent sur la diversité des prédic-

tions des évolutions temporelles des paramètres décrivant les fractales bidimen-
sionnelles en fonction de l’approche adoptée (Fig. 4.4), en particulier le débat
autour de la brisure ou non de l’invarience d’échelle dynamique lors du processus
de coarsening. Les auteurs ayant traîté les deux aspects ne sont pas parvenus à
les unifier. Le fait troublant est qu’ils effectuent le même constat d’un rayon de
giration quasi-constant mais n’en tirent pas les mêmes conclusions.

Au sein du groupe, les premières expériences de relaxation thermique furent
réalisées sur les fractales d’antimoine. Lors du recuit, la distribution et le volume

2Plutôt qu’un commentaire [Peleg01] «conseillent» à [Irisawa95] d’analyser plus attentive-
ment leurs données, convaincus que la valeur de ces derniers convergeront alors vers la leur.
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-(0,21-0,22)00,21-0,22[Lipshtat02]

-0,50,5[Peleg01]

0[Conti00]

-(0,19-0,20)00,19-0,20[Conti98]

00,25
[Thouy97]
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F . 4.4 — Tableau récapitulatif des exposants d’évolution temporelle des para-
mètres fractals d’après les différents modèles.

des îles sont conservés mais leur forme se modifie : les bras s’épaississent au fur et
à mesure de la relaxation, d’autant plus que la température de recuit est élevée,
et la fractale se fragmente en conservant la répartition de la masse. L’analyse de
l’évolution morphologique des îles en fonction du temps pour une température
de recuit de 180◦C met en évidence un effet de seuil pour la relaxation : dans les
premiers temps, la largeur des bras évoluent peu, puis le changement de forme
s’accélère révélant l’activation du processus de diffusion périphérique pour le re-
tour à l’équilibre (ξ(t) ∼ t 14 ) [Bréchignac03]. L’augmentation de la température
de relaxation à 200◦C semble montrer une bifurcation entre les processus : deux
familles de données pour ξ(t) se distinguent dont les pentes sont respectivement
associés à la diffusion périphérique et au flux visqueux [Le Roux02].

A notre connaissance, aucune expérience de retour à l’équilibre des formes
fractales piloté par la diffusion de bord n’a montré le stade asymptotique révélé
par la relaxation complète de la distribution de fragments de tailles arbitraires.
Nous allons maintenant présenter l’étude de la stabilité des fractales d’argent
pur sur surface de graphite que nous avons menée jusqu’à ce stade ultime de la
relaxation thermique.
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4.2 Le coarsening des fractales d’argent : au bout
de la relaxation thermique

4.2.1 Le protocole expérimental

La localisation géographique des outils d’imagerie des échantillons ne nous
permet pas de suivre l’évolution morphologique d’un objet individuel au cours
du recuit du dépôt. Nous ne pouvons en effet qu’observer pour des conditions
de recuit données (temps, température) le comportement de l’ensemble des frac-
tales supportées par le substrat. Nous ferons donc l’hypothèse que le phénomène
de relaxation est ergodique, c’est-à-dire que les résultats obtenus à partir des
moyennes d’ensembles (statistiques) ont la même signification que les valeurs
moyennes temporelles.

Plusieurs températures et temps de recuit ont été explorés. Nous nous sommes
assurés de travailler dans une gamme de températures rendant négligeable l’éva-
poration des atomes d’argent : la pression de vapeur de l’argent pour des tempé-
ratures allant de 200 à 400◦C varie de 10−25 à 10−16 bar [Knacke91]. Pour chaque
couple (t, T ), un dépôt identique ( n = 800, θ = 3MC et F = 0, 5 MC/min)
a été réalisé sur chacun des deux substrats disponibles : l’un est recuit à l’aide
de l’étuveur tandis que l’autre est sorti à l’air immédiatement après dépôt. Ce
dernier sert de référence puisqu’il représente l’état morphologique des fractales
au début du recuit et est utilisé pour déterminer ξ0 = ξ(t = t0) (t0 étant le temps
de référence à partir duquel le second échantillon est chauffé). La détermination
de la largeur initiale des bras pour chaque couple (t, T ) permet de réduire la
dispersion des résultats. En effet, ξ0 peut différer d’une session expérimentale à
l’autre en raison de la dispersion du flux, de la taille moyenne ou encore de la
largeur de la distribution des agrégats déposés.

Dans un premier temps nous avons mené une série d’expériences avec une tem-
pérature de recuit fixée à 280◦C (553 K) afin d’étudier l’évolution temporelle de
la forme fractale et estimer l’exposant associé à la relaxation. Nous avons ensuite
emprunté la voie contraire en ajustant cette fois-ci la température pour un temps
de recuit donné constant (ici une heure) jusqu’à atteindre l’état asymptotique
de la relaxation des fractales d’argent. Notre but est de dégager le paramètre
pertinent pour le changement de forme des fractales : est-ce uniquement l’énergie
totale fournie au système pendant le recuit ou bien la manière dont cette énergie
est apportée.
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(b)

(d)

1 µm(a)

(c)

(e) (f)

F . 4.5 — Images MEB de l’évolution morphologique lors du recuit à 280 ◦C
pendant 5 min (b), 15 min (c), 30 min (d), 60 min (e) et 120 min (f). Le
dépôt (a) est le dépôt de référence associée à (f).



4.2 Le coarsening des fractales d’argent : au bout de la relaxation thermique 105

4.2.2 Les résultats expérimentaux

Evolution morphologique en fonction du temps pour une température
de recuit donnée

Pour les expériences menées à 280◦C, les temps de recuit ont été de 5, 15, 30,
60 et 120 min. L’évolution des fractales d’argent est montrée en figure 4.5. Dans
les premiers stades du recuit, la densité des fractales sur le substrat et la réparti-
tion de leurs masses restent inchangées. Les bras s’élargissent et se fragmentent.
Les fragments continuent ensuite de relaxer individuellement. En figure 4.6 sont
représentés les histogrammes S/P pour le couple (120 min, 280◦C) et son dépôt
de référence, c’est-à-dire (0, 25◦C). On observe le passage d’une distribution de
largeurs de bras relativement fine (la dispersion est de l’ordre de celle de la taille
de la distribution d’agrégats déposée) à une distribution très large et aléatoire,
signature du coarsening et de la fragmentation des formes fractales [Thouy97].
La fragmentation des bras montre que le flux visqueux n’est pas le mécanisme
dominant pour la relaxation à cette température. L’évaporation-condensation
des atomes étant négligeable à cette température, nous pouvons déjà à ce stade
conclure que la relaxation des fractales d’argent est pilotée dans ces conditions
par l’autodiffusion de surface des atomes le long des bras.
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F . 4.6 — Histogrammes de S/P associés aux dépôts (a) (en clair) et (f) (en
foncé) de la Fig. 4.5. Les bras, dont la distribution de largeurs initiale est étroite,
évoluent lors du recuit vers une large distribution de fragments de tailles arbi-
traires.

Examinons quantitativement l’évolution temporelle de la largeur des bras pour
les échantillons de la figure 4.5 (Fig. 4.7).
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F . 4.7 — Evolution temporelle du rapport entre la largeur des bras recuits et
celle initiale (sans recuit) pour les dépôts de la Fig. 4.5, représentée en échelle
logarithmique. Les barres d’erreur sont associées à l’écart-type de la distribution
de ξ/ξ0 pour chaque expérience. Aux temps intermédiaires, le changement mor-
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Aux temps intermédiaires (t ≥ 15 min), l’évolution morphologique des bras
suit une loi de puissance avec un exposant α = 0, 20 ± 0, 01. La donnée pour
t = 5 min n’est pas considérée pour l’ajustement car elle fait partie du régime
transitoire aux temps courts. Le manque de données pour ce régime ne nous
permet pas de tenter un ajustement par une loi de puissance corrigée. L’exposant
estimé ici pour la relaxation des nanofractales d’argent est proche de celui prédit
par [Conti98] [Lipshtat02]. Néanmoins nous nous devons de rester prudents dans
notre comparaison avec les simulations. En effet, nous mettons l’accent sur la
forme tridimensionnelle des fractales d’argent formées sur le graphite alors que
toutes les simulations ont été réalisées à partir de systèmes à deux dimensions.
Dans le cas tridimensionnel, le problème est plus complexe en raison de l’existence
du second rayon de courbure de la structure fractale et à notre connaissance il
n’existe pas à ce jour de simulations testées dans ce cadre.

Evolution morphologique en fonction de la température pour un temps
de recuit donné

Une fois l’évolution temporelle caractérisée, nous avons procédé à une série
d’expériences pour analyser l’effet de la température sur la relaxation des formes
fractales. Nous avons fait varier la température de recuit d’un dépôt à l’autre
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(a) (b)

1 µm(c) (d)

F . 4.8 — Images MEB de l’évolution morphologique des fractales d’argent après
60 min de recuit à T ∼ 488 K (b), 553 K (c) et 686 K (d). (a) est le dépôt de
référence de (b).
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en gardant constant le temps pendant lequel nous activons thermiquement le
changement de forme, à savoir une heure.
La description de la relaxation des fracales d’argent lorsque que la tempéra-

ture augmente (Fig. 4.8) est qualitativement identique à celle observée lors des
expériences d’évolution temporelle. Remarquons que pour le recuit (60 min, 686
K) (Fig. 4.8.d et Fig. 4.9), la relaxation est totale : la surface présente une popu-
lation de fragments de tailles arbitraires ayant tous atteint une forme d’équilibre.
Il est alors difficile de dégager le souvenir du squelette fractal initial, y compris
l’existence des zones de Voronoï.
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F . 4.9 — Histogrammes du diamètre D des fragments du dépôt (d) et de la
largeur ξ0 des bras de référence (dépôt (a)) de la Fig. 4.8.

L’évolution quantitative de la largeur des bras est représentée en figure 4.10.
Le changement de forme procède en trois étapes : les températures définissant

les trois régimes sont données par l’intersection de la tangente au point à mi-
hauteur (T0 515K) avec les asymptotes, soit T1 434K et T2 596K, c’est-à-
dire respectivement 0, 35 et 0, 48 fois la température de fusion de l’argent massif,
ce qui est bien plus bas que le rapport 2

3
Tf . Pour T < T1, l’energie apportée au

système par le recuit n’est pas suffisante pour activer notablement les processus
atomiques dans la fenêtre de temps d’observation : la largeur des bras reste quasi-
constante. La région comprise entre T1 et T2 définit le régime actif de la relaxation
pour ces conditions expérimentales : toute variation d’apport énergétique externe
entraîne un changement morphologique important de la fractale d’argent. On
assiste à une transition de forme que l’on peut associer à une transition de phase
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F . 4.10 — Evolution de la largeur des bras fractals en fonction de la température
de recuit pour t = 60 min. L’intersection de la tangente à mi-hauteur et des deux
asymptotes définit les différents régimes thermiques pour la relaxation. La courbe
en «S» n’est donnée qu’à titre de guide.

du système. L’apport de chaleur dans cette région augmente fortement la mobilité
en surface des îles. Les fractales passent alors de l’état solide à l’état de fusion
de surface [Frenken86] [Kofman89] [Lai96]. Elles présentent alors un coeur solide
enveloppé d’une couche liquide de faible épaisseur. L’épaisseur de la couche liquide
augmente avec la température, c’est-à-dire que la transition ordre-désordre de la
surface est une transition du second ordre. La transition solide-liquide du premier
ordre a lieu à la température de fusion mais sa contribution est d’autant plus
faible que les particules sont petites. La transition de forme étant une image
de cette transition de phase, elle nous permet d’estimer ou du moins d’encadrer
la température de fusion de surface mais la représentation de la figure 4.10 ne
doit pas être interprétée comme une courbe calorimétrique. Cette évolution se
poursuit jusque T = T2, température pour laquelle les fragments ont acquis une
morphologie presque définitive. Dans le régime T > T2, les fragments évoluent
lentement vers l’état asympotique en adoptant une forme d’équilibre : la surface
de graphite présente une collection de cristaux d’argent de tailles diverses (Fig.
4.11).
Plaçons-nous dans le régime actif de la relaxation, soit pour T1 < T < T2, afin

d’analyser la loi d’Arrhenius associée à ce processus. A cette fin, nous représentons
la dépendance logarithmique de ξ

ξ0
en fonction de l’inverse de la température

(Fig. 4.12). Elle suit une droite dont la pente est de l’ordre de −1980 K−1. Nous
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200 nm

F . 4.11 — Collection de cristaux d’argent après recuit à 686 K pendant 60 min
(détail d’un dépôt de type (d) de la Fig. 4.8).
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F . 4.12 — Evolution de la largeur des bras en fonction de l’inverse de la tempéra-
ture en échelle semi-logarithmique, après 60 min de recuit. L’énergie d’activation
du processus est déduite à partir de la pente de la droite, soit Ea= 0 , 17 ± 0, 05
eV .
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pouvons donc décrire l’évolution morphologique dans ce régime comme :

ξ

ξ0
∼ e−

Ea
kbT

avec :

Ea = 0, 17± 0, 05 eV
Si l’on considère les états asymptotiques sur l’échelle de taille du système,

nous pouvons tout d’abord noter que cette valeur est bien inférieure à l’énergie
de liaison du dimère d’argent en phase gazeuse et à l’énergie de cohésion du solide
massif (respectivement E = 1, 68 et 1, 89 eV ). Cette différence vient principale-
ment du fait que les atomes intervenant dans la relaxation des fractales sont les
atomes situés en surface de l’édifice et non les atomes de volume, plus fortement
liés. L’énergie d’activation déterminée ici est également fortement plus faible que
celle associée au coefficient d’auto-diffusion de l’argent, E = 1, 91 eV , mesurée
pour des températures supérieures (entre 630 et 935◦C) à celles explorées dans
nos expériences [Tomizuka56]. L’énergie d’activation estimée ici pour une gamme
de températures de l’ordre de 430 à 600 K est deux fois plus faible que la valeur
déduite par Bardotti et co. à partir de l’étude d’îles bidimensionnelles d’argent
sur Ag(100) par diffraction d’électron, mais pour des températures plus basses,
soit E = 0, 40± 0, 04 eV pour T compris entre 170 et 295 K [Bardotti98].
Il est plus pertinent de comparer l’énergie d’activation estimée ici avec celles

issues de systèmes pilotés par la diffusion de surface comme dans le cas de la crois-
sance de grains d’argent par recuit, étude effectuée en particulier par Dresser et co.
Ces derniers ont suivi l’évolution d’un film mince d’argent déposé sur du nitrure
de silicium amorphe. Ce dépôt, épais comparé aux nôtres (80 nm), présente une
distribution bimodale de grains. Le diamètre moyen des grains dits normaux est
de 14 nm après dépôt et évolue jusqu’à 90 nm pour un recuit à 350◦C. Les grains
dits anormaux, plus larges, ont une taille de référence de 100 nm et un diamètre
final de l’ordre de 250 nm après la même phase de recuit. Les auteurs déduisent de
leurs mesures une énergie d’activation de 0, 274 eV pour la croissance des grains
anormaux, ainsi que D0 = 8, 67.10−13 cm2.s−1 pour le coefficient d’autodiffusion
des grains d’argent dans ce cas [Dannenberg00]. L’énergie d’activation associée
aux grains normaux est plus élevée avec Ea = 0, 53 eV [Dresser00]. Le processus
de croissance des grains dans les deux cas semblent être la diffusion de surface.
Dans ce cas, le calcul de l’exposant temporel de leur évolution donne α = 1

3
. On

remarque que l’évolution de la taille des grains normaux devient notable à partir
de 175◦C, soit 448 K, température tout à fait comparable à celle que nous obser-
vons pour l’activation du coarsening (T1 = 434 K). La comparaison directe de

ξ
ξ0

pour les deux systèmes n’a ici pas de sens en raison par exemple des différences
morphologiques et surtout de la croissance par coalescence des grains dans les
expériences de Dresser et co. alors que dans notre cas la quantité de matière par
objet reste constante au cours du processus.
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Au terme de cette première partie, nous avons décrit comment piloter la forme
finale des dépôts par les paramètres de la source (taille des agrégats, flux et taux
de couverture du dépôt) et par ceux du substrat (défauts du graphite). Nous
nous sommes ensuite intéressés à la stabilité des fractales d’argent pur face à
une activation thermique. L’objet de la seconde partie est d’étudier les consé-
quences d’une perturbation chimique de la brique élémentaire sur les processus
de diffusion, nucléation, croissance et restructuration. L’introduction d’impure-
tés au sein des agrégats d’argent peut-elle conduire également à une transition
morphologique ?



Deuxième partie

Impuretés et Morphologies





Dans cette seconde partie, nous nous attachons à étudier les modifications
morphologiques induites par la perturbation chimique des agrégats d’argent pré-
formés. Le dépôt d’agrégats d’argent pur conduit à la formation de nanofractales
sur le graphite. La présence d’une impureté, il s’agit ici d’oxydes, dans les agrégats
d’argent déposés influe sur les différentes étapes de la construction des nanostruc-
tures et conduit à des caractéristiques radicalement nouvelles tant sur la densité
des îles que sur leur morphologie. Ceci est illustré en portant sur un même dia-
gramme ces caractéristiques (Fig. 4.13). En raison des conditions expérimentales
décrites plus loin, deux axes de pollution sont représentés : l’un concerne la nu-
cléation réactive des agrégats d’argent en présence uniquement de O2 ; l’autre
pour un mélange gazeux MoO3 + O2, la quantité de MoO3 augmentant le long
de l’axe. Le point essentiel est une variation brutale de la densité d’îles et de leur
morphologie, au-delà d’une quantité critique de pollution.

Quelle que soit la nature de la pollution, pour une faible quantité d’impuretés
incorporées aux agrégats d’argent, les îles formées présentent la même densité
que dans le cas des dépôts d’agrégats d’argent pur, de l’ordre de 1 μm−2. Leur
morphologie présente un squelette fractal. En revanche, les bras sont sectionnés
en nombreux fragments. Sur l’axe de pollution O2, ces fragments sont en particu-
lier relaxés, monodisperses et équidistants. En raison du faible collage de O2 sur
les agrégats d’argent, on ne peut prolonger cet axe du « morphodrome». Quelle
que soit la pression de O2, seules quelques molécules s’adsorbent sur les agrégats
[Schmidt03-2]. De plus, après interaction avec le laser, un seul atome d’oxygène
subsiste sur les agrégats d’argent (indiqué par les flèches sur le spectre corres-
pondant de la Fig. 4.13). De ce fait, on ne note pas d’évolution des spectres de
masse. Pour accroître la quantité d’oxygène incorporée aux agrégats, il est néces-
saire d’utiliser un médiateur, ici MoO3. On se situe alors sur l’axe de pollution
MoO3 + O2. Lorsque l’on se déplace sur cet axe, deux régimes morphologiques
sont rencontrés :
— à faible pollution, les îles présentent une forme fractale fragmentée avec une
densité analogue au cas des dépôts purs.

— lorsque la pollution est au delà d’une valeur critique εc, la densité d’îles
devient très supérieure à celle des fractales d’argent pur : la nucléation est
alors homogène. De plus, la morphologie radicalement différente présente
une forte anisotropie de croissance.

Ces deux régimes se distinguent également dans l’aspect des spectres de masse
à fort flux laser : la transition s’identifiant à l’apparition d’une masse en quasi-
coïncidence avec Ag+8 dont l’intensité est sensiblement plus élevée que Ag

+
9 . Il

s’agit de Ag+(Ag2MoO4)2. Dans le régime surcritique, la série Ag+n est presque
inexistante. Ce changement de phase dans les agrégats observable via la spectro-
métrie de masse se traduit par un changement drastique de la morphologie des
îles. Cette corrélation entre stœchiométrie et morphologie montre également que
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F . 4.13 —Morphodrome des dépôts d’agrégats d’argent ( θ = 2MC) en fonction
de la nature de la pollution (voir texte). Echelles des images : pour les fractales,
1 , 5 cm = 500 nm, pour la nanochaîne, 2 cm = 50 nm.
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les spectres de masse sont moins sensibles à la pollution que les morphologies :
dans la région sous-critique, la forme fractale est fortement altérée alors que le
spectre de masse (à faible résolution) sont semblables à celui obtenu dans le cas
pur.

Dans un premier chapitre, nous présentons la nucléation réactive des agrégats
d’argent enrichis en oxydes. Puis nous étudions le phénomène de fragmentation
des fractales d’argent en présence d’une très faible concentration d’impuretés
en oxygène. En nous plaçant sur l’axe MoO3 + O2 et en augmentant la quan-
tité d’oxygène injectée pour travailler au delà de la valeur critique, nous nous
concentrons dans un troisième chapitre sur la croissance de formes nouvelles : les
nanochaînes qui se distinguent des fractales d’argent de part leur grande densité
et leur morphologie fortement anisotrope.
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Chapitre 5

La nucléation réactive des
agrégats d’argent enrichis en
oxydes

”La chimie, ça colore la vie !”

L’argent est un élément peu oxydable que ce soit à l’échelle des nanoparticules
ou macroscopique. Pour travailler dans le régime de pollution surcritique, il a été
nécessaire de disposer d’un médiateur pour accroître l’oxydation des agrégats
d’argent par nucléation réactive. Des considérations de réalisation expérimentale
nous ont amené à opérer en présence d’oxyde de molybdène. Le mélange gazeux
Ag − MoO3 − O2 est source de complications mais il nous a permis de nous
confronter à un domaine très riche d’intérêt : celui des molybdates métalliques.
Les molybdates métalliques constituent une classe de matériaux d’un grand

intérêt dans l’industrie, pour leurs propriétés optiques, électriques, mécaniques,
chimiques etc. A titre d’exemple, on peut citer les films minces de Ag2MoO4
qui présentent une faible friction même à température élévée [Gulbiński03] ; les
molybdates d’argent Ag2MoO4, Ag2Mo2O7 et Ag2Mo4O13 pour leur compati-
bilité chimique entre électrodes métalliques et céramiques [Valant00] ; les verres
ioniques à base d’oxydes d’argent et de molybdène pour leur propriété de superio-
nicité pour la conduction des ions argent [Adams00]. Dans le domaine automobile,
les alliages Ag-Mo sont couramment utilisés dans la fabrication des démarreurs
et des systèmes de freinage. Les propriétés catalytiques des particules d’oxydes
à base de molybdène sont également largement mis en oeuvre dans l’industrie
pétrochimique pour le raffinage du pétrole. On a donc cherché à les synthétiser
par différentes méthodes y compris dans le domaine des dimensions réduites :
nanofils [Cui04], nanobarreaux [Satishkumar00], vésicules [Liu03]. Ceci a justifié
une étude approfondie de la synthèse de ces molybdates dans notre expérience,
c’est-à-dire à l’échelle nanométrique.
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Dans ce chapitre, nous présentons tout d’abord les propriétés du diagramme
de phase du système Ag2O − MoO3 du point de vue macroscopique, utiles à
l’interprétation de nos résultats. Puis nous caractérisons la nucléation réactive
des agrégats d’argent en présence des différents réactants que sont O2, MoO3 et
le mélange de ces deux espèces.

5.1 Le diagramme de phase du système Ag2O −
MoO3

Sans se perdre dans trop de considérations métallurgiques, la lecture des tra-
vaux de E. Wenda sur le diagramme de phase du système Ag2O-MoO3 [Wenda90]
est d’un grand intérêt pour la compréhension ultérieure de la formation et de la
stabilité des agrégats d’argent enrichis en oxydes. Ce dernier a étudié les réactions
à haute température d’un mélange de poudres de MoO3 et Ag2O en proportions
variables, soumis à différents cycles de recuit à l’air et refroidissement et construit
le diagramme de phase représenté en figure 5.1. Trois phases de molybdate d’ar-
gent apparaissent pour des rapports molaires (MoO3 : Ag2O) du mélange bien
déterminés :
— Ag2Mo4O13 pour un rapport 4 : 1 (Tf = 809K)
— Ag2Mo2O7 pour 2 : 1 (Tf = 789K)
— Ag2MoO4 pour 1 : 1 (Tf = 849K)

Pour les mélanges déficitaires en Ag2O, trois eutectiques apparaissent
dans le système :

— MoO3/Ag2Mo4O13 (801K)
— Ag2Mo4O13/Ag2Mo2O7 (781K)
— Ag2Mo2O7/Ag2MoO4 (769K)
Aucune phase stable n’est observée pour les mélanges excédentaires en Ag2O :

la décomposition de Ag2O à 440◦C conduit à la présence d’argent métallique dans
le système. De plus au delà de 580◦C et 50% de Ag2O, l’argent quitte le creuset
par capillarité.
Le modèle pour les processus à l’état solide proposé par l’auteur est le sui-

vant (Fig. 5.2) : à l’interface entre les solides MoO3 et Ag2O (ou Ag) se forme
tout d’abord une couche mince de Ag2Mo4O13 (cette réaction pouvant être ini-
tiée même à température ambiante). La cinétique de diffusion de la matière pour
former cet alliage décroît au fur et à mesure que la couche s’épaissie. Une nouvelle
réaction est alors favorisée cinétiquement qui voit la formation d’une couche de
Ag2MoO7 à l’interface Ag2O (ou Ag)/Ag2Mo4O13. Les même processus abou-
tissent finalement à la synthèse de la phase Ag2MoO4 dans la zone de contact
Ag2O (ou Ag)/Ag2MoO7 [Wenda98].
D’autres méthodes ont permis la synthèse d’une nouvelle phase de molybdate

d’argent Ag6Mo10O33, qui correspond donc à une stoechiométrie 10 : 3 [Cui04].
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F . 5.1 — Diagramme de phase de Ag2O-MoO3. Source [Wenda98].
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F . 5.2 — Modèle des processus à l’état solide pour le système Ag2O −MoO3 .
Source [Wenda98].

5.2 La spectrométrie de masse des agrégats d’ar-
gent enrichis en oxydes : détermination de
la composition chimique

5.2.1 Protocole expérimental

Les expériences traitant des nanochaînes (chap. 7), issues du dépôt d’agrégats
d’argent nuclées en présence d’un mélange gazeux MoO3 + O2 (Fig. 4.13), ont
été réalisées avec le creuset en molybdène. Dans un premier temps, le creuset
vide est chauffé sous pression d’air afin d’être oxydé. La structure frittée du four
favorise l’absorption d’oxygène. A haute température, il est possible de former
une quantité notable d’oxyde de molybdène MoO3 (Tf = 801◦C) en surface du
four suivant :

2Mo(s) + 3O2(g) −→ 2MoO3(s)

Le creuset est ensuite rempli d’argent. Lors du fonctionnement de la source, on
adjoint une pression d’air au mélange de gaz porteurs He et Ar : les molécules de
MoO3 et O2 condensent sur les agrégats d’argent en formation. La calibration de
la vanne d’air permet de contrôler la pression d’entrée : typiquement, la gamme
explorée pour la pression partielle de dioxygène injectée s’étend de 2 à 5% de la
pression totale du mélange de gaz porteurs.

Il n’est pas possible de déterminer à ce stade quelle fraction participe effec-
tivement à la nucléation réactive des agrégats d’argent en fonction des autres
paramètres de fonctionnement de la source. Nous avons alors recours à la spec-
trométrie de masse. Les spectres de masse sont en effet avant dépôt notre seul
«repère» même imparfait car nous verrons qu’ils sont moins sensibles aux im-
puretés que les morphologies. Une étude de l’évolution des spectres de masse
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a été réalisée afin de déterminer les conditions de source correspondant à une
pollution donnée. Cette évolution est donnée à la figure 5.3. De nouveaux pics
viennent s’ajouter à la serie Ag+n et les spectres deviennent assez complexes. En
raison de la diversité des composés formés et de nombreux isotopes, notamment
dûs au molybdène (Fig. 5.4), la résolution de notre temps de vol s’est révélée
insuffisante. Si les observations de base ont été réalisées avec notre montage, une
étude exhaustive a été menée à très haute résolution en collaboration avec Martin
Schmidt [Bréchignac04].
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F . 5.3 — Evolution des spectres de masse à fort flux laser et faible résolution
lors de la nucléation réactive des agrégats d’argent enrichis en oxydes. En bleu,
en présence uniquement de MoO3 . En noir, en présence de MoO3 et O2 . En
rouge, régime saturé obtenu en présence de MoO3 et O2 après augmentation de
la pression de O2 injectée. Pour les deux spectres du bas, seules les masses à
nombres pair d’électrons sont indiquées, ce qui révèle une inversion apparente de
l’alternance pair-impair pour Ag+n après ajout de O2 , en raison de la superposition
avec la série Ag+n (Ag2MoO4 )2 dont la contribution devient dominante.

Dans le dispositif expérimental de M. Schmidt, de l’oxygène moléculaire au
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F . 5.4 — Quelques données utiles pour l’identification des masses : tableau des
abondances isotopiques de Ag, Mo et O. Pour chaque élément, l’intensité de
l’isotope le plus fréquent est fixée à 100%. Par combinaison, les intensités relatives
de tout composé formé par ces éléments, tel que Ag2MoO4 par exemple, sont
calculées.
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lieu de l’air est injecté et mélangé uniquement à de l’hélium. Ce détail ne change
qualitativement rien aux résultats expérimentaux, les mêmes spectres de masse
ayant été enregistrés sur les deux temps de vol (Fig. 1.3 du chapitre 1). Seules les
proportions du mélange pour l’obtention de ces spectres diffèrent en raison des
caractéristiques spécifiques à chacune des deux sources.

La nucléation réactive des agrégats d’argent en présence d’un seul type de
molécules d’oxydes, MoO3 ou O2, a été étudié en premier lieu avant de mélanger
les deux espèces. Dans le cas du collage seul de MoO3, le four en molybdène pré-
oxydé est utilisé. La vapeur mixte, Ag et MoO3, est condensée dans la chambre
de nucléation refroidie à l’azote liquide. Un four en graphite est utilisé pour la
nucléation réactive en présence de O2. L’oxygène est injecté après la formation
des agrégats d’argent, dans un bain thermique à température ajustable en raison
de la complexité de cette interaction [Schmidt03-2]. Le collage des deux réactants
est réalisé en injectant cette fois O2 dans la source où se trouve le four en mo-
lybdène préoxydé. Deux dispositifs d’ionisation sont disponibles dans le montage
expérimental :
— une décharge électrique située entre le four et la zone de nucléation permet
de produire des agrégats froids et ionisés sans fragmentation. Les spectres
de masse résultants ne possèdent pas de structure prononcée

— un laser excimère permet d’ioniser les agrégats en sortie de source. Le chauf-
fage des particules, qui résulte de l’absorption multiphotonique, induit une
réaction entre le coeur d’argent et les réactants. Après réaction, le système
relaxe par refroidissement évaporatif. Les intensités relatives des produits
d’évaporation sur les spectres de masse rendent alors compte de la stabilité
des édifices.

5.2.2 En présence de MoO3 ou O2 seul

L’ionisation par décharge électrique montre que l’on peut coller jusqu’à trois
molécules de MoO3 sur les agrégats d’argent, pour la gamme de tailles étudiée
(n < 100) : le spectre se compose des séries Ag+n et Ag

+
n (MoO3)x (x = 1 − 3)

(Fig. 5.5).
Quand ces mêmes agrégats sont ionisés par laser, le chauffage provoque l’éva-

poration des molécules de MoO3 sauf une, puis l’évaporation d’atomes d’argent.
Seules subsistent les séries Ag+n et Ag+n (MoO3) et les intensités relatives des
termes de chaque série révèlent l’alternance pair-impair et les effets de couches
associés à l’argent. Ceci montre que la molécule de MoO3 restante ne perturbe
pas le coeur métallique.

Dans le cas de la nucléation en présence d’oxygène à la température de l’azote
liquide (77K), les spectres obtenus par ionisation par décharge montrent que
la distribution d’agrégats en sortie de source est composée des séries Ag+n et



126 La nucléation réactive des agrégats d’argent enrichis en oxydes

Masses (u. m. a.)

In
te

ns
ité

(u
. a

.)

F . 5.5 — Spectre de masse de la nucléation réactive d’agrégats d’argent en pré-
sence de molécules de MoO3, montrant les séries Ag+n et Ag

+
n (MoO3)x, x = 1−3.

L’ionisation est réalisée par décharge électrique, ce qui prévient la fragmentation.
Dans nos conditions, 3 molécules de MoO3 peuvent au plus coller sur les agrégats
d’argent.
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F . 5.6 — Spectre de masse des agrégats de la Fig. 5.5, après ionisation laser
et refroidissement évaporatif. Seules restent les séries Ag+n et Ag

+
n (MoO3). Les

deux séries présentent une alternance pair-impair dans l’intensité des pics et une
couche fermée pour n = 21.
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Ag+nO2 (Fig. 5.7). La molécule d’oxygène étant chimisorbée avec transfert d’un
éléctron, seul un nombre limité de molécules peut coller sur l’agrégat métallique.
La probabilité d’adsorption est alors peu sensible à la taille de l’agrégat ou la
presssion d’oxygène injectée dans la source [Schmidt03-2]. Il est raisonnable de
penser que les agrégats ( n ∼ 300 − 800) qui seront déposés dans ce régime de
nucléation (chap. 6) ne porteront que quelques molécules de O2.
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F . 5.7 — Spectre de masse de la nucléation réactive d’agrégats d’argent en pré-
sence de O2 à 77K, après ionisation par décharge. Les pics représentent les séries
Ag+n et Ag

+
nO2 . Seule une molécule d’oxygène est chimisorbée sur les agrégats

d’argent. Ce taux de collage est peu sensible à la taille des agrégats et à la pres-
sion d’O2 dans la source.

Il est possible d’accroître la quantité d’oxygène par agrégat d’argent en ajus-
tant la température à laquelle se déroule la nucléation (bain thermique à 150K), ce
qui entraine la chimisorption dissociative de l’oxygène et favorise l’oxydation des
agrégats d’argent. Dans ce cas, ces derniers peuvent porter jusqu’à cinq atomes
d’oxygène, les spectres obtenus par ionisation par décharge se résumant aux séries
Ag+n et Ag

+
nOy (y = 0− 5) (Fig. 5.8 en haut). Néanmoins on note que l’intensité

de la série Ag+nOy reste faible en comparaison des agrégats d’argent pur.
Quelle que soit la température du bain thermique (pour la gamme allant de

77 à 175K), lorsque cette distribution, Ag+n et Ag
+
nOy (ou Ag

+
nO2), est ionisée et

chauffée par laser, seul un atome d’oxygène subsiste sur les agrégats d’argent :
le spectre de masse présente donc la superposition des séries d’agrégats d’argent
pur Ag+n et d’agrégats oxydés AgnO+(Fig. 5.8 en bas). L’intensité de la série
AgnO

+ est faible comparée aux agrégats d’argent pur ; le rapport des intensités
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F . 5.8 — Spectres de masse d’agrégats d’argent refroidis à l’azote liquide après
interaction avec de l’oxygène, dans un bain thermique à 150K. Les pics sont
associés aux séries Ag+n et Ag

+
nOy. En haut : après ionisation par décharge. Les

agrégats d’argent peuvent coller jusqu’à cinq atomes d’oxygène, y = 1 − 5 . En
bas : après ionisation par laser. Seul un atome d’oxygène subsiste sur les agrégats.

AgnO
+/Ag+n étant de l’ordre de 0, 3 pour 3 < n < 21 [Schmidt03-1]. L’étude des

intensités relatives montre que cet atome est fortement lié à l’édifice, décalant
les effets de couche de deux atomes d’argent. Lors du dépôt de Agn et AgnO2
( n ∼ 300 − 800), la thermalisation des agrégats avec la surface à T = 300K,
doit entraîner la dissociation de l’oxygène chimisorbé et aboutir à une distribution
du type Agn et AgnO en diffusion sur le substrat.

5.2.3 En présence de MoO3+O2

Lorsque la nucléation est réalisée en présence de MoO3 et O2, les spectres
de masse se compliquent. Ceux issus de l’ionisation par décharge possèdent une
structure complexe et peu lisible car elle résulte de la somme des séries Ag+n ,
Ag+n (MoO3)x (x = 0 − 3) et Ag+nOy (y = 0 − 5), obtenues dans le cas de la
nucléation réactive disjointe, c’est-à-dire en présence d’un seul réactant.
La situation se simplifie nettement lorsque l’ionisation est effectuée par laser

et que les agrégats chauffés refroidissent par évaporation en éjectant leurs compo-
santes les moins liées. Les fragments les plus stables sont observés sur le spectre



5.2 La spectrométrie de masse des agrégats d’argent enrichis en oxydes :
détermination de la composition chimique 129

de masse de la figure 5.9. En ajustant l’intensité des masses par la combinaison
des intensités relatives des isotopes de l’argent, du molybdène et de l’oxygène
(Fig. 5.10 et 5.4), ce spectre reflète la somme des séries suivantes :
— Ag+n
— Ag+nO
— [AgnOy(MoO3)x]

+, avec x = 1− 3 et y = x± 1
Dans le cas de la nucléation en présence d’un seul réactant, une seule molécule

d’oxyde MoO3 (O resp.) est stabilisée sur le cœur métallique après la cascade
d’évaporation, les spectres se résumant alors àAg+n etAg

+
n (MoO3) (AgnO

+ resp.).
On remarque donc ici que la présence conjointe d’oxygène moléculaire et d’oxyde
de molybdène donne naissance à une fraction d’oxyde binaire sur les agrégats
d’argent, plus stable que celles mono-oxyde correspondantes (x et y > 1).
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F . 5.9 — Trois portions du spectre de masse à haute résolution des agrégats
d’argent enrichis en oxydes synthétisés par recuit laser. Ce spectre représente la
somme des séries Ag+n , Ag

+
nO et [AgnOy(MoO3)x]

+ (x = 1− 3 et y = x± 1).

Intéressons nous maintenant aux intensités relatives des séries [AgnOy(MoO3)x]+
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F . 5.10 — Agrandissements de deux zones du spectre de masse de la Fig.5.9. a)
Le triplet Ag+5 Oy(MoO3), y = 0− 2 . b) Le doublet Ag+5 Oy(MoO3)2, y = 1− 2,
superposé à Ag+8 . En dessous des spectres expérimentaux est représenté le spectre
correspondant calculé à partir des distributions isotopiques données au tableau
5.4.

qui doivent prodiguer des renseignements sur la stabilité de ces agrégats. La fi-
gure 5.11 compare les intensités de la série [AgnOy(MoO3)]+ pour y = 0− 2, le
triplet le plus intense du spectre de masse.

Elles suivent une alternance pair-impair prononcée, les agrégats à nombre
impair d’atomes d’argent étant les plus intenses. Pour chaque composante du tri-
plet, on observe un saut d’intensité sur le profil monotone situé respectivement à
n = 21, 23 et 25 pour y = 0, 1 et 2. Ces stabilités particulières correspondent au
remplissage des couches électroniques d’un agrégat ionisé à 20 électrons de va-
lence. Le décalage systématique de l’effet de couche de deux atomes d’argent pour
chaque valeur de y montre que la présence des atomes d’oxygène perturbe le cœur
métallique. La liaison d’un atome d’oxygène avec deux atomes d’argent réduisant
le cœur à Ag+n−2y permet d’interpréter ces données : on retrouve alors l’effet de
couche pour n−2y = 21 quelle que soit la valeur de y. Cette interprétation permet
également de comprendre les tailles d’apparition des différentes séries. Ainsi pour
n = 3, [Ag3Oy(MoO3)]+ est composé d’un doublet puisqu’il n’y a pas suffisam-
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ment d’atomes d’argent pour permettre le collage de deux oxygènes : le premier
agrégat présentant le couple (x = 1, y = 2) apparaît pour n = 5, l’oxyde binaire
étant alors supporté par un seul atome d’argent (n−2y = 1). Nous pouvons donc
être tentés d’écrire cette famille d’agrégats de la façon suivante :

[Agn−2y(Ag2O)y(MoO3)x]+, y = x± 1,

faisant ainsi apparaître clairement Ag2O et MoO3, les oxydes les plus stables
pour l’argent et le molybdène (valence maximale). La comparaison des intensités
relatives de cette série montre également qu’il est plus facile de former le composé
y = x, puis y = x− 1 ; la série la moins intense correspondant à la stœchiométrie
y = x+ 1.

Nombre d’atomes d’argent n
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F . 5.11 — Intensités relatives des séries [AgnOy(MoO3)]
+ (y = 0 − 2 ) en fonc-

tion de n. Seules les valeurs impaires sont représentées, le signal étant non dé-
tectable pour les valeurs paires. Cette représentation montre que la composante
x = y du triplet (x, y = x ± 1) est la plus abondante. Les flèches pointent les
anomalies d’intensités pour n = 21 , 23, 25 pour y = 0, 1 et 2 respectivement.

Comparons maintenant les agrégats d’argent enrichis en oxyde binaire syn-
thétisés par laser avec le diagramme de phase macroscopique du système Ag2O−
MoO3 (Fig. 5.1). A cette fin, considérons le rapport x : y. Les stœchiométries
observées dans notre expérience sont celles correspondant à :
— 1 : 0, 1 : 1 et 1 : 2 pour x = 1
— 2 : 1, 1 : 1 et 2 : 3 pour x = 2
— 3 : 2, 1 : 1 pour x = 3.
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Par analogie avec les composés stables de l’état solide, les agrégats de rapport
1 : 1 (y = x) peuvent être réécrits Ag+n−2x(Ag2MoO4)x (x = 1 − 3). De la
même façon, ceux de rapport 2 : 1 sont associés à Ag+n−2(Ag2Mo2O7). On peut
ainsi décomposer [Agn−4(Ag2O)2(MoO3)3]+ (soit pour x = 3, x : y = 3 : 2) en
Ag+n−4(Ag2MoO4)(Ag2Mo2O7) alors que le rapport 1 : 0 pour x = 1 correspond à
Ag+n (MoO3). On remarque que contrairement au cas macroscopique, il existe des
composés stables excédentaires en Ag2O tels que 1 : 2 pour x = 1 et 2 : 3 pour
x = 2, dont une écriture possible serait Agn−2xO+(Ag2MoO4)x (x = 1− 2). Ces
derniers n’étant pas observés pour les plus grandes valeurs de x, on peut supposer
qu’ils ne sont pas liés suffisamment au cœur Agn−2xO+ pour être stables et se
dissocient alors en évaporant des atomes d’argent.

F . 5.12 — Spectre de masse à fort flux laser et faible résolution des agré-
gats d’argent enrichis en oxydes. Le régime saturé est caractérisé par les sé-
ries stœchiométriques des agrégats de molybdate d’argent Ag+(Ag2MoO4)p et
Ag+(Ag2Mo2O7)(Ag2MoO4)p. La série Ag+n n’est présente que jusque n = 3.

Afin de pousser plus avant les analogies et différences entre la synthèse macro-
scopique et nanoscopique des molybdates d’argent, nous avons augmenté la pres-
sion d’air injectée dans la source, favorisant ainsi la quantité d’oxyde de molyb-
dène. Le spectre de masse résultant, représenté en figure 5.12, est alors composé
des séries stœchiométriques Ag+(Ag2MoO4)p et Ag+(Ag2Mo2O7)(Ag2MoO4)p .
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Il sera dénoté par la suite comme le régime saturé. Ces séries évaporent des blocs
de Ag2MoO4 après chauffage, alors que dans le cas macroscopique, une transi-
tion de phase est observée. D’après nos observations, Ag2MoO4 et Ag2Mo2O7
semblent être les précurseurs des phases solides, contrairement à Ag2Mo4O13
comme proposé par Wenda. De plus, d’autres phases stables sont également dé-
tectées à l’échelle des agrégats, pour les stœchiométries excédentaires en argent,
inexistantes à l’état solide.
La figure 5.13 récapitule les produits d’évaporation lors de la nucléation réac-

tive des agrégats d’argent en présence deMoO3 et/ou O2. Le régime saturé paraît
être l’extrapolation du régime non saturé, issu de la réaction assistée par laser
de Agn +MoO3 + O2, aux grandes valeurs de x. Une question se pose quand à
l’existence ou non de la série AgnO+(Ag2MoO4)p dans le régime saturé. En effet
AgnO

+(Ag2MoO4)p n’étant séparées que 16 u.m.a.de la série Ag+(Ag2MoO4)p
, est-elle masquée par cette dernière dans les spectres de masse, en raison du
manque de résolution ? Ou éjecte-t-elle l’atome d’oxygène dans les conditions du
régime saturé pour venir s’ajouter au signal de Ag+(Ag2MoO4)p, issu des com-
posantes x = y du régime non saturé ?
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F . 5.13 — Schéma récapitulatif des produits d’évaporation lors de la nucléation
réactive des agrégats enrichis en oxydes.



Chapitre 6

Les effets d’une impureté en
oxygène

”Didon, fondatrice de Carthages, aborda l’Afrique où le roi Jarbas
lui accorda la portion de terrain que pourrait contenir la peau d’un
bœuf. Didon fit découper cette peau en une bande étroite et s’en servit
pour délimiter le bord d’un territoire semi-circulaire centré en un point
de la côte, elle obtint ainsi un terrain assez vaste pour y construire une
citadelle qui fut ensuite l’acropole de Carthages : Didon avait trouvé
la solution du "problème isopérimétrique dans un demi plan"”

A priori l’effet d’une impureté dans les agrégats déposés est double. D’une
part, elle modifie la diffusion des agrégats sur la surface du substrat ; d’autre part
elle influe sur les processus de diffusion au sein des nanostructures en construction.
Bien que ces effets soient souvent simultanés, nous pouvons dans un premier
temps nous placer dans des conditions où la diffusion sur la surface est peu (ou
pas) modifiée. C’est le cas si la quantité d’impuretés est très faible, en deça de
la valeur critique. La densité d’îles alors très comparable à celle observée pour
des dépôts d’agrégats d’argent pur, toutes conditions expérimentales analogues
par ailleurs, nous amène à cette conclusion : la nucléation est hétérogène. Ceci
s’explique si l’on admet que même si l’impureté est en surface de l’agrégat, la
plupart des atomes de surface sont des atomes d’argent, ce qui modifie peu la
liaison agrégat-graphite.

Dans ce chapitre, nous présentons dans un premier temps quelques effets
connus du rôle des impuretés dans la diffusion au sein des cristaux. Nous rap-
pellons également certaines études sur la croissance d’îles de dimensions nano-
métriques en présence d’oxygène introduit sous forme gazeuse. Dans un second
temps nous exposons et discutons la cas où l’impureté est apportée par l’agrégat
lui-même, conformément à notre situation.
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6.1 Modification de la diffusion dans les cris-
taux

Le rôle des impuretés dans le processus de diffusion au sein des cristaux est
connu depuis de nombreuses décennies. Ainsi, si l’énergie de liaison entre l’atome
étranger et ses voisins est plus faible que l’énergie de liaision des atomes au
sein du cristal, la diffusion chimique, c’est-à-dire la diffusion de l’impureté, est
souvent très supérieure à l’auto-diffusion des atomes de la matrice métallique.
Cette augmentation de mobilité, associée à la diminution de l’énergie d’activation
pour la diffusion et également à celle du facteur représentant la fréquence de saut
est favorisée par la présence de lacunes au sein du cristal. De nombreux travaux
abordant le problème de la diffusion d’un point de vue thermodynamique font
ainsi l’hypothèse d’un fort couplage entre l’atome dissous et les imperfections du
cristal [Johnson39] [Steigman39]. Si on considère le sytème d’un point de vue
atomique, le modèle Thomas-Fermi permet de décrire l’influence des impuretés
sur les électrons de Fermi du réseau cristallin et montre que les termes d’écrantage
suffisent à comprendre l’amplitude de la différence entre la diffusion chimique et
l’auto-diffusion des atomes du cristal sans avoir recours à une description précise
des mécanismes [Lazarus54].
La présence d’impuretés n’affecte pas seulement la diffusion chimique mais

également l’auto-diffusion, ce qui nous intéresse particulièrement. D’une manière
générale, le coefficient d’auto-diffusion de l’argent dans le solide massif pur peut
s’écrire [Tomizuka56] :

D[cm2.s−1] = (0, 395± 0, 035) exp −44090± 180
RT

(6.1)

pour une température allant de 903 à 1208K, avec R la constante des gaz par-
faits1 exprimée en cal.K−1.mol−1. En mesurant à la fois la diffusion chimique
et l’auto-diffusion de l’argent et de l’antimoine dans un cristal d’argent, E. Son-
der montre que les effets de la présence d’impuretés sont plus importants pour
l’auto-diffusion que pour la diffusion chimique : dans ce cas, l’énergie d’activation
associée au coefficient d’auto-diffusion des atomes d’argent est abaissée de 1, 5
kcal par pourcent d’atomes d’antimoine introduits, alors que le facteur de fré-
quence décroît proportionnellement à la concentration en impuretés [Sonder55].
Ainsi, par exemple à 903 K, le coefficient d’auto-diffusion de l’argent, qui vaut
8, 43.10−12 cm2.s−1 dans le cas pur (éq. 6.1), évolue à 1, 17.10−11 cm2.s−1 si 0, 54%
d’atomes d’antimoine sont introduits dans le cristal. Ici, l’augmentation du co-
efficient de diffusion semble résulter plus de l’accroissement de la mobilité que
de celui du nombre de lacunes formées au sein de l’échantillon. L’atome d’anti-
moine étant plus gros que celui de l’argent (ZSb=51), son insertion provoque une

1R = 8, 314 J.K−1.mol−1 ou 1, 9872 cal.K−1.mol−1.
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distorsion du réseau cristallin qui modifie les propriétés de mobilité à la fois des
lacunes, du solvant et du soluté [Overhauser53].

6.2 Les effets d’un environnement en oxygène
sur les nanostructures

6.2.1 Systèmes homogènes par dépôt d’atomes

Les expériences de P.A. Thiel sur le système homogène Ag/Ag(100) en pré-
sence d’oxygène moléculaire permettent d’appréhender le rôle de l’impureté à
l’échelle nanométrique pour l’élément qui nous intéresse. Dans cette étude, les îles
bidimensionnelles sont formées sous ultra-vide par dépôt atomique d’argent sur
un monocristal d’Ag(100)maintenu à une température de 220 ou 250K. L’échan-
tillon est exposé à de l’oxygène moléculaire gazeux avant, pendant ou après le
dépôt, en remplissant la chambre de dépôt jusqu’à une pression de l’ordre de 10−8

mbar avec un flux constant. L’échantillon est observé principalement à l’aide d’un
STM.
En considérant la distance moyenne Ls entre les îles formées, cette étude menée

sous ultra-vide montre qu’un environnement d’oxygène pendant ou après le dépôt
atomique d’argent ne modifie pas ou peu les processus de diffusion et nucléation
des atomes d’argent sur la surface, ni la croissance des îles, Ls étant semblable à la
distance inter-îles en l’absence d’oxygène. En revanche la relaxation des îles après
dépôt est fortement modifiée : l’empâtement (ou coarsening en anglais, c’est-à-
dire la perte de finesse de l’objet) des nanostructures d’argent est accéléré par la
présence d’oxygène, Ls augmentant linéairement avec le temps et d’autant plus
rapidement que la quantité d’oxygène est importante [Layson01]. La relaxation
est également plus rapide lorsque l’oxygène est présent pendant le dépôt plutôt
qu’après. Les îles évoluent d’une morphologie en carré à bord (110) à une forme
d’équilibre type diamant avec des orientations (100) préférentielles [Layson02].
Les auteurs attribuent le rôle de « catalyseur» de la relaxation à l’oxygène

atomique et non à l’oxygène moléculaire via une dissociation préalable sur les sites
du type (110) crées par les marches ou les îles en croissance sur la surface (100).
Le mécanisme précis du coarsening n’est pas ici explicité. Les auteurs proposent
la formation éventuelle de molécules AgnO (n = 1 ou 2), plus diffusantes que les
atomes d’argent et qui permettrait le transport de matière des petites îles vers
les plus grosses via le mûrissement d’Ostwald. Cette hypothèse est d’une part
appuyée par la forte énergie de liaison entre l’argent et l’oxygène2 et d’autre part
par les expériences de reconstruction de surfaces métalliques M(110) induite par
l’oxygène qui mettent en évidence la restructuration via des entités M-O-M-O-

2L’énergie de liaison entre l’argent et l’oxygène, 2, 27 eV , est plus forte que pour le dimère
d’argent, 1, 68 eV [CRC74].
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(chaînes atomiques plus ou moins longues) [Besenbacher93].
Exposer la surface d’argent à une atmosphère d’oxygène avant le dépôt modi-

fie également les caractéristiques de l’échantillon par rapport au cas pur [Layson03].
Les îles sur le substrat sont moins nombreuses et donc plus grosses et ce quels
que soient le flux atomique du dépôt et la température du substrat (Fig. 6.1).
Cette modification des propriétés de nucléation en fonction des conditions de
dépôt signifie que l’énergie d’activation pour la diffusion de la masse sur les ter-
rases via les complexes AgnO est abaissée d’un facteur 4 par rapport à celle des
atomes d’argent sur Ag(100) : une borne supérieure de la barrière de potentiel
pour la diffusion de AgnO est estimée à 0, 11 eV , alors que l’énergie d’activation
pour la diffusion de l’argent en tant qu’adatome est de l’ordre de 0, 40± 0, 04 eV
[Bardotti98].

F . 6.1 — Images STM ( 125 × 125 nm2) d’îles 2D de Ag/Ag(100). La surface
est exposée à l’oxygène avant le dépôt atomique de 0 , 2 MC à 250 K . (a) sans
oxygène, (b) 5 L, (c) 15 L, (d) 30 L. L’unité d’exposition L est le langmuir.
Les îles sont moins d’autant moins nombreuses que l’exposition à l’oxygène avant
dépôt est importante. Source [Layson03].

6.2.2 Systèmes hétérogènes par dépôt d’agrégats

En observant directement par microcopie électronique sous ultra-vide, le dépôt
à température ambiante d’agrégats de cuivre sur du carbone amorphe, Olynick et
co. mettent en évidence une transition morphologique des nanoparticules formées
lorsqu’une fuite3 est provoquée dans l’enceinte où s’effectue le dépôt [Olynick96].
Lors du dépôt sans oxygène, un col se forme entre les particules en contact qui
coalescent alors plus ou moins complètement en fonction de leur taille. Lorsque

3Les auteurs ne notent pas de différence entre une fuite d’oxygène ou d’air.
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de l’oxygène est présent dans l’enceinte du microscope (où s’effectue le dépôt),
les particules s’agglomèrent moins aisément et adoptent une structure en chaînes
avec un col peu marqué, voire absent, entre elles ce qui montre un ralentissement
de la cinétique de coalescence. La densité d’îles augmente et la taille moyenne des
particules diminue. L’augmentation de la quantité d’oxygène injectée altère à la
fois la morphologie des particules et empêche la coalescence : la surface présente
une variété de particules uniques dont la taille est supérieure au cas pas ou peu
pollué (Fig. 6.2).

F . 6.2 — Dépôt de nanoparticules de cuivre exposées à l’oxygène pendant la
croissance. Le taux de fuite en oxygène augmente de 0 à 0, 1 Pa.L.s−1 de (a) à
(d). La présence d’oxygène ralentit la coalescence et induit une transition morpho-
logique, les particules passant d’une structure icosahédrale à octahédrale. Source
[Olynick96].

L’évolution morphologique s’explique de même que pour la croissance frac-
tale, par la compétition cinétique entre le temps nécessaire à la coalescence τ et
celui séparant deux collisions successives sur une même île (∆t) mais en tenant
compte ici de la quantité d’oxygène accumulée par l’île durant ce dernier inter-
valle de temps. Si ∆t est très court devant le temps de collage de l’oxygène sur
le cuivre, l’île n’accumule pas d’oxygène avant l’arrivée de l’agrégat suivant et la
coalescence s’effectue selon la compétition entre ∆t et τ . Au fur et à mesure du
dépôt, la taille des particules continue d’augmenter et une faible quantité d’oxy-
gène s’adsorbe à leur surface. L’oxygène en surface des particules de cuivre a pour
conséquence de diminuer la tension de surface [Kingery78] et ainsi d’accroître le
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temps de coalescence4. La coalescence de deux particules pour n’en former qu’une
est donc stoppée pour une taille d’île inférieure au cas non pollué. Pour des taux
de pollution plus importants, l’oxygène modifie le mode de croissance des par-
ticules favorisant les structures octahédrales au dépend de celles icosahédrales :
c’est le facettage des particules.

Ainsi la présence d’une impureté entraîne une augmentation du coefficient
d’auto-diffusion des atomes de la structure considérée, que ce soit un cristal massif
ou une île de dimension nanométrique. A l’échelle des nanostructures, l’impureté
(en particulier l’oxygène), en augmentant la mobilité au sein des édifices, accélère
leur relaxation et est également susceptible d’induire une transition morpholo-
gique. Cependant ces expériences sont réalisées souvent dans le cadre du dépôt
atomique. Les dépôts se déroulent toujours sous atmosphère d’oxygène, même
dans le cas du dépôt d’agrégats. Aucune étude ne porte sur le rôle de l’oxygène
lorsque celui-ci est directement apporté par les unités de construction, c’est-à-dire
les agrégats déposés. C’est la problématique qui concerne nos expériences et que
nous nous proposons d’aborder maintenant.

6.3 Dépôt d’agrégats d’argent hétérogènes

6.3.1 La synthèse des agrégats d’argent hétérogènes

Dans un premier temps, il est utile de caractériser les agrégats d’argent hété-
rogènes qui seront déposés en évaluant la quantité d’impuretés qu’ils contiennent
et leur structure. Dans notre expérience, les agrégats hétérogènes sont formés
par nucléation réactive en ajoutant de l’air dans le mélange gazeux d’hélium et
d’argon. L’analyse des espèces produites est réalisée par spectrométrie de masse
après ionisation laser. Cependant, la résolution en masse est insuffisante pour
visualiser directement la composition chimique des agrégats qui seront déposés
(< n >∼ 300 − 800 atomes) : c’est seulement sur les petites tailles, produites
après la séquence chauffage laser-refroidissement évaporatif que la résolution de-
vient suffisante pour résoudre les différentes espèces. Ces processus séquentiels
altèrent la composition chimique des agrégats parents en raison de l’évaporation
fondamentalement séléctive.
Nous avons vu au chapitre précédent, qu’il est difficile de coller sur les agrégats

d’argent plus d’une molécule d’oxygène à 77K. Après la séquence de refroidisse-
ment évaporatif de la distribution à la suite du chauffage par l’ionisation laser à
fort flux, seul un atome d’oxygène subsiste sur les agrégats d’argent et l’intensité
de la série AgnO+ est faible comparée aux agrégats d’argent pur. Ces deux séries,
proches l’une de l’autre, sont séparées de 16 u.m.a., la masse de l’oxygène. Cet

4Nous rappellons que le temps de coalescence est inversement proportionnel à la tension de
surface.
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intervalle, typiquement dans la limite de détection de notre spectromètre, associé
au faible signal de la série AgnO+ rend presque inaccessible la détection de ces
agrégats avec le temps de vol dont nous disposons. Pour les expériences à suivre,
les conditions de fonctionnement de la source avec four en tantale seront donc
choisies de telle sorte qu’avec une faible pression d’air injecté, le spectre de masse
à fort flux laser soit similaire à celui obtenu pour des agrégats d’argent pur. Dans
cette situation, la pression partielle d’oxygène introduite dans la source n’excède
1% de la pression totale du mélange en gaz porteurs. La distribution d’agrégats
neutres est ensuite déposée sur les surfaces de graphite standard comme précé-
demment. En raison du faible collage de l’oxygène moléculaire, on peut estimer
que le taux d’impuretés contenus par les agrégats d’argent doit être inférieur au
pourcent.
Les simulations de dynamique moléculaire effectuées sur les agrégats AgnO+

de petites tailles [Schmidt03-1] montrent qu’il est énergétiquement plus favorable
pour l’oxygène de rester en surface de l’agrégat plutôt que de se situer dans
le coeur. Ce comportement se rencontrant également au niveau macroscopique
[Besenbacher93], il est raisonnable de penser que lors de la nucléation réactive
des agrégats d’argent hétérogènes, l’oxygène se positionne en surface de l’édifice.

6.3.2 Les dépôts d’agrégats d’argent contenant une impu-
reté

Dépôt en une seule étape

Considérons maintenant, illustré en figure 6.3, le résultat du dépôt sur gra-
phite d’agrégats d’argent préparés selon le protocole ci-dessus. Les polygones de
Voronoï sont représentés sur l’échantillon. Leur densité est semblable à celle ob-
tenue dans le cas des dépôts d’agrégats d’argent pur pour des conditions de dépôt
similaires, ce qui confirme que la nucléation s’effectue essentiellement sur les dé-
fauts. Le coefficient de diffusion des agrégats d’argent sur le graphite n’est pas
sensiblement modifié par la présence de l’impureté. En revanche, la morphologie
des îles est fortement différente de celle obtenue dans le cas des dépôts d’agrégats
d’argent pur : au sein d’une zone de capture, la mesure de la répartition de la
masse aboutit à une dimension fractale (Fig. 6.4) similaire aux fractales d’ar-
gent pur (Df = 1, 7 ± 0, 1). Les îles gardent mémoire du squelette fractal mais
sont fragmentées, chaque fragment ayant quasiment atteint une forme circulaire
d’équilibre. La conservation de la dimension fractale laisse supposer que la frag-
mentation est postérieure à la croissance de l’île et indique que la relaxation est
pilotée par l’auto-diffusion de surface (diffusion périphérique) [Thouy97].

Ainsi la présence d’impuretés dans les agrégats d’argent provoque, à tempé-
rature ambiante et dans une fenêtre de temps étroite (au plus quelques minutes,
durée entre le début du dépôt et la sortie à l’air de l’échantillon), une relaxation
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1 µm

F . 6.3 — Dépôt de 2 MC en 5 min de Ag380 contenant des traces d’oxygène. Les
polygones de Voronoï (cf Fig. 2.4) associés à chaque centre de nucléation sont
représentés.

complète de ces structures via l’augmentation du coefficient d’auto-diffusion de
surface des atomes d’argent. De façon analogue au cas macroscopique, les im-
puretés accroissent la mobilité des atomes d’argent en surface de la structure.
Cet effet est d’autant favorisé pour les nanofractales que celles-ci présentent un
caractère polycristallin et le désordre cristallin est d’autant plus important en
surface de l’île.

Considérons maintenant plus en détail la population de fragments constituant
les îles. Le dépouillement des images de microscopie montre que leur projeté 2D
peut être considéré dans une bonne approximation comme un disque de rayon R
(Fig. 6.5). L’étude de leur distribution de tailles, effectuée sur un grand nombres
d’îles, montre la monodispersité de cet ensemble (Fig. 6.7 à gauche) : le diamètre
moyen 2R des particules est de 34 nm. L’écart-type de la distribution, 4 nm pour
l’ensemble de la population sondée, est typiquemment la dispersion naturelle de
la largeur des bras fractals pour un dépôt d’agrégats d’argent pur. La distribution
de tailles des fragments diffère de celle obtenue dans les simulations de relaxation
par diffusion périphérique des formes fractales via les méthodes numériques. Ces
dernières prévoient que les bras fractals se fragmentent dès lors que leur rapport
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500 nm

F . 6.6 — Dépôt de 2 MC en 5 min de Ag380 contenant des traces d’oxygène. La
fractale est décomposée en une série de fragments relaxés.
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longueur/largeur atteint une valeur critique de 75 et une large distribution finale
de fragments de tailles arbitraires en résulte [Thouy97].

Le souvenir de la forme fractale permet de «redessiner» le squelette initial.
Ce faisant, nous pouvons considérer la distance λ entre les fragments plus proches
voisins (Fig. 6.7 à droite). L’histogramme est centré à λ = 75±20 nm. Ceci nous
permet d’écrire le rapport de forme suivant pour les fragments :

λ

R
= 4, 4± 0, 5

Dépôt séquentiel (à deux étapes)

Afin de confirmer la fragmentation post-croissance fractale ainsi que le rap-
port de forme, nous avons effectué un dépôt séquentiel afin de conserver comme
référence les fractales initiales. Pour ce faire 1 MC d’agrégats d’argent pur est
déposée sur la totalité de l’échantillon. Puis une moitié de la surface est masquée
à l’aide d’un cache pendant que l’autre reçoit un dépôt de très faible couverture
(< 1MC) d’agrégats d’argent contenant une faible quantité d’oxygène (avec PO2
de l’ordre de 0, 2% de la pression totale en gaz porteurs pour le premier échan-
tillon et 0, 5%, pour le second). Les morphologies résultantes sont présentées à la
figure 6.8 (colonne gauche).
Ainsi, que l’on dépose directement sur la surface de graphite des agrégats

d’argent contenant une impureté ou que le dépôt pollué soit effectué après la
croissance de la fractale pure, la présence de l’impureté provoque la fragmentation
des bras fractals. D’un point de vue dynamique, le temps de relaxation semble
diminuer avec la concentration en oxydes, les fragments obtenus pour PO2 = 0, 2%
étant moins circulaires que ceux du dépôt avec PO2 = 0, 5%. La conservation du
rayon de giration ( Rg ∼ 380 nm pour les trois régions), observée de façon
non univoque via cette expérience, est la signature d’un mécanisme de relaxation
pilotée par l’auto-diffusion de surface. Le facteur de forme S/P des îles évolue
peu durant le processus (Fig. 6.8 à droite) : la valeur moyenne augmente de 7
à 9 nm et en particulier, la distribution reste relativement étroite. Les bras de
largeur initiale 14 nm se segmentent en une série de fragments relaxés de 19
nm de rayon. La fragmentation se déroule sans élargissement comme le montre
l’étape intermédiaire (Fig. 6.8.b). La distribution de distances entre fragments
plus proches voisins pour le cas complètement relaxé (cas (c) de la Fig. 6.8) est
donnée à la figure 6.9 et a pour valeur moyenne : λ = 73± 23 nm.
Ces dépouillements permettent d’extraire les rapports de forme suivants :

λ

ξ0
= 4, 3± 0, 8

λ

R
= 3, 8± 0, 8
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F . 6.8 — Evolution de l’état de relaxation des fractales d’argent en fonction
du taux d’impureté, en terme de morphologies (à gauche) et de rapport S/P (à
droite) :(a) dépôt de référence (1MC de Ag500 pur en 3 min) sur lequel ont été
déposés des agrégats d’argent contenant une impureté,PO2= 0 , 2% pour (b) et
PO2= 0 , 5% pour (c). Rappel : S/P = ξ/2 pour une fractale et R/2 , pour des
disques.
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F . 6.9 — Distribution des distances entre plus proches fragments pour les îles
du dépôt (c) de la Fig. 6.8.

La valeur du rapport λ/ξ0 s’accorde avec celle obtenue pour l’étude de la sta-
bilité d’un cylindre soumis à des instabilités capillaires [Mullins65]. Cette valeur
est également proche de celle prédite par Rayleigh pour la fragmentation d’un
jet de fluide [Rayleigh79]. Ces analogies indiquent à nouveau que la relaxation
chimique des nanofractales d’argent est pilotée par l’auto-diffusion de surface.
Le rapport de forme pour les fragments finals λ/R est sensiblement inférieur à
celui prédit dans ces travaux, mais nous verrons que cette différence s’explique
en tenant compte des interactions avec le substrat.

6.4 Discussion

Si l’étude de la fragmentation de formes fractales a donné lieu à quelques
approches théoriques lorsque la structure est soumise à une relaxation par acti-
vation thermique, aucune étude n’existe correspondant à la situation présente, à
savoir l’activation chimique et locale de l’auto-diffusion par la présence d’impu-
retés dans les briques élémentaires. Cependant, on trouve dans la littérature des
travaux décrivant la fragmentation de structures fluides à symétrie de révolution.
Cette fragmentation aboutit à des motifs similaires à celui que nous observons
avec les nanofractales d’argent (Fig. 6.10). Les modèles établis pour la compré-
hension de ce phénomène mettent en jeu les instabilités capillaires et débouchent
sur l’existence de rapports de forme bien déterminés [Plateau73] [Rayleigh79]
[Mullins65] ainsi que sur une description topologique de la structure en défor-
mation [Delaunay41]. Les rapports de forme estimés dans nos expériences étant
analogues aux valeurs critiques prédites dans ces études, nous pouvons être tentés
de rapprocher les deux situations bien que les conditions diffèrent sur quelques as-
pects. Nous allons examiner et discuter nos résultats à la lumière de ces concepts.
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F . 6.10 — Gouttes de rosée sur une toile d’araignée ou les instabilités capillaires
au lever du jour. Le brouillard matinal gaine les fils de la toile d’un film d’eau.
La tension de surface du liquide rend le film instable. Celui-ci se décompose alors
en un collier de perles rendant visible la structure de la toile. Source [Web].

6.4.1 Les nanofractales d’argent et les instabilités capil-
laires

L’étude de la désintégration d’une structure à symétrie cylindrique rendue
énergétiquement instable par les forces capillaires n’est pas récente et a mobilisé
de nombreux efforts. Elle débuta par les expériences de Plateau qui furent traitées
théoriquement, en particulier, par Lord Rayleigh. Plateau montre qu’à la limite
de la stabilité, la longueur du cylindre fluide égale sa circonférence [Plateau73].
Il est donc impossible d’obtenir de plus longs cylindres indéfiniment stables. Ce
résultat statique ne peut s’appliquer à l’étude des longs cylindres : dans ce cas, il
s’agit de trouver parmi toutes les formes stables, celle qui produit le plus rapide-
ment une déformation conséquente. En introduisant une perturbation de faible
amplitude au diamètre l0 d’un cylindre infini de fluide non visqueux, Rayleigh
calcule la longueur d’onde λR de l’instabilité qui aboutit le plus rapidement à la
fragmentation du cylindre : une fois ces fluctuations particulières installées, elles
gagnent en amplitude dans le temps plus vite que les autres instabilités possibles
et entraînent irrémédiablement le sectionnement de la structure. Il conclut ainsi
à un rapport de forme critique [Rayleigh79] :

λR = 4, 508.l0

Pratiquement, dès lors qu’un jet de fluide, possédant une longueur 4, 508 fois
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F . 6.11 — Schéma de fragmentation d’un cylindre par instabilités capillaires.
Quand la longueur de l’objet excède la valeur critique de 4 , 508 .l0 (a), les forces
capillaires entraînent des fluctuations de l’interface (b). La perturbation de lon-
gueur d’onde λR est celle qui se développe le plus rapidement et entraîne la seg-
mentation. Les fragments résultants sont monodisperses et équidistants de λR.
Dans le cas de la relaxation totale (c), leur forme est sphérique.

plus grande que sa largeur, est soumis à des instabilités de son interface, il se
désintègre en une série de sphères de rayon R, monodisperses et équidistantes,
pour minimiser son énergie de surface (Fig. 6.11). La relaxation est totale. La
distance entre les fragments correspond à la longueur d’onde de la perturbation ;
la matière étant conservée, nous pouvons écrire les rapports de forme prédits par
la théorie de Rayleigh :

λR
l0

= 4, 508

λR
R

= 4, 768

La périodicité de la fragmentation tient ici son origine dans le traitement ma-
thématique de l’instabilité : les perturbations sont développées en séries de Fourier
afin de linéariser les équations. Néanmoins cette périodicité est bien rencontrée
expérimentalement.
W.W. Mullins s’est également intéressé aux modifications morphologiques pi-
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lotées par la capillarité dans les métaux, pour comprendre le rôle des différents
processus diffusionnels (diffusion de surface ou de volume) dans les expériences
de recuit [Mullins65]. Son analyse traîte de métaux proches du point de fusion.
Il introduit aussi une perturbation infinitésimale au rayon du cylindre infini et
d’amplitude sinusoïdale le long de l’axe de révolution et s’attache à décrire le
déplacement normal de la surface. Dans le cas de la diffusion de surface, ce mou-
vement est piloté par le coefficient d’auto-diffusion de surface et le gradient de la
courbure moyenne de l’objet. Il retrouve le comportement qualitatif prédit par
Rayleigh mais avec un rapport de forme légèrement plus petit :

λM
l0

= π
√
2 4, 443

λM
R

= 4, 722

Dans le cas de la diffusion de volume, c’est le flux de lacunes atteignant la
surface du cylindre qui en modifie son contour. La longueur d’onde optimale qui
voit la fragmentation de l’objet est peu différent du précédent et vaut :

λM = 4, 51.l0

Revenons à nos expériences. Si le rapport de forme de la fractale initiale
(λ/ξ0) est analogue à celui des théories de Rayleigh et Mullins, celui décrivant
l’état final de la population de fragments (λ/R) est inférieur aux prédictions.
Malgré la barre d’erreur conséquente de nos mesures dûe à la dispersion naturelle
des caractéristiques des îles sur le substrat, cette différence est significative et
mérite que l’on s’y intéresse.

6.4.2 Correction du rapport de forme pour l’état final :
interaction avec le substrat

Les modèles présentés précédemment considèrent des objets à symétrie de
révolution (cylindre) qui relaxent complètement (sphères). Ce n’est pas le cas des
îles réellement formées par dépôt sur surface en raison de l’interaction avec le
support, ni de leur fragments.
Dans un souci de réalisme, considérons non plus les bras fractals comme semi-

cylindriques mais comme des cylindres tronqués de largeur apparente ξ0 et de
hauteur H. De la même façon, au lieu de décrire les fragments finals par des
hémisphères, utilisons des calottes sphériques de rayon apparent R et de hauteur
h. Ecrivons la conservation de la quantité de matière lors de la fragmentation.
La coupe transverse de la fractale d’argent initiale sur la surface de graphite est
schématisée à la figure 6.12. Le schéma de coupe d’un fragment est identique à
celui-ci en remplaçant H par h, ξ0 par 2R, β par β , etc.
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Vide Ag ξ0

F . 6.12 — Schéma de coupe transverse d’un bras fractal supporté par le graphite.
Le bras possède une largeur ξ0 et une hauteur H.

Déduisant par trigonométrie que :

β =
α

2
(6.2)

tan β =
2H

ξ0

l’aire S de la section transverse du bras fractal s’écrit :

S =
ξ20

8 tan β

β

tan β
(1 + tan2 β)2 + tan2 β − 1 (6.3)

Soit λ la longueur d’une portion du bras satisfaisant le critère d’instabilité :

λ = 4, 5.ξ0 (6.4)

Cette portion va donc chercher à minimiser son énergie de surface, ce qui
l’amène à adopter une morphologie en calotte sphérique de rayon apparent R. La
matière étant conservée après fragmentation, nous pouvons écrire :

Sλ =
πh

2
R2 +

h2

3
(6.5)

En remplaçant S par son expression (6.3) et en utilisant (6.2) et (6.4) dans
(6.5), on obtient alors le second rapport de forme :

λ

R

3

=
27π tan β

β
tanβ

(1 + tan2 β)2 + tan2 β − 1
h

R
3 +

h

R

2
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F . 6.13 — Evolution du rapport de forme λ/R en fonction des demi-angles de
mouillage du bras initial (β) et du fragment final (β ).

En définissant β de façon analogue à β, c’est-à-dire :

tan β =
h

R

le rapport de forme peut s’écrire en fonction des interactions nanostructures-
surface (Fig. 6.13) :

λ
R

3
= 27π tanβ

β
tanβ

(1+tan2 β)2+tan2 β−1 tan β (3 + tan
2 β )

(6.6)

Ainsi λ/R s’exprime directement en fonction de l’angle de mouillage des îles
avant et après fragmentation (θ, l’angle de mouillage conventionnellement défini
au chapitre 2 (Fig. 2.12), vaut ici 2β). Dans le cas où la fractale est à section
semi-cylindrique et les fragments hémisphériques, soit β = β = π/4 :

λ

R
= 3.2

2
3 ∼ 4, 76

On retrouve bien le critère prédit par Rayleigh pour l’état final, valeur maxi-
mum atteinte lors du mouillage minimum des structures sur la surface.
Testons maintenant cette description avec l’expérience du dépôt séquentiel.

D’une part, connaissant le taux de couverture du dépôt, la surface occupée par
les fragments relaxés5, nous pouvons calculer la quantité de matière moyenne par
fragment6. En supposant la calotte sphérique comme forme tridimensionnelle et

5via le dépouillement des images de microscopie présenté au chapitre 2.
6Par exemple, pour une terrasse de 5, 37.106 nm2, le dépôt (54±6 fragments.μm−2) couvre

264600 nm2. 1MC correspond à 1, 37.106 nm3 d’argent déposé sur cette terrasse.
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en ayant déduit leur rayon apparent, R = 19±2 nm, par l’analyse microscopique,
nous pouvons ainsi estimer la hauteur moyenne des calottes sphériques, soit h
8, 4 nm et :

tan β =
h

R
0, 44

β 0, 42

D’autre part, nous avons accès à la surface projetée et à la largeur des ramifi-
cations des fractales d’argent avant fragmentation. De même, la conservation de
la matière déposée permet d’estimer la hauteur du «cylindre tronqué» que sont
les bras fractal. En procédant par dichotomie, on obtient «grossièrement» :

β 0, 68

ξ0 2R

λ
= 4,5 ξ

0

β’β

F . 6.14 — Schéma des modifications morphologiques, engendrées par les insta-
bilités capillaires. La portion de bras fractal se stabilise en une calotte sphérique
(en haut : projection ; en bas : coupe transverse). La présence d’oxygène diminue
la tension superficielle, le fragment mouille plus le substrat que le bras fractal
(β < β).

La diminution de l’angle de mouillage des fragments comparé à la fractale
initiale illustre la diminution de la tension superficielle entre le substrat et l’île,



154 Les effets d’une impureté en oxygène

causé par l’oxygène. En calculant λ/R pour ces valeurs de β et β via l’équation
6.6, on obtient alors une valeur en accord avec l’expérience :

λ

R
= 3, 7

Ainsi, si on tient compte de l’interaction entre les îles et le substrat via les
tensions superficielles, le rapport de forme final doit être inférieur au rapport théo-
rique. Dans notre cas, λ/R est d’autant plus petit que les propriétés de mouillage
des îles ont été altérées par la présence de l’oxygène qui abaisse la tension de sur-
face de l’argent (Fig. 6.14). Sans perturbation chimique de la fractale d’argent,
la mouillabilité des fragments serait identique à celle de la fractale (β = β ) et le
rapport de forme final escompté aurait pour valeur (d’après (6.6)) :

λ

R
= 4, 698

Cette valeur est sensiblement la même que pour la fragmentation du cylindre
parfait. Néanmoins la perte de la symétrie de révolution pour la structure initiale
ne semble pas stabiliser l’objet vis à vis des forces de capillarité puisque le rapport
λ/ξ0 expérimental n’est pas sensiblement supérieur aux prédictions.

Il est donc maintenant bien établi que les rapports de forme de nos expériences
sont les mêmes que ceux prédits par les théories d’instabilités capillaires. Mais
obtenir les mêmes rapports signifie-t-il que nous sommes en présence du même
phénomène ? En effet, interpréter nos observations par les processus développés
par Rayleigh et Mullins implique deux hypothèses fortes pour notre système.
La première est que les fractales d’argent sont liquides en présence d’impure-
tés. La seconde est que la perturbation chimique de ces nanostructures permet
l’installation d’instabilités capillaires telles que décrites dans les modèles. Ces
conditions sont-elles réalisables dans notre cas ? Autrement fit, existe-il une rela-
tion biunivoque entre valeur numérique et mécanisme physique ? Dans les sections
suivantes, nous discutons ces trois questions de façon critique.

6.4.3 Viscosité de surface des fractales d’argent en pré-
sence d’impuretés

La première condition à satisfaire dans le cadre des instabilités de Rayleigh
est de disposer d’un système fluide. Les nanofractales d’argent transitent-elles par
une phase liquide en présence d’impuretés ?
Cette hypothèse peut être appuyée par les propriétés thermodynamiques des

oxydes et des nanoparticules, qui sont tout deux connus pour abaisser la tempé-
rature de fusion du métal correspondant [Wronski67] [Borel81]. Néanmoins une
transition de phase complète du système n’est pas nécessaire pour voir l’instau-
ration d’instabilités capillaires dans les fractales d’argent. Le dépôt séquentiel
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présenté en seconde expérience met en exergue le caractère surfacique du pro-
cessus de relaxation des fractales en présence d’impuretés puisque dans ce cas,
l’oxygène, apporté dans un second temps après la croissance fractale, se situe en
surface ou en tout cas dans une couche de faible épaisseur à la surface de l’objet.
Sa présence au sein des atomes d’argent de surface, augmente la mobilité de ces
derniers ce qui «suffit» à perturber la stabilité de l’édifice. Ce comportement
n’est pas sans rappeller la problématique de la pré-fusion de surface des nano-
particules métalliques. Diverses expériences menées sur des particules sphériques
de 10 à 50 nm de diamètre ont montré que la fusion des nanoparticules débute
en surface en deça du point de fusion [Frenken86] [Kofman89] [Lai96]. L’édifice
peut alors être considéré comme biphasé avec un coeur solide enveloppé d’une
couche liquide de faible épaisseur. L’épaisseur de la couche liquide augmente avec
la température. Ce comportement microscopique singulier est favorisé par le fort
rapport surface sur volume des structures de dimensions nanométriques.
Ainsi on peut supposer que l’oxygène en surface des nanofractales induit un

phénomène semblable à la pré-fusion de surface des nanoparticules mais ici à
température ambiante. En augmentant le coefficient d’auto-diffusion de surface
des atomes d’argent, l’impureté induit une transition ordre-désordre de la couche
supérieure de la structure. La fractale peut alors être vue comme un coeur solide et
polycristallin entouré d’une couche liquide ou du moins plus mobile, dans laquelle
les instabilités capillaires peuvent se développer. Nos expériences ne permettent
pas à ce stade d’identifier le médiateur du transport de masse. Mais à partir des
expériences de Thiel, il est raisonnable de supposer que dans notre cas également,
l’auto-diffusion de surface est effectuée via les entités AgO ou Ag2O.

6.4.4 Propagation d’onde dans une fractale

Une des questions fondamentales de la fragmentation des surfaces de révolu-
tion par instabilités capillaires est l’existence ou non d’une onde stationnaire de
perturbation dans la structure. En effet les calculs menés par Lord Rayleigh et W.
Mullins posent comme condition initiale une déformation du rayon du cylindre
de la forme :

R = R0 + r cos
2πz

λ

r = r0e
qt

où z est l’abscisse le long de l’axe de révolution, q une constante positive. λR,
la longueur d’onde optimale de la perturbation, est la valeur de λ associée à la
plus grande valeur de q. La séparation des variables temporelles et spatiales de
la perturbation decrit une onde stationnaire, dont l’amplitude «explose» dans le
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temps7. La question qui se pose alors pour notre système est la suivante : les per-
turbations locales créées par les impuretés introduites de façon homogène sur la
surface des fractales d’argent donnent-elles naissance à une onde stationnaire sur
l’ensemble de l’objet, dont l’amplitude croissant irrémédiablement avec le temps
provoque ensuite la fragmentation des bras ? Ou encore : les perturbations indi-
viduelles dûes à chacun des atomes d’oxygène peuvent-elles entrer en résonnance
pour instaurer une onde stationnaire «globale» dans la fractale ?

L’impureté induit une perturbation dans le réseau cristallin d’extension spa-
tiale finie. L’étude expérimentale du système Al/Al(111) où la surface est au préa-
lable exposée à l’oxygène montre que le potentiel d’interaction Al+O s’étend sur
un rayon de l’ordre de deux fois la distance Al-Al plus proches voisins [Polop05].
Pour avoir propagation d’une onde de perturbation dans l’ensemble du bras frac-
tal, il est donc nécessaire que les impuretés soient au plus espacées d’une distance
de l’ordre de deux fois leur rayon d’action. Pour notre système, si ε est le taux
d’oxygène supposé réparti de façon homogène en surface des fractales d’argent
et pour des bras semi-cylindriques, la densité surfacique d’impuretés sur l’objet
est :

1

s
=

η ε ξ0
4

où η est la densité d’atomes d’argent dans le solide massif (58, 6 atomes.nm−3).
Pour l’expérience du dépôt séquentiel, ξ0 = 17 nm. Pour ε = 1%, s = 0, 402 nm

2,
ce qui correspond à un disque de 0, 36 nm de rayon, soit une distance moyenne
entre impuretés de 0, 72 nm. Si on considère la longueur de la liaison entre atomes
d’argent dans le solide, 0, 29 nm, le rayon de la surface associée à chaque atome
d’oxygène est inférieur à deux fois la distance entre atomes d’argent. Les mo-
dulations de potentiel induite par les impuretés peuvent donc effectivement se
recouvrir spatialement, sous réserve que le rayon d’action de l’oxygène soit du
même ordre de grandeur pour l’argent et l’aluminium.

Si on considère un bras fractal isolé comme une cavité dans laquelle l’onde
perturbative se propage, la longueur du bras doit être un multiple entier de la
demi période de l’onde pour voir l’installation d’une onde stationnaire. La struc-
ture fractale et l’interconnection des ramifications impliquent que si une onde
atteint un noeud, elle sera en partie réfléchie dans le bras dont elle est issue et en
partie transmise dans les autres bras, ce qui retarde le développement de l’onde
stationnaire. De plus si cette onde fait intervenir l’ensemble des atomes de la frac-
tale, comme c’est le cas pour le cylindre de fluide non visqueux, on peut se poser
la question de l’interaction avec le substrat. Il semble raisonnable de le considérer

7L’onde ici est stationnaire dans la mesure où la position de ses extrema est spatialement
fixe.
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comme un réservoir de phonons qui devrait intervenir plus comme amortisseur
que comme amplificateur au passage de l’onde.
L’étude des modes propres de vibrations des structures fractales attirent de

plus en plus l’attention. Bien que la situation diffère de la nôtre, on peut citer
à titre d’exemple les «tambours fractals». Le procédé est simple : une plaque
métallique est évidée en son centre selon un contour fractal. Un film mince y
est tendu, délimitant une fractale à deux dimensions, qui est mis en vibration
via un haut-parleur. La fractale est donc excitée par une onde plane, dont le
front d’onde est normal à sa surface. Cette étude montre l’existence de modes
localisés, confinés dans certaines régions de la surface en dépit des propriétés
de symétrie de la structure [Sapoval91]. Cet effet est attribué à la géométrie du
contour fractal qui impose une forte extinction spatiale de l’onde à l’intérieur de
la cavité fractale. Les auteurs concluent que ces structures singulières doivent être
efficaces pour amortir les vibrations et les ondes. Les mêmes observations ont été
obtenues dans le cas où la surface fractale est un cristal liquide [Even99]. Cette
propriété d’absorption des vibrations par les structures fractales est actuellement
mis en pratique pour la construction des murs antibruits le long des axes de forte
circulation routière en milieu urbain [CNRS04].

La structure fractale apparaît comme défavorable pour l’installation d’une
onde stationnaire. Si le système ne peut être mis en résonnance, le développe-
ment de Rayleigh ne semble pas pouvoir être effectué. Dans ce cas, existe-t-il
un autre processus permettant de comprendre la périodicité et les rapports de
formes observés pour la fragmentation des nanofractales d’argent ?

6.4.5 Minimisation de l’énergie de surface et morphologie

L’étude dynamique de Rayleigh donne l’instabilité optimale pour la fragmen-
tation, sa vitesse de développement et la division finale de la masse. Cette théo-
rie ne considère pas l’évolution continue de la morphologie du cylindre lors de
la fragmentation. Nous allons maintenant nous intéresser aux déformations que
peut adopter un fluide pour s’accomoder d’une modification énergétique. En par-
ticulier, existe-t-il des formes d’équilibre pouvant expliquer la périodicité de la
fragmentation observée ?
De même que pour les fluides, la forme des nanostructures est pilotée par la

minimisation de l’energie de surface. La condition d’équilibre thermodynamique
dans le cas où un milieu 1 est tout entier contenu dans un milieu 2 supposé à
pression extérieure p2 constante, amène à la loi de Laplace :

p1 − p2 = γ
1

R1
+
1

R2

où R1 et R2 sont les deux rayons de courbure principaux au point donné de
l’interface entre les deux milieux. Lorsque l’interface liquide-vapeur se termine
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sur une paroi solide plane comme c’est le cas pour les structures supportées, le
minimun d’énergie est obtenu pour l’angle de contact d’équilibre, ou angle de
mouillage, définit par la relation de Young (éq. 2.21).
De l’équilibre entre les deux milieux, c’est-à-dire de la tension uniforme de

l’interface, résulte qu’à volume intérieur constant, l’interface doit posséder une
surface minimale. Toute déformation entraînant un accroissement de la surface,
la conservation de l’aire totale aboutit à la condition :

1

R1
+
1

R2
= cste (6.7)

Pour un volume donné, la sphère est la forme qui offre la surface mimimale.
En raison, en particulier de l’interaction avec la surface, via les tensions superfi-
cielles, les îles crûes sur le substrat ne sont pas sphériques. Pourtant elles peuvent
présenter des propriétés de stabilités : les fractales d’argent pur, métastables,
n’évoluent pas sur des échelles de temps longs devant celle de l’expérience. La
surface minimale n’est donc pas une condition absolue : il existe plusieurs solu-
tions stables mais de stabilités différentes et on doit donc distinguer les surfaces
d’aire minimale absolues (les sphères) et les surfaces d’aires minimales à volume
constant. Le cylindre qui n’est pas la surface minimale absolue pour un volume
donné, illustre bien cette classe de surfaces : il est instable vis-à-vis des défor-
mations longitudinales ainsi que nous l’avons décrit précédemment ; en revanche,
c’est une structure stable pour les déformations en tore [Mullins65].

D’un point de vue mathématique, les seules surfaces de révolution satisfaisant
la condition (6.7), c’est-à-dire qui possèdent une courbure moyenne constante
sont les surfaces de Delaunay, parfois appellées aussi surfaces de Plateau, dont la
sphère est un cas limite [Delaunay41]. Elles sont engendrées par la rotation des
roulettes de Delaunay autour de leur base (roulement sans glissement d’un des
foyers d’une conique sur une droite puis symétrie de révolution du contour crée
autour de l’axe de glissement) (Fig. 6.15). Les surfaces associées à une génératrice
elliptique sont les onduloïdes8, celles associées à une roulette hyperbolique sont
les nodoïdes. La parabole engendre le caténoïde (courbure moyenne nulle) (Fig.
6.16). La courbure moyenne 1

C
de ces surfaces s’exprime simplement en fonction

du demi grand-axe a de la conique, soit :

1

C
=
a

où égal 1 pour l’ellipse, -1 pour l’hyperbole et 0 pour la parabole.
Ces surfaces, exceptée la sphère, sont d’extension infinie. Expérimentalement,

elles ne peuvent donc être réalisées que tronquées.

8Le cylindre correspond à l’onduloïde engendrée par la roulette elliptique particulière qu’est
le cercle.
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F . 6.15 — Exemple de roulette de Delaunay. Le lieu d’un des foyers de l’ellipse
roulant sans glisser sur une droite est appellée roulette elliptique. La symétrie de
révolution de cette roulette autour de la droite donne lieu à l’onduloïde.

(a) (b) (c)

F . 6.16 — Surfaces de Delaunay : (a) onduloïde, (b) nodoïde, (c) caténoïde.
Ces surfaces, dont la sphère est un cas limite, sont les seules surfaces à courbure
moyenne constante.
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Ainsi dans le cas particulier du cylindre instable, la transformation spontanée
en onduloïde permet de diminuer la surface en maintenant le volume constant. Le
système présente alors la succession de renflements et d’étranglements. Pendant
la transformation, l’équilibre statique n’existe pas. Pour un fluide, la pression
dans les zones amincies est supérieure à celles des régions renflées, le liquide est
donc chassé dans ces dernières. De façon analogue à l’échelle nanométrique, lors
de la diffusion de surface, l’évolution du contour est pilotée par le gradient de la
courbure et le coefficient d’auto-diffusion de surface. Dès que le contour commence
à se creuser, le col se marque de plus en plus rapidement et de façon irréversible.
En effet, nous avons vu en décrivant le mécanisme de coalescence (processus
antagoniste de la fragmentation) que le temps d’évolution du col de rayon r
varie au début du processus en t1/7 puis en t1/6. La longueur curviligne entre
deux maxima de l’onduloïde, c’est-à-dire la période spatiale de la méridienne, est
uniquement fonction du demi-grand axe de l’ellipse génératrice et vaut 2πa. Ainsi
à chaque instant l’île présente en tout point de sa surface une courbure moyenne
constante, mais dont la valeur évolue dans le temps. La vitesse de transformation
est fonction de la viscosité du milieu, c’est-à-dire ici du coefficient d’auto-diffusion
de surface.
En abaissant la valeur de la tension superficielle par ajout d’impuretés, les

bras fractals tendent donc vers l’onduloïde (tronquée, en raison du support) qui
possède la courbure moyenne adéquate pour satisfaire la loi de Laplace. Mais les
cols formés n’étant pas stables à cause de l’auto-diffusion de surface, ils abou-
tissent irrémédiablement à la fragmentation. Ce modèle nous conduit ainsi à une
fragmentation périodique à division de masse monodisperse mais ne peut expli-
quer la valeur des rapports de forme. En effet, la relaxation observée suppose la
rupture avec une surface à courbure constante à cause de la viscosité du système.

La figure de fragmentation des fractales d’argent en présence d’impuretés peut
donc être comprise à l’aide de considérations topologiques, sans recourir à l’ins-
tallation d’une onde stationnaire de perturbation. Nous sommes appuyés dans
cette conclusion par certaines expériences de biologie. L’instabilité des géomé-
tries cylindriques intervient également dans ce domaine, particulièrement en ce
qui concerne les membranes, telles que les veines, les nerfs ou le tube digestif
[Savart33]. Par exemple, lorsque des membranes tubulaires sont perturbées sur
leur surface par l’ancrage de polymères (les points d’ancrage étant distribués de
façon statistique le long de l’objet), leur forme d’équilibre est pilotée par la com-
pétition entre la courbure locale et la tension (ici au sens élastique), de même
que pour notre système [Bar-Ziv94]. Pour comprendre l’évolution morphologique
de ces membranes, les interprétations ne font pas appel à la propagation d’une
onde de perturbation. Les auteurs mettent en évidence la corrélation entre la
concentration de polymères et la courbure locale de la membrane [Tsafir01]. La
pseudo-propagation observable de la perturbation le long de la membrane est en
fait l’imagerie indirecte du gradient de concentration de polymères dans le milieu
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environnant (Fig. 6.17). La membrane est d’autant plus déformée, allant jusqu’à
l’onduloïde générée par le cercle c’est-à-dire une succession de sphères intercon-
nectées, que la concentration en polymères est élevée. Ici, le tube ne se fragmente
pas, en raison des propriétés élastiques de la membrane. La forme d’équilibre de la
membrane, qui se décrit également par les surfaces de Delaunay est donc indépen-
dante du mécanisme de déformation. En revanche, la dynamique du changement
de forme est reliée aux mécanismes en compétition.

10 µm

t= 2s 5s 8s 11s

42s 46s 54s 65s

F . 6.17 — Membrane tubulaire perturbée par l’ancrage de polymères sur sa sur-
face. (a)-(d) : les polymères sont introduits par une micropipette (zone brillante)
à l’extrémité de la membrane. La déformation est reliée à la concentration des
polymères diffusant dans la solution environnante. L’impression de propagation
de la déformation est en fait une représentation du gradient de concentration des
polymères. Lorsque le milieu n’est plus alimenté en polymères, (e)-(h), ceux-ci
sont de plus en plus dilués au fur et à mesure de leur diffusion le long du tube et
ce dernier commence à reprendre sa forme initiale. Source [Tsafir01].

Bien que nous ne possédions pas d’évidence directe via les images de microsco-
pie des dépôts, l’hypothèse d’une transformation morphologique des bras fractals
par perturbation locale de l’équilibre chimique est plus favorable que l’instaura-
tion d’une onde stationnaire dans la structure. Il serait nécessaire de connaître
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la constante de temps associée à la mise en résonnance des fractales d’argent
afin de la comparer à celle de la fragmentation d’un col. En effet, lorsqu’un col
se forme dans une ramification, il se creuse de plus en plus rapidement. Cette
perturbation locale des bras fractals peut aboutir à une fragmentation avant que
les perturbations individuelles n’entrent en résonnance pour former une onde sta-
tionnaire. Dans le cas d’une transformation spontanée locale, la régularité de la
figure de fragmentation fractale est liée à l’homogénéité spatiale de la distribu-
tion des perturbations, c’est-à-dire des impuretés et à la périodicité des surfaces
d’équilibre.

6.5 Comparaison entre relaxation chimique et
thermique des nanofractales d’argent

Nous venons d’étudier la relaxation des fractales d’argent par adjonction post-
croissance d’oxygène en régime d’impureté. Au chapitre 4, le retour à l’équilibre
de ces morphologies est activé par recuit de l’échantillon. Ces deux procédés im-
pliquent le même processus, à savoir l’augmentation du coefficient d’auto-diffusion
de surface. Dans les deux cas, la fractale se fragmente et ses fragments évoluent
vers des formes compactes. Cependant leur distribution de tailles ainsi que leur
organisation sur le substrat diffèrent en fonction de la méthode utilisée :
— lors du recuit, les bras fractals s’élargissent (coarsening) puis se fragmentent
tout en conservant la dimension globale (Rg) de l’île (brisure de l’invariance
d’échelle) (Fig. 4.8). A la fin du processus, les fragments relaxés présentent
une large dispersion en tailles (Fig. 4.9) et il n’y a plus mémoire de la forme
fractale.

— la présence d’impuretés provoque, dès les premiers stades de la relaxation,
la fragmentation, sans élargissement conséquent (Fig. 6.8), des bras par
transformation locale de la structure en accord avec les surfaces à courbure
moyenne constante (surfaces de Delaunay). Le rayon de giration de la frac-
tale est conservé ; les fragments sont monodisperses et équidistants le long
du squelette fractal.

Une question se pose alors : comment le même mécanisme de transport de
masse peut conduire à deux motifs distincts de fragmentation ?

Une différence évidente entre les deux situations est la nature de l’excita-
tion pour l’activation de la relaxation. Dans le premier cas, la thermalisation
de l’échantillon avec la source de chaleur sollicite l’intégralité de l’île. Même si
l’énergie est insuffisante pour activer le transport de masse par flux visqueux, il
n’en reste pas moins que les atomes reçoivent une excitation uniforme d’énergie
kT ; contrairement à la relaxation chimique qui augmente localement le coefficient
d’auto-diffusion de surface d’une partie des atomes, via la diminution de Ea. Nos
résultats montrent qu’augmenter la température favorise le coarsening alors que
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l’ajout d’impuretés favorise en premier lieu la fragmentation de type Rayleigh
[Lando05].
Il est intéressant de mentionner ici une expérience concernant la relaxation

thermique des nanofils [Molares04]. Lors du recuit (30 min à 400, 500 et 600◦C)
d’un nanofil de cuivre, de 30-40 nm de diamètre et jusqu’à plusieurs dizaines de
microns de long, ce dernier se décompose en une série de sphères monodisperses
et équidistantes dans des rapports de forme en accord avec la théorie de Rayleigh.
Ce comportement semble contredire nos observations de relaxation thermique des
fractales par coarsening ; une fractale pouvant être décomposer en une série de
nanofils. La réponse à ce paradoxe apparent tient dans la complexité morpholo-
gique. Pour les structures cylindriques, les instabilités capillaires pilotées par le
bruit thermique n’altèrent pas l’homogénéité du contour. Elles créent des fluctua-
tions locales d’interface, qui ne peuvent qu’entrainer une fragmentation de type
Rayleigh puisque c’est le mécanisme dominant pour la relaxation [Mullins65].
D’un point de vue topologique, ce motif de fragmentation est le seul possible
pour la désintégration d’un cylindre. Dans le cas d’une morphologie fractale, au
niveau des ramifications, le second rayon de courbure n’est pas infini comme c’est
le cas pour un cylindre. Cette singularité aux interconnections des bras a pour
conséquence que la fractale ne peut pas être considérée comme un simple assem-
blage de nanofils. Cette caractéristique autorise l’existence d’un autre mode de
relaxation (le coarsening). Les formes fractales sont donc un outil très intéressant
pour étudier les mécanismes de relaxation puisque leur complexité morphologique
agit comme un filtre sur les processus.
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Chapitre 7

Le dépôt d’agrégats d’argent
enrichis en oxydes binaires

”Bei einer vollständigen Theorie müssen ja allen Details der Er-
scheinung die Details der Hypothese entsprechen, und es müssen sich
alle Regeln für diese hypothetischen Dinge auch direkt auf die Erschei-
nung übertragen lassen.”
de E. Mach, Die Geschichte und die Wurzel des Satzes von der

Erhaltung der Arbeit

Sur l’axe de pollutionMoO3+O2, en deçà de la quantité critique, les impure-
tés contenues dans les agrégats déposés perturbent la stabilité des îles formées :
en augmentant l’auto-diffusion de surface, elles induisent la fragmentation des
fractales d’argent (Fig. 4.13). Au delà de la valeur critique, les processus de dif-
fusion sur la surface et de nucléation sont modifiés en premier lieu. En particulier
la forte diminution de la diffusion conduit à une nucléation essentiellement homo-
gène, ce qui donne lieu à une densité d’objets très supérieure au cas des dépôts
peu ou pas pollués. De plus les îles, appellées nanochaînes, présentent une forte
anisotropie de croissance, signature d’une transition morphologique provoquée
par la présence d’oxydes.

Dans ce chapitre, nous présentons tout d’abord brièvement quelques proprié-
tés de la croissance anisotrope des métaux. Puis nous étudions l’influence de la
composition chimique des agrégats sur les processus de diffusion, nucléation et
croissance du dépôt. De même que dans le cas des dépôts d’agrégats d’argent pur,
nous considérons ensuite l’influence des défauts de la surface de graphite pour la
croissance des nanochaînes ainsi que la stabilité des ces nouvelles nanostructures
face à une activation thermique. Enfin nous utilisons la corrélation entre compo-
sition chimique et morphologie pour aborder la question de la croissance d’objets
de formes complexes. A cette fin, la stœchiométrie des agrégats sera modifiée au
cours de dépôts séquentiels.
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7.1 Quelques propriétés de la croissance aniso-
trope des métaux

La synthèse de nanostructures unidimensionelles est un domaine qui concentre
de nombreux efforts en raison de leurs applications potentielles, particulière-
ment en microélectronique. Ces systèmes, confinés au moins dans une dimen-
sion, doivent ouvrir de nouvelles voies pour explorer les dépendances en taille et
en forme des propriétés optiques, magnétiques et électroniques. De nombreuses
méthodes de synthèse sont développées : croissance en phase solide, liquide ou
vapeur, par décomposition chimique, assistée par matrice ou non etc.
Nous présentons ici quelques approches et propriétés de la croissance aniso-

trope des métaux. Il serait illusoire de prétendre donner une revue exhaustive de
ce large champ de recherche. Notre but est uniquement d’introduire les caractéris-
tiques essentielles de ces systèmes et des pistes de réflexion pour la compréhension
du mécanisme de croissance des nanochaînes.

7.1.1 Les whiskers

La croissance anisotrope des métaux à l’échelle mésoscopique conduit à l’ob-
servation de «whiskers » (littéralement cheveu) (Fig. 7.1 à gauche). Ce phéno-
mène a donné lieu à une littérature abondante et est connu pour l’argent depuis
fort longtemps. Ainsi «une recette » pour obtenir des cheveux d’argent est donné
par Ercker dans son traité « Treatise on Ores and Assaying » dès 1574 ( ! ) :
«As long as I am talking about silver matte, I should for the sake of the

eager reader tell something that is characteristic of its nature and behaviour.
First : When silver matte is cast into an ingot, and while it is still hot, it can be
hammered and shaped as you wish, just like lead. And further : It is possible to
cast figures or coin medals from it which look like vitreous silver.
When you have cast it into funny little decorative figures, lightly cut or scratch

them with a knife and hold them over a gentle charcoal fire until they get hot,
whereupon silver will sprout or grow out of them very delicately just as it grows
in the mineral. This is amusing and very pretty to watch. I am telling this so
anybody who would like to do this for fun and play with it some more should
know how it is done.»
Dans les années 50, l’étude des whiskers connut un engouement particulier

[Whiskers58]. On distingue différentes catégories en fonction du mode de syn-
thèse. Les whiskers peuvent être formés à partir de la phase liquide (l’exemple le
plus fréquent étant la glace) ou en solution par précipitation. En phase vapeur,
on introduit un support (la nature du substrat peut différer de celle du whisker)
dans l’enceinte où est réalisée l’évaporation du matériau. Le whisker croît alors
perpendiculairement au support, la croissance se faisant par l’extrémité. En phase
solide, la matière pour la formation du whisker est fournie par le substrat et la
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200 µm

F . 7.1 — A gauche : whiskers à différentes échelles ; en haut : whiskers d’argent
sur des contacts primaires après rupture [Chudnovsky02] ; en bas : whiskers de
zinc. A droite : modèle de croissance des whiskers par propagation de dislocation
de vecteur de Burger b, prenant sa source sous la surface du matériau. τ repré-
sente le tenseur de contraintes et γ, la tension de surface créée par l’atmosphère
environnant [Eshelby53].

croissance se fait également perpendiculairement à la surface de ce dernier mais
à partir de la base. Quel que soit le mode d’élaboration, ces objets présentent
une largeur uniforme. Dans le cas particulier de la croissance par décomposition
chimique, les whiskers présentent souvent une structure périodique composée de
petits cristaux et donnant lieu à des hélices, des twists etc. Dans certaines condi-
tions, les whiskers d’argent peuvent être polycristallins.

Les travaux insistent sur l’importance des impuretés (en particulier l’oxygène
atmosphérique et la vapeur d’eau) dans la dynamique de la croissance anisotrope,
que ce soit à partir de la phase solide ou vapeur. Dans les deux cas, l’oxydation
par au moins une monocouche d’oxygène de la surface métallique en croissance
obligerait celle-ci à adopter la forme d’un fil de diamètre uniforme et d’autant plus
long qu’il est mince. Une corrélation entre la largeur du whisker et sa cinétique
de croissance est également établie : plus le processus de croissance est lent, plus
le whiskers est épais.
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Les théories de croissance en phase solide s’accordent à proposer la propa-
gation perpendiculaire d’une dislocation, prenant sa source sous la surface du
matériau, et qui provoque un flux plastique de matière normal à la surface
[Eshelby53]. La tension de surface de cette protubérance en contact avec l’at-
mosphère contraint l’excroissance à se développer, selon son coefficient de com-
pressibilité, sous la forme d’un fil, dont le rayon est relié à la dimension de la
source de contrainte émettant la dislocation. L’auteur montre que le taux de
croissance du whisker, c’est-à-dire son élongation, s’exprime sous la forme :

δL =
4V

πR2
∼
4γDsb

3

R2kT
(7.1)

dans le cas d’un whisker de rayonR et de longueurL, formé par une dislocation
de vecteur de Burger b se propageant dans un matériau possédant un coefficient
d’auto-diffusion de surface Ds. V et γ dénotant respectivement le volume du
whisker et la tension de surface (Fig. 7.1 à droite).

7.1.2 La croissance VLS

La méthode VLS (Vapeur-Liquide-Solide) [Wagner64] est couramment utili-
sée pour l’élaboration de fils à l’échelle nanométrique (Fig. 7.2). Elle consiste à
disposer d’un catalyseur de nature B en phase liquide qui sert de site d’absorp-
tion énergétiquement favorable pour les réactifs de nature A en phase vapeur.
Au cours de l’absorption, le liquide devient supersaturé en A et la croissance
du nanofil débute par précipitation de A. La croissance se déroule tant que le
catalyseur reste en phase liquide et qu’il y a suffisamment de réactifs. A la fin
du processus, on dispose d’un nanofil de A dont la terminaison sphérique est un
agrégat solide, alliage de A et B. La largeur du nanofil correpond au diamètre
du catalyseur. La réaction doit se dérouler à une température correspondant au
point eutectique du système A-B.
Les catalyseurs peuvent être déposés au préalable sur un substrat, la crois-

sance se faisant par la pointe, perpendiculairement au substrat, ou encore provenir
de la source.

7.1.3 La croissance assistée par les oxydes

Cette méthode de synthèse pour les nanofils est proche du mécanisme VLS
mais s’effectue sans recourir à un catalyseur hétérogène [Zhang99] (Fig. 7.3). De
la vapeur AOx est généralement formée par ablation laser d’une cible contenant
A et O. Des nanoparticules AOx peuvent alors nucléer sur un substrat introduit
dans l’enceinte. Les particules commencent à se décomposer avec séparation de
phase en A et AO2 pour minimiser l’énergie libre du système. Un fil entouré d’une
couche amorphe de AO2 commence à se former. La vapeur continue de se déposer
sur l’édifice, principalement au niveau de la pointe. La décomposition conduit à la
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Vapeur A

Substrat

B liquide

Alliage A-B liquide sursaturé en A
Nanofil A

Alliage A-B

5 mm5 μm

(a) (b)

A B C

F . 7.2 — Croissance VLS. (a) Fils de silicium à différentes échelles. Le cataly-
seur est une particule d’or, source [Wagner64]. (b) Schéma de croissance. A : de
la vapeur est déposée sur un catalyseur liquide. B : le catalyseur devient sursaturé
et A cristallin précipite. C : la croissance se termine quand la particule atteint
une région plus froide de l’enceinte et cristallise alors en un alliage A-B.

(a) (b)

F . 7.3 — Croissance assistée par oxydes. (a) Nanofil de silicium. (b) Schéma de
croissance. A : formation de nanoparticules de SiOx par dépôt. Recristallisation
de Si avec séparation de phase, SiO2 est chassé à l’extérieur de la structure.
B : une couche d’oxyde amorphe est formée au fur et à mesure que l’oxyde et
l’oxygène atteignent les bords du fil, dont la croissance est plus lente. La croissance
continue par la pointe conjointement au processus de recristallisation interne.
Sources [Wang98] [Zhang99].
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croissance dans une direction privilégiée en raison de la couche d’oxyde. Ici encore,
la température du substrat doit être suffisante pour permettre la décomposition.

La croissance anisotrope des métaux est donc un phénomène bien connu et
ce à différentes échelles. Elle peut être réalisée quelle que soit la phase du ma-
tériau, assistée par un support ou non. Dans le cas particulier de la croissance
à partir d’une vapeur, la température du support ou de l’environnement est un
paramètre important pour permettre des phénomènes de précipitation, recristal-
lisation et ségrégation de phase. Quel que soit le protocole expérimental utilisé,
les nanofils synthétisés possédent un fort rapport longueur/largeur avec en plus
une largeur bien définie pour des conditions données. Bien que n’étant pas une
condition nécessaire à l’obtention de nanofils, la présence d’oxyde favorise d’une
façon générale la croissance unidirectionnelle.

7.2 Dépôt d’agrégats d’argent enrichis en oxydes
binaires sur les terrasses du graphite

7.2.1 Le protocole expérimental

La transition morphologique des dépôts est corrélée à l’apparition dominante
dans le spectre de masse à fort flux laser des termesAg+(Ag2MoO4) etAg+(Ag2MoO4)2
(Fig. 4.13). Pour les expériences à suivre, nous nous plaçons dans des conditions
de fonctionnement de source qui permettent d’obtenir à fort flux laser un spectre
de masse en régime saturé (Fig. 5.12), ce qui nous assure une nucléation réactive
efficace et donc une quantité d’oxydes notable incorporée dans les agrégats d’ar-
gent neutres qui seront déposés. Ces derniers doivent être alors considérés comme
des agrégats d’argent sur lesquels des molécules MoO3 et O2 sont adsorbées. De
même que dans le cas de la nucléation d’agrégat d’argent en présence de O2,
nous faisons l’hypothèse que les molécules d’oxydes se positionnent en surface
des agrégats.
L’absence de la série Ag+n pour n > 3 dans le régime saturé laisse supposer

que tous les agrégats produits dans la source comportent au moins une molécule
d’oxyde. Considérons un agrégat sphérique composé d’un grand nombre d’atomes
d’argent. Il présente une surface de 4π(rAgn1/3)2. Les molécules d’oxydes étant
situées à la périphérie de l’édifice, on peut obtenir une borne supérieure de la
quantité d’oxydes portées par l’agrégat, par un calcul semi-quantitatif basé sur la
densité deMoO3 et le rayon de Van derWaals de l’oxygène. Ainsi pour un agrégat
de 500 atomes d’argent, le taux d’impuretés contenues ε (nombre de molécules
d’oxydes rapporté à celui d’atomes d’argent) n’est pas supérieur à 15%.
Les dépôts ont été réalisés pour des taux de couverture et des flux variables,

allant respectivement de 0, 2 à 16MC et de 0, 2 à 3MC/min. La pression partielle
de dioxygène PO2 introduite dans le mélange de gaz neutres a été ajustée de 2 à
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5%. L’ouverture de la vanne d’air pour un ensemble de paramètres de source fixé
provoque aisément l’accroissement du flux d’agrégats d’un facteur pouvant aller
jusqu’à cinq, ce qui prouve bien la nucléation réactive des agrégats d’argent en
présence d’oxydes. Le flux est ensuite ajustable si nécessaire par la température
du four (réduction de 10 à 20◦C environ). La distribution d’agrégats neutres
est déposée sur une surface de graphite préparée de façon standard. De manière
générale, nous avons réalisé des dépôts séquentiels qui nous permettent d’obtenir
deux taux de couverture différents, dont un en une seule étape.

7.2.2 Caractérisation du dépôt d’agrégats d’argent forte-
ment oxydés

Une expérience typique de dépôt séquentiel dans ce régime de nucléation
réactive est illustrée en figure 7.4 : dans un premier temps, 1, 1MC d’agrégats
d’argent enrichis en oxydes, n ∼ 830 atomes et PO2= 2%, sont déposées avec
un flux de 3MC/min sur la totalité de la surface. Une moitié de l’échantillon est
masquée à l’aide d’un cache, pendant que dans un second temps l’autre moitié
reçoit un dépôt supplémentaire de 2, 7 MC à 1, 7 MC/min.

200 nm1,1 MC 200 nm3,8 MC

F . 7.4 — Dépôt de 1,1 MC et 3,8 MC de Ag830 enrichis en oxydes pour PO2=
2%.

Ce qui frappe immédiatement à la vue des images MEB est la forte densité,
respectivement de l’ordre de 50 et 180 objets.μm−2 pour 1, 1 et 3, 8 MC, et la
morphologie anisotrope en forme de chaîne. Ces nanochaînes, distribuées aléa-
toirement et orientées de façon isotrope sur la surface, semblent être formées de
particules juxtaposées. Ces remarques préliminaires indiquent que les propriétés
des processus de diffusion, de nucléation et de croissance diffèrent de celles des
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agrégats d’argent pur. De plus, une série de dépôts à taux de couverture crois-
sant depuis de faible valeur (θ ≥ 0, 2 MC) montre que dès les premiers stades et
quelle que soit la fenêtre de temps d’observation, la croissance est anisotrope et
les chaînes structurées. La formation de ces objets est donc indépendante de la
quantité de matière déposée. Une question en particulier se pose : la structure des
chaînes est-elle antérieure ou postérieure à leur croissance ? Ces particules sont-
elles formées dans un premier temps par coalescence des agrégats pour diffuser
ensuite sur le substrat et s’arranger en chaînes par collision entre elles ? Ou la
chaîne croît-elle de façon homogène pour se restructurer dans une second temps ?
Procédons pas à pas pour tenter de comprendre comment la faible modification
chimique des agrégats d’argent incidents peut changer aussi drastiquement la
morphologie des îles.

Diffusion et nucléation

Nous étudions ici une série d’expériences à taux de couverture croissant, le
flux et le taux de pollution étant fixés. Supposons que les agrégats diffusent dans
leur ensemble comme un super-atome. D’une part, l’augmentation de la densité
d’objets avec le taux de couverture signifie que la densité de chaînes à saturation
n’est pas atteinte. D’autre part, il existe sur la surface bien plus de chaînes que
de défauts. La nucléation homogène est le processus dominant. On en déduit
que les agrégats d’argent enrichis en oxydes ont un cœfficient de diffusion sur
la surface beaucoup plus faible que celui des agrégats d’argent purs, traduisant
une interaction plus forte avec le graphite. Ces conclusions confortent l’hypothèse
de molécules d’oxydes situées en surface de l’agrégat d’argent, formant ainsi un
appendice plus liant avec le graphite.
Une série d’expériences menées à flux déterminé (F ∼ 1 − 2 MC/min)1

nous a permis de quantifier l’évolution de la densité de nanochaînes en fonction
du taux de couverture de la surface de graphite (Fig. 7.5). Si on suppose que
pour cette gamme de pollution la densité à saturation est atteinte pour 325
nanochaı̂nes.μm−2, on peut estimer pour le coefficient de diffusion des agrégats
Ag830 enrichis en oxydes :

D 10−12cm2.s−1

d’après l’équation 3.3 du chapitre 3, soit au moins 5 ordres de grandeur plus
faible que pour les agrégats d’argent pur. Le coefficient de diffusion variant en
raison inverse de la taille, il paraît alors improbable qu’une particule formée de
plusieurs dizaines d’agrégats soit capable de migrer sur le substrat dans la fenêtre
de temps de l’expérience.

1Nous rappellons qu’en nucléation homogène Nsat ∼ F
2
7 . La dispersion de 33% du flux

entraîne une variation de la densité à saturation d’îles d’un facteur (1+ 0, 33)
2
7 c’est-à-dire 1, 1,

ce qui est compris dans nos barres d’erreur.
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F . 7.5 — Densité de nanochaînes en fonction du taux de couverture pour un flux
de dépôt constant (compris entre 1 et 2 MC/min) et un même taux d’impuretés.
La densité à saturation, Ns= 325 nanochaı̂nes.μm−2 , semble être atteinte pour
θ > 7MC. Les points expérimentaux sont reliés pour guider les yeux.

Anisotropie de croissance et restructuration

Les îles présentent une morphologie allongée et périodique, de longueur L et
de largeur l. Dans un premier temps, la distribution statistique de tailles des
particules (largeur lp et longueur Lp, Lp étant choisi selon l’axe de longueur de
la chaîne) composant les nanochaînes a été étudiée (Fig. 7.6). Le rapport de la
longueur et de la largeur moyenne de ces particules permet d’approximer dans un
premier temps leur projection 2D par des disques de diamètre l = lp . Un calcul
de conservation de la quantité de matière déposée montre qu’elles résultent de
la coalescence de 80 agrégats en moyenne pour θ = 1, 1 MC et de 150 agrégats
pour θ = 3, 8 MC, la non proportionnalité correspondant à l’augmentation de la
densité de chaînes.
L’analyse topologique via l’AFM révèle la structure tridimensionnelle de ces

particules qui peuvent être considérées comme hémisphériques :

h ≈ l

2

Ainsi par exemple, une étude AFM effectuée sur un autre échantillon montre
que dans ce cas particulier, les nanochaînes de longueur et de largeur moyennes,
respectivement 63 et 14 nm, possèdent une hauteur de l’ordre de 7 nm.
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Intéressons nous maintenant aux distributions statistiques de la longueur et
de la largeur des nanochaînes ainsi que de leur évolution en fonction du taux
de couverture (Fig. 7.7). La croissance des nanochaînes résulte d’un processus
aléatoire comme le montre le profil poissonnien de la distribution, alors que la
largeur est beaucoup mieux définie : la distribution de largeurs est assez étroite et
plus symétrique. Même si l’on tient compte d’un effet de résolution instrumentale,
la distribution semble s’ajuster plus préférablement par une gaussienne pour de
nombreux échantillons, ce qui confère à la largeur un caractère déterministe. De
plus, si pour chaque objet, on représente son rapport longueur/largeur en fonction
de sa longueur (Fig. 7.8), le graphe suit une droite dont l’inverse de la pente est la
largeur moyenne. Ainsi pour un dépôt donné, toutes les chaînes ont en moyenne
même largeur quelle que soit leur longueur. Cette caractéristique laisse supposer
que la chaîne croît anisotropiquement de façon homogène puis «se fragmente », se
structure dans la longueur en autant de fois qu’il y a de largeur. De plus l’aspect
majoritairement linéaire de ces objets conforte cette hypothèse vis-à-vis de celle
d’une croissance par juxtaposition de particules préformées. En effet dans le cas
de collisions de particules animées d’un mouvement brownien, on doit obtenir
plus de structures compactes (particules arrangées en carré, en triangle) ou de
particules seules (n’ayant pas rencontrées de partenaires de collisions) que de
structures linéaires. De plus la diffusion de particules oxydées composées de plus
de 80 agrégats doit être nulle ou quasi-nulle, d’après ce qui précède.
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F . 7.8 — Rapport entre la longueur et la largeur pour chaque nanochaîne en
fonction de sa longueur. La pente de la droite est lp

−1. Les nanochaînes pour
un dépôt donné présentent donc en moyenne la même largeur quelle que soit leur
longueur.

L’augmentation du taux de couverture de 1, 1 à 3, 8 MC s’accompagne à la
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fois de l’élargissement des chaînes (la largeur moyenne des particules passant de
16, 0± 2, 0 nm à 19, 6± 2, 0 nm) et d’une diminution de leur longueur moyenne
(la longueur des chaînes décroît de 68, 7±2, 0 nm à 56, 0±2, 0 nm). Ce paradoxe
est en fait la conséquence du régime de nucléation-croissance : dans un tel régime
en effet, l’ajout de matière, 2, 7MC sur les 1, 1MC déjà déposées, fait croître les
nanochaînes existantes et crée de nouvelles îles qui contribuent à peupler la région
inférieure de la distributions de tailles pour θ = 1, 1 MC, d’où une diminution
apparente de la longueur moyenne. Si la densité d’îles à saturation était atteinte,
nous observerions un accroissemment de la largeur et de la longueur moyenne des
objets.

Nous venons de donner quelques propriétés d’ensembles des dépôts de nano-
chaînes. Mais cette caractérisation ne permet pas pour le moment de comprendre
complètement le scénario du dépôt, en particulier la croissance de ces objets
dans une direction privilégiée. Comment une hétérogénéité chimique des uni-
tés de construction, alors qu’elle conserve l’isotropie de diffusion sur le substrat,
peut-elle induire un front de croissance anisotrope des îles ?

7.2.3 Proposition d’un mécanisme de croissance des na-
nochaînes

Un mécanisme de croissance acceptable pour les nanochaînes doit rendre
compte de leur direction privilégiée de croissance avec une largeur bien définie
et de leur structure périodique, à partir de la coalescence d’agrégats fortement
hétérogènes. Les mécanismes de croissance anisotrope présentés en début de cha-
pitre ne peuvent être transposés directement au cas des nanochaînes. Les deux
différences principales dans le procédé d’élaboration sont les suivantes :
— la croissance des nanochaînes se déroule à température ambiante
— les nanochaînes ne croissent pas perpendiculairement au substrat par conden-
sation directe. Elles résultent de la diffusion isotrope et de la nucléation des
agrégats formant un gaz 2D sur la surface et sont donc supportées par la
substrat.

Néanmoins il existe certaines caractéristiques communes dans les conditions
de formation des différents systèmes. En particulier :
— la largeur uniforme des structures formées
— la présence d’oxydes possédant des eutectiques
Ces analogies permettent de s’inspirer des différents modèles afin de proposer

le mécanisme suivant pour la croissance des nanochaînes.

Le faible coefficient de diffusion des agrégats d’argent enrichis en oxydes favo-
rise la nucléation par collisions des espèces diffusantes. La coalescence des agré-
gats accompagne la croissance de l’île par collision. L’île en formation, de même
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que les briques qui la composent, présente une hétérogénéité chimique. La re-
cristallisation de l’argent avec séparation de phase minimisant l’énergie libre du
système [Champetier72] accompagne le processus de coalescence et l’oxyde est
progressivement chassé vers l’extérieur de l’édifice. Tant que le temps de coales-
cence τ est plus court que ∆t, durée séparant deux arrivées successives d’agrégats
en un même lieu de l’île, cette dernière conserve une forme compacte. Dans le
cas de la croissance fractale, la taille critique pour la transition morphologique
compacte à dendritique est donnée par la largeur des ramifications. La largeur
typique des nanochaînes est similaire à celle des bras fractals pour des conditions
de dépôt semblables. Il semble donc que la compétition temporelle entre τ et ∆t
est sensiblement la même pour les dépôts d’agrégats d’argent purs ou fortement
hétérogènes. Une fois cette taille critique atteinte, pourquoi l’île se développe-t-
elle selon un axe privilégié et non pas de façon isotrope, alors que les agrégats
alimentent l’île en tout point ?
La synthèse des nanochaînes est clairement corrélée à la présence dominante

d’au moins les deux premiers termes de la série stœchiométriqueAg+(Ag2MoO4)p,
(p ≥ 1), dans le spectre de masse. Lorsque la taille critique est atteinte, même si
la ségrégation de phase n’est pas terminée, l’île présente en sa surface une certaine
densité de molécules d’oxydes. L’île, de même que les agrégats originels, est un
système biphasé eutectoïde. Supposons alors qu’en une région, la surface présente
une sursaturation locale en oxydes. Localement le point de fusion est abaissé et
la mobilité accrûe. Le système peut se trouver dans un état proche d’un des
eutectiques associés à la phase Ag2MoO4. Ce qui permet une coalescence avec
recristallisation et séparation de phase plus efficace et de ce fait un front de crois-
sance favorisé. Le mécanisme de croissance pourrait alors être considéré comme
une combinaison de croissance assistée par les oxydes et de VLS (en raison des
propriétés eutectoïde du système considéré) auto-assisté puisque le catalyseur est
la « vapeur d’agrégats» elle-même. Cette interprétation suppose au niveau de
la zone d’instabilité, un fort abaissement de la température de l’eutectique par
rapport au diagramme de phase macroscopique, puisque les dépôts sont réalisés
à température ambiante. Les fluctuations statistiques de concentration en suface
de l’île en formation expliquent le caractère globalement isotrope de l’orientation
des nanochaînes sur le substrat.
La croissance des nanochaînes se déroule jusqu’à ce l’ensemble des agrégats

déposés aient nucléé, ce qui détermine leur longueur. La coalescence des agrégats
sur les parois latérales des chaînes n’étant pas interdite mais énergétiquement
moins favorable, la largeur finale est uniforme et proche de la taille critique pour
la transition morphologique. Contrairement au mode VLS (Fig. 7.2), la taille du
catalyseur ne correspond pas à la largeur de la chaîne et nulle extrémité singulière,
de nature chimique différente, n’est observable par microscopie : un germe de
faible dimension est suffisant pour induire le front de croissance unidirectionnel.
La dimension transverse est pilotée par la coalescence et la séparation de phase :
ce n’est que lorsque suffisamment d’oxydes seront ségrégés en surface que celle-
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ci pourra présenter localement les conditions de concentration et composition
chimique nécessaire à l’eutectique.
Ce modèle permet de comprendre jusqu’ici l’obtention, à partir du dépôt

d’agrégats fortement hétérogènes, de morphologies présentant un axe privilégié de
croissance et une largeur uniforme, mais n’explique pas la structure périodique des
nanochaînes. Cette organisation n’est pas rencontrée dans le cas de la croissance
VLS ou assistée par oxydes. En revanche elle peut s’expliquer dans le cadre des
systèmes biphasés eutectoïdes sursaturés. Lors de la précipitation d’une solution
biphasée sursaturée, les grains croissent en fonction du gradient de concentration
locale [Lifshitz61]. Lorsque la décomposition se déroule proche de l’eutectique, le
système adopte une structure perlitique, succession de lamelles des deux phases
disposées alternativement. La période de la perlite est fonction de la concentration
du mélange initial et de la vitesse de refroidissement. Cette propriété des systèmes
biphasés eutectoïdes pourrait expliquer la structure périodique des nanochaînes.

Dans ce modèle, l’évolution qualitative des caractéristiques des nanochaînes
en fonction des paramètres de dépôt devrait être la suivante :
— pour un taux d’impuretés donné ε des agrégats d’argent, les nanochaînes
sont d’autant plus minces que le flux du dépôt F est rapide, la coales-
cence étant défavorisée. Pour des dépôts à même taux de couverture, les
nanochaînes en sont d’autant plus longues

— pour un flux de dépôt constant, les nanochaînes sont d’autant plus minces
que le taux d’impuretés est élevé. La concentration critique en surface de
l’île étant atteinte plus facilement, le front de croissance unidirectionnel se
développe plus rapidement et efficacement

Cette description qualitative ne permet pas de prévoir quel paramètre, de F
et ε, est le plus important pour les dimensions des nanochaînes. Nous verrons
néanmoins dans la suite que le taux de pollution semble être le bras de levier le
plus sensible pour piloter la largeur des chaînes (Fig. 7.12 et 7.13). Il n’est pas
aisé de réaliser des expériences dans lesquelles un seul de ces paramètres est laissé
variable. En effet, le taux d’impuretés dépend de plusieurs paramètres :
— la pression d’air injectée
— la quantité de MoO3 libérée par le creuset, déterminée par la température
du four et son état d’oxydation donc de vieillissement

— la pression d’argent dans la source. Or la pression de vapeur métallique est
liée à la température du four mais également à son vécu.

Par exemple, pour une expérience dédiée à vérifier la seconde description (flux
constant, taux d’impuretés variable), l’augmentation de la quantité d’air intro-
duite entraîne un accroissement du flux à cause de la nucléation réactive plus
efficace. Afin de ralentir le flux à la valeur de consigne pour la comparaison des
dépôts, la température du four est abaissée, provoquant en retour une diminu-
tion de la pression de vapeur d’argent. Néanmoins, l’analyse détaillée d’un grand
nombre d’échantillons réalisés dans différentes conditions permet d’extraire le
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comportement qualitatif des nanochaînes en fonction des paramètres de dépôt et
de présenter l’analyse structurelle des nanochaînes.

7.2.4 Evolution avec les paramètres de dépôt

Evolution avec la cinétique de croissance

Pour étudier le rôle du flux, nous avons déposé sur chaque moitié d’un même
échantillon, une quantité de matière égale (2 MC) d’agrégats enrichis en oxydes
(PO2 = 2%) en doublant le flux d’un dépôt à l’autre (F = 1 et 2 MC/min)
(Fig. 7.9). Tout d’abord, les deux zones présentent la même densité d’objets,
103 ± 30 nanochaı̂nes.μm−2. Les nanochaînes comportent donc en moyenne la
même quantité de matière. Le dépouillement des images de microscopie révèle
que les nanochaînes formées avec un fort flux sont plus minces et plus longues
(histogrammes de la Fig. 7.9), montrant que la coalescence des agrégats dans ce
cas est défavorisée par rapport au temps d’arrivées successives d’agrégats sur l’île.
L’instabilité de croissance se développe pour une taille critique plus petite que
dans le cas d’un dépôt à flux plus lent. Ce résultat qui rejoint celui de l’évolution
de la largeur des bras fractals en fonction du flux est également similaire à celui
des whiskers ; ces derniers étant d’autant plus épais que leur taux de croissance
est lent.
Si on considère que la phase de croissance a lieu dans la fenêtre de temps du

dépôt, on peut estimer pour 2 MC déposées avec un flux de 2 MC/min, le taux
de croissance des nanochaînes à 0, 9 nm.s−1. Cet ordre de grandeur est tout à fait
comparable à celui de la croissance des whiskers : le taux de croissance spontanée
des whiskers d’étain à température ambiante peut varier d’un millimètre à un
centimètre par an [Eshelby53]. Sur l’ensemble de nos expériences, nous observons
un taux de croissance allant de 0, 2 à 10 nm.s−1 en fonction de la couverture et
du flux.

Relation entre largeur et longueur

Si pour un taux d’impuretés comparable, on considère les proportions moyennes
des nanochaînes formées pour différentes expériences, quels que soit le taux de
couverture et le flux des dépôts, on observe une décroissance régulière de la lon-
gueur en fonction de la largeur comme représentée à la figure 7.10. La courbe
semble s’infléchir pour rejoindre la droite de pente 1. Il est encore difficile à ce
stade d’interpréter une telle évolution. Mais ce comportement n’est pas sans rap-
peler celui de l’évolution de la largeur des bras fractals en fonction du flux ou de
la taille des agrégats (Fig. 3.2). Il montre une relation universelle entre la largeur
et la longueur des nanochaînes, qui évolue en sens inverse l’une de l’autre, pour
une pollution donnée, en fonction du flux (Fig. 7.9), du taux de couverture (Fig.
7.7). Cette propriété se rencontre également en fonction du taux de pollution
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F . 7.9 — Images et distributions de tailles des nanochaînes formées par les
dépôts sur graphite de 2 MC de Ag850 enrichis en oxydes binaires (PO2= 2%),
avec un flux de 1 MC/min (à gauche) et 2 MC/min (à droite). Les chaînes ont
en moyenne même volume mais celles formées avec F = 1 MC/min sont plus
larges que celles formées avec F = 2 MC/min. L’anisotropie de croissance est
donc d’autant plus marquée que le flux de dépôt est rapide.
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(Fig. 7.13).
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F . 7.10 — Evolution de la longueur moyenne des nanochaînes en fonction de
leur largeur moyenne pour un taux d’impuretés fixé.

Evolution avec le taux d’impuretés

Selon le modèle proposé pour la formation des nanochaînes, l’augmentation
du taux d’impuretés doît accentuer l’anisotropie de croissance et ainsi donner
lieu à des nanochaînes plus fines, pour une quantité de matière donnée. Une série
d’expériences a été menée avec une pression d’air injectée plus élevée (PO2 = 3%
de la pression en gaz porteurs). La première observation concerne alors la densité
de nanochaînes sur la surface : la densité de nanochaînes croît avec le taux de
pollution, tout autre paramètre de dépôt analogue par ailleurs (Fig. 7.11).
L’accroissement du taux d’impuretés induit une diminution du coefficient de

diffusion de surface des agrégats ainsi que le suggère la figure 7.11. Ceci se traduit
par une densité d’îles plus élevée pour une même quantité de matière déposée.
Reprenons le raisonnement suivi pour l’étude de la nucléation afin d’analyser la
situation avant saturation. L’évolution de la densité d’agrégats ρ en diffusion et
d’îles sur la surface en fonction du temps peuvent s’écrire [Villain92] :

dρ

dt
∼ F −DρN

dN

dt
∼ Dρ2
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F . 7.11 — Densité de nanochaînes en fonction du taux de couverture et du taux
d’impuretés, pour un flux constant ( F = 1 à 2 MC/min). Les taux d’impuretés
ε1 et ε2, avec ε1 < ε2, sont associés respectivement à PO2 = 2 et 3%. Avant
saturation, la densité de chaînes croît avec la pollution.

Dans le régime transitoire, la densité d’agrégats est constante, équilibrée par
la compétition entre le dépôt et la nucléation. On peut alors écrire dρ

dt
= 0, d’où :

ρ ∼
F

DN
(7.2)

N ∼
F 2t

D

1
3

Ainsi, avant même d’atteindre la saturation (Fig. 7.11), pour les mêmes condi-
tions de dépôt, la densité d’îles nucléées est d’autant plus importante que la dif-
fusion est faible, ce qui confirme l’augmentation du taux d’impuretés contenu par
les agrégats. De la relation (7.2) appliquée à la région 1-3 MC, on peut déduire
que ces agrégats diffusent avec un coefficient Dε2 5 à 50 fois plus faible que Dε1 .
De ce fait on peut prédire la densité d’îles à saturation pour le dépôt d’agrégats
enrichis en oxydes avec un taux ε2 par rapport à ceux à ε1, puisqu’en nucléation
homogène :

Nsat(ε2) ∼
Dε1

Dε2

2
7

Nsat(ε1)
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dans le cas du dimère comme germe critique. L’augmentation non observée de
Nsat à la figure 7.11 est certainement dûe au manque de données expérimentales
entre 3 et 6 MC.

Afin de pouvoir étudier le rôle du taux d’impuretés sur la croissance des nano-
chaînes, à savoir la présence d’oxydes favorise-t-elle la formation de nanochaînes
minces, il est nécessaire de comparer des nanochaînes issues de taux d’impuretés
différents mais présentant unmême volume. La figure 7.11 nous apprend que pour
cela, il est nécessaire de déposer d’autant plus de matière que ε est grand.
Considérons donc deux dépôts, à 2 et 3MC, réalisés respectivement avec des

taux d’impuretés ε1 et ε2 > ε1 et un même flux (F = 1 MC/min), aboutis-
sant chacun à des distributions de nanochaînes contenant en moyenne la même
quantité de matière. Cette expérience est illustrée en figure 7.12. Le dépôt de 2
MC d’agrégats enrichis en oxydes avec un taux ε1, donne naissance à des nano-
chaînes, environ 103.μm−2, possédant une taille moyenne L = 38, 9± 16, 5 nm et
l = 22, 1± 3, 3 nm. Celles formées par le dépôt de 3 MC d’agrégats contenant un
taux ε2 d’oxydes, sont plus nombreuses, 325.μm−2, et en moyenne plus longues
(L = 69, 9± 35, 7 nm) et plus minces (l = 15, 9± 1, 9 nm) (Fig. 7.13).

200 nm

F . 7.12 — Depôts d’agrégats d’argent enrichis en oxydes réalisés avec un flux de
1 MC/min. A gauche : 2 MC pour PO2 = 2%. A droite : 3 MC pour PO2 = 3%.

Ces expériences suggèrent donc que comme dans le cas des whiskers, pour des
objets de même volume, l’oxydation favorise la croissance de chaînes minces et
longues.

L’évolution des nanochaînes en fonction des paramètres de dépôt que sont le
flux et le taux de pollution vérifie assez bien le modèle proposé pour le mécanisme
de croissance de ces nanostructures.
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F . 7.13 — Distributions de longueurs et largeurs des nanochaînes de la Fig.
7.12, pour des taux d’impuretés ε1 pour PO2= 2%(en haut) et ε2 pour PO2=3%
(en bas).

7.2.5 Structure perlitique

L’analyse chimique et cristallographique des nanochaînes a été menée en col-
laboration avec le groupe de C. Colliex du Laboratoire de Physique des Solides
à Orsay. La première est réalisée à l’aide du STEM associé au spectromètre de
pertes d’énergie ; la seconde, sur un microscope électronique en transmission et à
haute résolution JEOL 2010.

Ségrégation métal-oxyde

Afin de valider l’hypothèse d’une ségrégation métal-oxyde des particules com-
posant les chaînes, nous avons effectué une analyse en EELS des échantillons pour
rechercher la trace d’oxygène. Bien qu’il soit plus lourd que l’oxygène, il est fort
peu probable de détecter le signal du molybdène, d’une part présent en quantité
moindre et d’autre part l’énergie associée au seuilM4,5 ( 230 eV) se situe sur le
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front de montée du carbone (Fig. 1.14). A ce jour, une signature de l’oxygène en
périphérie des nanochaînes n’a pas été enregistrée de façon indiscutable, ce qui
démontre la faible teneur en impuretés des agrégats d’argent. En effet, un calcul
d’ordre de grandeur des sections efficaces basé sur le modèle de Hartree-Slater
montre que le seuil de détection de l’oxygène en présence d’argent est d’environ
10% [EELS]. Le taux d’impureté ε des agrégats est donc inférieur à cette valeur.

Structure cristallographique

La figure 7.14 représente une image de microscopie typique de nanochaînes
en transmission et haute-résolution et son cliché de diffraction. Ils révèlent la
structure polycristalline des nanochaînes.

L’étalonnage est effectué en utilisant les images présentant des franges d’inter-
férences du graphite bien visibles. Du point de vue de la diffraction des électrons,
le graphite est considéré comme un réseau de Bravais hexagonal simple : de même
qu’en STM, seuls les atomes n’ayant pas de voisins directs dans le feuillet supé-
rieur (c’est-à-dire les sites β) participent au signal (Fig. 7.15). La distance inter-
frange du graphite dHOPG est donc de 2, 13 Å. Le réseau réciproque d’un réseau
de Bravais hexagonal simple est un autre réseau de Bravais hexagonal simple.
Les taches de diffraction du graphite dans l’espace réciproque se situe donc sur le
cercle de rayon d−1HOPG = 4, 69 nm

−1, centré sur le pic de diffraction nulle. Cette
valeur a été utilisée pour calibrer la transformée de Fourier de l’image haute-
résolution de la nanochaîne et ainsi mesurer dans l’espace réciproque la distance
des pics à identifier : soit environ 4, 25 nm−1, ce qui correspond à une distance
interfrange dans le plan réel de d = 2, 35 Å. Les interférences observées dans les
nanochaînes sont donc celles des plans (111) de l’argent. En effet, l’argent étant
un cristal cubique à faces centrées de côtés a = 4, 09 Å et de vecteurs de maille
a1 =

a
2
(y + z), a2 = a

2
(x + z), a3 = a

2
(x + y), la distance interfrange pour les

plans (111) est 1
3
a1 + a2 + a3 (Fig. 7.15). Nous rappellons que pour un cristal

cubique à faces centrées, les franges des plans (100) ne sont pas observables en
raison des règles de sélection [Ashcroft].
La distance interfrange pour les plans (200) est de 2, 05 Å ce qui les rend

plus difficiles à observer car plus serrées. Aucune tache de diffraction ne semble
correspondre à ce cas. De plus les franges d’interférences visibles sur l’image
haute-résolution ne se coupent pas à angle droit, ce qui confirme la présence de
plans (111) et non (200).
Les pics de diffraction de l’argent ne sont pas ponctuels comme dans le cas

d’un cristal infini, mais prennent l’apparence d’une tache du fait de la taille
finie des grains. Les zones sombres sur l’image haute-résolution sont interprétées
comme étant des contrastes de diffraction («diaphragme virtuel »), c’est-à-dire
des franges bien définies mais très fines, (220) par exemple, et qui par conséquent
ne peuvent être résolues.
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5 nm

Ag HOPG

F . 7.14 — Image haute-résolution d’une nanochaîne. Certaines franges d’interfé-
rences sont surlignées pour plus de visibilité. Elles correspondent aux plans (111)
de l’argent. En encart : transformée de Fourier de l’image. Les pics de diffraction
de l’argent sont étendus en raison de la taille finie des grains. Les nanochaînes
sont principalement composées de polycristaux d’argent.
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dHOPG

x
y

z

(111)

F . 7.15 — A gauche : réseau 2D du graphite. A droite : réseau cubique faces
centrées de l’argent.

Les nanochaînes sont donc principalement composées de polycristaux d’ar-
gent.

7.3 Dépôt d’agrégats d’argent enrichis en oxydes
sur les défauts du graphite

7.3.1 Le long des marches

La décoration des marches de graphite par les agrégats d’argent enrichis en
oxydes est semblable à celle obtenue avec des agrégats d’argent pur pour de
faible taux de couverture : les îles sont compactes et présentent une forte densité
linéaire. La figure 7.16 représente le résultat du dépôt de 1, 9 MC en 1 min
30 s de Ag420 enrichis en oxydes : le long des marches, les nanoparticules ont
un diamètre moyen de 13, 4 ± 2, 5 nm et sont séparées d’une distance moyenne
λ = 17, 0 ± 2, 5 nm (Fig. 7.16 en bas), soit λ/R 2, 5. Il est à noter que pour
ce taux de couverture, la croissance est déjà perpendiculaire aux marches dans le
cas d’agrégats purs (Fig. 7.17).
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F . 7.16 — En haut : dépôt de 1, 9 MC de Ag420 enrichis en oxydes en 1 min
30 s. Le long des marches, les îles ne présentent pas une morphologie en chaînes
comme celles des terrasses. En bas : distributions de tailles et de distances inter-
particules le long des marches.
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500 nm

F . 7.17 — Dépôt de 2 MC en 7 min d’agrégats d’argent pur ( n ∼ 120 atomes)
sur les marches du graphite. La croissance est perpendiculaire aux marches.

7.3.2 Le long des plis et des champs de contraintes pério-
diques

Les plis du graphite

Tout comme dans le cas du dépôt d’agrégats d’argent pur, la nucléation des
agrégats enrichis en oxydes sur les plis du graphite donne lieu à la formation de
nanochaînes alignées le long du défaut (Fig. 7.18). Aucun objet n’est observé sur
les flancs du pli : le faible coefficient de diffusion des agrégats enrichis en oxydes
ne permet pas plus la nucléation dans ces zones que dans le cas des agrégats
d’argent pur. Ainsi que nous l’évoquions dans le chapitre 3, la nucléation sur ces
défauts est avant tout une propriété structurelle. Il n’en est pas de même pour la
croissance, pilotée à la fois par la zone de Voronoï du pli mais également par la
composition chimique des agrégats. En effet, les nanochaînes étant naturellement
anisotropes et de faible dimension, leur morphologie n’est pas perturbée par le
défaut, contrairement au dépôt d’agrégats d’argent pur. Mais en raison de la
largeur au sommet du pli, toutes les chaînes sont orientées dans la même direction.

Les champs de contraintes périodiques

La modulation du potentiel de la surface de graphite créée par les champs
de contraintes est ressentie par les agrégats enrichis en oxydes comme par ceux
d’argent pur. Leur dépôt aboutit ainsi à un réseau de nanochaînes alignées, avec
une densité linéaire de 10 − 11 nanochaı̂nes.μm−1 pour les conditions de dépôt
de la figure 7.19. La distribution de longueurs des nanochaînes formées le long
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200 nm

F . 7.18 — Nanochaînes alignées le long d’un pli du graphite (la largeur au som-
met est de 60 nm).

des lignes de contraintes (Fig. 7.20) n’en suit pas moins un profil poissonnien,
traduisant le caractère aléatoire de la diffusion et donc de la quantité de matière
par îles. Sur cette surface, le champ de contraintes se présente plutôt sous la forme
d’un faisceau divergent, la distance «interlignes » passant d’environ 50 à 110 nm
pour les plus extrêmes. Cette caractéristique nous permet d’observer sur un même
cliché la compétition entre la dimension perpendiculaire de la zone de capture du
défaut (V⊥) et la surface de Voronoï associée à la diffusion (πR2b), telle que nous le
présentions pour les dépôts d’argent pur (Fig. 3.14) : au fur et à mesure que le pas
du réseau s’élargit, des îles sont nucléées dans les interlignes. Cette situation se
présente dès que V⊥ > 70 nm. Or la densité de nanochaînes, toutes choses égales
par ailleurs, sur les terrasses exemptes de contraintes est de l’ordre de (224 ±8)
μm−2, soit un libre parcours moyen Rb des agrégats d’argent enrichis en oxydes de
38 nm. Ceci est bien en accord avec V⊥ > 2Rb, déduit des observations. Ainsi la

nucléation sur ces lignes de contraintes est bien indépendante de la composition
chimique des agrégats d’argent. Elle est pilotée par la compétition entre le Voronoï
structurel du défaut et celui de la diffusion : pour V⊥ < 2Rb, les nanochaînes ne
sont formées que le long des lignes de contraintes et dès lors que V⊥ > 2Rb, la
surface présente la superposition de la nucléation-croissance sur les terrasses et
sur les défauts. Par ailleurs, si l’on considère la distance internanochaînes le long
des lignes de contraintes (Fig. 7.20), la distance la plus fréquente correspond à
2Rb.

En réalité, l’influence des contraintes n’est indépendante de la composition
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500 nm

F . 7.19 — Nanochaînes formées par le dépôt de 2, 1 MC en 2 min 30 s d’agrégats
d’argent enrichis en oxydes et alignées le long d’un champ de contraintes linéaires
et périodiques.
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chimique que si le potentiel associé est ressenti de la même manière par les diffé-
rentes espèces d’agrégats à base d’argent. Ainsi que nous le verrons ultérieurement
(Fig. 7.30), on pourrait envisager des champs de contraintes piégeant uniquement
les agrégats enrichis en oxydes, ces derniers devant être plus sensibles aux varia-
tions de potentiel de part leur diffusion plus lente. Cela n’est possible qu’avec la
connaissance et la maîtrise de la source de contrainte.

7.4 Stabilité thermique des nanochaînes d’ar-
gent

200 nm

F . 7.21 —Dépôts de 2 MC de nanochaînes avec F ∼ 0, 5MC/min et PO2 = 3%.
A gauche, le dépôt de référence. A droite, après 1h de recuit à 553 K. La différence
de densité visible est associée à une légére différence de couverture entre les deux
dépôts.

Les expériences de relaxation thermique des nanofractales d’argent montrent
que la température critique de changement de forme pour ces objets est de l’ordre
de 515 K. Nous nous sommes placés dans ce régime pour étudier la stabilité des na-
nochaînes. Le protocole expérimental est identique à celui décrit précédemment.
Ainsi l’effet du recuit à 280◦C pendant une heure d’un dépôt de nanochaînes peut
être observé à la figure 7.21. Contrairement au cas des fractales, les nanochaînes
ne sont pas affectées par le chauffage : leur structure et leur densité sur l’échan-
tillon ne sont pas modifiés. Ce premier résultat, qui démontre que les nanochaînes
sont thermodynamiquement plus stables que les fractales, peut paraître surpre-
nant si on a à l’esprit que la présence d’oxydes a en général pour conséquence
d’abaisser le point de fusion d’un élément. Ainsi, dans le cas de l’argent, la tem-
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pérature de fusion du solide est de 962◦C alors que celle de son oxyde le plus
stable Ag2O est de 460◦C sous une atmosphère d’oxygène.
Afin de tester la robustesse de ces objets, nous avons augmenté la température

de recuit à 500◦C (Fig. 7.22), stade asymptotique pour le cas des fractales. A nou-
veau, les caractéristiques d’ensemble du dépôt ne sont pas altérées par l’apport
d’énergie, l’intégrité des nanochaînes est conservée. En revanche si l’on regarde
plus précisément la structure perlitique de ces objets, on observe qu’elle est bien
plus marquée après recuit qu’avant, signature d’une restructuration des parti-
cules. Cette restructuration est vraisemblablement le facettage des polycristaux
composant les nanochaînes, phénomène par lequel un cristal adopte la configura-
tion géométrique qui minimise son énergie libre de surface pour un volume donné
[Wulf01]. Il serait alors intéressant de disposer d’une analyse haute-résolution des
nanochaînes après recuit, afin d’observer ou non une diminution de la polycris-
tallinité des grains au sein des particules.

100 nm

F . 7.22 — Dépôts de 2 MC de nanochaînes avec PO2 = 3% et F 0, 5 MC/min
A gauche, le dépôt de référence. A droite, après 1h de recuit à 773 K . Les nano-
chaînes présentent une structure perlitique plus marquée après le recuit.

7.5 Interactions nanochaînes-fractales

La connaissance à priori de la morphologie permet d’envisager l’élaboration de
structures plus complexes, en pilotant au cours du dépôt le paramètre pertinent
du changement de forme. L’utilisation de l’effet de taille des agrégats sur la struc-
ture, compacte ou ramifiée, des îles autorise par exemple la croissance d’objets
polymorphes, succession de formes découlant des différentes valeurs du paramètre
[Bréchignac01]. La seconde partie de ce manuscrit, consacrée à l’étude des dépôts
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d’agrégats d’argent hétérogènes, a permis l’établissement d’une corrélation entre
la composition chimique des agrégats et la morphologie des îles formées sur le
substrat. Nous disposons ainsi d’un «morphodrome» des dépôts (Fig. 4.13). De
la même façon que pour la taille, la variation de la stœchiométrie des agrégats au
cours du dépôt doit amener à la croissance d’objets de formes complexes. C’est la
problématique que nous nous proposons d’aborder maintenant. Nous verrons que
contrairement à la formation d’objets dimorphes par modification de la taille, les
nanostructures résultant de la variation successive de la composition chimique
des agrégats déposés ne sont pas systématiquement la simple superposition des
morphologies associées à chacune des stœchiométries du «morphodrome». Une
restructuration des îles formées par le premier dépôt est possible en fonction des
conditions expérimentales.
Dans un premier temps, nous nous intéressons à la stabilité chimique des nano-

chaînes lorsqu’un dépôt d’agrégats moins pollués est ajouté. Puis nous effectuons
l’expérience inverse, à savoir former tout d’abord des fractales sur le substrat,
puis déposer des agrégats fortement hétérogènes, responsables de la croissance en
nanochaînes. Nous verrons dans ce cas que la morphologie finale n’est pas unique.

7.5.1 Dépôt séquentiel à pollution décroissante

Protocole expérimental

L’expérience suivante consiste à effectuer deux dépôts successifs sur le même
échantillon, en diminuant la pollution d’un dépôt à l’autre. En utilisant à nouveau
les caches amovibles des porte-échantillons pour déposer sur chaque moitié du
substrat, nous obtenons trois zones distinctes sur la surface de graphite : les deux
premières présentent les caractéristiques associées à chaque dépôt ; la troisième
(zone centrale) est la combinaison des deux dépôts. Ce protocole permet de garder
comme témoin les morphologies associées à chaque stœchiométrie.
Ainsi dans un premier temps, nous nous plaçons dans des conditions de fonc-

tionnement de source assurant un spectre de masse à fort flux laser en régime
saturé (PO2 = 2%), ce qui doit engendrer une croissance en forme de nano-
chaînes. La distribution d’agrégats d’argent fortement hétérogènes est déposée
sur une moitié de l’échantillon (2, 8MC, F = 1, 8 MC/min). L’injection d’air
dans la source est ensuite stoppée. La moitié de la surface encore vierge reçoit
alors un dépôt d’agrégats d’argent faiblement hétérogènes2 (3, 9 MC, F = 0, 3
MC/min). Le temps séparant les deux dépôts est de 10 min, durée nécessaire
à la régénération de la source après fermeture de la vanne d’air, contrôlée par
spectrométrie de masse. Si la morphologie finale est la superposition des deux
dépôts, alors nous devons observer des nanochaînes en périphérie desquelles sont
greffés des bras fractals légèrement fragmentés.

2La nucléation des agrégats se fait alors en présence de vapeur d’argent et d’oxyde de mo-
lybdène.
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Résultats

Les images de microscopie de l’expérience décrite ci-dessus sont données à
la figure 7.23. Les morphologies associées à chaque dépôt (a) et (b) sont bien
conformes à celles données par le morphodrome. En revanche, la somme des
dépôts (c) n’est pas la simple addition des morphologies. Une restructuration des
nanochaînes est observable même si par endroits on peut reconnaitre les objets
d’une zone à l’autre (îles encadrées de la Fig. 7.23). Cette restructuration profonde
est provoquée par le changement de stœchiométrie au sein des îles, induit par le
second dépôt.
Les nanochaînes formées par le premier dépôt ont une densité élevée (135 ±

33 μm−2) et constituent des centres de nucléation pour les agrégats faiblement
hétérogènes du second dépôt. Dès lors, le libre parcours moyen de diffusion est
faible. Les agrégats sont rapidement piégés sur les nanochaînes. Les défauts étant
nombreux, l’intervalle de temps ∆t séparant l’arrivée de deux agrégats en un
même lieu d’une île est relativement long : la coalescence complète est favorisée et
on assiste à une croissance de formes compactes plutôt que ramifiées. Il y a un net
accroissement d’objets à particule unique comme le montre la figure 7.23.(zone
(c)), corrélé à un accroissement de la densité d’objets d’un facteur deux (270
±55 μm−2). Ces caractéristiques ne peuvent découler que de deux processus :
la création de nouveaux centres de nucléation au cours du second dépôt ou la
fragmentation des nanochaînes initiales. Dans le premier cas, la zone (c) doit
présenter deux populations, l’une composée des îles de la zone (a) modifiées par
le dépôt supplémentaire et l’autre, composée d’îles uniquement formées par les
agrégats faiblement hétérogènes. On peut alors déduire la taille moyenne de cette
seconde population. En supposant un dépôt homogène sur le substrat, le volume
V de matière issu du dépôt (b) par îles de la zone (c) est :

V =
θ(b)e

N(c)

où θ(b) est le taux de couverture (en MC) du dépôt (b), e, l’épaisseur équiva-
lente d’une monocouche et N(c), la densité d’îles en zone (c). Soit :

V = 3670± 750 nm3

Si on suppose les îles hémisphériques, leur surface projetée S est alors telle
que :

V =
2

3
π

S

π

3
2

soit :

S = 457± 32 nm2
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F . 7.23 — Restructuration des nanochaînes par dépôt séquentiel à pollution
décroissante. (a) Dépôt d’agrégats fortement hétérogènes : formation de nano-
chaînes. (b) Dépôt d’agrégats faiblement hétérogènes : formation de fractales frag-
mentées. La zone (c) est la combinaison des dépôts (a) et (b) : la morphologie
associée n’est pas la somme des formes précédentes. Les histogrammes de la sur-
face projetée des nanostructures des zones (a) et (c) sont donnés.
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Cette valeur entre dans la classe de tailles la plus représentée pour les îles
de la zone (c) (histogrammes de la Fig. 7.23). S’il existe bien deux populations
sur le substrat, la question se pose alors sur l’origine de ces nouveaux centres de
nucléation. Il est peu probable que ce soit des défauts du graphite non décorés
par le premier dépôt : en zone (b), la nucléation s’effectue sur les défauts et la
densité de fractales y est de 3.μm−2. La nucléation sur défauts en zone (c) ne
peut expliquer un tel accroisement du nombre d’îles. La nucléation homogène ne
peut pas plus être une explication, les zones de Voronoï associées à la seconde
population étant trop petits. Une possibilité, quoique peu envisageable, serait la
présence d’agrégats fortement hétérogènes du premier dépôt qui n’auraient pas
encore nucléé au moment du second.
L’autre hypothèse pour expliquer l’augmentation de densité est la fragmenta-

tion des nanochaînes. Un tel processus est suggéré par l’évolution du profil des
histogrammes dans lesquels les valeurs élevées de S diminuent au profit des pe-
tites valeurs (Fig. 7.23). S’il y a bien un phénomène de fragmentation, toutes les
nanochaînes ne l’encourent à la vue du phénomène de refonte observable. Cette
fragmentation est assez surprenante si on a en mémoire la stabilité particulière de
ces édifices lors des expériences de recuit thermique. La diminution du degré de
pollution des nanochaînes, par dépôt séquentiel, et la refonte qui s’en suit pour
ségréger à nouveau l’île et accommoder les caractéristiques de la perlite doivent
nécessairement affaiblir la liaison inter-particules pour permettre leur division.

7.5.2 Dépôt séquentiel à pollution croissante

Protocole expérimental

Le protocole expérimental est analogue à celui présenté précédemment mais
l’ordre des dépôts est ici inversé. Dans un premier temps, les agrégats d’argent
faiblement hétérogènes sont déposés sur une moitié de l’échantillon. L’air est
ensuite ajouté aux gaz porteurs jusqu’à obtention du régime saturé sur le spectre
de masse. Les agrégats fortement hétérogènes sont alors déposés dans un second
temps (7 min 30 s après la fin du premier dépôt) sur l’autre moitié de la surface de
graphite. L’échantillon final présente une première zone de fractales fragmentées,
une seconde constituée de nanochaînes, la zone centrale ayant reçu les deux dépôts
successivement.

Résultats

Ces expériences conduisent à deux types de structures en fonction des condi-
tions expérimentales. Les agrégats fortement hétérogènes nucléent principalement
par collision. Mais contrairement à un dépôt sur du graphite nu, les fractales for-
mées par le premier dépôt constituent des défauts non négligeables de part la
surface qu’elles occupent. Ce taux d’occupation est essentiellement fixé par le
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taux de couverture pour nos conditions de dépôt et peut être représenté par la
distance Df−f séparant les bras les plus proches de deux fractales voisines. Une
partie des agrégats fortement hétérogènes est déposée directement sur les frac-
tales, l’autre diffuse sur le substrat. Dès lors si leurs propriétés de diffusion et
de nucléation, principalement dictées par le coefficient de diffusion et le flux de
dépôt, les autorise à explorer par mouvement brownien (disque de rayon Rb) une
surface suffisante pour atteindre une fractale proche, ils y nucléent. Les deux ef-
fets observés peuvent ainsi être interprétés en terme de compétition entre 2Rb et
Df−f :
— si 2Rb > Df−f , tous les agrégats fortement hétérogènes diffusent sur les
fractales et aucune nanochaîne ne croît dans les espaces non occupés des
Voronoïs fractals. De plus, on observe une relaxation des fragments fractals

— si 2Rb < Df−f , des nanochaînes se forment entre les fractales. Si la quantité
de matière déposée est suffisamment grande, des nanochaînes croissent entre
les fragments fractals ce qui permet une reconstruction partielle de l’édifice
fractal et la formation d’îles dimorphes.

La relaxation induite des fragments fractals La figure 7.24 représente le
dépôt de 4, 3 MC (F = 0, 5 MC/min) d’agrégats faiblement hétérogènes (zone
(a)) suivi du dépôt de 2 MC (F = 1, 1MC/min, PO2 = 3%) d’agrégats fortement
hétérogènes (zone (b)).
La mesure de l’espace libre entre fractales de la zone (a) conduit à Df−f =

80± 28 nm. La densité de nanochaînes formées en zone (b), soit N ∼ 138.μm−2,
permet d’estimer Rb ∼ 48 nm. Nous sommes donc dans le cas où 2Rb > Df−f .
Ainsi que nous l’annoncions, aucune nanochaîne n’est observée dans la zone mixte
(c), la densité et la morphologie globale des îles du dépôt original sont préservées
(1 fractale.μm−2).

L’augmentation de la quantité d’impuretés dans les îles causée par la coales-
cence des agrégats fortement hétérogènes n’induit pas de fragmentation supplé-
mentaire des bras fractals : le nombre de fragments par fractale est identique dans
les deux régions (Fig. 7.25). Cette analyse est effectuée en comptant pour une
fractale donnée, le nombre de fragments contenu dans des cercles concentriques
de rayon r. Afin d’éviter que la légère anisotropie des fractales ne cause une sous-
estimation des valeurs, le plus grand cercle utilisé pour le comptage est celui dont
le rayon correspond à la longueur du plus petit bras primaire.

Si on raisonne en terme de fragments les deux surfaces (a) et (c) sont statis-
tiquement identiques : elles possèdent des structures de densité et d’occupation
identiques (la valeur moyenne de la surface projetée des fragments est la même
pour les deux régions (Fig. 7.24, à droite)). Or les objets de la zone (c) contiennent
plus de matière que les fragments de la zone (a), ce qui montre une compactifi-
cation des structures induite par le dépôt fortement pollué. Cette relaxation de
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F . 7.24 — Relaxation des fragments fractals par dépôt séquentiel à pollution
croissante. (a) Dépôt d’agrégats faiblement hétérogènes : formation de fractales
fragmentées. (b) Dépôt d’agrégats fortement hétérogènes : formation de nano-
chaînes. En zone (c), combinaison des dépôts (a) et (b), les fragments des frac-
tales initiales sont plus compacts et aucune nanochaîne n’est présente. Les histo-
grammes de la surface projetée des fragments fractals sont donnés.
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F . 7.25 — Evolution du nombre de fragments contenus dans des cercles concen-
triques de rayon r centré sur les fractales. Les fractales des zones (a) et (c) pré-
sentent le même état de fragmentation. Le nombre de fragments est proportionnel
à la longueur dépliée de la fractale, c’est à dire : Nf∝ rDf .

forme peut être illustrée en comparant les rapports S/P des fragments de chaque
zone (Fig. 7.26). Dans les deux régions, les plus petits fragments ont une forme
circulaire d’équilibre. En revanche, pour les tailles plus grandes, si on compare
deux objets de même surface projetée S, celui de la zone (c) possède un rapport
S/P systématiquement plus élevé que son homologue de la zone (a). Autrement
dit, pour une même surface couverte, le fragment (c) possède un périmètre plus
petit (le rapport S/P maximal étant celui du disque (Fig. 2.10), il est donc plus
compact. On assiste à une accélération de la relaxation des fragments, induite
par l’ajout d’oxyde post-croissance ; la mobilité atomique étant accrûe par la plus
grande quantité d’impuretés. De plus cette relaxation se fait sans augmentation
du rayon de giration des fractales.

Les objets dimorphes La figure 7.27 illustre le cas où 2Rb < Df−f : un
premier dépôt de 2, 2MC (F = 1, 5MC/min) d’agrégats faiblement hétérogènes,
donnant lieu à une collection de fractales (zone (a)) avec Df−f = 133 ± 48 nm.
Puis un second dépôt de 3 MC (F = 1MC/min, PO2 = 3%) d’agrégats fortement
hétérogènes (zone (b)). La densité de nanochaînes formées est de l’ordre de 325±
25.μm−2, soit Rb ∼ 31 nm. Cette fois-ci en zone mixte (c), la surface présente la
superposition des dépôts individuels.



7.5 Interactions nanochaînes-fractales 201

0 2000 4000 6000 8000 10000
3

4

5

6

7

8

9

10

11

12

13

 

 
S/

P 
(n

m
)

S (nm2)

 Zone (a)
 Zone (c)

Δ(S/P)~19%

(6700;7,8)

(330;5)

(300;4,7)

(6300;12,5)

F . 7.26 — Rapport S/P des fragments fractals en fonction de leur surface pro-
jetée. Pour une même occupation S, les fragments de la zone (c) ont un rapport
S/P plus élevé que ceux de la zone (a) : ils sont plus compacts.

Des nanochaînes sont formées dans les expaces vides entre fractales, avec une
densité, N = 280± 25 μm−2, plus faible qu’en zone (b). Ceci montre qu’environ
14% des agrégats fortement hétérogènes ont été piégés par les fractales. Contrai-
rement au cas précédent, l’ajout d’oxydes sur les fragments n’entraîne pas de
relaxation de ces derniers mais recontruit le squelette fractal par croissance des
nanochaînes dans les interstices entre fragments et aux extrémités des bras. Cette
superpostion, bien visible par le contraste des images de microscopie, s’illustre
dans la variation du rayon de giration moyen des fractales :

Rg ∼ 155 nm, en zone (a)

Rg ∼ 205 nm, en zone (c)

l’élongation étant typiquement la longueur d’une nanochaîne (Fig. 7.28).
L’ajout d’un dépôt d’agrégats fortement pollués en quantité suffisante semble

donc pouvoir reconstruire et stabiliser les fractales initiales, de façon analogue à
la couche d’oxydation et de sulfuration créée lorsque les échantillons sont sortis
à l’air.
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F . 7.27 — Croissance d’objets dimorphes par dépôt séquentiel à pollution crois-
sante. (a) Dépôt d’agrégats faiblement hétérogènes : formation de fractales frag-
mentées. (b) Dépôt d’agrégats fortement hétérogènes : formation de nanochaînes.
En zone (c), on observe la superposition des morphologies précédentes : les frac-
tales sont reconstruites par les nanochaînes crûes dans les espaces libres et à
l’extrémité des bras.
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F . 7.28 — A gauche : détail en contraste inversé d’une île de la zone (c). A
droite : histogrammes de longueurs des nanochaînes de la zone (b).

Les dépôts séquentiels à pollution variable permettent ainsi de modifier à pos-
tériori les morphologies présentes et ainsi disposer sur un même substrat d’une
variété de formes. Cette fonctionnalisation de la surface peut être pilotée très
localement par l’utilisation de masques micro-usinés ainsi que le suggère la figure
7.29. Cette image a été enregistrée sur la frontière séparant les zones (a) et (c)
d’un dépôt séquentiel à pollution croissante avec 2Rb < Df−f . En plus des nano-
structures propres aux zones (a) et (c), un état intermédiaire est observé, disposé
sur une bande étroite : les fractales y sont plus relaxées et aucune nanochaîne
n’est visible. Cette région qui correspond à une situation où 2Rb > Df−f , résulte
de l’effet de pénombre causé par l’épaisseur du cache. La délimitation physique
du cache est représenté par les flèches continues ; la pénombre s’étend jusqu’aux
flèches en pointillées. Ainsi en utilisant des caches nanolithographiés pour agir
localement sur la composition chimique, il possible de modifier la morphologie
d’un objet en particulier, voir même uniquement une portion de cet objet.

Sélectivité des contraintes de surface En effectuant un dépôt séquentiel à
pollution croissante sur une surface de graphite contrainte, nous mettons en évi-
dence la différence de sensibilité aux contraintes des agrégats d’argent en fonction
de leur stœchiométrie. Ainsi, pour un champ de contraintes périodiques donné,
les agrégats d’argent fortement hétérogènes ressentent plus fortement la modula-
tion de potentiel. Cet effet permet la croissance organisée des nanochaînes le long
des défauts, alors que les fractales formées par le premier dépôt présentent un
développement isotrope habituel (Fig 7.30). Il indique également une corrélation
entre la cinétique de diffusion des agrégats et leur sensibilité aux contraintes.
Rappelons que cette sélectivité cinétique vis à vis de défauts ponctuels s’est déjà
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F . 7.29 — Frontière entre les zones (a) et (c) d’un dépôt séquentiel à pollution
croissante. L’épaisseur du cache crée une pénombre (délimitée par les flèches) et
ainsi un gradient dans la quantité d’agrégats fortement hétérogènes déposés. Cet
effet permet de modifier localement les morphologies.
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rencontrée avec les dépôts d’agrégats d’antimoine [Le Roux02], où suivant la taille
on décore plus ou moins de défauts.

1 µm

F . 7.30 — Dépôt séquentiel à pollution croissante pour 2Rb< D f−f . Zone
(a) : 2 , 3 MC, F = 0 , 16 MC/min ; zone (b) : 1 , 9 MC, F = 0 , 18 MC/min,
PO2= 2%. En zone (c), la surface présente un champ de contraintes périodiques,
uniquement ressenti par les agrégats fortement hétérogènes : les nanochaînes sont
alignées alors que les fractales ont crû de façon isotrope.

La variation de la composition chimique des agrégats d’argent au cours du
dépôt permet ainsi la modulation de la morphologie des îles originelles ou encore
la croissance d’objets dimorphes. Les caractéristiques morphologiques étant asso-
ciées aux paramètres des dépôts séquentiels, elles peuvent être pilotées à priori.
De plus, l’utilisation combinée du morphodrome et des défauts de surface ouvre
tout un espace des formes et d’organisation de ces formes pour la croissance
auto-organisée de nanostructures.
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Chapitre 8

Conclusion générale

”We shall not cease from exploration
And the end of all our exploring
Will be to arrive where we started
And know the place for the first time.”
T.S. Eliot, Little Gliding.

A travers le travail présenté dans ce mémoire, nous nous sommes efforcés
de caractériser et de comprendre la réponse morphologique des nanostructures
en fonction des perturbations du couple agrégat-surface imposées, à savoir les
défauts de la surface de graphite et les hétérogénéités chimiques incluses dans les
agrégats d’argent déposés.
Dans un premier temps, les défauts singuliers du graphite que sont les plis

et les champs de contraintes périodiques influent sur le régime de nucléation-
croissance. Ils contraignent l’organisation des îles, alignées le long du défaut.
De plus en fonction de leur dimension transverse caractéristique (la largeur au
sommet pour les plis et la distance interlignes pour le champ de contraintes), une
transition morphologique des îles d’argent pur, allant du nanofil à la fractale DLA,
est possible. Dans le cas particulier des champs de contraintes périodiques, nous
avons montré que ces défauts sont sélectifs en fonction de la cinétique de diffusion
des agrégats. Cette étude, consacrée à l’effet de ces défauts sur l’organisation et
la morphologie du dépôt, nécessite maintenant l’analyse des propriétés propres
aux défauts, en terme de structure topologique et électronique. La question se
pose toujours quand à leur origine physique et ce n’est qu’en y répondant que
nous pourrons fabriquer de façon contrôlée ces défauts et les utiliser par exemple
pour fonctionnaliser les substrats.
Dans un second temps, nous avons vu que la présence d’une hétérogénéité

chimique dans les agrégats d’argent déposés conduit à deux comportements prin-
cipaux, en fonction de la nature et de la quantité d’impureté. L’effet d’une impu-
reté en oxygène intervient principalement au stade des mécanismes de relaxation :
la croissance est fractale mais localement la diminution de la tension de surface
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et l’augmentation du coefficient d’auto-diffusion de surface des atomes d’argent,
induites par l’oxygène, provoquent la courbure spontanée des bras fractals en
onduloïde pour satisfaire la loi de pression de Laplace. Ceci conduit à la frag-
mentation des ramifications puis à la relaxation des fragments, monodisperses et
équidistants, répartis le long du squelette fractal. Les rapports de forme gouver-
nant cette fragmentation sont analogues à ceux prédits pour la désintégration des
structures à symétrie de révolution. En ce qui concerne le rapport de forme décri-
vant les fragments, nous avons montré comment sa valeur, lorsqu’elle diffère des
prédictions théoriques, est une signature de l’interaction entre l’île et le substrat.
Ce mode de relaxation aboutit ainsi à un motif prédictible et bien défini du film.
Cette caractéristique diffère fortement de celle engendrée par la relaxation des
fractales d’argent pur lors d’une activation thermique, bien qu’elle soit également
pilotée par l’auto-diffusion de surface. Dans ce cas, le substrat présente une collec-
tion de nanocristaux de densité et de tailles arbitraires, sans corrélation spatiale.
Cette comparaison nous a permis de renforcer à nouveau la richesse des formes
fractales : leur complexité morphologique autorise différents modes de relaxation,
contrairement aux structures ne possédant qu’un seul rayon de courbure telles
que les nanofils. Des calculs et des simulations seraient à ce stade fort utiles pour
apprécier la contribution des deux types d’excitation, chimique et thermique, sur
l’évolution de la tension de surface et du coefficient d’auto-diffusion de surface et
ainsi comprendre si le motif final de relaxation résulte d’une compétition dyna-
mique entre les processus de fragmentation et de coarsening.
A plus fort taux de pollution, nous avons observé que les molécules d’oxydes

incorporées aux agrégats d’argent modifient en premier lieu les processus de dif-
fusion et de nucléation : le coefficient de diffusion sur la surface des agrégats
d’argent étant fortement abaissé, ils nucléent principalement par collisions. En
second lieu, les oxydes favorisent une croissance anisotrope des îles. Lorsque les
différents élements chimiques constituant les agrégats s’inscrivent dans un dia-
gramme de phase à propriétés eutectoïdales, la décomposition chimique qui mène
à la ségrégation de phase entre le corps métallique et l’oxyde, conduit en plus de
la direction privilégiée de croissance à une structure périodique des nanochaînes.
D’une façon générale, quelles que soient les conditions de dépôt, les nanochaînes
sont d’autant plus longues qu’elles sont minces, la largeur étant principalement
dictée par la concentration en impuretés. L’analyse cristallographique a révélé
que les nanochaînes sont principalement composées de polycristaux d’argent. En-
fin, ces nouvelles nanostructures sont morphologiquement très stables vis-à-vis
d’une activation thermique. En ce qui concerne cette dernière expérience, une
analyse cristallographique des échantillons recuits permettrait de mettre en évi-
dence ou non la perte du caractère polycristallin, ainsi que le suggère l’aspect plus
facetté des nanochaînes observable sur les images MEB. Beaucoup d’efforts sont
encore à produire pour caractériser chimiquement (XPS, EELS) les nanochaînes,
en particulier la ségrégation métal-oxyde. Ceci doit passer entre autre par une
optimisation du protocole de manipulation des échantillons pour la microscopie
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en transmission, qui en plus de devoir transférer les échantillons à l’air, contraint
à ce jour au collage des grilles post-dépôt.
L’ensemble de cette étude a aboutit à l’établissement d’un morphodrome des

dépôts d’agrégats d’argent sur surface de graphite, en fonction des conditions de
nucléation réactive des agrégats. Ce morphodrome offre la possibilité de piloter à
priori les caractéristiques finales du film en terme de morphologie et de densité des
îles. De plus, l’utilisation de dépôts séquentiels à stœchiométrie variable accroît
encore la variété de formes accessibles, en synthétisant des objets dimorphes par
exemple, ou de modifier les îles à postériori par ajout post-croissance d’impuretés
localisé.
A la question initiale « Peut-on piloter à priori l’élaboration de nanoarchitec-

tures ?», les quelques pistes et la tentative de compréhension des mécanismes de
bases présentées dans ce travail permettent de répondre par l’affirmative. Cette
étude montre comment l’effet de composition chimique des agrégats déposés, en
plus de l’effet de taille, est un outil intéressant pour la croissance contrôlée de
couches minces nanostructurées. Ils peuvent de plus être combiner aux effets
structurels de la surface. Neanmoins il s’agit ici d’auto-organisation spontanée
des nanostructures. L’étape suivante est d’induire l’organisation par la fonction-
nalisation des surfaces.
Nous ne pouvons conclure ce travail sans rappeler qu’il reste bien incomplet

dans la caractérisation physico-chimique des films élaborés. D’autres propriétés
(autres que les morphologies) sont à explorer, en particulier les propriétés op-
tiques, électriques ou encore catalytiques.
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