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A ma meére, partie bien trop vite



Les cristaux sont comme les humains, ce sont

leurs défauts qui les rendent intéressants.

Frederick Charles Frank (1911-1998)
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Introduction Générale

L’attrait pour les sciences de la matiere a 1’échelle nanométrique,
définies comme nanosciences a été anticipé en 1959 lorsque Richard
Feynman donna son discours visionnaire "There is plenty of room
at the bottom'. En effet, lorsque la taille d’un cristal devient nano-
métrique, les effets de surface et de confinement deviennent prépon-
dérants sur ses propriétés. Cette taille nanométrique modifie donc
les propriétés physiques et chimiques de la matiére par rapport a

I’état massif. Cet intérét de la communauté scientifique pour les ob-

jets nanométriques a regroupé plusieurs disciplines comme la chimie,
la physique ou encore la biologie.

Cependant bien que les nanomatériaux aient été utilisés et fabriqués depuis I’ Anti-
quité, notamment pour des fins décoratives, I’étude systématique des nanocristaux ne
s’est développée qu’au cours de ces dernieres décennies. Deux verrous technologiques
devaient étre levés. Il a fallu attendre les années 80 avec le développement de tech-
niques telles que les microscopies a champ proche ou encore électroniques afin d’ouvrir
les portes a I’observation et la manipulation de ce "nanomonde" avec des précisions ato-
miques. De plus, les développements des sources de rayons X de laboratoire ainsi que
les synchrotrons ont aussi contribué de facon significative a I’expansion de ce domaine.
Outre le développement de techniques instrumentales permettant leurs caractérisa-
tions, les syntheses, notamment par voie chimique, ont dii aussi étre développées. En
effet, la chimie d’objets nanométriques tel que les nanocristaux a dii aussi étre controlée
afin d’étendre la diversité de ces nanocristaux et ainsi de relier leur structure a leurs
propriétés. Cependant, la synthese de nanocristaux se révele subtile car beaucoup de
parametres peuvent rentrer en jeu lors de la formation de ces objets. Il a donc fallu
rationaliser les syntheses par voie chimique. De cette facon, I'influence de parametres
comme la taille, la forme ou encore la composition ont pu étre mis en évidence sur
des propriétés comme la catalyse hétérogene, la résonnance de plasmon de surface, les

modes de vibration ou encore le magnétisme.

L’un des pans de recherche certainement le plus attractif des nanosciences est ’auto-

assemblage de nano-objets. Selon George Whitesides, "’auto-assemblage est I’'organisa-
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tion autonome de composants en motifs ou structures sans intervention humaine' [1].
L’auto-assemblage est donc le procédé le plus fondamental a la construction de struc-
tures fonctionnelles et vivantes. Il permet d’éviter la fabrication directe de matériaux
nanostructurés ou de nanomanipulations trés cotiteuses et voir impossible au vu du
temps nécessaire pour les effectuer.

De par leur taille intermédiaire entre la molécule et le solide, les nanocristaux consti-
tuent des objets d’études intéressants pour 'auto-assemblage. En jouant sur les diffé-
rentes forces d’interaction entre nanocristaux, il est possible de construire des assem-
blages spontanés de nanocristaux d’or en un édifice ordonné a trois dimensions, appelé
supracristal. Les propriétés de ces assemblages vont découler du couplage entre ses
unités élémentaires et il est attendu qu’elles ne soient ni celles des nanocristaux ni du

matériau massif correspondant.

Tout matériau cristallin réel comporte des défauts dans sa structure. La répétition

d’un motif ou maille a l'infini formant un réseau parfait n’est quun objet mathéma-
tique. Les cristaux réels ont une structure qui s’écarte plus ou moins localement de
cet objet mathématique moyen. Tout écart a ce réseau parfait va donner naissance a
un signal entre les pics de Bragg obtenus par diffraction. La présence de ces défauts
font partie intégrante des matériaux, c’est ce désordre atomique qui va impacter le
comportement du matériau macroscopique. De cette facon, les dislocations sont a 1’ori-
gine de la plasticité des métaux, les impuretés atomiques sous forme de dopage sont
responsables des propriétés des semi-conducteurs ou encore de I'absorption optique de
certains cristaux.
Etant constitués d’'un réseau cristallin, les nanocristaux métalliques peuvent contenir
des défauts dans leur structure interne. On peut facilement imaginer que la présence de
ceux-ci vont influencer leurs propriétés mais aussi leur auto-assemblage. Cependant, le
controle de défauts cristallins lors de la synthese de nanocristaux métalliques inférieurs
a 10 nm reste un défi a relever de par la difficulté a les synthétiser sélectivement. Ce
verrou expérimental limite 'acces a ’étude de 'influence des défauts sur la résonnance
de plasmon de surface ainsi que les propriétés vibrationnelles de ces nano-objets. De
plus, la nanocristallinité de ces nanocristaux impacte directement leur forme. Dans le
cas d’assemblage de monocristaux d’or de grande taille (>20 nm), ou les nanocristaux
expriment une forte anisotropie de forme, un ordre orientationnel peut apparaitre di
aux genes stériques des polyhedres.

Dans ce contexte, le travail de thése présenté dans ce manuscrit a été consacré a
I’étude des nanocristaux d’or de taille inférieure a 15 nm, plus précisément sur I'impli-
cation des défauts cristallins sur leurs propriétés ainsi que sur leur auto-assemblage en

structures ordonnées.
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Le premier Chapitre a pour but de présenter le contexte scientifique dans lequel
s’'inscrit ce travail de these. Nous passerons en revue quelques notions utilisées ainsi
que les avancées récentes dans les domaines étudiés.

Ensuite le manuscrit se divise en deux parties. Les deux Chapitres de la premiere partie
concernent 1’étude du nanocristal d’or. Le Chapitre [2| décrit une stratégie de synthese
permettant le controle de la présence de défauts cristallins dans les nanocristaux d’or.
Le contrdle de taille de ces nanocristaux a ensuite permis 1’étude de la résonance de
plasmon de surface localisé ainsi que des propriétés vibrationnelles de ces objets, pré-
sentées dans le Chapitre

Les interactions entre nanocristaux d’or de faible distribution de taille peuvent amener
a la construction de structures auto-organisée a trois dimensions appelées supracris-
taux. La deuxieme partie, constituée de trois Chapitres, est le résultat de ’étude de tels
supracristaux d’or. Le Chapitre [] décrit la formation d’image négative de supracristal
sur des films supracristallins créés a l'interface solvant /air. L'implication de ces cavités
dans la transition du réseau de nanocristaux y est discutée et démontrée.

Le Chapitre |5 est consacré a I'étude de I'influence de la nanocristallinité sur ’auto-
assemblage de nanocristaux d’or en présence de nanocristaux de cobalt formant, eux
aussi, des assemblages ordonnés. Cette étude concerne deux types de dépots par éva-
poration de solution colloidale. Le premier, effectué en laboratoire, a permis de mettre
en évidence la formation de plans a hauts indices de Miller sur la surface de ces su-
pracristaux d’or, alors que le second, effectué sur une ligne de synchrotron, a mis en
évidence le role des nanocristaux de cobalt sur I'ordre orientationnel des nanocrisatux
d’or.

Enfin le Chapitre [6] présente des résultats obtenus lors de I’étude structurale de supra-
cristaux d’or polyédrique individuel. Cette stratégie de caractérisation nous a permis
de corréler 1'ordre mésoscopiques (poisition des nanocristaux) avec l'ordre atomique
(orientation des nanocristaux) d’un supracristal constitué de nanocristaux mono ou

polycristallins.
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Notations

CESR Cornell Electron Storage Ring

CHESS Cornell High Energy Synchrotron Source
SAXS Small Angle X-ray Scattering

WAXS Wide Angle X-ray Scattering

cfc cubique face centrée

hc hexagonale compact

cc cubique centré

tc tétragonale centré

PVP polyvinylpyrrolidone

TEM Transmission Electron Microscopy

MEB Microscopie Electronique & Balayage






Généralités et contexte

Ce Chapitre présente un panorama général de 'état actuel des
connaissances sur les nanocristaux d’or, notamment la structure
de ces nanocristaux ainsi que les différentes stratégies de synthese
par voie chimique. Les propriétés plasmoniques et vibrationnelles
seront aussi brievement abordées. La seconde partie de ce Chapitre
traite de 'auto-assemblage de nanocristaux. En particulier, les dif-
férentes forces mises en jeu seront d’abord présentées. Des exemples
de structures ordonnées de nanocristaux y seront ensuite décrites.
Enfin, I'influence des défauts cristallins sur les notions abordées

seront aussi discutée tout au long de ce Chapitre.




Chapitre 1. Généralités et contexte

1.1 L’or et les défauts cristallins

A Détat massif, I'or se présente trés rarement sous une forme bien cristallisée comme
il est présenté en figure (a) mais plutdt comme des agrégats polycristallins (Figure
(b)). En effet, le plus grand monocristal d’or connu et confirmé par diffraction
neutronique en 2014 ne mesure que 4,44 x 4,27 x 2,06 cm (Figure (c)), il est
actuellement conservé au laboratoire de Los Alamos. Sa rareté, provenant de sa qualité
cristalline, I’a mené a étre estimé a une valeur de 1,5 millions de dollars pour seulement
217,78 grammes d’or alors que la plus grosse pépite d’or connue actuellement au monde,
"Hand of Faith", est estimée a seulement 1 million de dollars pour 27,2 kg d’or.

L’or cristallise dans la structure cubique a face centrée (cfc) avec pour groupe
d’espace fm3m. Ce réseau peut se construire par empilement de plans compacts {111}.
Partant d’un premier plan "A", le plan supérieur peut étre positionné a I'aplomb des
lacunes "1" ou "2" (Figure . Soit "B" le plan positionné a ’aplomb des lacunes "1" :
le deuxiéme plan supérieur peut étre placé a ’aplomb des lacunes "1" ou "2" du plan
B. Dans le premier cas, on définit un nouveau plan C. En recommencant ce méme
processus on retombe sur un plan de type A et la séquence est donc [...ABCABC...].
Le réseau associé est de type cubique faces centrées, voir la Figure [I.2] Dans le second
cas on retombe directement sur un plan de type A et la séquence est donc [... ABAB...].
Cette structure est appelé hexagonale compacte et son réseau associé est hexagonal
primitif (hc), voir la Figure [1.2]

Le principal défaut cristallin de I'or est un défaut surfacique représenté par une faute

(a)

FiGURE 1.1 — "Le Dragon" : échantillon d’or de 18 cm de haut sur gangue de quartz,
découvert dans la mine de quartz du comté de Mariposa dans 1’état de Californie
(a). Pépite d’or alluviale d’origine inconnue pesant 239 grammes (b). Le plus grand
monocristal d’or connu et découvert au Salto Angel sur le tepuy, Auyan Tepuy, au
Venezuela (c).
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1.2. Description structurale des nanocristaux de métaux nobles

A A A
. B—. B
C

FIGURE 1.2 — Schéma d’empilement de plans compacts définissant le réseau cfc et hc.

dans la séquence d’empilement de plans compacts de ce réseau. Ces fautes peuvent
étre intrinseques, ce qui correspond au retrait d’un plan et engendre une séquence de
type [...ABCACAB...], ou extrinseques lorsque I’ajout d’un plan perturbe la séquence
est donne [...ABCBABCAB...]. La création de ce défaut demande un cofit en énergie
libre, on ’appelle I’énergie de faute d’empilement. Parmi les métaux cristallisant avec le
réseau cfc, 'or est, avec I'argent, 'un des matériaux ayant la plus faible valeur d’énergie
de faute d’empilement . Ceci fait de 'or un matériau intrinsequement tres sujet a la

formation de défauts cristallins.

1.2 Description structurale des nanocristaux de

métaux nobles

Comme le montre le graphe de la figure [1.3] si I'on réduit le volume d’une sphere,
le rapport de sa surface sur son volume devient tres important. En réduisant la taille
d’un cristal a 1’échelle nanométrique, le nanocristal va donc voir la proportion d’atomes

situés en surface par rapport aux atomes de volume augmenter rapidement. Ceci va

A/V

Or— T 7T 7T T T T T T T T T
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20

r

FIGURE 1.3 — Evolution du rapport de la surface d’une sphére de rayon 7 Sur son
volume (A/V).
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considérablement changer les propriétés du matériau. En effet, les atomes présents
en surface ont un degré de coordination plus faible que dans le volume et vont donc
créer des brisures de symétrie. Par conséquent et par opposition au massif, le bilan
énergétique du nanocristal est largement dominé par les énergies de surface. De plus, la

présence ou non de défauts cristallins influence beaucoup la forme finale du nanocristal.

1.2.1 Formes monocristallines et construction de Gibbs-Wulff

Une quantité finie, composée de liquide ou solide, a une forme d’équilibre corres-
pondant a la plus faible énergie de surface. En 1878, Josiah Willard Gibbs a défini cette

minimisation d’énergie de la fagon suivante :

AG; =378, (1.1)
j

ou AG; est la différence d’énergie libre de Gibbs entre un ensemble de molécules @
constituant un cristal ou une goutte et le méme ensemble de molécules dans un cristal
ou une goutte infinie, 7, est I'énergie de surface et S; l'aire de la surface de l'objet
j. Dans le cas d’un liquide ou solide amorphe, la forme d’équilibre est une sphere
induite par leur isotropie. Cependant dans le cas d’un solide cristallin, surtout si celui-
ci monocristallin, "anisotropie de la structure cristalline va induire la formation de
facettes. Il existe donc un modele géométrique simple permettant de définir le polyedre
d’équilibre d’un monocristal : la construction de Wulff [3]. Celle-ci montre la relation
proportionnelle entre la distance d'une facette du centre du cristal avec son énergie de
surface :

VhkIShkL _ i (12)

Phki

ou hkl sont les indices de Miller d’une surface cristalline, v, sa tension de surface, Sy
son aire, hpy; la distance entre le centre du cristal et la surface cristalline correspondante
et K une constante.
Les symétries ainsi que les tension de surface du réseau cfc imposent les conditions
suivantes :

le polyedres d’équilibre est un cubooctaedre quand :

3 3
m>\/;etm<\/_ (1.3)

Y11 Y111 2

ou un octaedre tronqué quand :

3 3
m>\£6t%°0>\f (1.4)

Y1 Qitt! 2
Comme le montre la figure [I.4] ces deux polyedres possedent deux types de faces, 8
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1.2. Description structurale des nanocristaux de métaux nobles

(a)

FIGURE 1.4 — Représentation d'un cuboctaedre (a) ainsi qu'un octaedre tronqué (b)
avec en rouge et jaune respectivement les facettes {111} et {100}.

faces {111} et 6 faces {100}. Le rapport de ces deux faces définit la morphologie octa-
édrique ou cuboctadrique du polyedre. Dans le cas d’un réseau cfc de l'or, les énergies
de surface par unité de surface des plans de plus forte compacité sont définies comme :
y111(1,283Jm™2) < 7100(1,627Jm™2) < 110(1,700/.m~?). La forme d’équilibre est
donc 'octaedre tronqué.

On peut noter que cette construction n’est valable que lorsque le cristal croit sans
facteurs limitants, comme dans le vide ou une atmosphere de gaz inerte. Or, les na-
nocristaux étudiés lors de ce travail de thése sont synthétisés en solution. Dans ces
conditions, qui sont bien souvent hors d’équilibre, de nombreux parametres doivent
étre pris en compte afin de déterminer la nouvelle forme d’équilibre du nanocristal.
Les interactions des facettes avec le solvant, les impuretés ou encore I’agent passivant
peuvent changer les énergies de surface de certaines surfaces cristallines. Si le milieu
interagit fortement et de fagon isotrope avec le matériau, la forme d’équilibre du na-
nocristal tendra vers la sphere. Les nanocristaux d’or utilisés lors de cette these sont
passivés par des molécules de dodécanethiol. L’interaction entre le soufre et 'or étant
forte, le greffage de ces molécules sur les surfaces d’or va en modifier leurs tension de

surface, qui sont alors définies de la fagon suivante :

Vinkiygref fe = Vinkty + Otnkty Eligand—{hii} (1.5)

avec Yqpry la tension de surface d'un plan {hkl}, Oy le taux de couverture des mo-
lécules de dodécanethiol sur une surface {hkl} et Ejgang—{niy I'énergie de liaison du
dodécanethiol sur cette surface.

Cependant, en ajustant adéquatement les interactions du milieu réactionnel avec la
surface des nanocristaux, comme par exemple en ajoutant des especes diluées en so-
lution ou en utilisant un agent passivant interagissant plus faiblement avec 'or, il est
possible de stabiliser des formes qui sont, dans le vide, instables. Pour exemple, il est
possible de synthétiser des formes allongées de nanocristaux d’or en utilisant une crois-
sance anisotrope de graines (Figure (a-b)) [4,/7]. De plus, il est aussi possible de
stabiliser des formes nanocristallines ayant pour surfaces des plans a hauts indices de

Miller. Ces plans présentent une faible symétrie et donc, en surface nues, de fortes ten-
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FIGURE 1.5 — Tétrakihexaedres tronqués allongés d’or (a) ainsi que le modele géomé-
trique correspondant (b). Hexaoctaedres d’or vus par MEB (c) ainsi que par TEM (d).
Cliché TEM d’'un triaki-octaedre d’or (e) ainsi qu'un cliché a haute résolution d’une
facette a haut indice de Miller avec sa composition en plans de bas indices (f). Figures
issues des références , , @ pour respectivement (a-b), (c-d) et (e-f).

sion de surface Eﬂ C’est en ajoutant des additifs dans le milieu réactionnel que ces
derniers peuvent étre stabilisés vis-a-vis des plans les plus compacts de la structure cfe.
De cette maniere, la stabilisation de ces plans en surface engendre des nanocristaux avec
des formes polyédriques exotiques comme le tétrakishexaedre , I’hexaoctaedre 5| ou
encore le triakioctaedre [6] (Figure (c-1)).

1.2.2 Les particules multi-maclées

L’un des phénomenes éloignant le systeme des conditions idéales décrites dans la
section [1.2.1] est 'apparition de défauts cristallins lors de la formation du nanocristal.
En effet, la dominance des énergies de surface sur la construction des nanocristaux
va engendrer la formation de formes cristallines stables uniquement aux tres petites
tailles, comme dans le cas de l'icosaedre et du décaedre. Le cristal tend a stabiliser sa
surface avec les plans de plus faible énergie de type {111}, induisant ainsi la formation
de macles. Ces particules multi-maclées ont été observées pour la premiere fois par
TEM par Ino et al. en déposant des grains d’or sur un substrat de NaCl .

Le décaédre

Le décaedre peut étre construit a ’aide de cinq cristallites tétraédriques ayant une
arréte commune formant ainsi un axe de symétrie quinaire (Figure (a)). Chaque
tétraedre voit deux de leurs facettes constituer la surface du décaedre. En plus d'un

axe de symétrie quinaire, le décaedre comprend cing axes de symétrie binaire.
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1.2. Description structurale des nanocristaux de métaux nobles

(a) (b) (© (d) (c)

FIGURE 1.6 — Représentation d'un décaedre (a). Accolement de cing tétraedres de
structure cfc autour d’'un axe quinaire mettant en évidence le défaut d’ouverture (b).
Cliché de TEM d’un décaedre d’or orienté selon son axe quinaire (c). Cliché de MEB
d’un décaedre d’or (d). Cliché de diffraction électronique obtenu & partir d'un décaedre
orienté selon son axe quinaire (e). Les figures (b), (d) et (e) sont issues respectivement

des références [11-13].

Cependant, la symétrie quinaire est incompatible avec l'ordre translationnel des atomes
d’or. Comme le montre la figure|1.6[ (b), 'association de cing tétraedres de structure cfc
via leurs facettes de type {111} correspondant & cing macles jointives, ameéne a un dé-
faut de fermeture correspondant a une ouverture angulaire de a = 360 — (5 x 70, 53) =
7,35°. La présence de ces cinq macles dans la structure du décaedre ainsi que son im-
pact sur la forme sont visibles sur les figures (c-d). La symétrie quinaire se retrouve
aussi sur les clichés de diffraction électronique comme celui de la figure (e). Afin
de stabiliser la structure décaedrique, le défaut est refermé par une déformation élas-
tique du réseau atomique. Deux principaux modeles sont actuellement proposés pour
définir cette déformation élastique. Le premier considere une déformation homogene
de I'ensemble du décaedre, déformant ainsi le réseau d’or de structure cfc en structure
orthorhombique centrée . Cette structure a donc une compacité de 0,72, inférieure
a celle du cfe (0,74). Le deuxieme modele est basé sur la présence d'une disinclinai-
son coin partielle le long de I'axe quinaire du décaedre. Les avancées technologiques
en microscopie électronique, comme la correction d’aberration de sphéricité, permet de
cartographier la distribution du stress élastique d’un décaedre. Ainsi, Johnson et al. ont
pu démontrer la présence de cette disinclinaison ainsi que des champs de cisaillement
dans un décaedre [15].

L’icosaédre

L’icosaedre est un deuxieme type de particule multi-maclée; il est constitué de 20
tétraedres en relation de macle et ayant un de leurs sommets au centre de l'icosaedre
(Figure (a)). De cette maniere, il en résulte six axes de symétrie quinaire, quinze de
symétrie binaire (Figure (1.7 (c)) et dix de symétrie ternaire (Figure[1.7](d)). A I'instar
du décaedre, I'icosaeédre présente un défaut de fermeture, dans ce cas plus complexe, ce
qui implique aussi une déformation du réseau atomique de celui-ci. Une déformation

homogene des unités tétraédriques a été proposée par Ino en 1969 . Elle se traduit
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(a) (C) s (d)

' ﬂg 50 nm

FIGURE 1.7 — Représentation d'un icosaedre (a). Accolement de vingt tétracdres de
structure cfc autour de quatre axes quinaires mettant en évidence les défauts d’ouver-
ture (b). Cliché de TEM d’un icosaedre d’or orienté selon son axe quinaire (c). Cliché
de MEB d’un icosaedre d’or (d). Les figures (b) et (d) sont issues respectivement des

références [11,[13].

par une compression d’environ 2% des distance radiales de icosa¢dre a partir de son
centre ainsi qu'une dilatation tangentielle d’environ 3%. La structure qui en résulte
est moins compacte que celle du décaedre puisqu’elle est de 0,688, tres proche de la
structure tc (0,680) [17].

1.3 Stratégies de synthese et controle de nanocris-

tallinité

En 1857, la réduction d'un sel d’or en solution aqueuse par du phosphore dissout
dans de I'éther amena Michael Faraday a parler d’ "or finement divisé" [18]. Depuis
cette premiere élaboration controlée de nanocristaux d’or, de nombreuses syntheses de
nanocristaux colloidaux ont vu le jour.

Cette section décrit de maniere non-exhaustive, les principales stratégies de synthese
de nanocristaux d’or rencontrées dans la littérature a ce jour. De plus, différents pa-
rametres permettant de controler la forme ainsi que la taux de défauts cristallins dans

les nanocristaux de métaux nobles sont aussi présentés.

1.3.1 Synthése de nanocristaux d’or par voie chimique

Les milieux polaires

Il faut attendre les années 1950 pour voir la premiere synthese colloidale rationalisée
par Turkevich et al. en 1953 [20]. Celle-ci consiste a réduire le sel d’or HAuCly par du
citrate trisodique dans de I’eau a ébullition. Dans ce systeme, le citrate sert de réducteur
mais aussi d’agent passivant les nanocristaux d’or. Vingt ans plus tard, Frens a élargi
le domaine de taille contrélée en variant le rapport de concentration de citrate sur sel
d’or, permettant ainsi un controle de taille de 16 a 150 nm . Malgré la simplicité

opératoire de cette synthese, les nanocristaux d’or présentent une polydispersité en
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graines utilisées lors des syntheéses ensemencées. Figure issue de la référence [19]

taille assez élevée (entre 10 et 20%) ainsi qu'un mauvais contrdle de la formation de
défauts cristallins [22].

Une autre voie largement utilisée pour la synthese de nanocristaux repose sur 1'uti-
lisation des polyols. Ce procédé a été appliqué la premiere fois par Kim et al. en 2004
pour I'élaboration de nanocristaux d’or [23]. Le polyol, généralement 1'éthyléne glycol,
sert a la fois de solvant et de réducteur. En effet, le sel d’or minéral est réduit a haute
température (280°C) en présence de polyvinylpyrrolidone (PVP) qui sert d’agent pas-
sivant. Les tailles de nanocristaux issus de cette synthese sont généralement élevées
(>100 nm). Afin de diminuer la température de réaction (120°C), ce procédé a été
ensuite modifié et appliqué sous pression par voie hydrothermale [24] ou encore en

utilisant le citrate trisodique comme réducteur .

Les nanocristaux issus des procédés décrits ci-dessus présentent généralement de
grandes dispersions sur leurs tailles et/ou formes, mais une deuxiéme étape de crois-
sance est souvent utilisée pour y pallier. Les travaux pionniers de Jana et al. ont montré
qu’il est possible de synthétiser sélectivement des nanocristaux d’or allongés avec des
rapports d’aspect controlés . Comme le montre la figure , le principe est d’en-

semencer un milieu de croissance, constitué de sel d’or et d’un agent passivant, avec
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des graines de petite taille. Cela permet de séparer la phase de nucléation (graines)
de la croissance des nanocristaux finaux. De cette maniere, en utilisant certains agents
passivant ou méme des micropollutions, comme l'argent dans le cas des nanocristaux
allongés de Jana et al., il possible de synthétiser des populations de nanocristaux d’or
de taille et forme controlées [4-9,126,27]

Les milieux structurés

Afin de réduire la taille des nanocristaux, leur croissance peut étre limitée en utili-

sant un milieu confiné.
En s’inspirant de la synthese en milieu biphasique de Faraday, Brust et al. ont déve-
loppé en 1994 une syntheése de nanocristaux d’or par transfert de phase [28]. Un sel
HAuCly est dissout dans 'eau pour étre ensuite transféré dans une phase organique
(toluene) par un catalyseur de transfert de phase, le bromure de tetraoctylammonium.
Une fois transféré, le sel d’or est ensuite réduit en présence de dodécanethiol en ajou-
tant une solution de borohydride de sodium aqueuse. La réduction du sel métallique se
passe donc a 'interface des phases aqueuse et organique. Le diameétre moyen des nano-
cristaux se situe alors entre 2 et 2,5 nm. Cependant, il a été démontré ultérieurement
que leur qualité cristalline n’est pas controlée [29].

Une autre solution pour confiner la croissance cristalline est de la réaliser a I'inté-
rieur d'une micelle inverse. Ce concept a été proposé et développé au laboratoire dans
les années 90 [30]. Par la suite, ce systéme a été adapté aux syntheéses de nanocristaux
d’or [31+34]. Le principe consiste & mélanger une solution de micelles inverses, formées
de bis(2-ethylhexyl)sulfosuccinate, dont les cceurs aqueux contiennent des ions tetra-
chloroaurate avec une autre solution de micelle dont les coeurs aqueux contiennent,
eux, le réducteur, généralement de I’hydrazine ou du borohydride de sodium. Grace a
la dynamique des micelles en solution, celles-ci vont échanger leurs coeurs aqueux par
collision et ainsi permettre la réaction de réduction. Le rapport d’eau sur tensioactif
détermine la taille des micelles et donc des microréacteurs ce qui fixe par conséquent
la taille des nanocristaux. Ce dernier parameétre peut étre controlé entre 5 et 8 nm.
Cependant, ces systemes présentent un faible rendement en nanocristaux ainsi qu'une

cristallinité non-controlée.

Les milieux apolaires

Les nanocristaux d’or peuvent aussi étre synthétisés en milieu totalement organique.
La premiere synthese de ce type a été effectuée en 2003 par Jana et al. [35] et consiste
a dissoudre du chlorure aurique dans une solution de toluéne contenant du bromure de
didodecyldimethylammonium. Le précurseur métallique est ensuite réduit en présence

d’un agent passivant (dodécanethiol, acide décanoique, dodécylamine ou I’hydroxyde
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de tetrabutylammonium) par une solution d’hydrazine ou de borohydride de tetrabuty-
lammonium dissout dans le toluene. La taille moyenne des nanocristaux d’or peut étre
contrdlée entre 1,5 et 15 nm en faisant varier différents parametres, comme la concen-
tration des réactifs, la nature de 'agent passivant, la force réductrice du réducteur ou
encore par ajout secondaire de précurseur d’or.

Toutes les syntheses présentées ci-dessus utilisent un sel d’or minéral directement so-
luble en phase aqueuse donc un sel d’ammonium quaternaire doit étre utilisé pour
le solubiliser en phase organique. En 2006, Zheng et al. ont proposé une synthese de
nanocristaux d’or a partir d’un précurseur métallique directement soluble en phase or-
ganique, le chlorure de triphenylphosphine [36]. Celui-ci est solubilisé dans le benzéne
a 55°C, puis réduit en présence de dodécanethiol par un complexe de tert-butylamine
borane. De toutes les syntheses décrites dans cette section, celle-ci permet d’obtenir des
nanocristaux d’or avec la plus faible dispersion en taille (entre 5% et 10%) sans trai-
tement post-synthese. Un contrdle de taille de 2 a 8 nm est aussi rapporté en fonction

de la température ainsi que de la longueur de la chaine alkyl du complexe réducteur.

Mirissement post-synthese

Comme il a été noté précédemment, les nanocristaux d’or issus des syntheses col-
loidales présentent souvent une polydispersité en diametre trop élevée (>10%) pour
en étudier les caractéristiques physique ainsi que leur auto-assemblage en structure or-
donnée. Afin d’affiner cette distribution en taille, Stoeva et al. ont décrit un traitement
post-synthese en 2002 qui consiste a chauffer a reflux une solution de nanocristaux
polydisperses en taille en présence d'un exceés de dodécanethiol [37]. Les nanocristaux
initiaux voient leurs diametres (entre 1-40 nm) converger vers une taille moyenne d’en-

viron 7 nm.

1.3.2 Le controle de la nanocristallinité

L’ensemencement d’un milieu de croissance avec des graines préalablement synthé-
tisées est parmi les stratégies de synthese présentées précédemment celle permettant
le meilleur controle des nanocristaux d’or en termes de tailles, forme et distribution.
Cependant, le controle de la structure des graines, polycristallines ou monocristallines,
est indispensable pour la formation des nanocristaux qui en découlent. Des calculs ont
été effectués afin de déterminer la stabilité des différentes structures dans le vide [3§].
La figure montre I’évolution de I'exces d’énergie (A) d'un nanocristal en fonction
du nombre d’atome le constituant (N), suivant la relation :

Ey(N) — Negon,

A(N) = - (1.6)

(V1N
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FiGure 1.9 — Stabilité qualitative d’un icosaedre, décaedre et d’'un monocristal cfc
ainsi que leurs domaines de transition. Figure issue de la référence [38]

ou E,(N) est I'énergie de liaison du nanocristal et €., I’énergie de cohésion du nano-
cristal. Dans le cas de l'or, ces calculs ont montré que les icosaedres sont stables aux
plus petites tailles (N<100 <1 nm) alors que les monocristaux le sont aux plus grandes
tailles (N>500 >2,5 nm), le domaine de stabilité des décaedres se situant entre ces
deux valeurs.

Cependant, ce diagramme de phase peut étre remis en cause lorsque les nanocristaux
sont synthétisés en solution car de nombreux parametres peuvent modifier I’équilibre
thermodynamique du systeme, comme le potentiel de réduction, le taux de couverture
de I'agent passivant sur le nanocristal ou encore la présence de micropolluants. De
plus, la cinétique de formation des nanocristaux, qui est dépendante entre autre de la
concentration des réactifs, du transport de matiere (murissement d’Ostwald), de la tem-
pérature, de la présence d’especes secondaires lors de la réaction, peut aussi influencer
la structure du nanocristal. Tous ces parametres sont intimement liés et peuvent inter-
férer ensemble, ce qui rend le controle de la cristallinité difficile. De plus, le mélange
de nanocristallinité habituellement obtenu peut provenir des énergies de stabilisation
similaires entre les différents types de graines [39]. Cette difficulté vient s’ajouter a la

premiere.

Malgré la complexité des syntheses de nanocristaux de métaux nobles, quelques
études ont montré qu’il est possible de controler la nucléation des graines ainsi que leurs
croissances dans certaines conditions expérimentales afin d’élaborer des nanocristaux

de nanocristallinité controlée. En voici quelques exemples :

— Yu et al. ont démontré qu’en ajoutant du NaCl dans le milieu de croissance
de graines monocristallines, il est possible de coalescer deux parties de triaki-
octaedre selon des facettes {111} formant ainsi des nanocristaux monomaclés

(Figure[L.10] (a)) [40]. Ces nanocristaux monomaclés peuvent aussi se présenter
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1.83. Stratégies de synthése et contréole de nanocristallinité

FIGURE 1.10 — Polycristaux d’or synthétisés de facon sélective. Nanocristaux contenant
une (a) plusieurs macles paralleles (b) (la barre d’échelle est de 500 nm). Ensemble ma-
joritaire de décaedres d’or (c-d). Ensemble majoritaire d’icosaedres d’or (e-f). Figures

issue des références [40], [27], [41], [42], et pour respectivement (a), (b), (c),
(d), (e) et (f).

sous forme de triangle comme le montre la ﬁgure (b) . Cependant, méme
synthétisés majoritairement, ces derniers sont sélectionnés apres synthese.

— Des décaedres ont pu étre synthétisés de maniere sélective en utilisant le com-
plexe de AuCl/oleylamine comme précurseur d’or sur des graines, comme le
montre la ﬁgurem (c). De plus, Ma et al. ont pu démontrer que la longueur de
la chaine alkyl de I'amine est déterminante dans la sélection des décaedres [41].
D’autre part, un fort rendement en décaedres a pu étre obtenu (80-90%) en ré-
duisant H AuCl dans le N, N-dimethylformamide par des ultrasons en présence
de PVP (Figure[L.10] (d) [42].

— En changeant les conditions de synthese en milieu polyol, notamment la concen-
tration de sel d’or, il est possible de synthétiser sélectivement des monocristaux,
décaedres ou encore icosaedres d’or (Figure (e)) [43]. Cependant les dis-
tributions en taille de ceux-ci sont élevées (10-20%). D’autre changements des
conditions expérimentales de ce type de synthese, comme 'application de pres-
sion, permet d’obtenir uniquement des icosaedres (Figure [1.10] (£)) [24].

D’autre part, Xia et al. ont démontré que des monocristaux d’argent peuvent étre
synthétisés a partir d'une population contenant des poly- et monocristaux. En effet,
la mise en présence des nanocristaux avec des ions chlorure permet une oxydation

préférentielle de ’argent sur les macles des polycristaux, laissant ainsi les monocristaux

en solution , )
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Chapitre 1. Généralités et contexte

Les icosaedres et décaedres synthétisés par voie chimique ont des tailles bien supé-
rieures aux domaines de stabilité des structures icosaédriques et décaédriques (Figures
. De plus, leur signature en diffraction est caractéristique d’une structure cfc [24].
Par conséquent, ’ensemble : décaedre et icosaedre sera désigné par le terme polycris-
taux dans ce manuscrit de these. D’autre part, le terme "nanocristallinité" sera utilisé
tout au long de cette these pour désigner le caractére mono- ou polycristallin d’un
nanocristal, et non pas son éventuelle teneur en phase amorphe.

Afin d’étudier I'influence des défauts cristallins sur les propriétés des nanocristaux
ainsi que leurs assemblages, I'un des premiers objectifs de cette these est de synthétiser
des mono- polycristaux d’or quasi-sphériques de nanocristallinité controlée utilisant le
méme milieu de synthese (nature et concentration des réactifs), de faible distribution

de taille et forme, ainsi que de taille controlée.

1.4 Plasmons, vibrations et défauts cristallins

1.4.1 L’or rouge

La plus ancienne utilisation connue de 'or colloidal par les hommes provient pro-
bablement de la coloration des verres opaques de la fameuse coupe de Lycurgus. La
couleur rouge de cette coupe, visible en transmission, est due a la présence de nano-
cristaux d’alliage d’or et d’argent, piégés dans la matrice de verre et dont le diametre
est compris entre 50 et 100 nm.

La préparation de cette couleur rouge rubis fut décrite au 17¢ siecle par Kunckel et

Clauber. Cette couleur porte le nom de pourpre de Cassius, a tort puisque Andreas

(a) (b)

s,

ENEEN
€
L 4

LN
0. 0
'

¢

FIGURE 1.11 — Verre a pied en cristal par Savinel et Rozé (copyright (©Baccarat) (a).
Vase a oreilles, attribué a Jean-Claude Duplessis, 1755, provenant de Sévres-cité de la
céramique (b).

32



1.4. Plasmons, vibrations et défauts cristallins

Cassius n’est pas a l'origine de cette découverte [46]. La préparation du pourpre de
Cassius consiste a dissoudre de 'or métallique dans de ’eau régale pour former I'acide
tetrachloroaurique. Celui-ci est ensuite réduit par du chlorure stanneux formant ainsi
des nanocristaux d’or protégés par un gel stannique. Grace a sa tres grande stabilité
thermique, le colorant ainsi obtenu peut étre mélangé a du verre en fusion afin de lui
donner une teinte d’'un rouge profond. Comme le montre la figure m (a) présentant
un verre de la cristallerie Baccarat, le pourpre de Cassius est encore utilisé aujourd’hui
comme colorant pour les verres. Le pourpre de Cassius a aussi été utilisé par Jean
Hellot afin de préparer le fameux rose de Pompadour. L’élaboration de cet émail a été
mise au point dans la Manufacture Royale de Sevres en 1757. Il consiste a mélanger du
pourpre de Cassius avec un fondant ; une fois sec le mélange est broyé jusqu’a 1’obten-
tion d’une poudre fine qui est ensuite dispersée dans 'essence de térébenthine. Comme
on peut le voir dans la figure m (b), cet émail procure un rose caractéristique apres
recuit a 880°C.

Les couleurs de l'or colloidal, et plus généralement des métaux nobles, proviennent
de la résonance de plasmon de surface localisée qui consiste en 1’absorption de pho-
tons par les nanocristaux métalliques induisant 1’oscillation collective des électrons de
conduction. Ce phénomene est décrit en détails dans 'annexe [[.1]

Cependant, 1'or colloidal a été longtemps utilisé comme pigment pour le verre sans en
comprendre 'origine physique. Ce n’est qu'au 19° siecle que la premiere étude de ces
propriétés optiques a pu voir le jour grace a Michael Faraday [18]. Puis il faudra at-
tendre la résolution des équations de Maxwell par Gustav Mie, au début du 20¢ siecle,
pour comprendre U'origine des couleurs de 1'or colloidal [48]. Cette solution se base sur
I'interaction d’une onde plane avec des particules sphériques permettant ainsi d’en dé-
crire la diffusion élastique. Ainsi, la section efficace d’extinction (Ce,;) d'une particule

sphérique se définit de la maniere suivante :

3
24m2r3e, €
A (e, + 2€m)2 + &2

Cext — (17)

avec r le rayon de la sphere, A la longueur d’onde des photons, &, la constante diélec-
trique du milieu environnant et ¢, et ¢; respectivement les parties réelle et imaginaire
de la constante diélectrique du métal.

Dans les années 80, 'approximation quasi-statique a été proposée afin de simplifier la
description de l'interaction de photons avec des petites particules métallique [49,/50].
En effet, lorsque les nanoparticules sont de petites tailles par rapport a la longueur
d’onde des photons, typiquement lorsque D < 0 il est possible de considérer que le
champ électrique est uniforme dans tout le volume de la nanoparticule.

Plusieurs facteurs affectent les propriétés optiques des nanocristaux. En 1995, Kreibig

et al. ont démontré que la largeur de la bande plasmon dépend du diametre des nano-

33



Chapitre 1. Généralités et contexte

(a)

) b

<

i

S
i

W\
10

S

%gg\
AR

““‘n
: |

2 LY
-

=
) /‘./, il

\\\ 72

(b)

[PY2K

SR a
a Vap PP
h rq%‘;d!‘::,u

R0
%: o
v /Y
s
>

ERGES
5]
*-k-:;'.

0 .‘!5?"-‘?
RDOATEY

i
Rk
S/ "h
ATAY S

AZt A

A pAVAVA
OIS

e

A

(c)

T L R
4
. .2 »
..f‘.. . 4 Y . .‘
e by o L1 .ZCP
A X .
e A M AR
el e %%, e
R S MR T L)
A '-g‘f._’_- »mmis 3°. Pse ®e ¢!
)
(d) s
| =
! <
- L 1)
Q
=
<
| D
. s o
hs - 2
O
. <
. :a
10 nm L3
E——

v

FIGURE 1.12 — Réponses optiques de nanocrist
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1.4. Plasmons, vibrations et défauts cristallins

particules ainsi que de leur environnement diélectrique [51]. D’autre part, ’absorption
optique de nanocristaux d’or est intimement liée a leur géométrie et le développement
des syntheses de nanocristaux a pu mettre en évidence la structuration des spectres
d’absorption en fonction de la taille et de la forme des nanocristaux [52]. La figure
1.12| présente quelques exemples de réponses optiques de nanocristaux d’or en fonction
de leurs formes dans le cas de monocristaux (Figure [1.12] (a)), de nanocristaux mo-
nomaclés (Figure (b), de décaedres (Figure (c)) et d’icosaedres (Figure
(d)). Lorsque l'anisotropie de forme du nanocristal devient élevée, une deuxiéme bande
d’absorption apparait a plus grande longueur d’onde, elle est a I'origine de 1'oscillation
des électrons selon ’axe de plus forte anisotropie de I'objet. Il est néanmoins difficile de
dissocier 'influence de la nanocristallinité (présence de défauts) car elle est intimement
liée a la forme du cristal.

L’un des objectifs de cette these est la comparaison des réponses optiques d'une collec-
tion de monocristaux d’or et de polycristaux ayant des forme, tailles et environnements

diélectriques similaires.

1.4.2 Vibrations et échauffement

En 1880, Alexander Graham Bell a démontré que des objets illuminés par des
rayons du Soleil, préalablement passés au travers d’'un modulateur, pouvaient générer
des ondes sonores : I'appareil utilisé est appelé photophone [53]. Ce phénomene, appelé
effet photoacoustique, peut aussi s’appliquer aux nanocristaux d’or en les illuminant
avec un faisceau laser. Lorsqu’un nanocristal absorbe des photons, il voit ses électrons
excités a des niveaux d’énergie supérieurs lors de la résonance de plasmon de surface.
L’énergie des photons absorbée par les électrons de conduction du nanocristal porte
ces derniers a des températures de plusieurs milliers de degré [54]. L’homogénéisation
de la température au sein de la distribution électronique s’effectue via des couplages
électrons/électrons. Les électrons relaxent ensuite vers leur niveau d’énergie initial en
réémettant un photon ou en transférant leur énergie sous forme d’onde sonore indui-
sant ainsi de la chaleur. L’origine de ce dernier processus est décrite dans 1’annexe [[I}
Dans un premier temps grace au couplage électrons/phonon, les électrons transferent
leur énergie au réseau cristallin induisant une expansion de ce dernier [55]. Une fois
I'expansion a son maximum, le réseau se contracte engendrant une oscillation cohérente
et acoustique du nanocristal. Les parametres tels que la période et le temps d’amortis-
sement caractérisant cette vibration acoustique sont dépendants de la taille [56,57], la
composition chimique [58,59|, la géométrie [60-H62] ainsi que le milieu chimique environ-
nant le nanocristal [60,63]. Ensuite, un couplage phonon/phonon permet de transférer
la chaleur du nanocristal a son environnement proche.

La combinaison du controle de la position de la bande plasmon, la forte section
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Chapitre 1. Généralités et contexte

efficace d’absorption, la capacité de modifier chimiquement leurs surfaces avec des
marqueurs biochimiques fait des nanocristaux d’or d’excellents candidats pour des
applications dans le domaine médical. Par conséquent, de nombreuses applications
potentielles ont vu le jour mettant en ceuvre l'effet photoacoustique afin d’utiliser les

nanocristaux d’or comme sources de chaleur nanométriques.

L’imagerie photoacoustique

L’imagerie photoacoustique est 'un des domaines d’application médicale des na-
nocristaux d’or. Le principe de cette technique repose sur le fait que lorsque les tis-
sus biologiques sont irradiés par de la lumiere, ceux-ci réémettent de la chaleur, des
ondes acoustique ultrasonores. Ces ondes ultrasonores sont ensuite détectées par un
transducteur permettant d’obtenir une image avec une résolution spatiale de I'ordre
de la dizaine de micrometre, ou encore d’utiliser un algorithme de reconstruction afin
d’obtenir une image tridimensionnelle. L’irradiation est faite dans la fenétre de trans-
parence des tissus biologiques qui se situe dans le domaine de 'infrarouge, permettant
ainsi une profondeur d’imagerie de quelques centimetres. L’absorption des photons
est essentiellement due a la présence de mélanine et d’hémoglobine, ce qui permet la
visualisation du circuit vasculaire. Pour les régions de faible absorption comme les tu-
meurs, 'utilisation d’agent de contraste est indispensable. Les nanocristaux en sont

un exemple tres prometteur. Kim et al. ont montré en 2010 que des nanocristaux cu-

(b)

— 2 mm

Tumor

F1GURE 1.13 — Photographie d’une souris dans laquelle une tumeur a été implantée
avant injection de nanocristaux passivés de o — melanocyte — [Nle*, D — Phe’] (a)
ou de PEG (c). Suivi temporel par microscopie photoacoustique de la tumeur apres
injection des nanocristaux passivés de o — melanocyte — [Nle*, D — Phe'] (b) ou de
PEG (d), la fréquence de détection des ultrasons est respectivement de 10 et 50 MHz.
Figure issue de la référence [64].
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bique d’or creux, ayant une bande d’absorption aux alentours de 800 nm, passivés de
a — melanocyte — [Nle*, D — Phe”| permettent de renforcer le contraste de fagon si-
gnificative d'un mélanome de type B16 (Figure tout en révélant son systeme de
vascularisation. Les séries de clichés de la figure[1.13) (b) et (d) montrent une combinai-
son d’images obtenues avec une illumination a 778 nm (mélanome) et 570 nm (circuit
vasculaire). Six heures apres l'injection des nanocristaux, le contraste est augmenté
de 300% lorsque ceux-ci sont recouvert de marqueurs (Figure [1.13(b)) plutot que de
polyéthyléneglycol (PEG) (Figure [1.13(d)).

La thérapie du cancer par hyperthermie

La thérapie du cancer par hyperthermie consiste a élever localement ou de fagon
générale la température (41-47°C) du corps pour induire la destruction cellulaire de
tumeurs. Les sources de chaleur diverses comme les ultrasons focalisés, laser, micro-
ondes, les saunas a rayonnement infrarouge, les bains de fluides chauds, etc ont été
utilisées.

Une étude pionniere a montré en 2003 que les nanocristaux d’or pouvaient servir de
source de chaleur nanométrique lors d’un traitement par hyperthermie de cellules tu-
morales . Lors de cette étude, des cellules épithéliales d'un carcinome mammaire
humain ont été exposées a des coquilles sphériques d’or. Ces cellules ont pu étre dé-
truites en totalité par irradiation avec laser infrarouge (820 nm, 35W/cm?) alors qu'un
témoin, ne contenant pas de nanocristaux d’or, ne présentait pas de mortalité cellu-
laire. La méme expérience a été transposée in vivo dans une tumeur implantée sur une
souris avec une irradiation moins forte (820 nm, 4W /cm?). L’élévation de température,

induisant des dommages irréversibles dans la tumeur, a été de 37,446,6°C alors que

25 35 45 55 65°C

FIGURE 1.14 — Photographie d'une souris ot une tumeur y a été implantée (a). Le
cercle blanc représente la zone d’irradiation lors du traitement photoacoustique. Une
solution de nanocristaux d’or (b-c¢) ou saline (témoin) (d-e) ont été injectées dans une
veine de la queue (fleche noire). Apres 72 heures, des images thermographiques ont été
enregistrées pendant le traitement photoacoustique a 1 min (a) et (d) ainsi qu’a 10 min
(c) et (e). Les barres d’échelle représentent 1 cm. Figure issue de la référence .
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celle du témoin était de 9,1+4,7°C. Depuis ces résultats, de nombreuses études ont été
menées dans cette méme direction. Huang et al. ont utilisé pour la premiere fois en
2006 des nanobatonnets d’or comme source de chaleur dans le traitement de cellules
épithéliales d'un carcinome épidermoide humain [67]. I’accumulation des nanocristaux
d’or dans ces cellules par rapport a des kératinocytes sains permet de réduire de moitié
I’énergie nécessaire pour les détruire. Plus récemment, Chen et al. ont démontré une
importante élévation de température dans une tumeur implantée dans une souris [65).
La température maximum atteinte dans la tumeur est proche de 55°C alors que celle

contenant une injection de solution saline reste a 37°C (Figure [1.14]).

Cette these ne repose pas sur I'étude de I’échauffement provoqué par les nanocris-
taux d’or, mais l'influence des défauts cristallins sur certains mécanismes qui sont a
I'origine de l'effet photoacoustique. Ces processus sont le couplage électrons/phonon

et les oscillations acoustiques cohérentes du réseau ionique des nanocristaux d’or.

1.5 Auto-assemblage de nanocristaux d’or

Le concept d’auto-assemblage balaye des échelles de dimensions allant de I'atome
aux galaxies |1]. L’auto-assemblage d’objets nanométriques a mené & un nombre impor-
tant d’études. Ce processus permet d’obtenir des matériaux aux propriétés différentes
de leurs unités nanométriques ou encore de leur correspondant massif. Afin de créer ces
édifices d’ordre supérieur, les nanocristaux interagissent ensemble via différents types
de forces [68,69]. Le but de cette section n’est pas d’établir une liste exhaustive de
ces différentes interactions, mais de décrire brievement quelques forces et interactions
permettant de controler I'auto-assemblage de nanocristaux ainsi que leurs potentiels

d’interaction correspondant.

1.5.1 Les forces de van der Waals

Les interactions de van der Waals sont omniprésentes lors de I’auto-assemblage de
nanocristaux. Elles résultent de la somme des trois interactions possibles, soit entre
deux dipoles permanents (force de Keesom) soit dipdle-dipole induit (force de Debye)
ou entre deux dipdles induits (force de London). L’énergie potentielle de deux spheres

en interaction de type van der Waals s’exprime de la maniere suivante :

ol

1 (r? - 2
Uvaw (1) = itz + itz 5 + = In (T (a1 + a2)2>] (1.8)

r2 — (aq + a2)2 r2 — (a1 — ag)
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1.5. Auto-assemblage de nanocristaux d’or

ol a; et ag sont les rayons des deux spheres séparées par une distance centre a centre
r et A la constante d’Hamaker exprimée comme :

CudWW 2

A= (1.9)

V1V2

avec C,gw est une constante caractérisant le matériau des objets en interaction ainsi
que leur milieu environnant, v; et vy sont les volumes molaires des deux spheéres.

La constante d’Hamaker est donc définie pour un type de matériau se situant dans un
continuum, le solvant ou l'air (vide). Outre cette dépendance vis-a-vis du matériau, les
interactions de van der Waals, essentiellement attractives, sont fortement dépendantes
de la taille des objets en interaction. La magnitude de ces interactions par rapport
aux fluctuations thermiques est comprise entre quelques unités et plusieurs centaines
de kgT'. Cette dépendance des interactions aux dimensions des objets nanométriques
donne naissance a la ségrégation de taille des nanocristaux. Ce processus consiste a un
auto-assemblage de nanocristaux de taille identique. En 1995, Ohara et al. ont montré
qu’il est possible d’auto-assembler des nanocristaux d’or présentant une forte polydis-
persité en taille . Comme le montre la figure m (a), les plus grands nanocristaux
ont tendance a se positionner au centre de la monocouche alors que les plus petits sont
a l'extérieur. De plus, le réle du solvant sur ces interactions a été démontré au labora-
toire sur des assemblages de nanocristaux d’or . Les potentiels d’interaction ont été
calculés pour des nanocristaux de taille différentes et dans des solvant différents (Figure
1.15[ (b)). Ceux-ci montrent un puits de potentiel attractif dépendant de la taille dans
le cas du toluéne alors qu’avec I'hexane, l'interaction est répulsive. Ces résultats ont
été confirmés expérimentalement ez-situ par la démonstration de nucléation homogene

en solution lorsque les nanocristaux de taille suffisante (>5 nm) sont dispersés dans le

(a) (b) ——

— 4 nm (toluenc)
-=== 5 nm (toluene)
== 6nm (toluenc)
=+ 7nm (oluene)|
— 4 nm (hexanc)
<=+ 5 nm (hexanc)
~= 6 nm (hexane)
vy ~- 7 nm (hexanc)

r /nm

F1GURE 1.15 — Cliché de TEM montrant une ségrégation de taille lors de la dormation
d’une monocouche de nanocristaux d’or recouvert de dodécanethiol (a). Comparaison
de potentiel d’interaction entre deux nanocristaux d’or de différentes tailles (b). Figures

issues des références et pour respectivement (a) et (b).
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toluéne ainsi qu’in situ par Abécassis et al. [72]|. Ces courbes de potentiel d’interaction
ont aussi été déterminées expérimentalement par l'extraction du facteur de structure

de nanocristaux d’or en solution par SAXS [73].

1.5.2 Les forces électrostatiques

Outre le fait que celles-ci ne s’appliquent pas ou peu pour les nanocristaux d’or
étudiés dans le cadre de ce travail, les interactions électrostatiques sont présentées
dans cette section car elles peuvent avoir un role important dans I'auto-assemblage de
nanocristaux d’or. Contrairement aux interactions de van der Waals, les interactions
électrostatiques peuvent étre soit attractives soit répulsives, selon les charges portées
par les nanocristaux en interaction. La portée de ces interactions est définie par x la

distance d’écrantage de Debye :

1

2¢2c \ 2
-1
<€0€]€BT> ( )
ou e est la charge élémentaire, ¢ la concentration en électrolytes dans la solution, ¢
la permittivité diélectrique du vide, € la permittivité diélectrique relative du solvant,

! représente la distance caracté-

kg la constante de Boltzmann et T' la température. K~
ristique de la décroissance exponentielle du champ électrostatique autour de la sphere
considérée. Celle-ci peut varier du nanometre a quelques dizaines de nanometre, selon
I’environnement ionique des nanocristaux.

Le potentiel d’interaction de deux sphéres séparées par une distance r largement

supérieure a £ ! est donc [74] :

Qres exp[—r (r —ar — ap)]

= our > k1 (1.11
drrege (1 + kay) (1 + Kkas) r P (1.11)

Uelectro (71)

ou Q7 et Q)3° sont les charges effectives des deux spheres.

On peut voir d’apres I’équation [I.11]que les interactions électrostatiques entre objets
nanométriques sont dépendantes de leurs dimensions et de x qui est lui-méme influencé
par la concentration en électrolytes et donc le pH. Ces parameétres vont permettre de
controler ces types d’interactions. Lorsqu’elles ont répulsives, les forces électrostatiques
permettent de stabiliser les nanocristaux de ferrites en solution en contrebalancant les
interactions de van der Waals qui sont, elles, attractives [75]. Dans le cas de nanocris-
taux d’or triangulaire, il a été démontré qu’en fixant des charges sur leur surface par le
biais de ligands ionique, il est possible de les auto-assembler en structure ordonnée [76).
Dans le cas de nanocristaux non-chargés, les fortes interactions de van der Waals, es-

timées a 820 kgT', forcent ces derniers a s’auto-assembler de fagon non-contrélée en
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FIGURE 1.16 — Titrage de nanocristaux de forme d’haltére (a) et sphérique (b). Auto-
assemblage de nanocristaux controlé par le pH. Figures issues de la référence .

agrégat non-ordonnés. En 2013, Walker et al. ont mis en évidence le rdle de la forme
des nanocristaux d’or sur leurs interactions électrostatiques . Comme le montre la
figure [I.16] cette étude porte sur des nanocristaux ayant la forme d’haltére et char-
gés négativement par 'intermédiaire de ligands (acide mercaptoundecanoique). Leur
titrage par l’acide chlorhydrique révele différents p/X' A contrairement aux cas de méme
nanocristaux sphériques, voir les figures (a) et (b). La présence de différents pK A
est attribuée a des distributions de charges inhomogenes sur la surfaces des nanocris-

taux permettant ainsi un controle fin de leur auto-assemblage avec le pH (Figure m

().

1.5.3 Les forces entropiques
Répulsion stérique

Les nanocristaux peuvent étre stabilisés non seulement par des charges en surface,
mais aussi par des interactions entropiques. En effet, en greffant des ligands sur la
surface des nanocristaux il est possible créer des répulsions stériques permettant de
contrebalancer les attractions fortes, comme par exemple de type van der Waals, entre
nanocristaux. Cette stratégie est utilisée depuis de nombreuses années en science des
polymeéres . Appliquées au cas des nanomatériaux, les répulsions stériques peuvent
étre controlées et modulées a I'aide de différents parametres caractérisant les ligands

en surface modifiant ainsi le potentiel d’interaction définit comme :

2 2kgTT L} 9
Usterique(u) ~ Tz T OB 0 |:

1 1
ey o s 0w g (1) -5 (1))
(1.12)
ol u est définit comme u = (r — a1 — az) /2hyg, ho représente la distance d’équilibre des
12I'b°w
2

ligands exprimé comme hg = N2 ( ), I' est la densité de greffage des ligands,
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Chapitre 1. Généralités et contexte

N est le nombre de monomere de Kuhn ayant une longueur caractéristique b et w le
parametre de volume d’exclusion caractérisant la force des interactions répulsives entre
les ligands.

Ces interactions stériques sont utilisées depuis longtemps afin de controler les distances
inter-nanocristaux. Des les années 2000, Martin et al. ont montré le réle de la longueur
des ligands sur les distances entre nanocristaux d’or comme le montre la figure [1.1
(a) [80]. Une étude de 2004 a également montré I'importance des forces stériques dans
le controle d’interactions attractives de type van der Waals et magnétiques lors d’auto-
assemblage de maghémites de 10 nm. En variant la longueur des chaines alkyl d’acide
carboxylique des agents de couverture des nanocristaux, il est possible de moduler le
puits de potentiel attractif de ces nanocristaux (Figure (b)) [79].

Forces de déplétion

En plus d’étre répulsives, les interactions entropiques peuvent s’avérer attractives
via les forces de déplétion. Celles-ci s’appliquent, par exemple, a des spheres de grandes
taille, de rayon a, dispersées dans un solvant contenant des spheres de plus petite taille
de diametre o, considérées comme des solutés et représentant ainsi des macromolécules.

Un volume d’exclusion, ou de déplétion, est défini autour des plus grandes spheres de

(a) (b)
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FIGURE 1.17 - Evolution des distances entre nanocristaux en fonction de la longueur
de leur ligands (a). Courbes de potentitel d’interaction de maghémite de 10 nm avec
différentes longueur de ligands d (b). Mélange de nanocristaux d’or sphériques et na-
nobatonnets (c), spheéres obtenues apres agrégation (d) et nanobatonnets restant en
solution (e). Figures issues des références [80], et pour respectivement (a), (b)

et ().
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1.5. Auto-assemblage de nanocristaux d’or

telle sorte que les petites spheres ne peuvent pas pénétrer a l'intérieur. L’interaction
devient fortement attractive lorsque les deux spheres s’approchent a une distance plus
petite que o. de par le fait que la pression osmotique due aux chocs des petites spheres
sur les grandes ne s’exerce plus dans la zone d’approche des deux grandes spheres. Le
potentiel d’interaction entre les grandes spheres en fonction de la distance entre elles
(r) est :

Udepietion () = —% [2 (2a +0)* —3(2a+0)°r + 7“3} pour 2a < r < 2a+o (1.13)
ol po est la pression osmotique de la solution, a est le rayon des plus grandes spheres
et o le diametre des plus petites. On peut noter la forte dépendance de ces interactions
aux dimensions des spheres en interaction ainsi qu’aux plus petites.

En 2013, Park et al. ont montré que ces forces peuvent induire un tri des nanocris-
taux d’or en fonction de leur formes [81]. La figure [L.17] (¢) montre des nanocristaux
de différentes formes, ceux-ci étant dispersés dans 1’eau contenant un tensioactif for-
mant des micelles. Lorsque la concentration de micelles est suffisante, des forces de
déplétion induisent I'agrégation et la sédimentation des spheéres (Figure [1.17) (d)) alors
que les nanobatonnets restent en solution (Figure [L.17] (e)). Ceci est expliqué par une
grande différence de potentiel d’interaction en fonction de la forme des nanocristaux :
~ 2,9kgT pour les nanobatonnets et ~ 4,9kgT pour les spheres, induisant ainsi leur

agrégation.

1.5.4 Forces intermoléculaires

En plus des forces faisant intervenir ’entropie du systéme, les ligands présents a la

surface des nanocristaux peuvent induire d’autre interactions qui leur sont propres.

Les interactions dipdle-dipdle

Les ligands ayant un moment dipolaire peuvent interagir entre eux. Cependant,
ce type d’interaction est tres sensible au solvant et n’est pertinente que dans le cas de
solvant de faible constante diélectrique. Dans le cas contraire, les forces électrostatiques
prennent le dessus. Par exemple, I’énergie d’interaction de deux isomeres cis-azobenzene
est d’environ 2,7 kgT dans le toluene et seulement de 0,08 k1" dans 1'eau. L’énergie

de l'interaction dipole-dipole se détermine a 1’aide des forces de Keesom :

2.2
3 (4mepe)” kgTrS

(1.14)

ou pq et py sont les moments dipolaires et r la distance entre les deux centres de ces

derniers.
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FI1GURE 1.18 — Structure moléculaire des isomeres trans et cis de thiol azobenzeéne ainsi
que leur transition photosensible (a). Auto-assemblage de nanocristaux d’or induit
par la lumiere (b). Cycles d’assemble et désassemblage de nancobatonnets d’or en
fonction du pH (c) ainsi que les spectres d’extinction correspondant (d). Cliché de
TEM montrant un assemblage queue-a-queue de nanobatonnet d’or. Figures issues des

références et pour respectivement (a-b) et (c-e).

Ces énergies sont trop faibles pour induire une interaction attractive si ’on considere
seulement un couple de dipole. Cependant, 'effet collectif des ligands greffés sur les
nanocristaux rend possible leur auto-assemblage. Klajn et al. ont utilisé ces interactions
afin de rendre 'agrégation de nanocristaux d’or réversible [82]. L'utilisation d’isomeéres
photosensibles comme les azobenzenes permet de changer leur moment dipolaire en
activant, selon la longueur d’onde utilisée, une forme isomérique ou l'autre. La figure
1.18| (a) et (b) montrent que 'isomere cis & un moment dipolaire de 3 Debye induisant
ainsi ’auto-assemblage des nanocristaux, contrairement au cas de la forme trans de

moment dipolaire nul.

Les liaisons hydrogéene

Lorsque les groupements terminaux des ligands greffés sur les nanocristaux le per-
mettent, comme dans le cas des groupements d’acide carboxylique, il est possible de
faire intervenir les liaisons hydrogene lors de leur auto-assemblage. C’est le cas des grou-
pements d’acide carboxylique. De cette facon, Sun et al. ont montré que ces interactions
peuvent jouer un role prépondérant dans I’auto-assemblage de nanobatonnets d’or cou-
vert d’acide 3-mercaptopropanoique et de 11-mercaptoundecanoique . Dans ce cas,
les liaisons hydrogene, et donc ’assemblage des nanocristaux, peuvent étre controlés en
faisant varier le pH de la solution. L’agrégation réversible de ces nanocristaux induit un
changement de couleur dii au couplage plasmonique des nanocristaux d’or (Figure m
(c) et (d)). L’assemblage de ces nanobatonnets peut s’effectuer queue-a-queue (Figure

1.18| (e)) ou alors contre les cotés latéraux.
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1.6. Auto-organisation de nanocristauzr en trois dimensions

1.6 Auto-organisation de nanocristaux en trois di-

mensions

La section précédente décrit quelques interactions non-magnétiques entre nanocris-
taux permettant leur auto-assemblage. La présence d’un ordre lors de ce processus peut
se révéler sous différentes formes et induire une signature de diffraction caractéristique.
La figure [I.19] présente différents états cristallins ainsi que leurs signatures de diffrac-
tion aux petits et grands angles. Contrairement aux poudres isotropes, les assemblages
ordonnés de nanocristaux peuvent se distribuer selon deux grandes classes : les mé-
socristaux et les cristaux colloidaux ou encore supracristaux. La définition de chacun
dépend du type d’ordre présent dans le matériau. Les mésocristaux sont essentielle-
ment issus de la biominéralisation, méme si il est possible de les synthétiser. Ils sont
définis par la présence d’un ordre orientationel entre les unités les constituant. Les su-
pracristaux sont caractérisés par un ordre translationnel des nanocristaux. Il peut aussi
arriver que le matériau présente un ordre translationnel ainsi qu’orientationel des na-
nocristaux le constituant. La présente section va décrire quelques exemples de ces deux
classes de matériaux. L’accent sera mis sur les mécanismes de croissance concernant

les supracristaux.

Single Crystal Colloidal Crystal Powder
v o Superstructure
I ln,vno & ) - f'/ N reflections
o°o SO
° o o o ° o y ,I . . [111]s,
° p
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FIGURE 1.19 — Schéma de structure de différant états cristallins avec leur cliché de
diffraction associés. La ligne du haut représente un monocristal, un cristal colloidal
ainsi qu'une poudre isotrope de nanocristaux. Les deux lignes du bas concernent les
mésocristaux avec (milieu) ou sans ordre translationnel (bas). Figure issue de la réfé-
rence [84].
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Chapitre 1. Généralités et contexte

1.6.1 Les mésocristaux

La biominéralisation présente de nombreux exemples de mésocristaux. Les étres vi-
vant ont développé des stratégies de cristallisation permettant d’obtenir des matériaux
ayant la réponse structurale d’un monocristal tout en ayant un comportement différent.
Ces mésocristaux sont des assemblages de nanocristaux orientés dans une matrice orga-
nique ou amorphe. La présence de cette matrice induit des changements de propriétés
par rapport a un monocristal. C’est le cas des aiguilles d’oursin . Comme le montre
le cliché de diffraction d'une aiguille d’oursin de la figure (a), ce matériau diffracte
comme un monocristal. Cette signature est due a l'orientation commune des grains
de calcite dans une matrice amorphe de carbonate de calcium. Afin de révéler cette

orientation de cristallites, 1'aiguille d’oursin est placée dans un bain d’eau toute une

FIGURE 1.20 — Cliché de diffraction de rayons X d’une aiguille d’oursin (a). Cliché de
MEB de la surface d’une aiguille d’oursin dont I'orientation des grains est révélée apres
une dissolution de la phase amorphe par 'eau (b). Image d’une fracture conchoidale
perpendiculaire a ’axe de l'aiguille (c¢). Cliché de microscopie optique d'un Sapphirina
metallina (d). Vue du dessus (e) et de la tranche (f) de la membrane mésocristalline.
Figures issues des références et pour respectivement (a-c) et (d-f).
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nuit. Ceci a pour effet de dissoudre préférentiellement la phase amorphe du carbonate
de calcium révélant ainsi les grains cristallisés, voir figure [1.20] (b). Par conséquent, le
matériau ne possede pas de plan de clivage comme un monocristal mais des fractures
conchoidales (Figure [1.20] (c)), ayant ainsi la dureté d'un monocristal tout en s’affran-
chissant de sa fragilité.

La figure montre que, en plus de 'ordre orientationnel les mésocristaux peuvent
montrer, dans quelques cas, un ordre par translation de leurs cristallites. La base du
cuticule du Sapphirina metallina, un copépode aussi appelé "saphir de mer', en est un
bon exemple. En effet, ce petit crustacé marin a la capacité de diffracter la lumiere
grace & une structure mésocristalline (Figure [1.20] (d)). Une vidéo de 'animal dans
son environnement naturel est disponible en référence [87]. Comme le montrent les fi-
gures (e-f), la base du cuticule est composée d’empilements réguliers de cristaux
de guanine hexagonaux séparés par des couches de cytoplasmes [86]. De la taille des
cristallites ainsi que de leurs arrangements spatiaux découle une réflectance ayant une
tres forte dépendance angulaire. De plus, I’épaisseur des couches de cytoplasme peut
varier d'un individu a 'autre permettant ainsi de changer leurs propriétés de réflecti-
vité et donc de couleur.

Si les mésocristaux sont tres présents naturellement, il est aussi possible de les cristalli-
ser artificiellement. La cristallisation en matrice de gel est un procédé tres efficace pour
les former. Un exemple typique est la croissance de fluoroapatite dans une matrice de
gélatine |88]. La croissance cristalline commence avec des prismes hexagonaux comme
graines pour ensuite terminer sous forme de spheres. Cette sphérisation est expliquée
par l'inclusion de gélatine dans le cristal. En effet, il a été démontré plus tard que
les graines peuvent contenir jusqu’a 2% en masse de gélatine sans que leur structure
cristalline n’en soit modifiée [89]. Au fur et a mesure de la croissance du cristal, le taux
de gélatine augmente a 'intérieur du cristal tout en "éclatant" les extrémités du prisme
jusqu’a arriver a une sphere. L’incorporation de la gélatine induit donc I’assemblage de

petits cristallites de fluoroapatite présentant un ordre orientationnel entre eux.

1.6.2 Reéseaux et stabilité des supracristaux

Lorsque les nanocristaux présentent une faible distribution en taille, ils peuvent
s’auto-organiser dans un réseau défini par un ordre translationnel a trois dimensions,
formant ainsi des cristaux colloidaux communément appelés supracristaux. En 1995,
les premieres auto-organisations ont été obtenues avec des nanocristaux de AgsS ainsi
que C'dSe [90,|91]. Depuis un nombre important d’études a été mené sur les supracris-
taux.

Certaines organisations peuvent contenir différents type de taille et nanocristaux

[92,93]. Ces combinaisons de taille peuvent amener a la formation de structure quasi-
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cristalline ou de faible symétrie comme les phases de Lave [94-96]. De plus, 'auto-
organisation des nanocristaux peut s’effectuer avec d’autres objets nanométriques
comme des protéines sphériques ou des polyoxométallates [97.9§].
Les supracristaux présentent une classe de matériaux aux propriétés intéressantes et
restant encore a approfondir. En effet, la faible distance entre les nanocristaux ainsi
que leur agencement dans ’espace vont induire des couplages entre eux et donc des ef-
fets collectifs [99]. Quelques études ont pu montrer ce type de propriétés. Par exemple,
I’existence de phonons associés au réseau mésoscopique a été démontrée indirectement
sur les modes de vibrations des nanocristaux [100] ou encore directement par spectro-
scopie pompe-sonde [101},102]. Les couplages plasmoniques ont aussi été étudiés [103].
Le champ électromagnétique se trouve fortement amplifié par la proximité des nano-
cristaux d’or. Des études utilisant des réseaux ordonnés de nanocristaux d’or comme
substrat pour l'effet SERS (Surface Enhancement Raman Scattering) ont donc été
réalisées [104].

La présence d’un ordre translationnel induit une grande diversité structurale des
organisations de nanocristaux dont quelques exemples seront présentés. Cependant, il
ne sera décrit dans cette section que les supracristaux élaborés avec une taille unique

de nanocristaux, objets d’étude de cette these.

Les phases cubiques

L’auto-organisation de nanocristaux d’or en supracristaux a été rapportée par
Whetten et al. seulement une année apres celle des semi-conducteurs [105]. Cette étude
porte sur I'assemblage de nanocristaux d’or recouverts de dodécanethiol et ayant pour
forme l'octaedre tronqué. Les spectres de diffraction de rayons X aux petits angles
ont montré que ces nanocristaux de petites tailles (1,8-2,4 nm) s’auto-organisaient
en réseau cubique centré (cc). Ensuite, la méme équipe a expérimentalement mis en
évidence I'importance du rapport, appelé y, de la longueur de la chaine alkyl du
ligand sur le rayon du coeur métallique [106]. En effet, il s’avere que les supracristaux
formés avec x < 0,72 ont un réseau cfc alors que ceux pour lesquels x > 0,75 sont
cc. En 2004, Landmann et al. ont proposé un modele géométrique, "Optimal Packing
Model" (OPM), se basant sur la détermination de la fraction volumique en or dans le
supracristal en fonction du parametre y pour ainsi déterminer la stabilité des réseaux
rencontrés [107]. La figure [1.21] (a) montre montre un bon accord entre les résultats de
ce résultats avec les données expérimentales (xy = 0,664). Cependant, des simulations
par dynamique moléculaire d’organisations de petits nanocristaux d’or ont montré un
léger écart de la valeur de transition entre les deux réseaux cubiques (y = 0, 790).

Ce parametre de mollesse ainsi que son domaine de transition a été beaucoup
utilisé pour interpréter les changements de phase cubique observées [108,/109]. Plus

récemment, les études de Schapotschnikow et al. ont montré I'importance du nombre
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FIGURE 1.21 — Fraction volumique en or métallique d’un supracristal en fonction du
parametre de mollesse x avec les symboles et la ligne continues correspondants aux
données expérimentales de la référence [106] et la prediction du modele OPM (a).
Energie libre de la transition cfc & cc en fonction du paramétre y, les points corres-
pondent a des longueurs de chaines alkyl en C9, C12, C18 et C24 (b) Figures issues
des références [107] et [112] pour respectivement (a) et (b).

de corps lors des interactions entre nanocristaux d’or et son influence sur la distance
entre nanocristaux indépendamment de la longueur de chaine alkyl [110,/111]. Enfin,
I'effet du solvant a été pris en compte lors d'une étude récente de Kaushik et al..
Comme le montre la figure [1.21] (b), les stabilités des réseaux cfc et cc ont été calculées
en fonction de y dans le vide, le toluéne et I’hexane. Les valeurs de transition obtenues

dans les solvants rappellent celles déterminées par les modeles précédents |112].

Cependant, outre le parametre de mollesse, quelques récentes études ont mis en
évidence I'implication d’autres phénomenes lors de la formation de supracristaux cu-
biques. En effet comme le montre les profils de SAXS de la figure m (a), en incluant
une molécule invitée, le squalane, dans le réseau de nanocristaux, celui-ci transite de
cfc a cc |113].

La couverture de ligand sur la surface de nanocristaux de PbS semble jouer un role
important dans la stabilisation du réseau cubique du supracristal. En effet, Choi et al.
ont montré qu’il était possible d’oxyder préférentiellement les ligands greffés sur les
facettes de type {100} plutdt que {111}, ce qui induit une diminution du taux de cou-
verture sur les facettes {100} [114]. Cette couverture anisotropique de ligands conduit
& un ordre orientationnel des nanocristaux organisés en réseau cc (Figure [L.22] (b)).
D’autre part, lorsque le taux de couverture est plus dense et isotrope, le supracristal
montre un réseau de type cfc.

D’autre part le réseau final du supracristal ne correspond pas nécessairement a celui
de plus faible énergie. En effet, la cinétique de formation du supracristal peut aussi
interférer sur la stabilité du réseau obtenu. Comme le montre la figure m (c), Bian

et al. ont montré que lors de d’une évaporation lente du solvant, I’assemblage de nano-
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FIGURE 1.22 — Profil de SAXS de supracristaux de nanocristaux de PbSe (8,3 nm)
formé sans (gauche) ou en présence de squalane (droit) (a). Clichés de SAXS en inci-
dence rasante et de WAXS correspondant de supracristaux élaborés a partir de nano-
cristaux de PbS avec un taux de couverture isotrope (gauche) ou anisotrope (droit) (b).
Schéma d’assemblage de nanocristaux de PbSe en fonction de leurs taux de mouillage
(c). Figures issues des références [113] , [114] et [115] pour respectivement (a), (b) et

(c).

cristaux de PbSe adopte un réseau cfe, alors que dans le cas d’une évaporation rapide,

les nanocristaux s’organisent en réseau tétragonal centré (¢c) [115].

Phase hexagonale

La différence d’énergie libre entre les réseaux cfc et hexagonal compact hc est tres
faible. Dans le cas de sphere dures, la phase cfc est privilégiée mais la différence éner-
gétique n’est que de l'ordre de 10~2kgT par sphere . Cette compétition entre ces
deux réseaux compacts induit la formation de fautes dans la séquence d’empilement des
plans compacts de nanocristaux. Ces défauts planaires ont une signature dans 1’espace
réciproque sous forme de ligne diffuse dans I’espace réciproque .

Cependant, certaines conditions expérimentales permettent de favoriser I'apparition du
réseau hc. Le choix du solvant, notamment son point d’ébullition, apparait détermi-
nant pour la stabilisation du réseau hc. Ce dernier a été observé lors de l'assemblage
de nanocristaux d’argent par évaporation de solvants a haut point d’ébullition comme
I'octane, le décane ou le dodécane .

Une nouvelle structure hexagonale a également été observée lors de ’assemblage de
nanocristaux d’or ne présentant qu’une seule taille moyenne . Ce réseau est diffé-
rent du hc et est non-compact. Cette phase hexagonale, appelée C14, appartient aux
phases de Frank-Kasper. La figure (b-c) montre que cette phase est isostructurale
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FiGURE 1.23 — Cliché TEM d’organisation de nanocristaux présentant des domaines
he et cfe séparés par des fautes d’empilement (a). Représentation de la maille de la
structure C14 (b). Profil de SAXS expérimental (noir) et calculé (rouge) de la structure
C14 (c). Figures issues des références et pour respectivement (a) et (b-c).

au MgZny. Pour 'obtenir, des nanocristaux d’or de 2,4 nm de diametre greffés avec
de I’hexanethiol sont auto-organisés en solution dans un capillaire par augmentation

de la concentration en nanocristaux lors de I’évaporation de solvant.

1.6.3 Effet d’anisotropie de forme

Comme il a été décrit précédemment, peu d’études ont montré un ordre orien-
tationnel a trois dimensions des nanocristaux dans les supracristaux. Cependant, les
développements récents de syntheéses de nanocristaux d’or de grande taille (> 10 nm)
permettent un contréle fin de anisotropie de forme. Comme le montre la figure [1.24]
I’auto-organisation de nanocristaux anisotropes présentant un ordre orientationnel a
pu étre étudiée dans quelques cas. Concernant les nanobatonnet d’or, Hamon et al. et
Alvarez-Puebla et al. ont pu auto-assembler ces nanocristaux anisotropes en structure
A trois dimensions (Figure[1.24] (a-b)) [104][120]. Ils sont en contact par leurs cotés laté-
raux et forment un pavage hexagonale, voir la figure[1.24] (a). La figure (b) montre
les couches de nanobatonnet présentant un ordre translationnel définissant ainsi un
ordre a trois dimensions de ces nanocristaux. En 2013, Liao et al. ont démontré I'in-
fluence de la forme des nanocristaux d’or sur la forme des supracristaux [119]. Ainsi, les
nanocristaux d’or (avec pour diametre entre 37-43 nm) ayant comme forme le cube, do-
décaedre rhombique et I'octaedre forment des supracristaux de forme cubique (Figure
1.24] (c)), tétraédrique tronqué (Figure [1.24] (d)) et dodécaédrique (Figure [1.24] (e)).
Des organisations similaires ont été observées avec des nanocristaux d’argent [121].
Demortiere et al. ont démontré I'importance des troncatures sur I'empilement de na-
nocube de platine stabilisés avec des molécules de dodécylamine . En effet, des
cubes quasi-parfaits s’organisent en réseau cubique simple alors que l'apparition de
troncatures perpendiculaires aux axes <111> des nanocubes conduit a un assemblage
des nanocristaux en réseau cfc.

Plus récemment, Li et al. ont montré qu’'un réseau de nanocubes de platine greffés

d’oleylamine adoptaient un réseau de type rhomboédrique et non pas cubique simple
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200 nm

200 nm

FIGURE 1.24 — Auto-organisation de nanobatonnet d’or, vue du dessus (a) et de cté (b)
du dépot. Supracristaux construits avec des cubes (c), dodécaedres rhombiques (d) et
d’octaedres (e). Figures issues des références [104] et |119] pour respectivement (a-b)
et (c-e).

comme observé dans I’étude précédente [123]. Les auteurs expliquent cette différence
d’organisation par des distorsions du réseau dues aux interactions des chaines insatu-

rées de 'oleylamine. L’assemblage de polyedres a aussi conduit & de nombreux travaux
théoriques [124}125].

Les nanocristaux utilisés lors des études décrites précédemment présentent une forte
anisotropie de forme, essentiellement due a leur grande taille (>20 nm). Ceci implique
un ordre orientationel. Cependant, le role des interactions entre ligands lors de 1’orien-
tation des nanocristaux reste encore méconnu. Afin de s’affranchir de I'effet de forme,
I'une des stratégies est d’auto-organiser des nanocristaux de petites tailles ou I’ani-
sotropie de forme n’est que faiblement présente. De plus, il est aussi indispensable de
d’obtenir des informations structurales ne provenant que d’un monocristal supracristal-
lin afin de pouvoir corréler I'ordre atomique avec le réseau de nanocristaux d’or. Seules
quelques récentes études ont été publiées sur cette problématiques; elles décrivent des
nanocristaux de PbS ou Pt [123,[126[127]. L'un des objectifs de ce travail de these est
de sonder le rdle de la nanocristallinité de nanocristaux d’or de petits diametres (<15

nm) sur la structure des supracristaux obtenus.
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1.6.4 Meéthodes d’assemblage

La méthode la plus utilisée pour construire des supracristaux est certainement 1’éva-
poration d’une solution colloidale. Cette technique consiste a déposer une quantité de
solution sur un substrat soit sous forme d’une goutte, soit encore en immergeant le
substrat dans la solution , ,. Cependant, cette technique de dépot induit
beaucoup d’hétérogénéités dans les films supracristallins obtenus. Une alternative est
d’effectuer 1’évaporation sur un substrat liquide. En laissant une solution de nanocris-
taux s’évaporer sur du diéthylene glycol, Dong et al. ont montré qu’il était possible de

former des films homogenes, comme présenté figure m (a) [128].

Lorsque les nanocristaux sont stables en solution, on dit qu’ils sont dispersés dans
un "bon solvant"'. Une deuxiéeme méthode de fabrication des supracristaux consiste a
faire diffuser un "mauvais solvant" dans une solution colloidale stable . Ce principe
provient notamment des techniques de cristallisation de protéines. C’est en 2001 que
Talapin et al. ont proposé une adaptation de cette technique a ’auto-organisation de
nanocristaux afin de créer des supracristaux de semi-conducteur (Figure [1.25](b) [130].
Lors de cette étude, le méthanol est utilisé comme mauvais solvant pour abaisser la
solubilité et ainsi faire précipiter les nanocristaux dispersés dans le toluene. De plus,
il a été démontré qu'une phase intermédiaire (2-propanol) améliorait la qualité mor-
phologique des supracristaux. En 2014, Yang et al. ont appliqué cette méthode en
faisant diffuser des molécules de tensioactif dans une solution aqueuse de nanocristaux
d’or . Le cliché de la figure (¢) montre des supracristaux ayant précipité au
fond du tube.

La méthode de diffusion de mauvais solvant est probablement I'une des meilleures

(b)

(a)
[ ] —
\%
— Non-
™ "Tover T [
— ——

solvent
¥ Buffer layer - |
<+ il Cdse
| nanocrystals
y in a solvent |

o y \\ y

FIGURE 1.25 — Principe de formation d'un film mince par évaporation d’une solu-
tion colloidale sur une surface liquide de diéthyléne glycol (a). Principe de diffusion
de mauvais solvant pour la cristallisation de supracristaux polyedrique avec ou sans
phase intermédiaire (b). Cliché de microscopie optique de supracristaux d’or obtenu
par diffusion de tensioactif (c). Figures issues des références [128], [129] et [130] pour
respectivement (a), (b) et (c).
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stratégies afin de former des supracristaux polyédriques individuels. Cependant, les
méthodes décrites ci-dessus n’ont montré, actuellement, que la formation de supracris-
taux d’or de petites tailles, voir figure [1.25] (c).
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Controle de la nanocristalliniteé :

synthese et caractérisation

Les nanocristaux utilisés lors de ce travail de these ont été syn-
thétisés suivant trois étapes. La premiere consiste a produire une
population de nanoparticules présentant une distribution fine en
diametre, ce qui en permettra par la suite I'étude de leur auto-
assemblage. Cependant, ces nanoparticules ont la particularité de
présenter un mélange de nanocristallinité. Pour cela, la deuxieme
étape de la synthese consiste a ségréger les nanocristaux d’or se-
lon leur nanocristallinité. De cette maniére a la fin du processus,
deux solutions colloidales contenant soit majoritairement des mono-
cristaux soit des polycristaux peuvent étre obtenues. Ceux-ci sont
ensuite utilisés, en troisieme étape, comme graines lors d’une crois-
sance cristalline secondaire afin d’obtenir un controle de taille selon

leur nanocristallinité.




Chapitre 2. Controle de la nanocristallinité : synthése et caractérisation

2.1 Distributions de tailles fines pour ID’auto-

assemblage

2.1.1 Le cas des nanocristaux d’or synthétisés par voie orga-

nométallique

Les nanocristaux d’or bruts ont été synthétisés selon un protocole modifié par rap-
port & celui publié par le groupe de Galen D. Stucky a I’Université de Californie [36].
Cette syntheése consiste a réduire un précurseur d’or (Figure 2.1h) par un complexe
de tert-butylamine avec le borane (Figure ) en milieu totalement organique, ici le
toluene.

Lors de ce travail de thése un précurseur organométallique commercial a été utilisé.
Cependant, l'organométallique d’or peut étre synthétisé par réduction de l'acide
minérale chloraurique par de la triphenylphosphine dans I’éthanol comme le décrit la

réaction suivante :

La réduction de l'organométallique s’effectue en présence de dodécanethiol. L’atome
de soufre du groupement thiol a une forte affinité avec les atomes d’or de la surface des
nanocristaux. De cette facon, cette molécule intervient a la fin de I'étape de croissance
des nanocristaux et va donc passiver la surface de ces derniers. Le dodécanethiol per-
met donc de limiter la croissance des nanocristaux et de les rendre solubles en phase
apolaire.

Des travaux effectués précédemment au laboratoire ont montré que les diametres
moyens des nanocristaux obtenus par cette synthése peuvent étre contrdlés entre 4
et 8 nm en modulant deux parametres : la vitesse de réduction (via la concentration
ou la longueur de chaine de 'amine du réducteur) et la quantité de dodécanethiol [71].

Dans le cadre de cette étude, on se limitera aux nanocristaux de 5 nm pour des raisons

(a) (b)

Au CHs
HiC—NHe © BH

o R

FIGURE 2.1 — Structure chimique du chlorure de triphenylphosphine d’or (a) et du
complexe de tert-butylamine avec le borane (b).
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2.2. Synthese sélective en nanocristallinité

Protocole de synthése des nanocristaux d’or bruts :

La synthese est effectuée entierement en boite a gants afin d’éviter
une possible oxydation du dodécanethiol. Chaque solvant est dégazé
pendant 8 heures a l'intérieur de la boite a gants avant utilisation.
Une solution de précurseur est préparée en dissolvant 124 mg de
chlorure de chlorotriphenylphosphine d’or (I) dans 25 mL de toluéne
avec b00 puL de dodécanethiol.

Ensuite, une deuxieme solution réductrice est constituée de 330
png de complexe de tert-butylamine avec le borane dans 5 mL de
toluene. Les deux solutions sont placées dans un bain d’huile silicone
a 100°C. Une fois les solutions a température, la solution réductrice
est ajoutée en une fois a la solution de précurseur d’or. La solution
incolore change rapidement de couleur et devient rouge foncé. Apres

5 min de réaction, la solution est retirée du bain.

discutées dans la section 2.2.2]

En déposant une goutte de solution colloidale sur une grille de microscopie élec-
tronique, il est possible d’observer 1’assemblage spontané et ordonné des nanocristaux
comme le montre le cliché TEM de la figure 2.2] Grace aux clichés obtenus en TEM,
il est possible de déterminer la distribution en diametre des nanocristaux selon leurs
projections sur le cliché. Ceci est fait selon un traitement d’image avec ’aide du logiciel
ImageJ. La figure montre une distribution en diametre typique des nanocristaux
d’or synthétisés par cette méthode qui peut étre ajustée avec une fonction gaussienne
révélant une polydispersité inférieure & 10% avec un diametre moyen de 5.5 nm. Ce

dernier peut varier entre 5.0 et 5.8 nm d’une synthese a 'autre.

2.2 Synthese sélective en nanocristallinité

2.2.1 Mélange de nanocristallinités

La synthese utilisée dans ce travail de these vient d’étre présentée comme un bon
exemple d’application du modele de LaMer (Annexe . En effet, celle-ci permet
d’obtenir sans traitements post-synthétiques des nanocristaux d’or de bonne qualité
en terme de distribution en diametre. Cependant, comme décrit auparavant, la for-
mation de défauts cristallins dans l'or est peu cotiteuse en énergie et donc tres aisée.
Afin de caractériser la qualité cristalline des nanocristaux obtenus, nous avons effectué

une étude par microscopie électronique en champ sombre. La figure présente un
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FIGURE 2.2 — Exemple de nanocristaux d’or synthétisés par voie organométallique et
auto-assemblés.

cliché de TEM en champ clair (a) ainsi que la méme zone en champ sombre (b). Ce
dernier a été réalisé en utilisant les réflexions {111} et {200} de l'or. En premiere ob-
servation, on peut remarquer que I'ensemble des nanocristaux d’or présente différents
contrastes. Certains montrent des contrastes homogenes comme étant totalement illu-
minés ou éteints alors que d’autres sont plus complexes.

Lors d’une précédente étude menée au laboratoire, ces contrastes ont été analysés et
associés a une forme cristalline donnée . Les différents cas observés sont repré-
sentés dans la figure Les cristaux étant totalement illuminés ou éteints, comme le

montre la figure 2.5] (a) et (b), démontrent que la totalité de leur volume est soit en
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FI1GURE 2.3 — Histogramme des diameétres de nanocristaux synthétisés selon le protocole
de Stucky et al.. La courbe en noir représente I'ajustement de cette distribution avec
une fonction gaussienne.
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2.2. Synthése sélective en nanocristallinité

(a)

FIGURE 2.4 — Cliché de microscopie électronique en transmission en champ clair (a) et
champ sombre (b) de monocouche de nanocristaux.

condition de Bragg (a) soit totalement désorienté par rapport au faisceau électronique
(b). Une position intermédiaire est visible en figure (c). En effet, des relachements
de conditions exactes de Bragg, induits par la faible épaisseur des échantillons tel que
les nanocristaux, existent en diffraction électronique. De cette maniere, il est possible
d’imager en champ sombre un cristal légerement désorienté comme celui de la figure 2.5
(c). Ces trois cas sont révélateurs de nanocristaux monocristallins. 11 est fréquent que
certains nanocristaux présentent deux hémispheres, avec 'un illuminé et 'autre éteint

(Figure (d)) caractéristique d’un cristal présentant une macle de type spinelle. Ce

(a)

F1GURE 2.5 — Différents contrastes observés en champ sombre pour des nanocristaux
monocristallins (a-c), monomaclé (d), du décaedre (e), de l'icosaedre (f) ainsi qu'un
polycristal sans symétrie apparente (g).
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défaut est issu de 'accolement de deux cristallites, ici des tétraedres tronqués, selon un
plan compact {111} qui sert de plan de symétrie. On parle alors de nanocristal mono-
maclé. Ces premiers cas refletent la présence de nanocristaux monocristallins ou bien
cristallisés. Cependant, le nombre de défauts cristallins observés dans les nanocristaux
est souvent bien plus important que dans les monomaclés. En effet, les figures (e-g)
présentent des nanoparticules polycristallines comprenant de nombreux défauts cristal-
lins qui sont respectivement le décaedre, I'icosaedre et celles sans symétries apparentes.
En 2008, la signature du degré de cristallinité des nanocristaux a aussi été démontrée au
laboratoire par spectroscopie Brillouin [135]. En effet, il a été montré que la multiplicité
du mode de vibration acoustique quadrupolaire des nanocristaux est tres dépendante
de 'anisotropie élastique de ces derniers. La description de ces modes de vibration se
situe en annexe [[I} Ces études ont démontré que les nanocristaux synthétisés ici sont

constitués d'un mélange de monocristaux et de polycristaux.

2.2.2 Sélection cristalline via ’auto-assemblage

De précédents travaux réalisés au laboratoire ont démontré que 1'auto-assemblage
des nanocristaux permet de sélectionner ces derniers selon leur nanocristallinité
[1341[137). Lors de ce travail de these, la ségrégation cristalline a été utilisée afin de pro-
duire des solutions colloidales constituées de nanoparticules soit monocristallines soit

polycristallines. Comme il a été vu dans la section les nanocristaux produits par

7 days at
toluene/air interface

FIGURE 2.6 — Photographie d’une solution colloidale d’or (a). Aprés une semaine, un
dépot interfacial doré se forme (b) ainsi qu'un précipité (c). Cliché de MEB du film
interfacial (d) ainsi que du précipité (e). Figure issue de la référence [136].
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2.2. Synthese sélective en nanocristallinité

Protocole de croissance des supracristaux et ségrégation cristalline :

La solution colloidale est lavée en évaporant le toluene puis en re-
dispersant le produit solide dans 10 mL d’éthanol. La solution est
ensuite centrifugée a 5000 tours.min~! pendant 5 min. Le précipité
est enfin redispersé dans 30 mL de toluene. La solution lavée est
ensuite placée dans un flacon fermé et laissée pendant une semaine.
Apres ce temps de déstabilisation, un dépot interfacial est observé a
la surface du toluéne et un léger précipité au fond du flacon. La so-
lution est ensuite fortement agitée avant d’étre centrifugée a 5000
tour.min~! pendant 10 minutes. Le précipité est ensuite isolé du
surnagent. Ce premier est redispersé dans un meilleur solvant que
le toluéne comme le chloroforme ou I’hexane. Le surnagent, quant
a lui, est lavé a 1’éthanol avec un rapport volumique 1/1. Les na-
nocristaux précipités sont enfin redispersés dans le chloroforme ou

I’hexane.

voie chimique ont une distribution en taille fine permettant leur auto-assemblage en
structures ordonnées a trois dimensions (supracristaux). Lorsqu'une solution est lais-
sée a évoluer pendant une semaine, des supracristaux apparaisent sous forme de film
a l'interface toluéne/air ainsi que dans la solution sous forme de précipité [134]. Ces
formations sont représentées figure Ces différents supracristaux ont été caractéri-
sés par MEB. Les dépots interfaciaux révelent des films minces (quelques centaines de
nanometres d’épaisseur) alors que le précipité est constitué d’une poudre de polyedres.
Ces deux types de supracristaux ont été caractérisés par diffraction de rayon X aux
petits angles par un arrangement ordonné de structure cubique [134].

Une fois formés, les supracristaux ne sont plus solubles dans le toluéne. Ils sont donc iso-
1és et précipités par centrifugation. Un meilleur solvant que le toluéne tel que I’hexane
ou le chloroforme est ensuite utilisé pour redisperser en solution les nanocristaux.
Comme il est représenté en figure [2.7, les spectres Raman basse fréquence de ces
échantillons ont montré que les monocristaux sont essentiellement présents dans les
supracristaux alors que les polycristaux restent dans la solution de croissance. Ceci a

été confirmé par des clichés de champ sombre ainsi que par diffraction de rayons X sur

poudre, voir figure 2.7 (a-c) et (e) [137].

Mécanisme et discussion : Le mécanisme de cette ségrégation cristalline n’est pas
encore précisément connu. En effet, la différence d’interactions entre les nanocristaux

mono ou polycristallins ne peut pas étre attribuée a une différence de distribution
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FIGURE 2.7 — Clichés de microscopie en champ sombre (a-c), spectres de spectroscopie
Raman a basse fréquence (d) et de diffraction de rayons X (e) pour les nanocristaux
constituants les supracristaux interfaciaux (a), les nanocristaux restant en solution (b)
ainsi que ceux constituant les supracristaux précipités (c¢) respectivement en bleu, rouge

et vert. Figures issues des références [134] et [137].

de taille. Cependant, certains parametres impliqués dans cette sélection ont été mis
a jour, notamment la présence d’un ordre orientationnel dans ces auto-assemblages
sélectifs. En effet, les clichés de diffraction électronique de supracristaux constitués es-
sentiellement de monocristaux sont caractérisés par la présence d’arcs et non d’anneaux
continus, contrairement a ce qui est observé dans le cas des polycristaux. La présence
de ces arcs démontre que les nanocristaux adoptent certaines orientations préféren-
tielles dans le supracristal en plus de 'ordre translationnel. La présence de cet ordre
orientationnel peut étre principalement expliqué par deux processus :

— Le premier concerne la géométrie des nanocristaux. En effet, pour un méme
diametre de sphére circonscrite, les nanocristaux de formes monocristallines
(cuboctaedres et octaedres tronqués) présentent des surfaces de facettes plus
grandes que les polycristaux (icosaedres et décaedres). Sachant que I'intensité
des interactions de van der Waals de surfaces planes sont proportionnelles a
leurs aires, on peut raisonnablement penser que les monocristaux vont préféren-
tiellement s’associer entre eux contrairement aux polycristaux en s’orientant de
facon a avoir leur facette en regard.

— Le deuxiéme parametre a prendre en compte est la configuration et l'interac-

tion des molécules habillant les nanocristaux. En effet, on sait que les molé-
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2.3. Nanocristallinité : controle de taille

cules de dodécanethiol forment, sur les surfaces d’or, des couches organisées et
compactes [138]. Lorsque celles-ci sont sur les surfaces de nanocristaux, leurs
interactions permettent ’agrégation de ces derniers. Or, la disposition organisée
et compacte des molécules de dodécanethiol peut se trouver tres altérée par la
présence de défauts cristallins dans le cas des nanocristaux polycristallins, ce
qui amoindrirait leurs interactions.
Cependant, il est difficile de discriminer un mécanisme par rapport a ’autre car les deux
processus sont intimement liés. Il faut aussi noter que ce phénomene de ségrégation ne
s’effectue que pour des nanocristaux de taille moyenne entre 5 et 6 nm. En effet, en-
dessous de 5 nm, les interactions de van der Waals sont trop faibles pour induire cette
agrégation, alors que les nanocristaux plus grands (<6 nm) s’agrégent de fagon non-
sélective. La ségrégation cristalline résulte donc d’un équilibre entre les interactions de
van der Waals entre nanocristaux (dépendantes de leurs dimensions) et les interactions
"cristallines". Pour cette raison, seules les syntheses conduisant a des nanocristaux entre

5 et 6 nm de diametre seront utilisées.

2.3 Nanocristallinité : controle de taille

A ce stade de ce travail, il est donc possible de synthétiser deux solutions colloidales
différant par la nanocristallinité des nanocristaux d’or avec des distributions de tailles
identiques. Cependant, pour étudier I'influence de la nanocristallinité sur les propriétés
physiques des nanocristaux, il est essentiel d’obtenir un effet de taille de ces derniers.
Afin d’augmenter le controle de nanocristallinité sur un domaine de taille plus grand,
nous avons rationalisé une synthese de nanocristaux basée sur la croissance cristalline

de graines déja synthétisées et sélectionnées selon leur cristallinité.

2.3.1 Le choix du précurseur d’or

Le cas du chlorure de triphenylphosphine d’or

En se basant sur ce principe, les conditions de synthese décrites en section [2.1.1
ont été reproduites en présence de graines. Pour cela, le méme sel d’or, le chlorure
de triphenylphosphine d’or, a été réduit par le complexe de tert-butylamine borane
en présence de graines dans le but de les faire croitre. Afin d’étudier I'influence de
différents parametres de synthese sur la formation des nanocristaux, les parametres
ont été changer un a la fois. Pour cela, les syntheses ont donc été réalisées dans un
bain sec qui comprend douze emplacements de tubes permettant de les chauffer jusqu’a
100°C.

La figure (b) montre un cliché de TEM typique des nanocristaux synthétisés

selon le protocole décrit ci-dessus. Des nanocristaux plus petits que les graines utilisées
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Protocole de réduction de chlorure de triphenylphosphine d’or sur des
graines pré-formées :

50 pL de solution de graines monocristallines de concentration
1,4.107% M dans I’hexane ainsi que 1 mL de solution de chlorure de
triphenylphosphine d’or (I) a 1073M dans le toluéne sont placées
dans un tube. 25 pL. de dodécanethiol y sont ajoutés ainsi que du
toluéne afin de compléter le volume total jusqu’a 2 mL. Un second
tube contient une solution de complexe de tert-butylamine borane
dans le toluene a 0,167 M. Une fois les deux solutions portées a
100°C, 250 pulL de solution réductrice sont ajoutés a la solution de
sel d’or. La solution rouge clair devient foncée quelques secondes

apres réaction.

sont visibles. La présence de cette distribution binaire en diametre révele une nucléation
supplémentaire. Elle est attribuée a la réduction tres rapide de 'organométallique d’or.
Afin de ralentir cette réaction, plusieurs parametres ont été modifiés et testés indépen-
damment, comme la concentration de réducteur et celle du sel d’or. Cependant, aucun
changement de ces conditions ne s’est révélée optimale. En effet, pour une concentra-
tion de sel minimale, aucune nucléation secondaire n’est observée mais les graines ne
voient pas leurs diametres augmentés. Dans le cas d'une concentration de sel maxi-
mum, la taille des nanocristaux tend vers une distribution monomodale. Cependant,

la présence majoritaire de polycristaux qui n’étaient pas présents dans la population

20 nm

FI1GURE 2.8 — Nanocristaux obtenus en réduisant le sel de triphenylphosphine en pré-
sence de graines monocristalline d’or, avec une concentration de sel d’or total de
7,5.107°M (a), 5.107*M (b) et 7,5.107*M (c).
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2.8. Nanocristallinité : controle de taille

initiale de graine est observée. Concernant le réducteur, quelque soit la concentration
du complexe de tert-butylamine borane utilisée, la vitesse de réduction est tres ra-
pide (<1 min). Cette réduction trop rapide du précurseur d’or explique l’apparition
systématique de nucléation secondaire.

Afin de pallier la réduction rapide du chlorure de triphenylphosphine d’or (I), nous
avons porté notre choix sur un autre couple précurseur/réducteur pouvant faire croitre

les graines utilisées.

Le cas du complexe oleylamine-Au™

Le nouveau couple de précurseur d’or et de réducteur doit avoir les propriétés
suivantes :

— Ils doivent étre solubles en phase apolaire, comme ici le toluene.

— Le temps de réduction doit étre de plusieurs heures.

— La croissance cristalline qui en résulte ne doit pas étre anisotrope de fagon a ce

qu’il n’y ai pas d’effet de forme sur les propriétés des nanocristaux.

Afin de répondre a tous ces criteres, le complexe d’oleylamine et d’or a été choisi. En
2008, plusieurs études ont démontré qu’il était possible de synthétiser des nanocristaux
d’or a l'aide de ce complexe . Les nanocristaux issus de cette synthese ont
une tres forte anisotropie de forme et se présentent sous forme de nanofils de petit
diametre (~ 1,6 nm). De plus, ceux-ci ont une bonne cristallinité et présentent tres
peu de défauts cristallins. Lors de cette synthese, I'oleylamine sert a la fois de solvant
et d’agent réducteur. Ce complexe est intéressant car il peut étre réduit tres lentement.
En effet, les temps de réduction rapportés dans la littérature pour cette synthese vont
de plusieurs heures a plusieurs jours a des températures modérées (T, a 80°C).

Cependant, la croissance cristalline anisotrope qu’il engendre peut étre un inconvénient

g

g
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0 2 4 6 g 10 12 14

Diametre moyen

FIGURE 2.9 — Nanocristaux d’or avant (a) et apres (b) croissance en présence du
complexe oleylamine-Au™ ainsi que leurs distributions de taille respectivement en rouge
et bleue (c).
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Protocole de croissances de graines avec le complexe oleylamine-Au™ :

Dans un premier temps, le complexe oleylamine-Au™ est réalisé en
mélangeant 27 mg de HAuCly dans 6 mL d’oleylamine. Le sel mi-
néral est solubilisé a 35°C et la solution devient jaune. 100 pL de
solution de graines & 1,4.10~% M dans I’hexane ainsi quun volume
variable de solution de complexe oleylamine-Au™ & 0,011 M sont
mélangés dans un tube. Du toluéne est ajouté a la solution afin de
compléter le volume total jusqu’a 2 mL. La solution est maintenue
a 90°C pendant 6 heures et passe du rouge au rouge vif. Les nano-
cristaux sont ensuite lavés a 1’éthanol avec un rapport volumique

de 1/1 et redispersés dans un solvant apolaire.

en entrainant la formation de nanocristaux de formes différentes. Des expériences de
croissances ont tout de méme été réalisées avec pour hypothese que cette croissance

cristalline anisotrope serait modifiée par la présence des graines.

Les figure 2.9| (a) et (b) montrent des clichés TEM des nanocristaux avant et apres
croissance en utilisant le complexe oleylamine-Au™*. On observe une augmentation iso-
trope de la taille moyenne des nanocristaux. Le profil gaussien de leur distribution
(Figure[2.9|(c) en bleue) indique une croissance atome par atome des nanocristaux. En
effet, dans le cas d'une croissance induite par coalescence ou murissement d’Ostwald,
la distribution de taille obtenue est de type lognormale .

En plus d’une augmentation de la taille, il semble que I'influence de I’environnement

gazeux du milieu réactionnel ait une influence sur les facettes des nanocristaux. En

FIGURE 2.10 — Nanocristaux monocristallins d’or apres croissance sous air (a) ou at-
mosphere d’azote (b).
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2.3. Nanocristallinité : controle de taille

effet, la synthese décrite précédemment peut étre effectuée a ’air ou en boite a gants
sous atmosphere d’azote. Comme le montre la figure 2.10] les nanocristaux synthéti-
sés sous air sont de formes quasi-sphériques alors que ceux produits sous azote ont
des facettes beaucoup plus marquées (Figure (b)). Cet effet de facettage des na-
nocristaux sera discuté dans la section [3.1} De plus, le protocole décrit précédemment
concerne un volume de synthese de 2 mL mais celui-ci a été augmenté jusqu’a 20 fois

sans changements notables des nanocristaux.

2.3.2 Controle de la taille et distribution

Une série de synthese, similaire a celle décrite précédemment, a été réalisée en fai-
sant varier la concentration de précurseur d’or. Dans un premier temps, les clichés de
microscopie des figures et [2.13] montrent que la distribution de taille des nanocris-
taux reste faible quelque soit la cristallinité des graines.

On peut aussi remarquer ’absence de populations secondaires sur les clichés de
TEM de la figure 2.9 La réduction du précurseur d’or, catalysée par les surfaces des
graines déja présentes dans le milieu, a une cinétique plus rapide que celle d’'une forma-
tion de nouveaux nucléi. Cela permet d’éviter toute nucléation secondaire. Le graphe
de la figure [2.11] montre cette dépendance en taille en fonction du type de graines
utilisées. La taille moyenne de ces nanocristaux d’or peut étre controlée a l'aide de la
concentration du complexe oleylamine-Au™, la croissance homogene des nanocristaux
assurant un controle fin de leurs taille. On peut noter que la croissance des graines
polycristallines est plus rapide, a concentration de précurseur d’or équivalente, que

celle des monocristaux. Ceci est probablement di au fait que les défauts cristallins
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FIGURE 2.11 — Evolution de la taille moyenne des nanocristaux selon la concentration
en précurseur d’or pour des graines mono (bleu) ou polycristalline (rouge).
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(a) (b) (c) (d) (e)

» og¥e!
23 3 LT

FIGURE 2.12 — Nanocristaux synthétisés a partir de graines monocristallines (a) avec
une concentration de complexe d’or allant de (b) a (j) pour respectivement de 0,11 ;
0,22:0,39: 0,55; 0,83: 1,1; 1,38 1,65; 2,2 mmol.L .

(@ (b) (c) (d) (e)

FIGURE 2.13 — Nanocristaux synthétisés a partir de graines polycristallines (a) avec
une concentration de complexe d’or allant de (b) a (j) pour respectivement de 0,11;
0,22;0,39; 0,55; 0,83; 1,1; 1,38; 1,65; 2,2 mmol.L ™.
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FI1GURE 2.14 — Nanocristaux d’or synthétisés en utilisant des graines monocristallines et
une concentration de complexe d’oleylamine-Au™ de 2,75 mmol.L ! (a) et 11 mmol.L. =}

(b).

jouent le role de sites actifs lors de la croissance cristalline. De plus, la taille moyenne
maximum pouvant étre atteinte est d’environ 13 nm, quelque soit la cristallinité des
graines. En effet, méme en portant la concentration du complexe d’or au-dela de 2,2
mmol.L~!, la taille moyenne des nanocristaux n’en est pas plus grande alors que le
systeme devient plus polydisperse comme le montre la figure (a). En augmen-
tant la concentration jusqu’a 11 mmol.L™!, on voit 'apparition de nanofil d’or de trés
faible épaisseur (Figure[2.14] (b)). Ils sont généralement synthétisés en utilisant le com-
plexe oleylamine-Au™ pur (sans graines) . L’apparition de ces nanofils est la
preuve d'une nucléation secondaire, expliquant aussi 1’élargissement de la distribution
de taille & partir d'une concentration de 2,2 mmol.L~!. L’apparition de cette forma-
tion de nanocristaux secondaire remet en question 'intégrité de la nanocristallinité des
graines. Pour cette raison, le travail présenté ici se limite donc aux nanocristaux de
taille moyenne comprise entre celle des graines et environ 13 nm. Dans la section [2.3.3]

le controle de la nanocristallinité sur cette gamme de taille sera étudié.

Effet de forme : circularité

Dans le Chapitre [3, V'effet des défauts cristallins sur les propriétés physiques des
nanocristaux sera étudié, notamment leurs réponses plasmoniques et acoustiques. Pour
cela, il est nécessaire de s’affranchir d’autres parametres pouvant influencer ces pro-
priétés comme par exemple, leurs formes géométriques. Afin de quantifier un possible
changement de formes entre les nanocristaux synthétisés avec des graines mono ou po-
lycristalline, leur circularité se doit d’étre caractérisée. Ce parametre est définit de la

maniere suivante :

2Aproj

2.1
71-Dl%’éret ( )

C =
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Chapitre 2. Controle de la nanocristallinité : synthése et caractérisation

avec A,.,; l'aire projetée des nanocristaux mesurée sur les clichés de TEM et Dpgres
le diametre de Féret maximum définit comme la plus grande distance entre deux tan-
gentes paralleles a des cotés opposés de 'image projetée du nanocristal. De cette facon,
le parametre de circularité met en évidence tout écart entre la forme du nanocristal et
une sphere, cette derniere ayant une circularité ¢ = 1. Afin de comparer la circularité
des nanocristaux des différents échantillons, leurs distributions ont été superposées en
sélectionnant un diametre identique. Ces distributions sont représentées dans la figure
Les valeurs moyennes de ces distributions sont tres proches de 1 démontrant une
forme quasi-sphérique des nanocristaux quelque soit leurs tailles. De plus, les distribu-
tions de circularité des nanocristaux synthétisés avec des graines soit monocristallines

soit polycristallines se superposent sur un large domaine de valeurs. Ceci améne a la
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FIGURE 2.15 — Distributions de circularité pour différents diametres de nanocristaux
synthétisés avec des graines monocristallines (bleu) ou polycristallines (rouge).
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conclusion que, quelque soit le type de graines utilisées, les nanocristaux issus de cette

synthese ne présentent pas de différence de forme notable et sont quasiment sphériques.

2.3.3 Nanocristallinité : caractérisations structurales

Afin de sonder la qualité cristalline des nanocristaux, en terme de concentration
de défauts cristallins, deux principales techniques ont été utilisées : la microscopie
électronique en transmission a haute résolution et la diffraction de rayons X aux grands

angles sur poudre.

Microscopie en transmission a haute résolution

Dans un premier temps, la structure et la morphologie des graines ont été détermi-
nées par microscopie. Dans le cas de graines polycristallines, deux formes majoritaires
sont observées.

La premiére correspond a l'icosaedre (Figure (a)), comme le montre la transfor-
mée de Fourier rapide de la figure (b), ceux-ci sont essentiellement orientés selon
un de leurs axes binaires. Une autre forme polycristalline fréquemment observée est
le décaedre. Afin de 'identifier correctement, il doit étre orienté selon un axe quinaire
comme le montrent les figures (c) et (d). Cette symétrie d’ordre 5 se retrouve
sur la transformée de Fourier avec la présence de 10 spots correspondants aux plans
{111} de T’or ainsi que 10 autres pour les plans {200}. La population de graines mo-
nocristallines a été ensuite analysée. L’orientation cristallographique de monocristaux
la plus fréquente est représentée en figure (a) et (b). Grice a cette orientation,
il est possible de déterminer la forme des nanocristaux monocristallins en comparant
les largeurs des facettes correspondantes aux plans {100} a celles des plans {111}. De
cette facon, une tendance a une forme d’octaedre tronqué est observée. Dans quelques
cas minoritaires, il est possible de trouver des nanocristaux comprenant un plan miroir
parallele aux plans {111}, caractéristique d’une macle de type spinelle.

De la méme facon, les nanocristaux d’or issus de la croissance de ces graines ont éga-
lement été étudiés en HRTEM. Pour exemple, des nanocristaux polycristallins et mo-
nocristallins de 12 nm sont représentés respectivement dans la figure et [2.19 On
peut remarquer que les différentes formes et cristallinité des graines se retrouvent dans
ces cristaux, que ce soit pour les décaedres (Figure (a) et (b)), les monocristaux
(Figure (a)) et les nanocristaux monomaclés (Figure (c)). Cependant dans le
cas des polycristaux, les icosaedres ne sont plus observés alors qu'une forme différente
présentant un axe de symétrie quinaire est présente (Figure (d)). Cette forme par-
ticuliére peut étre expliquée en considérant le dodécaedre (Figure (a)). En effet,
Niu et al. ont démontré en 2014 [144] qu’il était possible d’obtenir des dodécaedres

d’environ 100 nm en faisant croitre des graines icosaédriques. Il est alors possible de
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(c)

PNV

FiGURE 2.16 — Différents types de nanocristaux constituant les graines polycristal-
lines observés en TEM a haute résolution. Icosaedre orienté selon un axe binaire (a),
décaedre orienté selon un axe quinaire (c) avec leurs transformées de Fourier rapides
correspondantes (b) et (d) pour respectivement (a) et (c).

(a) (b)

F1GURE 2.17 — Clichés en haute résolution des nanocristaux constituant les graines
monocristallines. Monocristal orienté selon [110] (a), nanocristal comprenant une macle
de type spinelle (¢) avec leurs transformées de Fourier rapides correspondantes (b) et
(d) pour respectivement (a) et (c).
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FIGURE 2.18 — Nanocristaux polycristallins de 12 nm. Décaedres orientés selon un axe
quinaire (a), certains présentant des macles rentrantes sont des décaedres de Marks (b)
avec leur transformée de Fourier rapides correspondante (c). Polycristal présentant un
axe de symétrie quinaire.

(b)

(d)

FIGURE 2.19 — Nanocristaux de 12 nm monocristallin orientés selon [110] (a) et com-
prenant une macle de type spinelle (c) avec leurs transformées de Fourier rapides cor-
respondantes (b) et (d) pour respectivement (a) et (c).
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FIGURE 2.20 — Représentation géométrique du dodécaedre (a). Evolution de l'icosaedre
vers le dodécaedre en passant par l'icosidodecaedre (b) ainsi que son cliché de TEM
correspondant (c), la barre d’échelle représente 50 nm. Figure issue de la référence [144].

former le dodécaedre en tronquant chaque sommet de symétrie quinaire de l'icosaedre
en faisant croitre les faces {111}, laissant ainsi les plans {110} former 12 facettes penta-
gonales, voir la figure (b). Ce type de croissance peut donc se produire dans le cas

de la synthese décrite ici.

Précédemment, on a vu que les nanocristaux présentent une circularité similaire
indépendamment de leur nanocristallinité. Cet effet d’arrondissement de nanocristaux
est visible sur les clichés de HRTEM. En effet, comme il est montré sur la figure
les cristaux ne présentent que de tres petites facettes qui sont séparées par des
plans aléatoires de hauts indices de Miller. Dans ce cas, les arrétes des nanocristaux
sont tres arrondies expliquant la présence des marches observées sur les clichés de
HRTEM. Cet effet d’arrondissement des nanocristraux peut provenir des propriétés
oxydantes de l'oleylamine rapporté par Xia et al.. Des nanocristaux polycristallins

peuvent étre totalement dissout sous l'effet oxydant de I'oleylamine, laissant ainsi les

FIGURE 2.21 — Détails des bords d’un nanocristal orienté selon un axe de zone [110].
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monocristaux intacts. Cette dissolution s’effectue en oxydant sélectivement 1'or sur les
défauts (macles) des nanocristaux [44]. Ici, les nanocristaux sont déja sélectionnés en

cristallinité, ils sont donc dans tous les cas oxydés sur leurs arrétes.

Diffraction de rayons X aux grands angles

L’étude en HRTEM présentée précédemment a permis de déterminer I'espace réel
des nanocristaux sur une échelle tres locale. Cette étude a donc été poursuivie en uti-
lisant la diffraction de rayons X aux grands angles afin d’augmenter 1’échantillonnage.
Les syntheses développées dans ce travail ne permettent 1’'obtention que de quelques
mg de produit final. Avec aussi peu de matiere, la diffusion des photons X par I'air au-
rait donc une contribution non négligeable et diminuerait considérablement le rapport
signal sur bruit des diffractogrammes. Afin de pallier ce probleme, un diffractometre
avec une chambre sous vide primaire a donc été utilisé.

Les échantillons sont préparés de la fagon suivante : apres synthese, les différentes
solutions colloidales sont lavées a I’éthanol et redispersées dans petit volume de chlo-
roforme (<15 pL). Le solvant est ensuite évaporé pour ne laisser qu'une goutte de

solution. Celle-ci est ensuite aspirée dans un capillaire de verre de 100um de diametre

(a)
f

\

(b)
/

L

FIGURE 2.22 — Exemple de clichés de diffraction obtenus pour des nanocristaux mono-
cristallins (a) et polycristallins (b).
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FIGURE 2.23 — Profil de diffraction des raies {111} et {200} pour un ensemble de
nanocristaux monocristallins de diametre moyen de 12 et 6 nm pour respectivement
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FIGURE 2.24 — Profil de diffraction des raies {111} et {200} pour un ensemble de
nanocristaux polycristallins de diametre moyen de 12 et 6 nm pour respectivement (a)

et (b).
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interne. Une fois le capillaire mis en place sur une téte goniométrique, I’ensemble est
placé sous vide afin que se forme un dépdt solide au bout du capillaire. Les dépots
de nanocristaux sont donc placés sous le faisceau de rayons X correspondant a la raie
d’émission K, du cuivre. Un film photosensible courbé est placé derriere 1’échantillon
pour récupérer la diffusion des rayons X aux grands angles en transmission. Ce film
a été percé en son centre afin de récupérer la diffusion aux petits angles sur une se-
conde plaque photostimulable située en bout de chambre. Ces derniéres mesures seront
discutées ultérieurement dans le Chapitre [6]

Deux exemples de diffractogrammes obtenus avec des nanocristaux mono ou po-
lycristallins sont représentés dans la figure 2.22] Sur ces clichés, on peut observer la
présence d’une partie des deux anneaux de diffraction correspondant aux raies {111}
et {200} de l'or. Entre ces anneaux et le puits, la présence d’autres raies plus fines dans
certains cas a été observée (Figure 2.22(b)). Les distances associées (environ 0.4nm)
peuvent étre attribuées a l'organisation latérale de chaines d’oleylamine en exces.

En conséquence de la taille finie des cristallites, les raies de diffraction sont élargies.
Cet élargissement peut étre associé a la taille moyenne des cristallites en utilsant la
formule de Scherrer [145] :

K\
Dxprp = ;

cristallite COS 0 (2.2)
avec Dygrp la taille des cristallites, K une constante égale a 0,89 pour une forme de
cristallite sphérique et de symétrie cubique, A la longueur d’onde des rayons X, be,istaliite
I’élargissement du pic de diffraction di a la taille des cristallites et 20 la position du
pic. beristanite €St déterminé grace a des ajustements effectués avec une fonction pseudo-
Voigt. Cette fonction (combinaison linéaire d'une forme gaussienne et lorentzienne) a
été choisie car elle permet d’ajuster des formes tres diverses de pics symétriques grace

au parametre de Lorentz () :

Vo(x) =n-L(x)+ (1 —n) G(x) avec ) <n <1 (2.3)

ou 7 est le parametre de Lorentz, L(z) la fonction lorentzienne et G(z) la fonction
gaussienne.

Un parametre n proche de 0 (fonction gaussienne) correspond a une faible disper-
sion en taille des cristallites. Des exemples d’ajustement nous permettant d’extraire la
largeur & mi-hauteur des raies () pour des nanocristaux mono et polycristallins sont
présentés en figure et Ici, I'élargissement des raies est attribué seulement a la
taille des cristallites et la résolution instrumentale, tout en négligeant la contribution

des contraintes. Une correction de résolution de type gaussienne a été utilisée :

B = \/bgm'stallite + b?zppareil (24)
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’ Drpy (nm) Lposition (°) L 6] L n H Drgy (nm) Lposition (°) L 6] L n ‘

2.3 39.6 2.02 | 041 2.6 39.8 2.98 1 0.29
6.7 39.7 1.67 | 0.07 7.7 39.8 2.36 | 0.71
7.3 39.6 1.51 | 0.12 8.7 39.8 2.15 | 0.78
8.1 39.8 1.41 1 0.30 9.6 40.1 1.94 1 0.78
8.7 39.7 1.34 | 0.19 10.4 39.6 1.50 | 0.67
10.0 39.5 1.21 | 0.35 11.9 39.7 1.35 | 0.87
10.6 39.8 1.07 | 0.26 12.7 39.7 1.26 | 0.86
11.5 39.8 1.05 | 0.35 12.8 39.7 1.20 | 0.77
12.2 39.4 0.97 | 0.08 13.1 39.7 1.30 | 0.94
13.2 39.6 0.90 | 0.35

TABLE 2.1 — Différents parametres d’ajustement des spectres de diffraction concernant
les monocristaux a gauche et les polycristaux a droite.

La contribution de I'appareil (bgppareir) sur I’élargissement total a été déterminée en uti-
lisant une poudre micrométrique de quartz dispersée dans ’oleylamine. De cette facon,
la largeur des raies {102} et {201} du quartz correspondantes aux positions les plus
proches de celles de l'or ont été déterminées. Les différents parametres d’ajustement
sont regroupés dans le tableau Enfin, la comparaison entre les tailles de cristallites

et le diametre de nanocristaux par TEM est représentée en Figure [2.25]

Pour les nanocristaux synthétisés a partir de graines monocristallines (Figure [2.25]
courbe bleue), un bon accord entre les tailles de cristallites et les diameétres détermi-

nés par TEM est obtenu. De plus, cet accord est observé quelle que soit la famille de
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FIGURE 2.25 — Tailles de cristallite déterminées par diffraction X (Dxgp) en utilisant
les raies {111} (carré) et {200} (cercle) en fonction des diametres issus des clichés de
TEM (Dxgrp) pour des nanocristaux monocristallins (bleu) et polycristallins (rouge).
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2.4. Conclusion

plans utilisée. Ceci confirme l'intégrité de la nanocristallinité des graines lors de leur
croissance et que les nanocristaux ne révele pas d’anisotropie de forme comme il a été
observé sur une plus petite échelle en TEM.

Dans le cas des nanocristaux synthétisés a partir des graines polycristallines, la taille
des cristallites est plus petite selon les directions [200] que pour celles associées aux
directions [111]. Néanmoins, dans les deux cas elles sont plus petites que Drgy. Cette
anisotropie de forme de cristallite s’explique par la présence de nanocristaux multi-
maclés comme les icosaedres et décaedres, déja observés par HRTEM. En effet, les uni-
tés tétraédriques les constituant présentent une plus grande dimension selon la direction
[111] que pour la direction [200]. Les parametres de Lorentz reportés dans la figure
montrent que les pics correspondants aux polycristaux sont clairement lorentziens ce
qui indique une large distribution en taille des cristallites due aux différentes tailles des

unités tétraédriques entre les icosaedres, décaedres et dodécaedres.

2.4 Conclusion

Dans ce Chapitre, une méthode de synthese de nanocristaux d’or sélective en nano-
cristallinité et taille a été décrite. Celle-ci s’effectue en trois grandes étapes. La premiere
consiste a produire des nanocristaux bruts avec une faible dispersion en taille. Dans un
deuxieme temps, ils sont sélectionnés selon leur taux de défauts cristallins. En effet, il
est possible de concentrer les nanocristaux d’or monocristallins dans des assemblages
ordonnés a trois dimensions. On a alors pu séparer les monocristaux des polycristaux,
auparavant mélangés, dans deux solutions colloidales différentes. Ensuite, on a montré
qu’il était possible de controler la taille de ces objets entre 5 et 13 nm en les uti-
lisant comme graines lors d'une seconde croissance cristalline. Le choix du complexe
oleylamine-Au™ comme second précurseur d’or a permis un ajustement fin du diametre
moyen puisque le contrdle peut s’effectuer a 0,5 nm pres. Il a également été montré
que cette croissance secondaire est isotrope et permet d’obtenir des nanocristaux quasi-
sphériques quel que soit leurs taux de défauts. Une étude en HRTEM n’a pas montré de
différence notable sur les morphologies des nanocristaux selon leur taille. Cependant, il
a été mis en évidence la présence de dodécaedres dans les populations polycristallines
de plus grande taille. La présence de cette forme suggere que les graines icosaedriques
issues des populations polycristallines ont crii en tronquant leurs arrétes de facon a
former des dodécaedres. Enfin, la conservation de l'intégrité de leur nanocristallinité
lors de la croissance des nanocristaux d’or a été démontrée par diffraction de rayons X
aux grands angles. In fine, des nanocristaux d’or de nanocristallinité sélectionnée sur
une gamme de taille allant de 5 a 13 nm ont été synthétisés; ceux-ci sont de formes

identiques (quasi-sphériques) et sont dans le méme environnement chimique.
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Nanocristallinité : propriétés

plasmoniques et vibrationnelles

Le Chapitre |2 décrit la synthese de nanocristaux d’or avec une na-
nocristallinité controlée. La faible distribution en formes et tailles
de ces nanocristaux permet d’étudier 'impact de la nanocristalli-
nité sur les propriétés intrinseques de ces nanocristaux d’or. Dans
le présent Chapitre, les propriétés optiques via leur résonance de
plasmon de surface ainsi que leurs propriétés vibrationnelles sont
étudiées. Cette derniere étude a été effectuée en collaboration avec
le centre européen CUSBO (Center for Ultrafast Science and Bio-
medical Optics) a I’'Ecole Polytechnique de Milan. Le but de ce
Chapitre est de sonder I'impact des défauts cristallins des nanocris-

taux d’or sur leurs comportements individuels.




Chapitre 8. Nanocristallinité : propriétés plasmoniques et vibrationnelles

3.1 Evolution des propriétés optiques lors de la

croissance de nanocristaux d’or

Dans cette partie, I’évolution de la bande de résonance plasmon lors de la crois-

sance des graines selon leur cristallinité sera décrite. La figure |3.1]| présente les spectres
d’absorption d’une solution colloidale a différents temps de croissance acquis a 90°C.
Sur le spectre en noir, correspondant au milieu réactionnel de départ, la bande de plas-
mon est tres amortie en raison de la faible taille des graines (~ 5 nm). Ensuite, lors
de la réduction du complexe d’or sur ces graines, la solution colloidale apparait plus
absorbante au fur et a mesure que la taille des nanocristaux augmente. Le changement
d’absorption dans le domaine des transitions interbandes correspond a une augmenta-
tion de la quantité d’or métallique dans la solution alors que ’amplitude croissante de
la bande de plasmon témoigne d’une augmentation de volume des nanocristaux.
Afin de quantifier cette augmentation d’absorbance, celle-ci a été tracée en fonction du
temps pour deux longueurs d’onde caractéristiques : 350 nm (Figure (a)) et 600
nm (Figure (b)). Les courbes en noir correspondent & des milieux de croissance
en 'absence de graines. Il apparait que l'absorption ne varie pas et reste proche de
zéro. Cela confirme que, dans ces conditions de synthese, la réduction du complexe
oleylamine-Au™ ne peut s’effectuer qu’en présence de nanocristaux ainsi que I’absence
de toute nucléation secondaire.

La figure [3.2] présente le suivi de différents types de synthese en présence de graines, a
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FiGURE 3.1 — Différents spectres d’absorption lors de la croissance de graines mono-

cristallines d’or & t=0 min (noir), 100 min (rouge), 200 min (bleu), 310 min (violet) et
720 min (vert).
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3.1. Ewvolution des propriétés optiques lors de la croissance de nanocristauz d’or
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FIGURE 3.2 — Evolution de absorption optique des solutions colloidales aux longueurs
d’onde de 350 nm (a) et 600 nm (b) pour des croissances avec des graines polycristallines
(vert), monocristallines sous air (bleu), sous azote (rouge) et sans graines (noir).

savoir des croissances a l’air en présence de graines monocristallines (courbe bleue), de
graines polycristallines (courbe verte) ou de graines monocristallines sous atmosphere
d’azote (courbes rouges). Comme précédemment, le suivi & 350 nm de la figure [3.2] (a)
correspond a I’évolution de la concentration en or métallique dans le solution alors qu’a
600 nm (Figure (b)), on peut y suivre 'évolution de la bande plasmon et notam-
ment la largeur de cette derniere. Il est a noter que les syntheses de nanocristaux en
présence d’air atteignent plus rapidement leur concentration maximale en or métallique
que celles réalisées en atmosphere inerte. En effet, a Iair, la réaction est quasi-totale au
bout de 300 minutes environ alors qu’en présence d’azote, il faut attendre 500 minutes
pour que la concentration en or métallique se stabilise. Cette derniere n’évolue ensuite
que tres lentement. Les courbes de la figure (b) montrent que I’absorbance atteint
un maximum pour une concentration en or maximale avant de diminuer légerement
pour rester ensuite constante. La encore, ce phénomene apparait a un temps plus long
(~ 500 min) dans le cas de croissance de graines en milieu inerte. Cette légere baisse
d’absorbance peut s’expliquer par un affinement de la bande plasmon qui est plus fa-
cilement visible du c6té des faibles énergies, comme le montrent les spectres vert et
violet de la figure [3.1]

L’origine de cet affinement de bande, qui n’apparait que lorsque les nanocristaux
ont fini de croitre, suggere une diminution de leur distribution en taille. Cependant, il
est connu que dans la gamme de tailles des nanocristaux étudiés lors de cette these (<
15 nm), la position de la bande plasmon ne présente pas ou trés peu de dépendance en
taille. Un deuxieme parametre pouvant influencer la largeur des bandes plasmon est

la taille moyenne des nanocristaux. En effet, il est clair que cette derniere s’affine en
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Chapitre 3. Nanocristallinité : propriétés plasmoniques et vibrationnelles

F1GURE 3.3 — Cliché TEM acquis sur des prélevements lors de la croissance de graines
monocristallines a l'air t=0 (a), t=100 min (b), t=200 min (c) et t=300 min (d).

fonction de la croissance des nanocristaux. Cet affinement correspond a I’augmentation
de taille moyenne des nanocristaux. Cependant, I’affinement dont il a été fait mention
précédemment (a environ 300 min pour les croissances a l'air) ne peut étre attribué
a un changement de taille puisque celui-ci apparait une fois que la concentration en
monomere d’or est maximale. La résonance de plasmon de surface est tres sensible a la
forme géométrique des nanocristaux. Une distribution de formes géométriques, comme
dans le cas des nanocristaux facettés, peut induire un élargissement de la bande plasmon
. Afin d’obtenir des informations sur la forme géométrique des nanocristaux d’or
durant leur croissance, des clichés de TEM sur des prélevements ont été pris a différents
temps de réaction lors d’une syntheése a l'air et sont présentés dans la figure[3.3] On peut
observer I'augmentation de la taille des nanocristaux depuis le début de la croissance
(Figure (a)) jusqu’a 200 minutes (Figure (c)). De plus, les nanocristaux d’or
présentent des facettes relativement bien marquées jusqu’a 200 minutes. Mais une fois
le seuil des 300 minutes dépassé (Figure [3.3|(d)), les nanocristaux apparaissent comme

des spheres quasiment parfaites. On peut donc attribuer la perte d’absorption a 600 nm,
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3.2. Effet de la nanocristallinité sur [’élargissement intrinséque de la bande plasmon

observée sur la figure (b) apres 300 minutes, a une sphérisation des nanocristaux.

Comme cela a été discuté dans le Chapitre 2] les nanocristaux d’or issus de crois-
sance sous atmosphere inerte présentent des facettes plus prononcées que dans le cas
des syntheses sous air ou les nanocristaux sont quasi-sphériques (Figure . Les syn-
theses décrites dans le Chapitre [2| ont été arrétées apres 360 min de réaction. On peut
donc clairement voir sur la figure (b) que, contrairement au cas des syntheéses en
milieu inerte (Ny), la sphérisation des nanocristaux provenant des syntheses effectuées
a l'air a eu lieu. Ceci explique la différence de facettage des nanocristaux de la figure
observée au bout de 360 min. Comme noté dans le Chapitre précédent, cet effet de
sphérisation peut s’expliquer en se fondant sur le principe d’oxydation-dissolution [44].
L’évolution de ’absorption optique informe sur la cinétique de ce mécanisme. En effet,
le processus de sphérisation et donc d’oxydation par I'oleylamine est seulement ralenti

dans le cas de nanocristaux synthétisés sous atmosphere d’azote.

3.2 Effet de la nanocristallinité sur 1’élargissement

intrinseque de la bande plasmon

Afin d’étudier un éventuel effet de la nanocristallinité des nanocristaux d’or sur
leur résonance de plasmon de surface, les spectres d’absorption de ces nanocristaux
dispersés dans un méme solvant, le chloroforme, et ayant le méme agent passivant,

le dodécanethiol, ont été acquis sur une gamme de tailles allant de 5 a 13 nm pour
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FI1GURE 3.4 — Spectres d’absorption de solutions colloidales contenant des nanocristaux
d’or de taille moyenne identique, passivés par des molécules dodécanethiol et redispersés
dans le chloroforme. Ceux-ci sont soit monocristallins (bleu) soit polycristallins (rouge).
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FIGURE 3.5 — Exemple d’ajustement de bande plasmon des polycristaux (rouge) et
monocristaux (bleu) (a). Largeur de la bande plasmon (I') en fonction de L pour des

polycristaux (rouge) et monocristaux (bleu) (b). Les valeurs des rayons des nanocris-
taux (R) sont déduites des distributions de taille établies avec les clichés de TEM.
Chaque symbole correspond a une série de syntheses différentes.

chaque type de nanocristallinité. Le choix du solvant s’est porté sur le chloroforme car
il permet de redisperser efficacement les nanocristaux de plus grandes tailles (> 10
nm) contrairement a d’autres solvants comme le toluéne ou I’hexane. De plus, comme
il a été démontré dans la section [3.1] les synthéses effectuées sous atmosphere inerte
produisent des nanocristaux facettés. De ce fait, cette étude concerne essentiellement
les nanocristaux (mono et polycristallins) obtenus a l'air et de forme quasi-sphérique
afin d’éliminer le parametre forme et permettant uniquement une comparaison sur la
présence ou non de défauts cristallins.

Pour exemple, la figure montre des spectres d’absorption de nanocristaux de méme
taille (6,6 nm) mais de nanocristallinités différentes. On peut observer que les nano-
cristaux polycristallins (courbe rouge) présentent une bande de plasmon plus large et
amortie que les monocristaux (courbe bleue). Ceci rend compte d’une solution plus
terne dans le cas des polycristaux et d’une couleur plus vive pour les monocristaux.
Afin de quantifier cette largeur de bande plasmon, les spectres expérimentaux ont été
ajustés par une fonction lorentzienne ainsi qu'un fond linéaire pour tenir compte de
I’absorption des transitions interbandes. Des ajustements typiques sont représentés sur
la figure (a). On peut noter que ces ajustements reproduisent correctement les
courbes expérimentales. On peut alors extraire la largeur a mi-hauteur de la bande

plasmon (I') de la composante lorentzienne pour chaque taille moyenne disponible et
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3.3. Les expériences de spectroscopie pompe-sonde résolue en temps

pour chaque nanocristallinité. Les données obtenues pour les synthéses de nanocristaux
polycristallins et monocristaux montrent la méme tendance d’une série de syntheses a
I’autre. En reportant les valeurs de I' en fonction de I'inverse du rayon des nanocristaux
(Figure [3.5[ (b)), on observe clairement que chaque série de données (poly et monocris-
taux) obéit a une loi de variation linéaire conformément a ce qui est prédit a partir de
I'équation [[.9 de 'annexe [l Par ajustement des données a l'aide de cette derniere, il
est ainsi possible de déterminer le parametre de diffusion de surface A et la fréquence

de relaxation I'y. Ces valeurs sont présentées dans le tableau suivant :

Monocristaux | Polycristaux
Iy (TH=) 88,5 116,3
A 0,19 0,22

La différence de I' entre des nanocristaux de nanocristallinités différentes et de taille
identique ne peut pas étre expliquée par une différence d’environnement chimique. En
effet, les spectres ont été acquis a partir de solutions de nanocristaux recouverts de do-
décanethiol et en suspension dans le méme solvant. De plus, le parametre A est similaire
entre les poly et monocristaux, ce qui confirme que la diffusion électronique en surface
des nanocristaux ne dépend pas de la nanocristallinité. Cette différence de I' provient
donc de la fréquence de relaxation décrite par la formule [[.10] En premiére approxima-
tion, les processus de couplage électrons/électrons et électrons/phonon ainsi que les
transitions interbandes sont considérés comme identiques pour tous les échantillons étu-
diés. Par conséquent, le seul parametre pouvant introduire un temps d’amortissement
supplémentaire est le taux de défauts cristallins (7cdsfquts)- En 'occurrence, d’apres
les valeurs de I'y, les oscillations électroniques se déphasent plus rapidement dans le
cas des polycristaux que dans celui des monocristaux. Il semble donc que la présence
de défauts cristallins dans les nanocristaux induit un élargissement des bandes de plas-
mon d’environ 20%. Ceci provient du fait que les collisions électroniques sur les macles
présentes dans les nanocristaux polycristallins participent au déphasage de 1’oscillation
collective des électrons. Lors d’étude par spectroscopie d’absorption sur nanocristal
unique, 'influence de défauts cristallins est souvent sous-estimée lors des ajustements
des bandes de plasmon de surface [147,[148]. Cependant, la présente étude démontre

que cet effet est loin d’étre négligeable.

3.3 Les expériences de spectroscopie pompe-sonde

résolue en temps

Le déphasage électronique de la résonance de plasmon de surface se produit sur une
échelle de temps de quelques fs, c’est-a-dire au début des processus dynamiques dus

aux interactions lumieére/nanocristal (Figure [3.6). Apres une distribution électronique
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F1GURE 3.6 — Description des différents phénomenes dynamiques apres excitation d'un
nanocristal par un pulse du laser de pompe.

athermale, I’énergie des électrons est ensuite transférée au réseau ionique conduisant
ainsi a I’émergence de phonons. Ce processus est caractérisé par un temps de couplage
Te— /ph- Comme décrit auparavant, le confinement de ces phonons dans le nanocris-
tal induit des vibrations acoustiques caractérisées par une période ainsi qu’'un temps
d’amortissement. Enfin, I’énergie des phonons est dissipée sous forme de chaleur par
I'intermédiaire d’un couplage mécanique entre le nanocristal et son environnement.
Lors de ce travail de these, deux processus dynamiques ont été étudiés : le couplage
électrons/phonons et les modes de vibrations sphériques. La potentielle influence de
la nanocristallinité sur ces processus a donc été investiguée. Ce travail a été effectué
en collaboration avec 1’équipe du Dr. Polli et du Pr. Cerullo au département de phy-
sique de I'Ecole Polytechnique de Milan. Afin de suivre la dynamique vibrationnelle
de nanocristaux d’or, le signal de transmission différentielle (AT/T') a été acquis par
spectroscopie pompe-sonde résolue en temps. La particularité des montages disponibles
a P'Ecole Polytechnique de Milan est que la sonde utilisée est un continuum de lumiére
blanche, permettant ainsi d’obtenir une carte de I'intensité de AT /T en fonction du dé-
lai pompe-sonde mais aussi de la longueur d’onde de la sonde. La résolution temporelle
est d’environ 180 fs sur tout le spectre de sonde. Le dispositif expérimental utilisé lors
de ce travail est similaire a celui décrit dans la référence [149]. Les solutions colloidales,
contenant les nanocristaux différant par leur nanocristallinité, ont été placées dans une
cuve en quartz avec un chemin optique de 1 mm. L’ensemble des tailles de nanocris-
taux disponibles a été étudié en dispersant ceux-ci dans le chloroforme. Toutefois, un
travail préliminaire a été réalisé sur les graines mono et polycristallines dispersées dans

I’hexane. Dans ce cas, le chemin optique utilisé est de 0,5 mm.

La figure présente un exemple de carte obtenue par ce type d’expérience re-

présentant ainsi différents processus de dynamique. Immédiatement apres I'impulsion
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F1GURE 3.7 — Carte du signal de transmission différentielle d'une solution de nanocris-
taux d’or de 11,6 nm en fonction de la longueur d’onde et du retard temporel de la
sonde. La longueur d’onde de pompe est de 400 nm.

laser, une forte amplitude du signal est observée dans la région spectrale de la réso-
nance de plasmon. Ceci correspond a l’absorption de 'impulsion laser de pompe par
le nuage électronique du nanocristal. Les électrons sont alors portés a une tempéra-
ture supérieure a celle de I’état initial en quelques centaines de femtosecondes (Figure
. Les électrons chauds vont ensuite se thermaliser en transférant leur énergie au
réseau ionique du nanocristal (7.-/,,). Ce processus se traduit par une décroissance
exponentielle du signal de transmission différentielle seulement quelques picosecondes
apres 'impulsion laser. Ensuite, I’élévation de température du nanocristal induit une
augmentation de son volume d’équilibre pour ensuite osciller autour de celui-ci. Ce der-
nier processus se traduit par une modulation du signal sous forme d’oscillations. Dans
les parties et I’exploitation du signal obtenu par spectroscopie de transmission

différentielle pour ces deux derniers processus sera traitée.
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Chapitre 8. Nanocristallinité : propriétés plasmoniques et vibrationnelles

3.4 Transfert d’énergie au réseau : influence des dé-

fauts cristallins

Les courbes de la figure (a) représentent une coupe de carte de transmission
différentielle a 525 nm sur un domaine temporel court pour une population de nano-
cristaux monocristallins de 10,6 nm de diametre. Le signal ainsi obtenu pour I’ensemble
des échantillons disponibles, a été ajusté par la somme de la réponse due au dispositif
expérimental ainsi que trois composantes exponentielles. Ces dernieres représentent les
processus d’interaction électrons-électrons, électrons-phonons et phonons-phonons. Afin
de déterminer les constantes de temps 7.- /.3, relatives au transfert d’énergie au réseau
cristallin, ce parametre a été laissé libre lors des ajustements.

Les courbes présentées en figure (a) concernent le méme échantillon irradié en uti-
lisant trois puissances de pompe différentes, les courbes y sont normalisées au niveau
de leur maximum. On sait que dans un domaine de faible puissance de pompe, la
constante de temps de couplage électrons-phonons est proportionnelle a la puissance
du laser [150]. On peut aisément interpréter cela avec le modele & deux températures
dans lequel plus I'énergie injectée dans le nanocristal est importante plus la tempéra-
ture des électrons est importante, conduisant ainsi a une augmentation du temps de

couplage électrons-phonons. Le temps de couplage se définit de la fagon suivante :

(a) (b)
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FI1GURE 3.8 — Signal de transmission différentielle a une longueur d’onde de 525 nm en
fonction du retard temporel de sonde (symboles) ainsi que leurs ajustements (courbes
continues) pour trois puissances de pompe : 12,7 uJ.cm™2 (rouge), 140 pJ.cm™2 (bleu)
et 267 pJ.em™2 (vert) (a). Evolution des temps de couplage extraits des ajustements
de (a) en fonction de la puissance de la pompe pour des nanocristaux mono (bleu) ou

polycristallins (rouge) (b) de 10,6 nm.
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3.5. Effet de la nanocristallinité sur les oscillations acoustiques

Te— Jph = W (3.1)
oll v est la capacité thermique des électrons (66 Jm™.K~2 pour l'or [151]), Tj la
température ambiante, AT la différence de température induite par les impulsions
laser et ¢ la constante de couplage électrons-phonons.

Afin de déterminer si la présence de défauts cristallins dans les nanocristaux d’or
induit des perturbations lors du transfert d’énergie des électrons au réseau cristallin,
des mesures de temps de décroissance en fonction de la puissance du laser de pompe ont
6té effectudes. A l'aide de 1’équation et des données de ces expériences, la constante
de couplage électrons-phonons des nanocristaux polycristallins et monocristallins a pu
étre déterminée. Ces résultats pour des nanocristaux de 10,6 nm sont présentés dans la
figure (b). On peut clairement voir que la présence de défauts cristallins ne perturbe
pas la dynamique électrons-phonons étant donné que les données relatives aux mono-
et polycristaux suivent la méme relation linéaire, ’ajustement y est représenté en bleu.
En extrapolant la relation linéaire jusqu’a une puissance de pompe nulle, une valeur de
Te— /ph A€ 625 fs est obtenue et permet de déduire une constante de couplage électrons—
phonons (g) de 2,5.10' W.m™3.K~1. Des expériences identiques ont été réalisées sur
des nanocristaux de 7,7 nm de diametre et montrent des résultats similaires. Cette
valeur est proche de celle déduite dans le cas de film d’or ((2 —3,5).10' W.m 2. K1)
[152,/153].

Néanmoins, il faut noter que ces résultats semblent contradictoires avec ceux re-
portés par I’équipe de Tung Tang et al. [45]. En effet, ces derniers ont déterminé une
valeur de constante de couplage, pour des nanocristaux de 10,5 nm d’argent, quatre fois
plus importante pour des polycristaux que pour des monocristaux, ¢’est-a-dire (1,49 +
0,22).10'¢ W.m=3.K~! dans le cas de polycristaux et (3,66 & 0,54).10" W.m 3. K !
pour des monocristaux. Les auteurs justifient cette différence de valeur de g par une

amélioration du transfert d’énergie au réseau grace a la présence de défauts cristallins.

3.5 Effet de la nanocristallinité sur les oscillations

acoustiques

Afin d’étudier le mode de vibration sphérique des nanocristaux d’or, le signal a
temps court ainsi que le fond thermique ont été soustraits aux cartes de transmission
différentielle. Un exemple de carte obtenue apres ce traitement est présenté sur la
figure On peut observer une alternance périodique de bandes verticales traduisant
la modulation du signal AT /T par le mode de vibration sphérique des nanocristaux.
En effet, le transfert d’énergie au réseau cristallin a pour conséquence d’induire une

dilatation thermique du nanocristal, qui va ensuite engendrer une vibration périodique
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F1GURE 3.9 — Carte du signal de transmission différentielle, apres soustraction du fond
thermique, d'une solution de nanocristaux d’or de 11,6 nm en fonction de la longueur
d’onde et du retard temporel de sonde. La longueur d’onde de pompe est de 400 nm.

et isotrope du volume des nanocristaux d’or.

Sur les figures (a-b), I'évolution du signal de transmission différentielle est tracée
en fonction du retard de sonde pour une longueur de sonde de 550 nm. La période (7o)
et le temps d’amortissement (799) de ces modes de vibrations sphériques peuvent étre
déterminés en ajustant les variations de AT/T avec une fonction sinusoidale amortie.
L’amortissement de ces vibrations peut étre de deux types :

— Le premier est d’origine intrinseque aux nanocristaux et correspond a la dissi-
pation énergétique des nanocristaux vers l’environnement . On parle alors
d’amortissement homogene et il est de type exponentiel.

— Dans le cas de I’étude d’ensembles de nanocristaux comme ici, un déphasage des
oscillations cohérentes provenant de la distribution de taille des nanocristaux
est possible. En effet, chaque nanocristal ayant sa propre période d’oscillation,
si 'ensemble est polydisperse les oscillations seront amorties rapidement. Cet

amortissement est donc inhomogene et est défini par un terme de type gaussien.
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FIGURE 3.10 — Variation de I'amplitude du signal AT/T en fonction du retard de
sonde pour des mono (a) et polycristaux (b) de 10,6 nm. Les courbes en trait continu
représentent les ajustements des données expérimentales par une fonction sinusoidale
amortie par une décroissance exponentielle (rouge) ou gaussienne (bleu). Evolution des
périodes d’oscillation en fonction des diametres des nanocristaux (c) ainsi que les temps
d’amortissement correspondants (d) pour des mono (bleu) et polycristaux d’or (rouge).

Les courbes en traits pleins des figures (a-b) représentent les ajustements des
données expérimentales définies par les deux fonctions suivantes :

pour un élargissement dii & un amortissement homogene (rouge) :

2mt
s(t) = Ae ™0gin (W + go) (3.2)
Too

pour un élargissement dit & un amortissement inhomogene (bleu) :

2mt
s(t) = Ae~/Bosin (” 4 go) (3.3)
TOO

ou t est le retard sonde, A 'amplitude, 159 le temps d’amortissement, Ty la période
d’oscillation du mode sphérique et ¢ la phase. Les figures (a-b) montrent que les
données expérimentales peuvent étre aussi bien ajustées avec I'une ou l'autre des fonc-
tions définies par les équations et [3.3] Dans ces conditions, un amortissement des
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F1GURE 3.11 — Comparaison des écart-types des distributions de diametre des échan-
tillons de nanocristaux d’or obtenus par TEM (symboles non-liés) et par spectroscopie
pompe-sonde (symboles liés) avec en bleu les monocristaux et en rouge les polycristaux.

oscillations purement inhomogene ne peut étre considéré, ce qui corrobore les faibles
dispersions de tailles des nanocristaux déduites par TEM (Figures et . En
effet, si les oscillations étaient uniquement amorties par un déphasage dii a la distri-
bution de diametre des nanocristaux, les écarts-types des dispersions de taille déduits
des oscillations devraient étre plus élevés que ceux provenant des analyses TEM. Les
écarts-types peuvent étre déterminés par spectroscopie en utilisant I’amortissement des

oscillations de la fagon suivante :

DTy
o =
\/§7T Too

Une comparaison des écarts-types obtenus par TEM et spectroscopie pompe-sonde

(3.4)

est présentée figure Les valeurs obtenues en microscopie sont quasi-constantes et
situées entre 3 et 5 A, ce qui est proche de la meilleure résolution spatiale de l'ins-
trument qui est de 3,5 A. Cependant, dans le cas des échantillons analysés en routine
dans cette étude, on peut s’attendre a une résolution instrumentale moindre. Les dis-
tributions de taille déduites par TEM peuvent étre considérées comme surestimées par
cette technique. Il apparait donc raisonnable de dire que 'amortissement des oscilla-
tions est essentiellement intrinseque aux nanocristaux et ne reflete pas la distribution en
taille des nanocristaux. Par conséquent, 'impact de la nanocristallinité sur les périodes
(Tho) et les temps d’amortissement a été étudié en ajustant les données expérimentales
avec ’équation . Ces résultats sont reportés sur les figures (c-d) pour les mo-
nocristaux (bleu) et les polycristaux (rouge). Les périodes d’oscillations augmentent
linéairement avec la taille du nanocristal, en accord des études précédentes [156,157).

Cette dépendance linéaire en taille des périodes d’oscillation est prédite par la théorie
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de Lamb [158|. Le coefficient de proportionnalité entre la période des oscillations et
le diameétre des nanocristaux d’or dispersés dans le chloroforme est de 330 fs.nm™L.
Cette valeur de 330 fs.nm™!, qui est proche de l'inverse de la vitesse longitudinale du
son dans 'or massif, démontre que le module de Young des nanocristaux est proche
de celui du massif. Cependant, aucun effet notable de la nanocristallinité n’a été ob-
servé sur les périodes Tpy. Ce résultat est aussi en accord avec une étude effectuée
précédemment au laboratoire sur la comparaison des périodes d’oscillation d’une taille
de nanocristaux de cobalt de différente nanocristallinité [159]. De plus, des travaux
théoriques prévoient aussi un tres faible effet des défauts cristallins sur les périodes
des modes de vibration sphériques contrairement aux modes quadripolaires [160,/161].
Cependant, un désaccord existe entre les présents résultats et ceux publiés par ’équipe
de Yun Tang et al. ainsi qu’'une étude sur des coquilles d’or menée par ’équipe de
Rebecca J. Newhouse et al. [45,/62]. Ces deux études rapportent un écart de période
entre poly et monocristaux d’au moins 15%. Néanmoins, aux vus des clichés TEM,
la qualité des distributions de taille et de forme des nanocristaux peut étre remis en
cause, notamment pour les nanocristaux d’or creux, pouvant potentiellement fausser
I'origine de cet écart de période.

Enfin, la figure (d) montre que les polycristaux voient leur temps d’amortis-
sement réduit par rapport aux monocristaux. Ceci se traduit par une différence de

facteur de qualité (Q)) défini comme :

Q=r2 (3.5)

Les polycristaux ont donc un facteur de qualité () ~ 6 alors que ce dernier a une valeur
de ) ~ 9 dans le cas des monocristaux. La présence de défauts cristallins a pour effet
d’amortir les oscillations du mode sphérique car les macles jouent le role de centres de
diffusion de phonons acoustiques. Cet effet de diffusion doit avoir pour conséquence de

transférer plus rapidement I’énergie au milieu environnant dans le cas de polycristaux.

3.6 Conclusion

Les résultats de ce Chapitre décrivent ’évolution des propriétés d’absorption op-
tique de nanocristaux d’or au cours de leurs syntheses. Ils ont permis de comprendre
le facettage des nanocristaux lié a 'environnement gazeux de la synthese. Ensuite,
I’étude de trois types de réponse des nanocristaux d’or selon leur nanocristallinité :
I’amortissement de la résonance de plasmon de surface, le couplage électrons-phonons
ainsi que le mode de vibration sphérique de ces derniers a été menée. En effet, le taux
de collisions électroniques peut se mesurer par 'intermédiaire de 1’élargissement des

bandes plasmon des différentes populations de nanocristaux. De plus, la gamme de
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taille des nanocristaux disponible a permis d’estimer une différence de temps d’amor-
tissement électronique intrinseque de 20% selon la nanocristallinité. Cet élargissement
est lié a la présence de macles dans les nanocristaux perturbant ainsi I'oscillation collec-
tive des électrons impliqués dans la résonance de plasmon de surface. Ces échantillons
ont ensuite été étudiés par spectroscopie non-linéaire. De cette fagon, la dynamique du
couplage électrons-phonons a temps court ainsi que leur mode de vibration acoustique
isotrope ont pu étre sondés. Aucun effet des macles n’a été décelé sur la constante
de couplage (g) électrons-phonons ainsi que sur les périodes d’oscillation du mode
sphérique. Cependant, la présence de défauts cristallins réduit le temps d’oscillations
cohérentes des nanocristaux, induisant, probablement, un meilleur transfert d’énergie
a environnement. Comme suite a ces travaux, il serait alors intéressant d’envisager
deux autres voies d’investigation. La premiere consisterait a utiliser des populations de
nanocristaux de plus grands diametres moyens mais avec le méme écart-type pour ainsi
atteindre des polydispersité tres faibles et donc augmenter la contribution de I’amor-
tissement homogene. La deuxiéme perspective est 1’étude par spectroscopie d’objets
uniques dans le but de déterminer le profil des bandes de plasmon ainsi que les modes

de vibration acoustiques.
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Partie |

Auto-assemblage de
nanocristaux d’or en réseaux

ordonnés a trois dimensions






Supracristaux négatifs et transition

cfc/cc

Lors de la ségrégation cristalline des nanocristaux, la formation
spontanée de mésostructures ordonnées a l'interface air/toluéne
ainsi qu’en solution a été observée. Contrairement aux poudres for-
mées en solution, qui sont cfc, les films présentent, en plus d’un
assemblage de nanocristaux cfc, une structure de type cc. L’étude
décrite dans ce Chapitre concerne la formation de supracristaux
négatifs a la surface des films interfaciaux. Ces structures sont for-
mées par des inclusions de molécules de thiol libres lors de I'auto-
assemblage des nanocristaux. Elles sont représentées par une image
négative d’octaedre tronqué. De plus, la présence de réseau cc est
expliquée par la diffusion des molécules de dodécanethiol libre des
supracristaux négatifs vers le réseau mésoscopique, induisant ainsi

une déformation de Bain de ce dernier.




Chapitre 4. Supracristauz négatifs et transition cfc/cc

4.1 Structures supracristallines cubiques

Avant de redisperser les supracristaux constitués de nanocristaux monocristallins
pour élaborer les solutions de graines, leurs formations ont été étudiées, notamment
pour les mésostructures interfaciales. En effet, il a été décrit auparavant qu’un film de
nanocristaux se formait a 'interface toluéne/air pendant le mécanisme de ségrégation
cristalline (Figure 4.1 (a)) ainsi qu'un précipité en solution (Figure 4.1| (b)), tous deux
de structure cubique.

Cependant, les analyses SAXS ont démontré que l'interface présente un mélange de
structure cc et cfc alors que la poudre supracristalline est uniquement constituée d’une
structure cfc . Le cliché SAXS, montré en ﬁgure (a), présente une réflexion
supplémentaire a celles correspondantes au réseau cfc (cercles noirs dans les agrandis-
sements). Celle-ci est associée a la méme distance interplanaire que pour les plans
{111} du systéme cfc cependant sa position laisse & penser & un réseau ou orientation
cristalline différente. Plus d’informations sont obtenues en placant le film perpendicu-
lairement au faisceau de rayons X. Le cliché de SAXS en transmission (Figure 4.2 (c))
présente alors de nombreux anneaux de diffraction. Comme le montre le profil d’inté-
gration radiale de la figure (d), les différents pics de diffraction sont indexés selon

un mélange de structure cfc et cc avec les réflexions {111}.5. et {110}, confondues

FIGURE 4.1 — Image MEB des supracristaux interfaciaux (a) ainsi que des supracristaux
polyédriques précipités lors de I'assemblage spontané des nanocristaux d’or (b).

102



4.1. Structures supracristallines cubiques

(b)

100000 4

10000 4

1000 4 \

Intensité (u. a.)

0,5 1 15 2
q(nm?)
(d)
{111}, ou {110},
1004 A
© | i
5 &2 S
N & i
£ 10 k\ £ 8443
e E i
= \/\f\/ =

0,5 1 1,5 2
a (nm?)

FI1GURE 4.2 — Cliché de SAXS d’un film interfacial obtenu en incidence rasante en inten-
sité logarithmique (a) ainsi que le profil azimutal correspondant (b). Diffractogramme
a 2D du méme type de film en transmission (c). Intégration radiale de I'intensité de ce
dernier en fonction du vecteur ¢ (d).

sur la méme position angulaire. Par ailleurs dans le cas des supracitaux précipités en
solution, le méme profil révele une poudre supracristalline constituée uniquement d’une
structure cfe (Figure . Cette différence de structure est inattendue de par le fait que
les nanocristaux utilisés pour construire ces mésostructures proviennent de la méme
solution et ont donc des distributions de taille et nanocristallinité identiques .
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F1GURE 4.3 — Cliché de SAXS de supracristaux précipités en intensité logarithmique
(a) ainsi que l'intégration radiale de l'intensité de ce dernier en fonction du vecteur ¢

(b).
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4.2 Etats de surface

Les images de MEB conventionnel de ces films (Figure (a)) démontrent la pré-
sence de zones planes mais aussi de régions comprenant des cavités. Afin d’expliquer
la présence de la structure cc dans le cas des supracristaux interfaciaux, une étude de
microscopie électronique a balayage a haute résolution des surfaces de ces films a été réa-
lisée. Comme le montre la transformée de Fourier de la figure (a), les nanocristaux
s’ordonnent selon un plan compact en surface, ce qui correspond a l'orientation [111].¢.
déduite par SAXS. Cependant, ce type d’arrangement ne peut expliquer I'orientation
[110].. des supracristaux révélée par les clichés de SAXS. La figure [4.4] (b) présente les
cavités situées sur certaines régions de ces films. On peut noter que celles-ci sont des
cavités de surface et ne traversent pas le film dans toute son épaisseur.

Afin d’estimer la longueur de cohérence des grains supracristallins et de vérifier
si ces inclusions perturbent ’auto-assemblage des nanocristaux d’or, une analyse de
plusieurs clichés de MEB a haute résolution par transformée de Fourier a été effectuée
sur différentes zones d’'un morceau de film. Cette analyse est présentée en figure [4.5]
Il apparait que les zones ne possédant pas de cavités ont des longueurs de cohérence
pouvant dépasser 20 pym. Comme le montre les clichés de transformée de Fourier de la

figure (b), le grain supracristallin présente au maximum une désorientation latérale

(a)

FIGURE 4.4 — Images de MEB a haute résolution d’une surface plane d’un supracristal
interfacial (a) ainsi que d’une zone comprenant des cavités (b).
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4.8. Morphologie et orientations des inclusions

(a) J A T ;\‘ (b)

1

FIGURE 4.5 — Cliché de MEB d’un morceau de film plan (a) avec les transformées de
Fourier correspondantes aux zones numérotées (b). Cliché de MEB d’un morceau de
film comportant des cavités en surfaces (c) avec les transformées de Fourier correspon-
dantes aux zones numérotées (d). Figure issue de la référence .

de 5° du réseau de nanocristaux. Pour comparaison, la méme analyse a été effectuée sur
un grain présentant des cavités et différentes zones plus ou moins proches de ces cavités
ont été sondées (Figure (c-d). Le taux de désorientation du réseau de nanocristaux
est comparable a celui observé sur la figure (a-b).

A ce point de I'étude, on peut conclure que ces cavités n’influent pas sur U'orientation
des grains supracristallins (en formant des joints de grain) et ne réduisent donc pas la
longueur de cohérence de ces derniers. Seule la présence de craquelures délimite 'aire

d’un grain supracristallin.

4.3 Morphologie et orientations des inclusions

La figure (a) présente un cliché de microscopie d’une zone dense en cavités. En
premiere observation, on peut noter que ces cavités sont facettées. De plus, celles-ci
présentent une orientation commune avec le réseau de nanocristaux. Cet accord entre
I'orientation des cavités et le réseau de nanocristaux explique en quoi la présence de
cavités ne réduit pas la longueur de cohérence. La profondeur des cavités a été estimée
par MEB a haute résolution entre 8 et 10 couches de nanocristaux. Cette profondeur

est similaire d'une cavité a l'autre sur un ensemble comme celui décrit par la figure
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F1GURE 4.6 — Cliché de MEB d’une zone de film supracristallin comportant des cavités
polyédriques (a) ainsi qu'un cliché a haute résolution d'une cavité (b). Figure issue de

la référence .

(a). Grace au cliché de la figure (b), chaque plan supracristallin constituant
une cavité a pu étre indexé. Les surfaces internes qui forment les cotés de la cavité
sont inclinées par rapport au plan du film et sont constituées de 3 plans {111} et de 3
plans {100}. Le plan du fond de la cavité est le méme que celui de la surface des films
supracristallins, {111}. On peut aussi noter que les parois {100} présentent une plus

petite aire que celles qui sont compactes.

(a)

FI1GURE 4.7 — Cristaux négatifs dans un échantillon de quartz provenant de Toscane du
Sud, Italie (a). Cristaux négatifs dans une olivine provenant de Tenerife, Espagne, la
fleche représente la direction [100] (b), ainsi qu’un cliché haute résolution correspondant

(c). Figure issue de la référence [163].
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Finalement, ces cavités peuvent étre représentées par I'image négative d’un octaedre
tronqué imparfait. Ce type de cristaux négatifs est surtout connus en minéralogie. Lors
de la formation de minéraux, des fluides peuvent créer des inclusions facettées dont les
parois sont les plans les plus stables du matériau en question, comme le montre la figure
[163]. Dans le cas présent, ce sont donc des supracristaux négatifs qui sont créés.
La présence de ces supracristaux négatifs n’a été observée que sur les films interfaciaux

et non sur les poudres polyédriques.

4.4 Déformations du réseau de nanocristaux

A un agrandissement spécifique, il est possible de créer des figures de moiré en
MEB a haute résolution sur la surface des films supracristallins. Le moirage résulte
d’interférences dues a une décorrélation entre deux réseaux. Il existe deux fagons de
créer ces dernieres :

— La premiere consiste a superposer deux réseaux avec la méme orientation mais

ayant un pas légerement différent, comme présenté dans la figure (a). Dans
ce cas, la période entre deux franges de moiré (P) s’exprime de la maniére

suivante : )

P= gp +p (4.1)
avec p le plus petit pas des deux réseaux et dp la différence de pas. On peut
noter qu’une petite variation de pas engendre un fort déplacement des franges
de moiré.

— La deuxiéme condition, représentée dans la figure (b), concerne la superpo-

sition de réseau de méme pas mais avec une légere désorientation entre eux. La

(a) (b) a

P

P

FIGURE 4.8 — Superposition de deux réseaux de lignes d’espacement différents (a) ainsi
que deux autres identiques désorientés d’'un angle « (b).
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FI1GURE 4.9 — Cliché de MEB a haute résolution d’un film supracristallin d'un facteur
de grandissement de x20 000 et d’une dimension de 640 x 480 pixels. Figure issue de

la référence .

période des moirés peut alors s’écrire :
p
P~ = 4.2
’ (12

De la méme fagon que dans la premiere condition, la période des moirés est tres
influencée par une faible désorientation angulaire. Ceci permet de déceler une
faible déformation des réseaux.

Ici, les deux réseaux créant les interférences sont celui des nanocristaux ainsi que
celui constitué des pas de balayage du faisceau électronique. Afin d’obtenir ces figures,
il est nécessaire dans un premier temps de résoudre la position des nanocristaux a fort
grandissement, et ensuite de revenir a un agrandissement plus faible comme présenté
dans la figure [£.9] afin que les distances entre les points de balayage soient proches de
celles des nanocristaux. De telles figures de moiré ont déja été observées dans le cas de
réseaux de nanocristaux et ont été notamment utilisées pour déterminer la longueur
de cohérence de monocouche de nanocristaux ordonnés . Dans le cas présent,
les figures de moiré ont été utilisées afin de visualiser la répartition des contraintes ou
des déformations du réseau de nanocristaux. En effet, le pas de balayage du faisceau

électronique étant constant, la seule déformation pouvant engendrer un changement
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F1GURE 4.10 — Cliché de MEB a haute résolution d'une cavité présentant une défor-
mation trés importante ainsi que les transformées de Fourier correspondant aux zones
expansées (1) et compressées (2). Figure issue de la référence [162].

d’espacement entre les franges de moiré provient donc du réseau de nanocristaux d’or.
On a donc considéré un seul grain de film supracristallin (une seule orientation) pour
générer les moirés et éliminer la condition de la figure (b). De cette maniére, seule
une modification de pas du réseau de nanocristaux peut changer I’espacement entre
les franges. Les moirés visibles sur la surface plane du film sont espacés régulierement
et avec une grande période entre les franges. Cependant, dans le zones plus proches
des cavités, les franges se resserrent ce qui démontre une variation des distances inter-
nanocristaux. Ces observations indiquent donc que le champ de contrainte se concentre

autour des cavités.

Afin de déterminer I'origine de ces distorsions de réseaux, différents clichés de MEB
a haute résolution des cavités ont été réalisés. Sur certains clichés, comme celui présenté
figure[1.10] on peut observer que le réseau de nanocristaux ne présente pas le méme type
de symétrie autour de la cavité. Cette déformation n’est pas isotrope mais distribuée sur
trois zones autour de la cavité avec cette derniere comme centre de symétrie. De plus,
les zones déformées sont alternées avec trois autres zones compactes. L’expansion des
réseaux de nanocristaux induit une symétrie d’ordre deux de ces derniers, en cohérence
avec la présence de plans {110}.. paralleles au plan du substrat confirmée par SAXS
(Figure [4.2).

Dans les matériaux de structure cubique, la transition du systeme cfc vers ce, ou
inversement, est souvent induite par la transformation de Bain. Cette transformation
a été proposée pour expliquer la formation de martensite dans les aciers . Depuis,

elle est beaucoup utilisée comme modele de transition de phase dans les systémes
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FIGURE 4.11 — Description de la déformation de Bain (a) avec en jaune la structure
cfc et en rouge la structure cc ainsi que la représentation des plans paralleles dans les
deux structures qui sont {111}.¢. et {110}, pour respectivement (b) et (c).

cubiques de la matiére dure ou molle [167H169]. Cette déformation, représentée figure
4.11], est induite par une contrainte directionnelle sur les mailles du réseau. En effet,
celle-ci est caractérisée par une contraction des mailles cfc selon leur axe [100] ainsi
qu’une expansion bi-axiale des axes [110] (Figure (a)). Cette modification de maille
passe donc par une structure intermédiaire tétragonale centrée (tc) avant d’aboutir a
la structure cc. Cette déformation est caractérisée par le parallélisme entre les plans
compacts des deux structures. Ainsi, le plan {111}, (Figure[d.11] (b)) deviendra, aprés
application des contraintes, le plan {110}.. (Figure[d.11] (c)). Cela est cohérent avec les
informations obtenues en SAXS (Figure (a)) ainsi qu’en MEB a haute résolution
(Figure ou les plans {111}.f. et {110}.. sont paralleles.

A ce point de I’étude, il reste & déterminer Porigine de ces contraintes directionnelles

permettant ainsi la déformation du réseau de nanocristaux d’or.

4.5 Discussion sur l’implication des molécules de
thiols

Dans la section précédente, il a été définit que la plupart des cavités induisent des
distorsions dans le réseau de nanocristaux d’or. Afin de déterminer 'origine de la for-
mation de ces cavités, le role des molécules de dodécanethiol a été étudié. En effet, ce
ligand est utilisé en exces lors de la préparation de la solution colloidale initiale et ce,
méme apres lavage des nanocristaux [170]. De plus, il a été démontré par simulation
de dynamique brownienne que I'un des mécanismes permettant 1’auto-assemblage de
nanocristaux d’or a l'interface toluene/air est rendue possible par la présence de cet
exces de molécules de dodécanethiol sur cette interface [136]. Dés lors, il est donc rai-
sonnable de penser que la présence des cavités est corrélée avec celle du dodécanethiol
a l'interface toluene/air.

Afin de le démontrer, la concentration en thiol a été augmentée pour atteindre 0,2
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(b)

FIGURE 4.12 — Surface d’un film supracristallin synthétisé en présence d’'un exces de
dodécanethiol (a). Cliché MEB & haute résolution d’inclusions de surface de ce film
ainsi que la transformée de Fourier rapide d’une zone d’arrangement compact de na-
nocristaux.

mol.L~! dans la solution de nanocristaux d’or; le méme protocole de formation des
supracristaux a ensuite été reproduit. Les films supracristallins résultant de cette ex-
périence sont présentés figure Il n’est plus possible de retrouver des zones planes
sans cavités comme précédemment (Figure (a)), ce qui indique un nombre de ca-
vités beaucoup plus important en présence d'un exces de thiol (Figure (a)). Les
clichés de MEB a haute résolution ainsi que leurs transformées de Fourier respectives
démontrent que les nanocristaux d’or sont toujours ordonnés (Figure (b)). La
forme des cavités n’est plus aussi facettée qu’auparavant. Néanmoins, on peut noter
que des distorsions sont toujours présentes dans le réseau de nanocristaux. Le cliché
de SAXS de la figure [£.13] confirme l'ordre des nanocristaux a trois dimensions, mais
aussi le mélange cfc et cc comme le confirme la présence de réflexions additionnelles

par rapport a celles de la structure cfe.

En augmentant la longueur de la chaine alkyl des molécules de thiol, il est pos-
sible d’augmenter leur cohésion afin d’induire leur cristallisation et de pouvoir observer
leurs agrégats en microscopie électronique. Une expérience similaire a celles décrites
précédemment a donc été réalisée en remplagant les molécules de dodécanethiol par de
I’hexadécanethiol afin de tirer parti de leur chaines alkyl plus longues et leur tempéra-
ture de fusion plus élevée. Un cliché de MEB des films obtenus est présenté en figure
4.14] (a). Ces derniers sont similaires & ceux obtenus dans le cas du dodécanethiol en
fort exces. Ils présentent également un nombre important de cavités mais contraire-
ment au cas précédent, les nanocristaux ne s’ordonnent pas a longue distance (Figure
4.14] (b)). D’autre part, la présence de matiere organique dans chaque cavité du film

(Figure (b)) a été observée de maniére systématique. Ainsi les molécules de thiols
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Chapitre 4. Supracristauz négatifs et transition cfc/cc

FI1GURE 4.13 — Cliché de SAXS en intensité logarithmique d’un film de nanocristaux
d’or auto-organisés en présence d’un exces de dodécanethiol.

sont bien a l'origine de la formation des inclusions. Cette étude permet donc de conclure
que la présence de cavités est due a la présence de molécules de dodécanethiol libres a
I'interface toluene/air pendant la formation des supracristaux.

La figure [£.15] présente le mécanisme proposé pour la formation de ces supracristaux
négatifs ainsi que la transition cfc vers cc qu’ils induisent dans le réseau de nanocristaux
d’or. Celui-ci comprend deux étapes principales :

— La premiére repose sur la formation d’une couche de Gibbs de molécules de
thiol & I'interface toluéne/air (Figure[4.15] (a)). Il a été démontré par simulations
de dynamique brownienne que cette couche de Gibbs permet 1’adsorption des
nanocristaux sur U'interface liquide/air [136]. Grace & leur faible distribution de

tailles, les nanocristaux d’or créent une structure ordonnée méme en solution.

(b)

FIGURE 4.14 — Surface d’'un film supracristallin synthétisé en présence d'un exces
d’hexadécanethiol (a). Cliché MEB a haute résolution d’une inclusion de surface de
ce film ainsi que la transformée de Fourier d’une zone de nanocristaux auto-assemblés.
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FIGURE 4.15 — Mécanisme proposé pour la transition de cfc en cc dans les films su-
pracristallins interfaciaux. Schéma de la formation des inclusions de surface (a-b) et
ensuite la transformation de Bain dans le réseau de nanocristaux a l’aide de la diffusion
du dodécanethiol (c-d). Figure issue de la référence .
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FIGURE 4.16 — Superposition en bleu des zones de diffusion de dodécanethiol sur le

cliché de la figure
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Chapitre 4. Supracristauz négatifs et transition cfc/cc

Lors de la formation de ces supracristaux, des molécules de thiol se trouvent
piégées sous forme d’agrégats entre l'interface et le supracristal (Figure m
(b)).

— Ces inclusions organiques forment ainsi les supracristaux négatifs avec pour
forme un octaedre tronqué présentant des facettes internes de type {111} et
{100}. La bonne affinité entre les molécules de dodécanethiol libres et celles
fixées sur les nanocristaux d’or permet la diffusion de celles-ci a 'intérieur du
réseau de nanocristaux. Cependant, ’écart entre les nanocristaux plus petit dans
un plan {111} que dans un plan {100} privilégie une diffusion au travers de ce
dernier (Figure [£.17] (¢)). De cette maniére, la diffusion du dodécanethiol est
anisotrope et est dirigée par la compacité des facettes intérieures des supracris-
taux inverses. Ceci explique pourquoi I'expansion du réseau s’effectue autour
des inclusions avec un axe ternaire en son centre. Ainsi, les zones du réseau de
nanocristaux d’or expansé représentent les zones ou la transformation de Bain
a eu lieu et donc de structure cc (Figure .15 (d)).

4.6 Conclusion

Dans ce Chapitre, les supracristaux formés pendant la ségrégation cristalline et
composés de nanocristaux d’or monocristallins ont été étudiés. La présence d’une mo-
nocouche de Gibbs de molécules de thiols a l'interface toluéne/air permet le piégeage
et 'auto-assemblage des nanocristaux d’or sur cette interface. Cependant, il a été mon-
tré que ces molécules de dodécanethiol libres se retrouvent piégées dans le réseau de
nanocristaux et induisent des cavités en surfaces de ces films supracristallins. Celles-ci
présentent des facettes internes constituées de plans de nanocristaux ordonnés. Ce sont
des supracristaux négatifs avec comme image inverse 1’octaedre tronqué. Ces films su-
pracristallins ont la particularité d’étre constitués d’'un mélange de structures cubiques
(cfc et cc), alors que la poudre supracristalline formée simultanément en solution ne
présente qu’une seule structure de type cfe. Il a aussi été démontré dans ce Chapitre que
la présence de la structure cc est induite par la diffusion des thiols libres des inclusions
dans certaines directions du réseau de nanocristaux. Cette diffusion est privilégiée au
travers des facettes internes de type {100}. Par conséquent, le supracristal subit une
expansion anisotrope autour des inclusions organiques. Cette expansion induit une dé-
formation de Bain qui fait transiter la structure cfc vers cc du supracristal. Dans la
littérature, la transition des mésostructures de type cfc vers cc s’argumente souvent
par une augmentation du rapport (x) de la longueur de chaine albkyl des agents sta-
bilisant sur le diametre des nanocristaux d’or. Au travers de ce travail, il a été montré
qu’il est possible d’obtenir, avec les mémes nanocristaux (mémes tailles, distributions,

nanocristallinités), des structures mésoscopiques différentes. De plus, il a été mis en
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4.6. Conclusion

évidence qu’une mésostructure cc de nanocristaux peut étre stabilisée par déformation

de son réseau.
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Mélange colloidale binaire

Une fois sélectionnés en nanocristallinité, les nanocristaux d’or de
5 nm sont mélangés a une solution colloidale de nanocristaux de
cobalt. Ces derniers sont synthétisés par décomposition thermique
d’un précurseur organométallique en milieu coordinant. Les méso-
structures déposées par évaporation de solution colloidale binaire
sont étudiées selon la nanocristallinité des nanocristaux d’or utili-
sés. Les supracristaux composés de monocristaux d’or présentent
des surfaces de hauts indices de Miller. Un modele d’hétéroépitaxie
est proposé pour expliquer la stabilisation de ces surfaces. Ce mo-
dele s’appuie sur des expériences ex-situ réalisées en laboratoire.
Afin, d’obtenir des informations in-situ, 1’évaporation de ces solu-
tions colloidales a ensuite été suivie par SAXS et WAXS sur la ligne
de lumiere D1 du synchrotron CHESS de I'université de Cornell.
Cette étude a été réalisée en collaboration avec les Drs. Smilgies et

Li du Wilson Synchrotron Laboratory.




Chapitre 5. Mélange colloidale binaire

5.1 Les nanocristaux de cobalt

5.1.1 Synthese par dégradation thermique

Lors de ce travail, les deux types de nanocristaux d’or sont mélangés indépendam-
ment selon leur cristallinité avec des nanocristaux de cobalt. Ceci dans le but d’obtenir
des arrangements mésoscopiques entre les deux types de matériaux et ainsi d’étudier
I’effet de la nanocristallinité d’or sur ces mésostructures.

Dans l'objectif d’obtenir des assemblages ordonnés, les nanocristaux de cobalt se
doivent d’avoir une distribution de taille aussi fine que celle des nanocristaux d’or,
afin de pouvoir les assembler en structure ordonnée. Pour cela, la synthese par dé-
gradation thermique d'un précurseur organométallique de cobalt, décrite par Puntes
et. al. en 2001 [171], a été utilisée pour préparer les nanocristaux de cobalt. Le prin-
cipe de cette synthese (en anglais "hot injection method") repose sur l'injection d’un
précurseur de cobalt, ici 'octacarbonyl de dicobalt, dans un milieu coordinant chaud
(180°C). Les agents passivants sont ici I'oxyde de trioctylphosphine et ’acide oléique.
Cette procédure permet une phase de nucléation tres rapide et décorrélée de celle de la
croissance des nanocristaux comme pour la synthése de nanocristaux d’or bruts décrite
dans le Chapitre [2] Cependant, une sélection en taille est nécessaire pour affiner la
distribution de taille des nanocristaux de cobalt. Comme le montre la figure [5.1] cette
méthode permet d’obtenir des nanocristaux de cobalt avec une distribution en taille

inférieure a 10%

Protocole de synthése des nanocristaux de cobalt :

Dans un ballon, 0,1 g d’oxyde de trioctylphosphine (TOPO) ainsi que 200
uL d’acide oléique sont mélangés a 15 mL de 1,2-dichlorobenzene (DCB).
Le mélange est chauffé a reflux a 180°C sous atmosphere d’azote pendant
2 heures. Ensuite une solution de précurseur de cobalt est préparée en
boite a gants. 0,54 g d’octacarbonyle de dicobalt (Coy(CO)s) sont dissous
dans 3 mL de DCB a 50°C pendant 5 minutes. La solution de précurseur
métallique est ensuite injectée rapidement dans le ballon a 180°C. Lors
de l'injection un fort dégagement gazeux est observé, la couleur de la
solution passe du brun foncé au noir. Apres 2 heures de réaction a 180°C,
la solution de nanocristaux est ensuite précipitée avec de 1’éthanol en
rapport volumique de 1/1. Les nanocristaux lavés sont ensuite redispersés
dans le toluéne et enfin sélectionnés en taille a ’aide de précipitations

successives dans ’éthanol.
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F1GURE 5.1 — Cliché de nanocristaux de cobalt obtenus par dégradation thermique
d’octacarbonyle de dicobalt (a). Distribution de diametre des nanocristaux de cobalt
issus de ce type de synthese (b).

5.1.2 La phase epsilon

Les nanocristaux de cobalt ainsi synthétisés cristallisent avec la structure € qui est
instable pour le méme matériau a 1’état massif. Celle-ci est iso-structurale a la phase
du manganése [ et a été reportée pour la premiere fois par Dinega et. al. [172]. La
maille cubique, de parametre a, = 6, 097A, de cette structure est représentée en figure
(a). Elle contient 20 atomes de cobalt dont 12 de coordination 3 et 8 de coordina-

tion 2 et est donc non-compacte. La faible symétrie de la phase € se retrouve dans le

(a) (b) }/{éﬁiii
{610}
{611}

{511}
{520}
{510}

{321}
(311)
{310}
{221}
{211}
{210}

(Nl

o )
7 —— {420}
—— {421}

FIGURE 5.2 — Maille de la structure € du cobalt (a). Cliché de diffraction électronique
des nanocristaux de cobalt ainsi que son indexation avec une phase € (b). Cliché de
TEM a haute résolution d’un nanocristal de cobalt (c).
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nombre important d’anneaux de diffraction présents sur le cliché de la figure (b).
La non-compacité de cette structure permet d’obtenir des nanocristaux essentiellement
monocristallins comme le montre la cliché de TEM de la figure (¢). La présence
de cette phase cristalline est rendue possible grace a la stabilisation des nanocristaux
par I'oxyde de trioctylphosphine. En effet, les auteurs ont mis en évidence I'importance
de ce ligand puisqu’en le remplacant par de 'acide oléique, la phase ¢ disparait pour

laisser place a la structure cfc du cobalt.

5.2 Le mélange colloidale a distribution binaire

La faible dispersion de taille des nanocristaux de cobalt permet de les mélanger aux
nanocristaux d’or afin de former des mésostructures ordonnées. Dans un premier temps,
les deux solutions colloidales d’or et de cobalt ont été mélangées avec un rapport de 2/1
pour respectivement les nanocristaux d’or et de cobalt. Comme précisé précédemment,

les nanocristaux d’or de 5 nm utilisés sont soit poly- soit monocristallins afin d’étudier

F1GURE 5.3 — Image MEB d’un mélange de nanocristaux de cobalt avec des polycristaux
d’or (a) ainsi que la cartographie chimique élémentaire correspondante (b) avec le cobalt
en rouge et l'or en vert. Image MEB d'un mélange de nanocristaux de cobalt avec des
monocristaux d’or (c¢) ainsi que la cartographie chimique élémentaire correspondante

(d).
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Protocole de croissance de supracristaux par évaporation de solutions col-
loidales binaires :

Les mélanges binaires sont constitués d’une suspension de nano-
cristaux de cobalt dispersés dans le toluene ainsi qu’une solution
de nanocristaux d’or dispersés dans 1’hexane. Chaque solution est
amenée a une concentration de 6,7.10'" nanocristaux.L~!. Celles-
ci sont ensuite mélangées avec un rapport volumique de 2/1 pour
respectivement les nanocristaux d’or et de cobalt. Un carreau de si-
licium est immergé dans 200 pL de cette solution colloidale binaire.
Afin de ralentir I’évaporation des solvants, le contenant de la solu-
tion est recouvert par un bécher retourné. L’évaporation s’effectue
sous atmosphere inerte en boite a gants afin d’éviter I'oxydation

des nanocristaux de cobalt et dure environ 5 heures.

I’effet de la nanocristallinité sur ces assemblages binaires.

La figure montre les dépots obtenus apres évaporation de la solution colloidale
binaire. D’apres les cartographies chimiques, les supracristaux sont ségrégés en compo-
sition, quelle que soit la nanocristallinité des nanocristaux d’or utilisés. Aucunes zones
ne révelent la présence d'un mélange entre les deux différents nanocristaux (Figure
(b) et (d)). Cependant, une différence notable porte sur la morphologie des mésostruc-
tures, notamment celles constituées de nanocristaux d’or.

En effet, dans le cas des nanocristaux polycristallins, les deux types de matériaux
forment des films qui s’'interpénetrent (Figure (a)). La figure montre que les

films d’or et de cobalt présentent des surfaces constituées de plans compacts de na-

(b)

F1GURE 5.4 — Cliché MEB a haute résolution d’'un mélange de polycristaux d’or et de
nanocristaux de cobalt (a) ainsi qu’un fort agrandissement entre les deux films obtenus

(b).
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F1GURE 5.5 — Différentes formes de supracristaux d’or pris dans un film de nanocristaux
de cobalt.

FI1GURE 5.6 — Cliché a haute résolution d’organisation de nanocristaux de cobalt seuls.
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nocristaux ordonnés avec des défauts. A fort grandissement (Figure , la zone de
jonction entre les deux films présente une partie amorphe constituée d’un mélange entre
les deux types de nanocristaux.

Dans le cas des monocristaux d’or, ceux-ci forment des supracristaux polyédriques pié-
gés dans un film de nanocristaux de cobalt (Figure 5.3 (d)). Comme le montre la figure
[5.5] le bord des supracristaux d’or est nettement mieux défini que dans le cas des po-
lycristaux. Les supracristaux d’or adoptent différentes figures géométriques comme le
losange, triangle, carré et d’autre formes non-définies. Le film de cobalt entourant les
polyedres d’or, présenté en figure [5.6] est constitué de nanocristaux de cobalt ordonnés

avec des plans compacts en surface.

5.3 Les plans mésoscopiques a hauts indices de
Miller

Un exemple de clichés de MEB a haute résolution d'une surface d’'un supracristal
polyédrique constitué de monocristaux d’or est représenté en figure 5.7} Ces surfaces
présentent, comme dans le cas des nanocristaux polycristallins, un assemblage ordonné
des nanocristaux monocristallins mais avec des périodicités plus complexe. En effet,
ces surfaces sont constituées de marches périodiques se répétant sur plusieurs dizaines
de micrometres et d’épaisseur d’'une couche de nanocristaux d’or. Ces surfaces sont
vicinales aux différents plans les plus stables du réseau cubique ({111}, {100} et {110}).
Cependant une occurrence majoritaire est observée pour les plans {111} comme celle
représentée en figure Instables a I'état massif, ces surfaces sont habituellement
produites en coupant un monocristal selon une direction légerement inclinée par rapport

a un plan compact. Cet angle de coupe («) est défini de la maniere suivante :

) h
sing = (5.1)

avec h la hauteur de la marche et A la largeur des terrasses. Certaines surfaces pré-
sentent des marches paralleles a un plan de nanocristaux alors que d’autres ne le sont
pas. Cette différence sera utilisée dans les sections suivantes afin d’indexer ces surfaces,

plans supracristallins.

5.3.1 Plans achiraux

Les surfaces vicinales correspondent a des plans cristallins d’indices de Miller h,
k, 1 élevés par rapport aux plans les plus compacts de la structure étudiée [173]. Le
cas le plus simple est représenté figure [5.8] : la surface est constituée d’une succession

de terrasses (associées a des plans d’indices hikily) séparées par des marches simples
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F1GURE 5.7 — Cliché de MEB a haute résolution d’une surface d’un supracristal d’or
polyédrique.




5.3. Les plans mésoscopiques a hauts indices de Miller

(a) (b)

Marche {h,k,l,}

Terrasse {h,k,|,} avec
une largeur n,

)

FIGURE 5.8 — Schématisation de plans achiraux a hauts indices de Miller (a) ainsi que
leur description géométrique (b).

(associées a des plans d’indices hoksly). Afin de permettre une exploitation directe des

clichés de MEB, les plans hikil; et hokoly sont respectivement définis par les mailles
12 . —- = —-
élémentaires (i ,j )et (Jj ,k

%
a partir de la maille du réseau choisie :7, b, Kl (le volume de la maille élémentaire

— - = =
est évidemment similaire pour les deux choix v,,41. = a - ( b A 7) = q - ( 7 Nk ))

), les indices de Miller des plans étant quant a eux définis

Les vecteurs surfaces associés respectivement a la terrasse et a la marche sont

= —- Umaill
S =n5 avec 3= i A Jj et 5 = € (5.2)
Ah ety
et
v - 7 Umaill
Sy =nyss  avec 53 = JANk et sy =T (5.3)
hykals

Le vecteur surface associé au plan vicinal (surface ombrée de gris Figure 5.8) est

N . — ﬁ
construit a partir des vecteurs j et R, :

- =
? = ] N Ry = TL18_1> + 77/23—2> (54)
avec
— —
ﬁvic = N9 k — T ] (55)

Les vecteurs surfaces peuvent s’écrirent a partir des trois vecteurs unitaires du

%
réseau réciproque 7*, b*, * et des indices de Miller :

Fio= (o @ + ko0 + 127" ) vmaie o6 S = (KT + k" +12") -vate (5.6)

On en déduit la relation d’addition :

(hk‘l) = nl(hlk'lll) + ng(hgk’glz) (57)
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FIGURE 5.9 — Plans mésoscopiques achiraux {331} (a), {430} (b) et {221} (c) constitués
de nanocristaux d’or ainsi que leurs transformées de Fourier et surface modélisées
correspondantes.

Les coefficients ny et ny, sont directement obtenus a partir des clichés MEB haute
résolution représentés figure [5.9| par comptage des mailles sur les marches et terrasses.

La distance de répétition entre terrasses A est donnée par |ﬁm-c| .

La décomposition vectorielle des indices de Miller d'une surface vicinale achirale
a permis d’indexer les différents plans observés. Grace aux clichés de MEB a haute
résolution, les indices hikily et hoksly ainsi que la largeur des terrasses n, ont pu
étre estimés pour ensuite déterminer les indices de la surface vicinale. L’indexation
est ensuite vérifiée en comparant le cliché de microscopie avec la surface d’un volume
modélisé de structure cfc et coupé selon les indices de Miller obtenus. La figure [5.9
présente trois plans achiraux indexés avec cette méthode. Le nombre important de

taches sur les transformées de Fourier révele la complexité de l'ordre sur ces surfaces

| (hkl) | nl(hlklll) +n2(h2k2l2) | AMEB (nm) | Adiff (nm) | « (O) |
(211) 3(111) + (117) 21 221 15,8
(331) 2(111) + (117) 13 16 22
(430) 3(110) + (100) 23 26 8,1

TABLE 5.1 — Décomposition vectorielle des indices de Miller des surfaces vicinales
achirales avec Aypp et Agirp représentant les périodes des marches déterminées en
microscopie et diffraction de rayons X, respectivement, ainsi que « l’angle entre la
surface et le plans le plus compact le plus proche.
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ainsi que leur faible symétrie. En effet, celle-ci rend compte de 'ordre des nanocristaux
mais aussi des périodicités dues aux marches et terrasses des plans a hauts indices de

Miller. La décomposition des indices de Miller de ces plans est résumée dans le tableau

b1l

5.3.2 Plans chiraux

(a) (b)

Tel:;asse {hikl}

Marche {h;k,l5}
Marche {h,k,l,}

Marche { h; k;1;}

Marche { hy k, 1}
Terrasse {h k |}

FIGURE 5.10 — Schématisation de plans chiraux a hauts indices de Miller (a) ainsi que
leur description géométrique (b)

Une autre catégorie de surface a pu étre révélée par microscopie électronique (Fi-
gure et . La surface des terrasses est toujours associée a un plan cristallin
d’indices hikil;, mais les marches sont crantées et présentent deux types de facettes
associées respectivement a des plans cristallins d’indices hoksls et hgksls. La marche 2

%
k (Figure , la marche 3 par les vec-

teurs my ¢ et mg k et la terrasse 1 par les vecteurs ny ¢ et my 7 . La surface vicinale

/ . /7 ﬁ
est caractérisée par les vecteurs msy j et msg

s’appuie sur les vecteurs

z@ = mg? — ’fle?> (58)
et
%
1@: (711 —ml)?+m27 —mgk (59)
et a pour vecteur surface
? = 1@ N zﬁ = nlmg?l + mgmg?g + mlmg?g (510)

On en déduit le théoréeme d’additivité :

(hk’l) = nlmQ(hlklll) + mgmg(hgkglg) + mlmg(hgkglg) (511)

Comme pour les surfaces achirales, les clichés de microscopies ont été utilisés pour
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F1GURE 5.11 — Cliché de MEB a haute résolution d’une surface chirale ainsi que sa
transformée de Fourrier.




5.3. Les plans mésoscopiques a hauts indices de Miller

F1GURE 5.12 — Cliché de MEB a haute résolution d’une surface chirale ainsi que sa
transformée de Fourrier.




Chapitre 5. Mélange colloidale binaire

FIGURE 5.13 — Plans mésoscopiques chiraux {312} (a), {35 9 1} (b) et {13 11 5}
(c) constitués de nanocristaux d’or ainsi que leurs transformées de Fourrier et surface
modélisées correspondantes.

définir les différents facteurs scalaires de 1’équation [5.11] correspondant aux surfaces
représentées en figure Ceux-ci sont listés dans le tableau [5.2] Les transformées
de Fourier de la figure [5.13] ne présentent pas de plans de symétrie comme celles de

la figure mais un centre de symétrie. Ceci est caractéristique de la chiralité de ces

surfaces.
nlmg(hlklll) + mgmg(hgk’glg) + ) °
(hkl) s (haksls) Appp (nm) | Agigp (nm) | o (%)
(3591) 26(100) 4 8(110) + (111) 19 20,8 14,5
(312) 3(111) + 2(100) + (111) 18 15,9 22.2
(13 11 5) 8(111) +4(111) + (111) 20 18,1 19,4

TABLE 5.2 — Décomposition vectorielle des indices de Miller des surfaces vicinales
chirales avec Aypp et Agips représentant les périodes des marches déterminées en
microscopie et diffraction de rayons X, respectivement, ainsi que « l’angle entre la
surface et le plans le compact le plus proche.
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5.4 Meécanisme de croissance : expériences ex-situ

Dans le cas de matériaux massifs, les plans a hauts indices de Miller ne sont pas
stables de par leur tres grande énergie de surface. Des propriétés similaires peuvent
également étre anticipées dans le cas des surfaces de supracristaux, ot beaucoup de
nanocristaux de faible coordinations sont présents. A ce point de 1’étude, des investi-
gations ont été faites dans le but d’identifier les parametres permettant de stabiliser

ces surfaces.

5.4.1 Nanocristaux de cobalt et acide oléique

Il a été démontré precédémment qu’en I'absence de nanocristaux de cobalt, les films
de nanocristaux d’or ne présentent pas de surfaces vicinales mais seulement des plans
compacts . Le role de la présence des nanocristaux de cobalt lors de la formation
de ces surfaces a donc été étudié. Ces nanocristaux sont protégés avec de I'acide oléique.
Afin de comprendre I'influence de ce composé organique, une solution de nanocristaux
d’or monocristallins a été déposée en présence d'un faible exces d’acide oléique. Des
clichés de microscopie de ces films sont représentés en figure Les différences de
contraste visible sur la figure [5.14] (a) correspondent & des variations d’épaisseur de
films. Ceux-ci ont une tres faible rugosité a 1'échelle des nanocristaux (Figure m
(b)). En effet, les surfaces sont constituées uniquement de plans compacts comme le
montre la transformée de Fourier de la figure Ce résultat montre que, seuls, les
ligands des nanocristaux de cobalt n’ont pas d’influence "chimique" sur 'organisation
des nanocristaux d’or en plans a aux indices de Miller. Cependant, une potentielle

influence stérique ne peut étre écartée.

(@), (b)

FIGURE 5.14 — Clichés a faible (a) et fort (b) agrandissement de film de nanocris-
taux d’or monocristallins formés en présence d'un exces d’acide oléique ainsi que la
transformée de Fourier du réseau de nanocristaux d’or.
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5.4.2 La taille des nanocristaux de cobalt

(a) (b) g

FIGURE 5.15 — Clichés a faible (a) et fort (b) agrandissement d’un mélange binaire de
nanocristaux d’or de 4 nm et de cobalt de 8 nm.

L’auto-assemblage d’un mélange binaire de nanocristaux peut amener a une struc-
ture cristalline conjointe aux deux types de nanocristaux . Des rapports adéquats
de taille et de quantités de nanocristaux sont essentiels a la formation de ce type de
structure. Ici, le rapport de quantité utilisé entre les nanocristaux d’or et de cobalt
(2/1) peut suggérer la formation de structure cristallographique binaire de stoechio-
métrie ABs. Cependant, le rapport de taille ne convient pas pour cette stabilisation
(v = 0,62). Par opposition, un dépét a été effectué avec un rapport connu (7 = 0,5)
en diminuant la taille des nanocristaux d’or a 4 nm et en gardant le méme rapport
de concentration en nanocristaux. De cette fagcon, un assemblage binaire est obtenu,
comme le montre la figure Les nanocristaux de cobalt (plus foncé) présentent un
plan de symétrie 4 avec les nanocristaux d’or (plus clair) dans les interstices (Figure
5.15| (b)). Ceci suggere la formation d'un assemblage isostructurale a la structure de
type NaCl. Le rapport v = 0,62 explique donc pourquoi les assemblages de nanocris-

taux d’or et de cobalt sont ségrégés.

5.4.3 La composition du mélange binaire

Il a été démontré que la présence des nanocristaux de cobalt est essentielle dans la
stabilisation de ces surfaces. Les premieres surfaces ont été observées pour un rapport
de quantité de nanocristaux d’or et de cobalt de 2/1. Afin d’établir la valeur optimale
de ce rapport de quantité pour la stabilisation de ces plans, des dépots avec différents
rapports de quantité de nanocristaux ont été réalisés. La figure [5.16| présente des clichés
de microscopie de dépots élaborés avec différentes compositions de solution colloidale
binaire, avec des rapports de 1/2, 1/1 et 5/1 de nanocristaux d’or sur cobalt. Seul le
rapport de 1/1 permet de stabiliser des surfaces vicinales mais avec une longueur de

cohérence plus courte que pour le rapport 2/1. Le rapport 1/2 présente essentiellement
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FiGURE 5.16 — Clichés de MEB a faible et fort agrandissement ainsi que les carto-
graphies chimiques correspondantes (or en vert et cobalt en rouge) pour des films de
nanocristaux produits par I’évaporation de solution binaire de différents rapports de
quantité de nanocristaux d’or/cobalt : 1/2 (a), 1/1 (b), 5/1 (c).

des films de cobalt avec seulement quelques petits agrégats d’or. Alors que dans le cas
du rapport 5/1, les supracristaux d’or polyédriques sont entourés par quelques nano-
cristaux de cobalt a leurs base. Les deux derniéres conditions expérimentales conduisent

a des mésostructures avec des plans compacts sur leurs surfaces.

5.4.4 L’hétéroépitaxie "molle"

Comme il a été montré précédemment (Figure [5.3| (¢,d)) que les supracristaux d’or
sont entourés de films de nanocristaux de cobalt ordonnés (Figure[5.6)). Afin de savoir si
la croissance des supracristaux d’or s’effectue directement sur le substrat de silicium ou
sur un lit de nanocristaux de cobalt, un échantillon a été clivé afin de sonder 1’épaisseur
du dépdt. La figure (a) présente un cliché d’une vue de I’épaisseur d'un dépéot de
solution binaire. La partie claire caractérise le réseau de nanocristaux d’or. Un film de

nanocristaux de cobalt est clairement visible entre le silicium et le supracristal d’or.
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(b)

ciab ot S Supracristal de cobalt*

5 um 200 nm

FIGURE 5.17 — Clichés de MEB a faible (a) et fort (b) agrandissement d’une vue de
profil d’un supracristal d’or clivé. Les inserts en (b) correspondent aux transformée de
Fourier des réseaux de nanocristaux d’or et de cobalt.
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FIGURE 5.18 — Clichés de SAXS a 2D (a et ¢) et leurs profils équatoriaux correspon-
dants (b et d) de dépots constitués d’'un mélange de nanocristaux de cobalt et d’or
monocristallins (a-b) et polycristallins (c-d).
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(a) (b)

FIGURE 5.19 — Cliché de MEB a haute résolution a faible (a) et fort (b) agrandissement
d’un film fin de nanocristaux d’or sur un film de nanocristaux de cobalt.

Les transformées de Fourier réalisées a fort agrandissement montrent que les deux
matériaux sont constitués de structures ordonnées (Figure (b)).

La croissance des supracristaux d’or sur un lit de nanocristaux de cobalt ordon-
nés peut suggérer une relation d’épitaxie entre ces deux matériaux. En effet, Rupich
et al. ont rapporté récemment une étude sur la croissances de différents réseaux de
nanocristaux en relation d’épitaxie [174]. Afin de confirmer si cette relation d’épitaxie
est possible dans le cas de ce travail, les dépdts ont été analysés en SAXS. La figure
5.18| (a) présente le cliché de SAXS 2D correspondant & I'échantillon de la figure [5.17]
réalisé sur des monocristaux d’or. Ce cliché présente différents anneaux fins compor-
tant une réflexion de Bragg de forte intensité dans la direction équatoriale. Afin de
sonder 'ordre des plans de nanocristaux paralléles au substrat et donc correspondant
aux axes de croissance, le profil équatorial des clichés 2D a été extrait (Figure [5.18|(b)).
Les périodes des plans mésoscopiques sont déduites des positions des pics sur le profil.
Les périodes correspondantes aux deux premiers anneaux diffus sont de 10,0 nm et 6,2
nm. Si elles sont attribuées aux empilements de plans compacts du réseau cfe, comme
observés en figure [5.6] on obtient les parameétre de maille suivants, ac,=17,3 nm et
a4,=10,7 nm pour respectivement les réseaux de cobalt et d’or. Ces valeurs corres-
pondent a des distances entre nanocristaux de 3,8 nm et 2,0 nm pour respectivement le
cobalt et l'or. L’anneau correspondant au réseau de cobalt est notablement plus large
et diffus que celui de 1'or. Ceci montre que les films de nanocristaux de cobalt sont

moins bien ordonnés que les supracristaux d’or.

A,
Le fort désaccord de mailles — = 38%, déterminé par SAXS (Figure |5.18| (a-b)),
Aco
explique I'impossibilité d'une épitaxie entre les deux supracristaux selon deux plans

identiques. La figure montre que la surface des films de nanocristaux de cobalt est
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FIGURE 5.20 — Schéma des deux premieres périodicités latérales au plan compact d’un
réseau de nanocristaux de cobalt (a). Schéma d’un réseau de nanocristaux de cobalt
représentant les périodes utilisées pour la relation d’épitaxie entre les deux types de
nanocristaux (b).

constituée de plans de type {111}. Une épitaxie avec les mémes plans des supracristaux
d’or est donc impossible.

Cependant, certaines zones de ’échantillon, faiblement concentrées en nanocristaux
d’or, présentent un alignement des réseaux de nanocristaux d’or avec celui des nano-
cristaux de cobalt. Un exemple de ces zones est représenté en figure [5.19] Par consé-
quent, la possibilité d’une épitaxie entre les plans compacts du réseau de cobalt et ceux
de l'or & hauts indices de Miller a été étudiée. Pour cela, les périodes (A) des marches
qui constituent les surfaces vicinales ont été déterminées en analysant les transformées
de Fourier des clichés MEB (Ajsep) ainsi qu’en utilisant les mailles obtenues par SAXS
(Agifs). La hauteur de marche des surfaces vicinales est définie par Van Hove et al.

comme :

VR + kP
vt oo (5.12)
q1

ou q; = 1si h, k et [ sont tous impairs et ¢g; = 2 dans le cas contraire. En utilisant la

h:aAu

formule 5.1} il est ensuite possible de déterminer Ag;ss. Les valeurs de Aypp et Agisy
sont résumées dans les tableaux [5.1] et Considérant la résolution spatiale obtenue

par microscopie, les valeurs de A déterminées par cette méthode sont raisonnablement
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en accord avec celles déduites par diffraction.

Afin de vérifier I'hypothese de ’hétéroépitaxie, les valeurs de A ont été comparées
aux deux plus grandes périodes latérales présentes sur la surface des supracristaux de
cobalt . Celles-ci sont représentées en figure m (a) et sont selon les directions [110)]

et [112]. Les deux distances d; et dy leurs correspondants sont définies par :

dy = €0 0830 ~ 10, 6nm (5.13)

V2

et

~ 5, 9nm (5.14)

On peut voir que d; et dy sont les multiples proches des périodes entre les marches
(A) des plans a hauts indices de Miller, ce qui explique les observations présentées
figure . Suite a ces résultats, la relations d’hétéroépitaxie présentée figure m (b)
est proposée. Cette relation épitaxiale peut étre qualifiée de "molle" car les nanocris-
taux possedent une couverture organique permettant ainsi d’adapter les distances entre
nanocristaux.

La méme analyse a été reproduite sur un échantillon constitué, cette fois-ci, d’un
assemblage de polycristaux d’or et de nanocristaux de cobalt. Cette analyse est pré-
sentée en figure (c-d). Comme dans le cas des monocristaux d’or, des réflexions de
forte intensité sont observées le long de la direction équatoriale. Cependant I'anneau
correspondant a l’assemblage de nanocristaux d’or présente moins de désorientation
que sur la figure m (a) et est caractéristique d’un film de nanocristaux orienté que
I’on peut observer figure . L’analyse du profil équatorial de la figure m (d) révele
des parametres de maille pour les supracristaux de cobalt et d’or respectivement de
aco=16,5 nm et a4,=10,9 nm. La distance entre nanocristaux de cobalt de 3,2 nm est
plus petite que dans le cas précédent a I'inverse des distances entre coeurs polycristallins
d’or puisqu’elles sont égales a 2,2 nm.

Le role de la nanocristallinité des nanocristaux d’or ne se ressent que peu sur les
distances entre nanocristaux. La différence de maille des supracristaux de cobalt, en
présence de nanocristaux d’or mono ou polycristallins, n’implique pas une grande varia-
tion des périodes d; et dy. En effet, celles-ci sont respectivement égales a 10,1 nm et 5,8
nm. Cependant, 'effet de la nanocristallinité se répercute sur la forme des supracristaux
d’or. Comme le montre la figure [5.3] les monocristaux d’or forment des supracristaux
polyédriques facilement désorientés par rapport au plans du cobalt alors que les po-
lycristaux forment des films imbriqués dans ceux du cobalt. Ceci peut s’expliquer par
une interaction plus forte entre monocristaux résultant en une nucléation homogene en
solution. En effet, il a été montré que lors d’un dépo6t de nanocristaux d’or non-triés
en nanocristallinité, les monocristaux s’ordonnent en supracristaux polyédriques alors

que les polycristaux forment des films [176].
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5.5 Meécanisme de croissance : expériences in-situ

Afin d’obtenir des informations structurales lors de la formation de ces supracris-
taux, une collaboration avec les Drs. Smilgies et Li du synchrotron CHESS de 'uni-
versité de Cornell a été établie. En effet, ils ont développé une grande expertise sur
la ligne D1 pour le suivi in-situ de dépdts de film mince par diffusion de rayons X en

incidence rasante.

5.5.1 Description de ’expérience sur la ligne D1 du synchro-
tron CHESS

CHESS était a l'origine un collisionneur d’électrons et de positrons appelé CESR
(1979). Il est maintenant utilisé pour la production de rayonnement X et est un syn-
chrotron de 2°¢ génération. Le flux de rayon X arrivant sur la ligne D1 est donc produit
exclusivement par un aimant de courbure placé sur I'anneau de stockage. Le rayonne-
ment X passe ensuite sur un monochromateur a réseau multicouche de type Mo/B,C.
La longueur d’onde utilisée pour les expériences présentées dans cette section vaut
0,1155 nm.

Les dépots étudiés ont une géométrie différente de celle réalisée en laboratoire. Les
deux configurations différentes sont présentées figure Les dépots étudiés dans les
sections précédentes se faisaient par immersion d’un substrat de silicium d’environ 7
mm de coté dans 200 uL de solution colloidale, voir section [5.2} Or, il est difficile
de reproduire ces conditions sur ligne D1 a cause de ’absorption des rayons X par les
parois de verre du récipient ainsi que par le volume de la solution colloidale. La quantité
de solution a donc été diminuée jusqu’a 20 ul. et le liquide a été déposé directement
sur le méme substrat de silicium comme le montre la figure (b). Afin d’obtenir
la méme quantité de matiere déposée qu’en laboratoire, la solution a été concentrée
par un facteur 10. La taille du faisceau arrivant sur 1’échantillon est de 0.5 mm en
horizontal et 0.1 mm en vertical.

Sans controle de I’évaporation, la goutte de solution s’évapore en environ 2 minutes,

ce temps est trés court comparé aux 5 heures en laboratoire. Afin de contrdler I’évapo-

FIGURE 5.21 — Conditions d’évaporation utilisées en laboratoire (a) ainsi que sur la
ligne D1 (b).
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(a)
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FIGURE 5.22 — Cellule d’évaporation contrdlée de solvant (a). Vue générale de la ligne
D1 sur synchrotron CHESS (b).

ration de cette goutte, I’échantillon a été placé dans une chambre close contenant un
réservoir a solvant et des fenétres en Kapton, transparentes aux rayons X (Figure m
(a)). Une fois la chambre saturée en solvant, un flux d’hélium sert & évaporer lentement

la goutte.

Les faisceaux diffractés sont collectés par deux détecteurs Pilatus, tous deux séparés
par un tube a vide afin de limiter la diffusion des photons X par l'air. Le premier
détecteur Pilatus 100K (487 x 195 pixels) est placé juste derriere I’échantillon afin de
collecter la diffusion aux grands angles. Le Pilatus 200K (487 x 407 pixels) est, quant
a lui, situé derriere le tube a vide afin de collecter les spectres de diffusion aux petits
angles. L’'une des caractéristiques forte de ces détecteurs est qu’ils possedent une tres
bonne dynamique ainsi qu'un temps de lecture rapide (< 10 ms). Pendant 'expérience,

les deux appareils sont synchronisés et un cliché est pris toutes les 10 secondes.

Les échantillons étudiés lors de cette expérience sont les mélanges de nanocris-

taux de cobalt et d’or monocristallins ou polycristallins ainsi que les nanocristaux d’or
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F1GURE 5.23 — Cliché SAXS d’'une goutte de solution colloidale contenant un mélange
de nanocristaux de cobalt et d’or monocristallins (a) ou polycristallins (b), des nano-

cristaux d’or monocristallins (c) ou polycristallins (d), ainsi que leurs profils d’intensité
radiale respectifs (e-h).
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seuls soit monocristallins soit polycristallins. Les spectres aux petits angles acquis juste
apres formation de la goutte sont présentés en figure [5.23] La bande noire horizontale
correspond a la zone morte entre les deux parties du détecteur alors que la bande verti-
cale est la projection du puits. Les regroupements radiaux d’intensité pour chacun des
échantillons sont également présentés en figure [5.23] Nous avons choisi une échelle log-
log afin de pouvoir présenter 'intégralité du signal. La faible contribution du solvant
ainsi que le bruit de fond ont également été soustraits des profils. Les clichés montrent
clairement des anneaux diffus pour tous les échantillons, correspondant ainsi a des os-
cillations d’intensité sur les profils. L’absence de pics de corrélation entre nanocristaux
nous confirme que 'auto-assemblage n’a pas débuté en solution lors du dépot initial

de la goutte.

Les courbes de diffusion se rapprochant au plus des courbes expérimentales ont été

simulées en utilisant le facteur de forme d’une sphere définit comme :

4
P(q, R) = ZmR%p

. (5.15)

(3 (sin (¢R) — qR cos (qR)))
(qR)’

avec ¢q le vecteur de diffusion, p le contraste de densité électronique entre la sphere

(toujours égal & 1) et le solvant ainsi que R le rayon de la sphére. Le pouvoir de

diffusion du cobalt étant beaucoup plus faible que celui de l'or, seule la réponse d’une

population correspondante aux nanocristaux d’or a été simulée.

Comme déterminée par microscopie TEM, une distribution de taille gaussienne a

été considérée comme :

G(R) = ! exp (—(R_RO)2> (5.16)

oV 2w 202

avec Ry le rayon moyen de la distribution et o I’écart-type de la distribution gaussienne.

’ Echantillons L Ro L o L RTEM L OTEM ‘
cobalt et monocristaux d’or | 2,92 | 0,22 | 2,8 0,2
cobalt et polycristaux d’or | 2,65 | 0,27 2,7 0,2
monocristaux d’or 2,77 | 0,20 2.8 0,2
polycristaux d’or 2,78 1 0,20 2,7 0,2

TABLE 5.3 — Rayons moyens des nanocristaux d’or et écart-type déterminés par simu-
lation des courbes de diffusion de rayons X a ¢t = 0 s ainsi que le rayon moyen déterminé
par TEM.

Les valeurs utilisées pour la simulation de courbes sont résumées dans le tableau
.3} On peut noter un accord raisonnable entre les rayons des nanocristaux déterminés

par diffusion de rayons X et par microscopie.
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Chapitre 5. Mélange colloidale binaire

5.5.2 Evaporation de mélanges binaires : saturation en hexane

Lors des premieres expériences, la cellule a été saturée d’hexane. Pour cela, 600
pl d’hexane ont été versés dans le réservoir a solvant, ensuite la goutte de solution
a été déposée sur le substrat de silicium et la cellule d’évaporation fermée. Ensuite,
le systeme est laissé se stabiliser tout en suivant son évolution par SAXS. De cette
facon, 'atmosphere de la chambre est vite saturée en hexane rendant la goutte stable.
Afin d’évaporer le solvant de la solution, un léger flux d’hélium est mis en circulation
dans la chambre & partir de 600 secondes. Comme le montre la figure [5.24] (a-b), des
changements sur le cliché SAXS ne sont visibles que trés proche de la fin de 1’éva-
poration, c’est-a-dire a partir 2200 et 2100 secondes pour respectivement le mélange
avec les monocristaux et polycristaux d’or. Des pics de corrélation sont présents et
distribués sur différents anneaux. Un anneau tres diffus est aussi observé a plus petits
angles. 100 secondes plus tard, la solution est totalement évaporée sans changement
important du cliché SAXS a 'exception que I'anneau toujours diffus devient plus fin.

Le regroupement radial de l'intensité de ces clichés est présenté en figure [5.25]

Afin d’indexer les pics du spectre obtenu pour le mélange contenant les monocris-
taux d’or (Figure [5.25] (a)), la relation entre le vecteur de diffusion d'un plan hkl (gpk)

et le parametre de maille d'un systeme cristallin cubique a été utilisée :

HH
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FI1GURE 5.24 — Clichés de SAXS obtenus a différents temps lors de I’évaporation du
solvant en atmosphere d’hexane pour un mélange de nanocristaux de cobalt et de
monocristaux (a-b) ou polycristaux d’or (c-d).
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(a) 10000 (11'1)<& 1 (b)
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FI1GURE 5.25 — Profils d’intensité radiale correspondants au mélange de nanocristaux
de cobalt et de monocristaux a 2200 secondes (a) ou polycristaux d’or a 2100 secondes

(b).

2m Qcfe
= 5.17
Qrkl - VRh?+ k242 ( )

avec h, k et [ des nombres quelconques entier et a le parametre de maille.

En attribuant la position du premier pic au plan {111} du réseau cfc nous avons
déterminé une maille de a.r. = 12,37 nm. Les valeurs suivantes de ¢ mesurées (¢mesurs)
ont été ensuite comparées a celles déterminées a 'aide de la formule [5.17| (Gearcuss)-
La comparaison est reportée dans le tableau [5.4l L’accord entre ces deux derniers
parametres confirme la présence d’'un réseau mésoscopique de type cfc avec pour maille
Qcfe = 12,37 nm.

Dans le cas du mélange contenant les polycristaux d’or, le triplet observé sur le
spectre de la figure m (b) suggere la présence d'un réseau hexagonal. Les vecteurs
de diffusion liés aux différents plans de ce réseau sont donnés par :

o _ Ghe (5.18)

4
4hikl \/ (h? + k2 4 hk) + 12 <a’w>
3 Che

Dans un premier temps, le parametre ay. a été déterminé en attribuant le premier pic
au plan {100} :

‘ h L k J 1 L Amesuré nmil L Qealculé nmil J
1711 0,88 0,88
2100 1,01 1,01
31171 1,68 1,68
21212 1,76 1,76

TABLE 5.4 — Indexation du spectre de la figure @ (a).

143



Chapitre 5. Mélange colloidale binaire

2
4 (2
Ape = £| = ( T ) = 8, 15nm (5.19)
3 \ q100
Le second pic, attribué au plan {002}, a ensuite servi pour la détermination du para-
metre ¢,
27l
Che = - —13,22nm (5.20)
doo2

Les valeurs de ¢pesurs Ont été comparées a celles de geqewe €n considérant une maille
he. Cette comparaison est montrée dans le tableau

Les spectres présentent également un pic trés large au alentours de 0,6 nm ™!, cette
position correspond aux nanocristaux de cobalt, comme observé en figure (b). La
largeur de ce pic devient de plus en plus faible au cours de I’évaporation, indiquant
une corrélation entre nanocristaux de cobalt de plus en plus importante. Cependant,
la largeur du pic en fin d’évaporation indique un ordre entre nanocristaux de cobalt de
moindre qualité que pour les nanocristaux d’or.

Dans le cas d'une structure cfe, la distance entre deux coeurs métalliques de nano-

cristaux est définie par :

3 Qefe
de—e =d — =
111 9 \/§

alors que pour une structure hc, la distance entre nanocristaux se définit comme :

3
dcfc = doog\/g (522)

Les diametres des monocristaux et polycristaux d’or, déduits des courbes SAXS,

(5.21)

sont respectivement de 5,84 et 5,30 nm, ce qui mene a des distances entre nanocris-
taux d’or de 2,91 et 2,79 nm ; ces valeurs restent similaires apres évaporation totale du
solvant. Ces distances sont grandes si on considére la longueur d’une chaine de dodéca-
nethiol dépliée (1,77 nm). Une faible interdigitation des chaines aliphatiques dans les

deux réseaux peut donc étre considérée.

’ h Lkl 1 Lqmesuré nm_l chalculé nm_l J
11010 0,89 0,89
0(0]2 0,95 0,95
101 1,01 1,01
1102 1,54 1,54
21010 1,80 1,78

TABLE 5.5 — Indexation du spectre de la figure m (b).
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5.5. Mécanisme de croissance : expériences in-situ

5.5.3 Evaporation de mélanges binaires : saturation en to-

luéne

Une seconde expérience a été réalisée en saturant, cette fois-ci, 'atmosphere de
la cellule avec du toluene en plagant 600 ul. de solvant dans le réservoir avec le flux
d’hélium stoppé. Toutefois avec ces conditions, la goutte de solution ne peut étre sta-
bilisée comme précédemment et un film supracristallin de bonne qualité se forme apres
environ une minute, comme le montre les figures [5.26) (a) et (c). Ensuite, le systéme
se stabilise. L’évaporation a été poursuivie en passant un flux d’hélium dans la cellule
jusqu’a arriver a I’évaporation totale avec un temps similaire a I’expérience précédente.
Pendant cette deuxieme étape, on peut voir sur les clichés SAXS que 'ordre se dégrade

(Figure [5.26] (b) et (d)) au cours de I'évaporation.

Les films obtenus avant évaporation totale du solvant présentent une orientation
tres marquée par rapport au faisceau de rayons X, alors que du solvant est encore
présent. Ceci est caractéristique de la formation d’un film de nanocristaux a I'interface
liquide/air [134[177][178]. Afin de confirmer la présence de film interfacial, les conditions
de dépot effectués a CHESS ont été reproduites en laboratoire. La photographie de la

figure montre une goutte de cette solution en cours d’évaporation aprés lavoir
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FI1GURE 5.26 — Cliché de SAXS obtenus a différents temps lors de I’évaporation du
solvant en atmosphere de toluene pour un mélange de nanocristaux de cobalt et de
monocristaux (a-b) ou polycristaux d’or (c-d).
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(b)

FIGURE 5.27 — Goutte de solution colloidale en cours d’évaporation sur un substrat de
silicium (a) ainsi que des clichés de MEB a haute résolution correspondant (b).

stabilisée en saturant ’atmosphére de toluéne. On peut y observer la surface dorée
révélatrice du film de nanocristaux d’or a 'interface liquide/air. Nous sommes donc en
présence d’une évaporation différente comparée au cas d’'une saturation en hexane. Les

différentes étapes pour ces deux évaporations sont représentées figure [5.28|

Le mélange constituant la solution colloidale doit étre considéré afin de comprendre
son évaporation. En effet, 'hexane posséde une pression de vapeur saturante plus de
5 fois plus élevée que le toluene (Piopuene = 2909Pa et Phepane = 16231 Pa a 20°C), ce
qui implique une différence de comportement selon le type de solvant utilisé pour la
saturation.

Dans le cas d’une saturation en hexane, le solvant placé dans le réservoir sature tres
rapidement la cellule ce qui stabilise la goutte de solution colloidale. Une fois le flux
d’hélium démarré, 'évaporation de la goutte peut commencer. La concentration en

nanocristaux d’or augmente jusqu’a atteindre 'auto-organisation de ces derniers en

(a)
e £ £/
@ @ ®

Solution colloidale: Formation de supracristaux Poudre de supracristaux

facteur de forme en solution
(b)
Solution colloidale: 1° évaporation Film orienté sur 2° évaporation Film sec
facteur de forme concentrée en I’hexane I'interafce solvant/air ~ concentrée en toluene

F1GURE 5.28 — Différentes étapes lors de I’évaporation d’une goutte de solution colloi-
dale sur substrat de silicium sous atmospheére d’hexane (a) ou de toluéne (b).
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FIGURE 5.29 — Indexation du cliché de SAXS acquis a 500 secondes du mélange conte-
nant les monocristaux d’or avec une maille cfc orientée selon 1'axe [111] perpendicu-
laire au substrat (a). Indexation du cliché de SAXS obtenu a 500 secondes du mélange
contenant les polycristaux d’or avec une maille hc selon 'axe [001] perpendiculaire au
faisceau X (b). Vue agrandie en échelle linéaire du cliché présenté en (a), (c¢). Profil
d’intensité azimutale du premier ordre du cliché présenté en (a), (d).

solution, formant ainsi une poudre de supracristaux (Figure [5.2§ (a)).

Comme il est décrit dans la figure m (b), lorsque le réservoir de la cellule est rempli
de toluene, la forte pression de vapeur saturante de ’hexane implique une évaporation
partielle de I'hexane présent dans la goutte avant saturation totale de la cellule et
stabilisation de la goutte. Cette évaporation rapide de I’hexane induit alors la formation
de films ordonnés de nanocristaux d’or sur U'interface liquide/air de la goutte, comme
observés en figure (a) et (c). Une fois le systeme stabilisé, le flux d’hélium permet
de poursuivre la seconde phase de I’évaporation. Les films formés se déposent donc sur
un lit de nanocristaux de cobalt dont ’ordre est faible, dégradant ainsi I'ordre des films
interfaciaux.

Les films formés a l'interface solvant/air présentent une signature structurale dif-
férente selon que le mélange est constitué de mono ou polycristaux d’or, voir res-
pectivement figure [5.26] (a) et (c). Afin d’indexer ces différents clichés, le programme
d’indexation "indexGIXS" développé par Detlef Smilgies et Ruipeng Li de la ligne D1
a 6té utilisé [179). L'indexation du cliché correspondant au mélange de nanocristaux

de cobalt avec les monocristaux d’or révele la présence majoritaire d’'une structure cfc
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avec pour parametre a.;. = 12,3 nm et orienté selon I'axe [111] perpendiculaire au
faisceau de rayons X (Figure (a)). Dans le cas du mélange avec les polycristaux
d’or, 'indexation la plus raisonnable correspond a un réseau de type hc avec pour pa-
ramétres de maille ap. = 8,2 nm et ¢, = 13,4 nm (Figure [5.29] (a)). Les deux réseaux
déterminés ici sont identiques a ceux correspondant a la saturation en hexane, ce qui
conduit a des distances inter-nanocristaux également identiques.

Les mémes structures avec les mémes parametres que dans le cas précédent d’une
saturation en hexane avec la formation de poudre supracristalline se retrouvent. Cepen-
dant dans le cas présent, les supracristaux se présentent sous forme de films orientés
par rapport au faisceau. Ces orientations correspondent a 'empilement de couches
compactes de nanocristaux paralleles a la surface du liquide de la goutte de solution
colloidale. La différence d’énergie libre entre ces deux réseaux compacts est tres faible.
Par conséquent, de nombreuses fautes d’empilement sont présentes dans les deux ré-
seaux comme le montrent les clichés de SAXS. En effet, beaucoup de diffusion diffuse
est visible le long des rangées de réflexions de Bragg en direction de ¢,. Cependant, les
maxima d’intensité nous permettent d’attribuer une structure majoritaire.

Cependant, le cliché de la figure [5.29] (a), agrandi en figure [5.29] (b), présente des
réflexions ne pouvant étre indexées avec une structure cfc orientée selon [111], [100] ou
[110], qui sont les orientations les plus communes du réseau cfe. Ces renforcements d’in-
tensité sont liés par des lignes de diffusion diffuse. Ceci est la signature d’un désordre.
En effet, les clichés de microscopie, présenté en figure (b), montrent que le film
interfacial contient une quantité importante de bande de glissement ainsi que des dis-

torsions dans le réseau de nanocristaux d’or.

5.5.4 Nanocristaux d’or seuls

Afin d’étudier I'influence des nanocristaux de cobalt sur la structure des supracris-
taux d’or, des expériences ont été réalisées dans les mémes conditions mais en I’absence
de nanocristaux de cobalt.

La figure m (a-b) montre les clichés pour un dépdt de nanocristaux d’or mono-
cristallins. En terme de degré d’ordre, I’échantillon a le méme comportement que les
précédents puisque le film orienté et formé a 'interface solvant/air (Figure [5.30] (a)) se
dégrade apres ’évaporation totale du solvant (b)).

Comme le montre la figure |5.31] (a), le cliché obtenu avant évaporation totale
contient un nombre important de réflexions de Bragg, ce qui suggere la présence d’un ré-
seau de symétrie plus faible que celui du cfe (5.29| (a)), obtenu en présence de nanocris-
taux de cobalt. En effet, le cliché a pu étre indexé avec une maille cfc, acp. = 12, 3nm,
mais comportant une compression selon l'axe ¢ d’environ 9% (c.r. = 11,2nm). Ceci

correspond & un réseau de type tétragonale centré orienté selon [110] perpendiculaire
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F1GURE 5.30 — Clichés de SAXS obtenus a différents temps lors de 1’évaporation du
solvant en atmosphere de toluene d’une solution colloidale de monocristaux (a-b) ou
polycristaux d’or (c-d).

au faisceau X et avec pour parametres de maille :

cjc 2
Qe = lez\/_ =8, Tnm (5.23)

et

Cie = Cefe = 11,2nm (5.24)

On peut aussi noter que sur la figure (a) certaines réflexions restent non-
indexées avec cette configuration (diamants rouge sur le cliché). Cependant, la figure
5.31|(b) montre qu'une orientation selon ’axe [100] du méme réseau cfc déformé permet
d’indexer ces dernieres.

Cette déformation de maille cubique, due au caractere unidirectionnel de I’évaporation,
peut s’explique par une transformation de Bain. En effet comme le montre la figure
5.32, on sait que le réseau tc devient cc lorsque ¢, = az et cfc quand ¢ = e/ 2.
Puisque dans notre cas ¢, =~ 1,29a,., les supracristaux d’or constitués uniquement de

monocristaux sont donc plus proches du réseau cfc que cc.

Dans le cas de I’évaporation d'une solution colloidale contenant que des polycristaux
d’or, le cliché montré en figure présente beaucoup de diffusion diffuse le long du

vecteur de diffusion ¢,. Néanmoins, I'indexation du cliché avec un réseau hc semble
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FI1GURE 5.31 — Indexation du cliché de SAXS obtenu a 600 secondes de la solution
colloidale de monocristaux d’or avec une maille ¢fc contractée de 9% selon l'axe ¢ et
orientée selon I'axe [111] perpendiculaire au substrat (a) ou [100] (b). Indexation du
cliché de SAXS obtenu a 1100 secondes de la solution colloidale de polycristaux d’or
avec une maille hc orientée selon 'axe [001] perpendiculaire au substrat (c).

la plus raisonnable comparé au réseau cfe. Celle-ci nous donne comme parametres de
maille a,. = 8,2nm et ¢, = 13,5nm. Ces valeurs sont similaires a celles trouvées en
présence de nanocristaux de cobalt. A ce point de I'étude, nous pouvons conclure que
les nanocristaux de cobalt influencent 'assemblage des monocristaux d’or (transition

de tc = cfc) mais pas les polycristaux (hc).

Comme il a été mentionné auparavant, le détecteur SAXS est synchronisé avec

FIGURE 5.32 — Déformation de Bain lors de la contraction des mailles du réseau cfe
ainsi que la correspondance entre les parameétres de maille des différents réseau.
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F1GURE 5.33 — Clichés WAXS correspondant au dépot de la figure m (a) pour le
mélange de nanocristaux de cobalt et de monocristaux d’or (a) ainsi que la figure [5.31]
(a-b) pour des monocristaux d’or purs (b).

Pilatus 100K placé juste derriere I’échantillon afin de récolter les spectres de diffusion
aux grands angles. La figure [5.33| présente les spectres ainsi obtenus pour les films
interfaciaux de monocristaux d’or auto-assemblés en présence ou non de nanocristaux
de cobalt, correspondant respectivement a la figure (a) et (a-b). L’or ayant un
facteur de diffusion atomique plus élevé que le cobalt, les positions des raies présentes
sur ces clichés correspondent a la diffraction des rayons X par les plans atomiques
{111} et {200} des nanocristaux d’or. En absence de nanocristaux de cobalt, on peut
voir que l'intensité est répartie de fagon inhomogene sur les anneaux de Scherrer. Ceci
démontre l'existence d'un ordre orientationnel entre les monocristaux d’or. Dans le
cas du mélange de nanocristaux, le cliché de la figure [5.33] (a) montre clairement des
anneaux de Scherrer isotropes. La présence de nanocristaux de cobalt perturbe donc
I'organisation des monocristaux d’or puisque ceux-ci ne montrent plus d’alignement
entre eux. Cette perturbation de I'ordre orientationnel peut expliquer la différence de
réseau observée lorsque les monocristaux d’or sont en présence de nanocristaux de
cobalt (cfc) ou pas (tc). En effet, il a été montré que la forme des nanocristaux semi-
conducteur octaédriques tronqués ainsi qu’une distribution anisotrope des ligands en
surface dirigent I'assemblage de ceux-ci vers une structure tc [115]. Donc en perdant
cet alignement entre nanocristaux d’or, ces derniers s’ordonnent en réseau compact en

présence de nanocristaux de cobalt.

5.6 Conclusion

Le role des défauts cristallins des nanocristaux d’or sur leurs auto-assemblages en
supracristaux a été étudié en présence de nanocristaux de cobalt. Ces derniers ont été
synthétisés par injection d’un précurseur de cobalt dans un milieu coordinant chaud.
Le rapport de taille des nanocristaux, 5 nm pour ’or et 8 nm pour le cobalt, ne permet

pas la stabilisation d’une structure cristallographique binaire. Seul le comportement
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des réseaux de nanocristaux d’or est donc étudié dans ce Chapitre. Pour cela, deux
modes de déposition ont été utilisés, toutes deux faisant intervenir ’évaporation de la
solution colloidale.

Le premier consiste a immerger un substrat de silicium dans un volume de solution
colloidale et a évaporer le solvant. Par ce procédé, les surfaces de supracristaux consti-
tués de monocristaux d’or sont stabilisées par des plans de hauts indices de Miller alors
que ceux élaborés avec des polycristaux possedent des surfaces de plans compacts. Une
relation épitaxiale entre les supracristaux de cobalt et d’or est proposée pour expliquer
la stabilisation de ces surfaces vicinales. En effet, il a été démontré que les supracris-
taux d’or croissent sur un lit de nanocristaux de cobalt ordonnés. De plus, un accord
de dimension est possible entre les plans a hauts indices de Miller des supracristaux
d’or avec ceux de bas indices des supracristaux de cobalt.

La deuxiéme méthode de dépo6t de cette méme solution colloidale consiste a évaporer
une goutte de 20 pL sur le méme type de substrat que précédemment. Cette méthode
a été mise en ceuvre afin de suivre 'auto-assemblage des nanocristaux pendant 1’éva-
poration du solvant par diffusion de rayons X. Cette évaporation est beaucoup plus
rapide que la premiere puisqu’elle n’implique qu’un faible volume et n’est pas confinée
dans un récipient ; elle a donc été effectuée dans une enceinte saturée en solvant. De
cette maniere, il a été démontré que l'auto-assemblage des polycristaux d’or reste in-
changé en présence de nanocristaux de cobalt : ils forment un réseau hc. Cependant,
I’auto-assemblage des monocristaux d’or semble sensible a la présence des nanocristaux
de cobalt. En effet, seuls ils forment un réseau de type tc avec un alignement orien-
tationnel entre eux. La formation de ce réseau peut s’expliquer par ’empilement des
monocristaux de forme octaédrique tronqué. Cependant, en présence de nanocristaux
de cobalt ces derniers s’auto-assemblent en réseau cfc présentant de fortes distorsion vi-
sible en microscopie et qui pourrait expliquer la présence de diffusion diffuse en SAXS.
La présence de nanocristaux de cobalt lors de l'auto-assemblage induit une perte de

l'ordre orientationnel dans le réseau de nanocristaux d’or.
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meésoscopiques

L’étude décrite dans ce Chapitre a pour but de corréler la posi-
tion des nanocristaux dans le supracristal (ordre translationnel)
avec leurs orientations (ordre orientationnel) et d’en étudier l'in-
fluence de la nanocristallinité. Pour cela, les supracristaux ont di
étre caractérisés individuellement. Une méthode de caractérisation
par diffraction de rayons X a donc était mise en place. Celle-ci a
permis de reconstruire ’espace réciproque a petits et grands vec-
teurs de diffusion permettant ainsi d’obtenir des informations sur
les deux types d’ordre des supracristaux. Afin de pouvoir les mani-
puler, ces supracristaux ont été cristallisés a des tailles de plusieurs
dizaines de micrometres. Dans un premier temps, des assemblages
de nanocristaux d’or de 5 nm différant par leur nanocristallinité
ont été étudiés. Ensuite, des monocristaux de 10 et 12 nm ont été
auto-organisés en supracristaux afin de les caractériser par cette
méthode. Pour ’ensemble de ces supracristaux, les coupes recons-
truites de ’espace réciproque ont été comparées aux petits et grands
angles. De plus, les intensités des nceuds de Bragg ont pu étre in-

tégrées et analysées.
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L’étude structurale de grains uniques de supracristaux se limite bien souvent a la dif-
fraction et microscopie électronique correspondant a I’empilement de quelques couches
de nanocristaux. Cependant, cette stratégie est nécessaire pour accéder a des informa-
tions structurales inaccessibles par diffraction X lorsque les échantillons se présentent
sous forme de poudre supracristalline, comme reporté dans la littérature. A 'opposé,
la caractérisation par diffraction de rayons X de supracristaux individuels donne la
possibilité de reconstruire un large volume de l'espace réciproque et donc d’analyser
aussi l'intensité entre les noeuds de Bragg. Cependant, cette approche demande de le-
ver quelques verrous puisqu’il faudra obtenir in fine un supracristal de taille suffisante

pour le manipuler afin de l'isoler et le monter sur un capillaire de verre.

6.1 Le role de la nanocristallinité a 5,2 nm

Dans un premier temps, la structure de supracristaux constitués de nanocristaux
d’or de 5,2 nm a été étudiée : ceci correspond a la plus petite taille de nanocristaux

disponible avec un contréle de la nanocristallinité.

6.1.1 Méthode d’assemblage des nanocristaux d’or

Afin de différencier les nanocristaux selon leur nanocristallinité, la ségrégation par
recristallisation a été utilisée. Pour cela, une solution colloidale, obtenue directement
apres synthese et lavage des nanocristaux d’or, est placée dans une atmosphere saturée
en toluéne comme présenté figue Afin d’assurer des interactions attractives entre
monocristaux, une faible quantité de mauvais solvant (3% en volume), ici I’éthanol, est
introduite dans la solution. Cependant, il est arrivé que les nanocristaux d’or s’auto-

assemblent spontanément sans éthanol. Un capillaire de verre est aussi introduit dans

Une semaine Retrait des Une semaine
supracristaux

Toluene Toluene
+ 3% ethanol

Monocristaux

—

Toluene

z \ )
N\ Mélange de mono Polycristaux \

et polycristaux d’or Ethanol v

FIGURE 6.1 — Expérience d’auto-assemblage de monocristaux d’or en atmosphere sa-
turée de toluene a partir d’'un mélange de nanocristallinité et de polycristaux d’or en
atmosphere saturé d’éthanol.
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F1GURE 6.2 — Clichés de MEB de supracristaux construits avec des monocristaux d’or.

la solution afin de servir de support pour la croissance des supracristaux. Au bout
d’une semaine, la couleur de la solution reste inchangée. Cependant, des petits reflets
dorés sont visibles sur les parois de verre du tube et capillaire.

La figure montre des clichés MEB de supracristaux ayant poussé sur la surface
du capillaire en verre. Ils présentent tous une forme octaédrique. Leur taille est en
moyenne de 50 pm, ce qui permet leur manipulation sous une loupe binoculaire.

Une fois le capillaire retiré de la solution, celle-ci est centrifugée afin de récupérer
le surnageant et d’éliminer le précipité de poudre de supracristaux formé lors de cette
premiere cristallisation. La solution étant stable apres une semaine sans évaporation,
celle-ci est replacée dans une atmosphere saturée en mauvais solvant (Figure .
Ceci dans le but de forcer 'auto-assemblage des nanocristaux stables en solution. Une
décoloration de la solution est visible au bout de deux jours dans la partie haute du
tube atteignant progressivement le fond de celui-ci au bout d’une semaine environ.

Le capillaire est ensuite retiré de la solution incolore et les supracristaux observés en
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FI1GURE 6.3 — Clichés de MEB de supracristaux construits avec des polycristaux d’or.

MEB. Comme le montre la figure 6.3 ces supracristaux sont tres similaires a ceux de la
premiere cristallisation (Figure. Ils sont de méme forme et de taille légerement plus
faible mais raisonnable pour leur manipulation. Dans les deux cas, les supracristaux
sont disposés de maniere tres espacés sur le capillaire ce qui rend leur isolement plus
aisée.

Afin de vérifier la nanocristallinité de ces supracristaux, les nanocristaux les consti-
tuant ont été redispersés dans du chloroforme, qui est un bon solvant, et déposés sur
une grille de microscopie. Les clichés de TEM représentés figure (a et b) montrent
que les nanocristaux issus des deux étapes de cristallisation présentent une faible dis-
tribution de taille ainsi qu’une taille moyenne identique : 5,2 nm. La distribution en
taille des nanocristaux issus de la deuxieme cristallisation est légerement plus grande
(Figure (¢)) que celle de la premiére (Figure 6.4 (d)).

Les clichés de TEM a haute résolution de la figure montrent que les nanocristaux

sont triés selon leur nanocristallinité. En effet, les supracristaux issus de la premiere
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FIGURE 6.4 — Nanocristaux issus de la redispersion des supracristaux obtenus lors de
la premiere cristallisation (a) et deuxieme cristallisation (b) ainsi que leur distribution
de taille respective (c) et (d).

cristallisation sont essentiellement constitués de nanocristaux monocristallins. On peut
voir sur les clichés de la figure (a) qu’ils présentent des facettes {111} et {100}.
Ce facettage correspond a l'octaedre tronqué décrit dans la figure du Chapitre [2|
Cependant, de maniere non-reproductible d’un nanocristal a 'autre, de petites facettes
{110} sont visibles. L’apparition de ces facettes résulte de troncatures entre les faces
{111}. La forme de l'octaedre tronqué est représentée figure (b). Les clichés TEM
a haute résolution de la figure (c¢) démontrent que les supracristaux issus de la

deuxiéme cristallisation sont essentiellement constitués de décaedres et icosaedres.

(b) ()

F1GURE 6.5 — Cliché de TEM a haute résolution de nanocristaux issus de la redispersion
des supracristaux obtenus lors de la premiere cristallisation (a). Modele de 'octaedre
tronqué proposé avec les facettes {111}, {100} et {110} respectivement en jaune, rouge
et bleu (b). Cliché TEM a haute résolution de nanocristaux issus de la redispersion des
supracristaux obtenus lors de la deuxiéme cristallisation (a).
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6.1.2 Description de ’expérience sur la ligne Proximal

Une fois la taille des supracristaux obtenus suffisante, comme montré figure (a),
ceux-ci doivent étre montés sur un support permettant I'acquisition de clichés de dif-
tige de verre de diameétre inférieur a 20 pm. Ensuite une goutte de polydiméthylsiloxane
est déposée sur le bout du capillaire afin de créer ’adhésion entre le verre et le supracris-
tal. Le surplus du polymere siliconé est retiré a I’éthanol et un supracristal est monté
au bout du capillaire avec une orientation aléatoire a I’aide d’un micromanipulateur.
De cette maniere, le verre et le polydiméthylsiloxane ne laisse que peu de signature sur
les clichés de diffraction. Un exemple de supracristal monté est présenté figure (b).
Les supracristaux présentant des macles ainsi que les agrégats sont éliminés.

Les échantillons ont ensuite été étudiés sur la ligne PROXIMAT1 du synchrotron
SOLEIL. Cette ligne de cristallographie de protéine a été choisie car elle offre la pos-
sibilité de sonder I'espace réciproque sur un grand domaine de vecteurs de diffusion.
La géométrie de I'expérience est représentée figure [6.7] Le supracristal est placé sur
le trajet des rayons X et peut tourner autour d’un axe de rotation perpendiculaire a

. . . ™
ceux-ci. Le vecteur d’onde %, du faisceau incident a pour norme ||%|| = S Dans le

(b)

FIGURE 6.6 — Exemple de capillaire utilisé pour le montage de supracristaux (a). Su-
pracristaux montés et fixés au bout d’un capillaire étiré (b).

158



6.1. Le role de la nanocristallinité a 5,2 nm

WAXS SAXS

Sphere d’Ewald

Supracristal

FIGURE 6.7 — Géométrie de 'expérience de diffraction en transmission d’un supracristal
individuel sur la ligne de lumiere Proximal.

cas de diffusion élastique, chaque vecteur de rayonnements diffusés par le cristal aura

donc une norme identique & ||%;||. Ceci a pour effet de définir la sphére d’Ewald de

rayon 2; Le vecteur incident %, intercepte la sphére d’Ewald sur le noeud {000} de
I’espace réciproque. Quelques vecteurs d’onde provenant de la diffusion des rayons X
par I’échantillon sont représentés sur la figure comme /f—fl> et /-€—fg> . Cette construction
permet de visualiser tous les vecteurs de diffusion 7 = /<a_f> — % de I’espace réciproque
accessibles pour une orientation donnée de I’échantillon.

Le détecteur plan récupere la projection des interceptions situées sur la sphere d’Ewald.
Afin d’éliminer tout signal provenant d’une potentielle fluorescence, un seuillage a 4,424
keV est appliqué par le Pilatus 6M. De plus, ’énergie des rayons X a été choisie de fagon
a se placer en dessous des seuils de fluorescence de 'or. Deux conditions expérimentales
ont été utilisées : la premiere pour le WAXS avec une distance échantillon-détecteur de
D = 196 mm et une longueur d’onde A\ = 0,0867 nm et la deuxiéme pour le SAXS avec
D = 850 mm et A = 0,1042 nm. De cette fagon, on obtient les vecteurs de diffusion
associés aux réseaux réciproques des nanocristaux d’or et du supracristal, représenté
respectivement par H et q—g sur la figure. Le supracristal tourne de 360° par pas de
0.5°; un cliché de diffraction est acquis a chaque pas avec un temps de pose de 1,5 s.

De cette maniere, un large volume de 'espace réciproque peut étre sondé.

6.1.3 Reconstruction de ’espace réciproque : CrysAlisPro

Lors de I'expérience, le supracristal est orienté aléatoirement par rapport au faisceau
de rayons X. Afin de reconstruire I'espace réciproque associé, le logiciel CrysAlisPro a
été utilisé. La matrice d’orientation de chaque supracristal étudié a été déterminée avec
la série de clichés obtenus aux petits angles. Chacune des réflexions de Bragg des 720

clichés est repérée et introduite dans le volume de ’espace réciproque, comme présenté

159



Chapitre 6. Corrélation des ordres atomiques et mésoscopiques

(b)

FI1GURE 6.8 — Exemple de visualisation de I'espace réciproque d’un supracristal indivi-
duel dans le domaine des petits vecteurs de diffusion, utilisé pour déterminer sa matrice
d’orientation (a) ainsi que le domaine des grands vecteurs de diffusion.

en figure (a). Les réflexions de Bragg ayant un grand vecteur de diffusion passent
beaucoup plus vite sur la sphere d’Ewald par rapport a celles correspondant a un plus
petit vecteur de diffusion. De plus, la courbure de la sphere d’Ewald peut impliquer
une distorsion du cliché de diffraction. Afin de tenir compte de ces deux effets, une
correction due a la projection planaire de la sphere d’Ewald ainsi qu'une correction
de Lorentz sont appliquées lors de la reconstruction du volume réciproque. La forme
des réflexions de Bragg "éclatées" apporte, selon les cas, une légere imprécision sur la
matrice ; nous y reviendrons dans la section suivante.

Une fois le réseau ainsi que la matrice d’orientation déterminés, la reconstruction
des plans de 'espace réciproque du supracristal définis par une origine ainsi que deux

vecteurs non-colinéaires est possible.

6.1.4 L’ordre translationnel

Les premiéres coupes de l'espace réciproque représentées figure [6.9) et [6.10] ont été
obtenues sur les supracristaux constitués de monocristaux d’or, alors que les figures[6.11]
et représentent les coupes perpendiculaires aux mémes axes de symétrie mais pour
des supracristaux constitués uniquement de polycristaux d’or. Quelque soit la coupe,
un nombre important de nceuds de Bragg variant entre 50 et 100 peut étre obtenus, ce
qui révele la bonne qualité des supracristaux étudiés quelque soit leur nanocristallinité.
Des lignes ainsi que des ellipses blanches sont aussi observées sur ces coupes. Celles-ci
sont dues aux zones mortes entre les chipsets du Pilatus 6M.

Quelque soit la nanocristallinité, les mailles déterminées via leur matrice d’orientation

sont cubiques. Cependant dans le cas des monocristaux, quelques échantillons ont été
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(a)

(b)

FI1GURE 6.9 — Coupe de I'espace réciproque d’un supracristal constitué de monocristaux
d’or de 5,2 nm ayant pour équation [ = 0 (a) et h+ k = 0 (b) Le domaine maximum

de la coupe correspond & gy = 7 nm L.

161



Chapitre 6. Corrélation des ordres atomiques et mésoscopiques

242 -143 044
-132 033 134
- * ‘,
-121 022 123 224
" = 'S

213 314
L

303 404

F1GURE 6.10 — Coupe de l'espace réciproque d’un supracristal constitué de monocris-
taux d’or de 5,2 nm ayant pour équation h + k£ + [ = 0. Le domaine maximum de la
coupe correspond & Gper = 7 nm L.

indexés avec une légere extension ou compression selon un axe, ce qui induit une maille
de type tétragonale centré. Les parametres de maille moyens pour des supracristaux
constitués de mono ou polycristaux sont respectivement de amono = 8,02nm et apoy, =
10, 45nm. La condition de réflexion des nceuds de Bragg pour les trois premiéres coupes
(Figures et 6.10) est h + k + [ = 2n. Ces supracristaux cristallisent donc dans
un réseau cubique centré. Dans le cas des supracristaux constitués uniquement de
polycristaux, la regle de réflexion est que h, k et [ sont de méme parité, ce qui confirme
que les polycristaux d’or s’auto-assemblent dans un réseau cfe. Cependant, certaines
réflexions ne correspondent pas a une indexation entiere. Celles-ci sont entourées par
un hexagone sur la figure [6.12] et seront discutées dans la section [6.1.8] Les parameétres
de maille des réseaux de nanocristaux ont aussi été confirmés par SAXS en laboratoire,
sur les poudres déposées au fond des tubes de croissance (Figure . La distance

moyenne entre les coeurs métalliques est donc de :
3
dC—Cmono = <amono\é_> = 6,95nm (61)

pour les monocristaux et de :

dc—Cpoly = (a%y> = 77 39nm (62)
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F1GURE 6.11 — Coupe de 'espace réciproque d’'un supracristal constitué de polycristaux
d’or de 5,2 nm ayant pour équation | = 0 (a) et h+ k = 0 (b) Le domaine maximum
de la coupe correspond & Gae = 7 nm L.
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FI1GURE 6.12 — Coupe de 'espace réciproque d’un supracristal constitué de polycristaux
d’or de 5,2 nm ayant pour équation h + k + [ = 0. Le domaine maximum de la coupe
correspond & Gpes = 7 nm L.

pour les polycristaux.

Cet écart de distance Ad._. = 0,44 nm peut étre dii soit a une différence de taille
de nanocristaux soit a une distance entre nanocristaux différente. Afin de déterminer
le diametre des nanocristaux ainsi que leur forme dans un supracristal individuel, une
analyse des intensités des réflexions de Bragg a été effectuée pour chaque type de
supracristal.

Le supracristal est constitué d’un motif, ici un nanocristal unique, répété périodi-
quement dans l’espace par des translations du type (u, v et w étant des entiers) : Dans

le cas de la maille multiple du réseau cc qui contient deux nceuds :

_>
ﬁuvw:uﬁ—i—vb +wd

et NN
+ b+
Ry = B+ (4 5 %) (6.3)

Dans le cas de la maille multiple du réseau cfc qui contient quatre nceuds :

%
ﬁuvw:uﬁ—i—vb +w?

B ﬁuvw + @

uvw 2
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FI1GURE 6.13 — Cliché SAXS d’une poudre de supracristaux constitués de monocristaux

(a) et de polycristaux (b) d’or de 5,2 nm ainsi que leurs profils d’intensité radiale et
leurs indexations respectifs (c et d).

ﬁ
ﬁ” :ﬁuvw-p <b —I—?)
et -, =
'ﬂ@:ﬁm+wzc) (6.4)

La densité électronique de I’ensemble du supracristal peut s’écrire :

pcv"istal(?) = Z pmotif (? - ﬁu,v,w) (65)

U,U,W
Dans ce qui suit, le supracristal sera considéré comme d’extension infinie, c¢’est-a-

dire que u,v et w sont des entiers quelconques. Les nanocristaux peuvent avoir des

orientations, des tailles ou des formes légerement différentes. On peut donc écrire :

pmotif (7 - ﬁu,v,w) - <,0motif (7 - ﬁu,v,w)> + Ap'rnotif (7 - ﬁu,v,w) (66)

ol le premier terme correspond a la densité électronique moyenne de la nanoparticule

et le second a ’écart entre la densité électronique de la particule considérée et la valeur
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moyenne. Le premier terme donne une densité cristalline moyenne :

<pcristal(?>)> = Z <pmotzf (? ﬁuvw) pmotzf Z ) <? ﬁuvw)

U,V,W UV, W

et le second 'écart par rapport a cette densité :

pcristal<?) - <pcristal(7>)> = Z Apmotif (7> - ﬁu,v,w) (68)

U,V,W

L’amplitude diffractée par le cristal est donnée par la transformée de Fourier de sa

densité électronique (& un facteur multiplicatif pres) :

7) = /pcristal(7)-e(i7?)~d3r (69)

On peut donc diviser 'amplitude en deux termes :

(AT)) = (F(Q)) 32 eliTRunw) (6.10)

u,v,w

pour le premier ott (F(7)) = [{pmoris(7)).e GT7) @3 qui est le facteur de structure

du motif et

AA(?) = Z Apmotif (7 - ﬁu,v,w) -e(i7?)-d37’ (611)

UV, W
pour le deuxieme terme.

Le premier terme ne donne de signal que pour certaines directions particulieres

(réflexions de Bragg). Considérons en effet par exemple le cas du réseau cubique centré :

3 1T Ruow) — (1 N 61‘7(7+g+—3

U,V,W

)) T T D) Y T Y (@ T (1)

Les sommes du type Y, (7 @) ne sont nulles que si 77 est un multiple de 27. On

obtient ainsi les trois conditions de Laue : 7 ad = 2mh, 7 b =27k et 77 = 27l ou
%
h, k, 1 sont des entiers. On définit trois vecteurs @*, b* et @* tels que @*. @, = 276,
(1 = 1,2,3). Les conditions de Laue sont équivalentes c’est-a-dire que les sommes ne
: N A e

sont non nulles que si 7 = 6;”“ avec 5%1 =hd*+kb*+[c*. Chacun de ces vecteurs
définit une direction de diffraction autorisée : on parle de réflexion de Bragg d’indices
h,k,l. Pour ces valeurs du vecteur de diffusion, le préfacteur vaut {1 + e*”(h*k“)] Il
n’est non nul (et égal a 2) que si h + k 4+ [ = 2n, ce qui ajoute une condition supplé-
mentaire.

Le méme traitement pour le réseau cubique faces centrées donne le préfacteur
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1+ e7inlhth) 4 emin(htD) 4 e_”(k”)}. Il est non nul (et égal & 4) que si les trois in-
dices h, k,l sont de méme parité.

Dans les deux cas, le seul facteur déterminant I'amplitude d’une réflexion de Bragg
d’indices h, k,l est le terme (F(@hkm L’intensité associée est <F(6hkl)>2 et sa me-
sure donne acces a |[(F(Q pi))|. Il manque 'information de la phase, si bien qu’il n’est
pas possible de remonter directement & (ppmori(7)) (et donc & la forme moyenne du

nanocristal) par transformée de Fourier inverse. Des modeles sont & priori nécessaires.

Aucune restriction particuliere ne s’applique sur les vecteurs de diffusion associés
au terme AA(?) de I'équation : il donne lieu a ce qu'on appelle de la diffusion
diffuse (puisqu’elle n’est pas concentrée sur certaines directions), généralement faible

mais tres riche en information sur tout ce qui écart a la structure moyenne.

Le calcul du facteur de structure F' (7) d'un nanocristal constitué¢ d’atomes d’or
(qui constitue le motif précédemment introduit) s’effectue de la maniére suivante : soit
7. la position du i® atome dans le nanocristal qui est compté a partir d’une origine

g

quelconque. La densité électronique du nanocristal s’écrit :

pcristal(ﬁ) = Z PAu (? - ?z) (613)

et donc

F(?) = /pnanocristal<?)~6(i??).dST = Z/pAu(? — ?1)6(27?)d3r (614)
Un changement de variable du type ﬁ =7 — 7, donne :

F@) = ([ pad B)-eTRER) ST = () 377 (6.15)

Le facteur fa,(q) est le facteur de diffusion atomique de l'or. Du fait de la symétrie
sphérique de la densité électronique de I'atome (p Au(ﬁ) = pau(R)), il ne dépend que
du module ¢. La figure ci-dessous donne I'allure de sa dépendance. Il est pratiquement
constant dans la zone des petits angles qui nous intéresse ici. En volume, 'or adopte
une structure de type cubique faces centrées, de parametre cristallin a = 0,409 nm.
Comme nous l'avons montré précédemment, seules les réflexions de Bragg associées a
ce réseau d’indices h,k,I de méme parité peuvent étre observées. Nous avons indiqué les
vecteurs de diffusion correspondant aux trois premieres réflexions sur la figure [6.14]
Dans le domaine des petits angles le module du vecteur de diffusion est suffisamment
petit pour que ga < 1 (a étant le parametre cristallin de 'or) : on peut donc passer a
une limite continue Y, 0779 = [ (@7 g3y on Dintégrale est calculée sur le volume

de la particule. On peut remarquer que cette approximation est valable quel que soit
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FIGURE 6.14 — Facteur de diffusion atomique de I'or en fonction du vecteur de diffusion.

la structure interne de la nanoparticule, du moment que les distances inter-atomiques
d sont telles que qd < 1 : elle est valable en particulier pour des nanoparticules de
structure interne polycristalline. Deux cas sont particulierement simples : Le nanocristal

de forme parallélépipede rectangle :

. (quz> . (quy> . (quz)
) Sin | ——— | SIn Sin
/e(ﬁ?).d?’r = 2 2 2 (6.16)

<qx2Lx> <qy2Ly> (qz2Lz>

3 _
/e(ﬁﬁ).dz)’r _ ArR’sin (¢R) q]*icos (qR)
3 (¢R)

Les expressions analytiques pour les formes plus complexes telles que des cubocta-

Le nanocristal de forme sphérique :

(6.17)

edres ou des octaedres tronquées existent, mais sont plus difficiles a manier. Dans la
mesure ou l'utilisation de telles formes n’a été nécessaire que pour des nanoparticules
monocristallines, nous avons utilisé une méthode « atomiste ». Les positions des atomes
d’or dans la particule sont calculées sur la base d’une structure cubique faces centrées
pour un cube contenant un nombre donné de mailles, et les positions affectées par les
troncatures choisies sont ensuite éliminées (nous reviendrons sur ce point plus loin). La
puissance d'un ordinateur standard est suffisante pour calculer rapidement des sommes

du type Y, T T) pour des valeurs de i correspondant a quelques milliers d’atomes.

6.1.5 L’ordre orientationnel

Avant de passer a I’analyse de I'intensité des réflexions de Bragg obtenues aux petits
angles, les résultats obtenus aux grands angles vont étre examinés : ils permettront en
particulier de mieux pré-modéliser la forme et I'orientation des nanocristaux.

Dans le cas des supracristaux constitués de polycristaux, les clichés bruts montrent,
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6.1. Le role de la nanocristallinité a 5,2 nm

comme on pouvait s’y attendre, des anneaux de Scherrer isotropes qui confirme qu’il n’y
a aucune corrélation orientationnelle entre les décaedres et icosaedres présents dans le
réseau cfc du supracristal. Le profil radial est présenté dans la figure[6.16] Celui-ci a été
ajusté avec deux fonctions gaussiennes donnant ainsi la position du premier pic {111}
de 26,93 nm~! correspondant & un parameétre de maille cubique de 0,404 nm, proche
du parametre de l'or massif (0,408 nm). La taille moyenne des domaines cohérents,
constituant les décaedres et icosaeédres, a ensuite été déterminée avec la formule de
Scherrer (Equation en utilisant comme largeur de pic Aqg = 1,04 nm~"! et une
constante K = 00,8894 définie pour des cristallites tétraédriques . Ce calcul meéne

a une taille de cristallite de 2,62 nm et donc un volume de 18 nm3. En considérant le

(a) (b)

{311} et {222} Wy 220}

(c) (d)

{220} {220}

{220} {220}

FIGURE 6.15 — Exemple de cliché de diffraction a grands angles obtenu sur le détecteur
Pilatus 6M pour un supracristal constitué de polycristaux d’or (a). Coupe de 'espace
réciproque d’un supracristal constitué de monocristaux d’or de 5,2 nm ayant pour
équation [ =0 (b), h+k =0 (c) et h+k+1 =0 (d). Le domaine maximum des coupes
correspond & ¢ee = 42 nm L.
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FIGURE 6.16 — Profil radial de I'intensité autour d’une raie 111 aux grands angles d'un
supracristal constitué de polycristaux.

diametre de la sphere déterminé lors de I’analyse des intensités des pics de Bragg aux
petits angles, celle-ci est donc constituée de 4,8 cristallites tétraédriques. Ce résultat
tendrait a montrer que les polycristaux sont essentiellement constitués de décaedres.
Cependant, la taille des cristallites dans les icosaedres étant plus petite, il est difficile
de conclure puisque ceux-ci donneraient un signal plus diffus et moins intense.

Dans le cas des nanocristaux monocristallins, des arcs remplacent les anneaux de

Scherrer sur les clichés WAXS des supracristaux correspondant. Un ordre orientationnel
est donc présent. Afin de corréler la position des nanocristaux dans le réseau supracris-
tallin et leurs orientations, la matrice d’orientation du supracristal, déterminée avec la
série de données SAXS, est injectée dans la série des clichés aux grands angles. Ceci
nous permet de faire des coupes dans le domaine des grands vecteurs de diffusion avec
des origines et vecteurs colinéaires identiques a ceux utilisés aux petits angles.
Les figures (b), (c) et (d) représentent un exemple de coupes reconstruites avec les
mémes vecteurs que ceux des figures et [6.10] La position des centres des arcs cor-
respond a des nanocristaux dont les axes cristallographiques sont paralléles a ceux du
supracristal. En d’autres termes, les nanocristaux sont orientés de fagon coaxiale avec
le réseau cubique centré du supracristal. Cependant, il ne s’agit que d’une orientation
moyenne. Afin d’estimer cette désorientation, les profils angulaires en azimut ont été
ajustés avec des fonctions gaussiennes donnant ainsi une désorientation moyenne de
9,44 0,7° (demie largeur & mi-hauteur). Pour une orientation parfaite des nanocris-
taux dans le réseau supracristallin, les arcs présents aux positions {111} ne devraient
pas étre visibles sur la coupe présentée m (d). Cependant, considérant cette désorien-
tation de 9,4 £ 0, 7°, cette intensité résiduelle provient des plans ayant pour équation
h+ k41 = =£1 et se situant au-dessus et en dessous du plan h+ k41 = 0 (Figure m
().

Les arcs observés sur les clichés bruts aux grands angles présentent des maxima
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6.1. Le role de la nanocristallinité a 5,2 nm

secondaires d’intensité (Figure [6.17] (a)). Ceux-ci sont visibles sous forme d’oscillations
sur le profil radial de la figure (b). La présence de ces oscillations indique une
forme treés bien définie et donc une distribution en taille quasi-nulle de nanocristaux.
Leur ajustement ainsi que celui du pic de Bragg vont permettre de déterminer tres
précisément la forme des nanocristaux. Un cube contenant N? maille du réseau cfc de
I’or a été utilisé pour ces ajustements en faisant varier les troncatures laissant apparaitre

les facettes {111}. Pour cela, les noeuds correspondant a +u 4+ v £ w > m sont retirés
3N

du cube. Avec ces conditions, on obtient un cube pour m = — > un cubooctaedre
3N N
pour m = N, un octaedre tronqué pour m = e et un octaedre pour m = 5 De

plus, pour prendre en compte ’orientation moyenne des nanocristaux, une distribution
gaussienne d’orientations (avec une largeur & mi-hauteur de 20°) a été appliquée en
utilisant la méthode de Box-Muller. Cet algorithme permet de générer de facon tres
simple des couples de nombres respectant une loi Gaussienne 2D. Il est en fait plus
simple et strictement équivalent de faire tourner le vecteur de diffusion, et non pas le
nanocristal. Chaque couple de nombres généré par cet algorithme détermine ainsi une
orientation du vecteur de diffusion respectant une loi de distribution gaussienne par
rapport a une direction moyenne. L’ajustement obtenu avec ce modele est tracé en rouge
dans la figure m (b). Celui-ci est obtenu avec N = 11 et m = 9,5 ce qui correspond
a des distances entre les facettes {100} et {111} similaires et d’environ 4,5 nm et
par conséquent a une forme intermédiaire entre le cubooctaedre et 'octaedre tronqué
parfait. Cependant, cet ajustement reproduit correctement la position des oscillations
mais pas leurs intensités. Une forme sphérique a ensuite été étudiée en enlevant les
neeuds pour lesquels £u? 4 v? £ w? > n. L’ajustement correspondant & ce modele est

tracé en rouge sur le profil radial. I’accord avec les données expérimentale est meilleur

(a) (b)

(200p {111} 1207

80T
Inter-chips

Intensité

Beam stop

22 24 26 28 30 32
-1
q (nm')

FIGURE 6.17 — Oscillations autour des arcs visibles sur les clichés bruts pour des su-
pracristaux constitués de monocristaux d’or de 5,2 nm (a). Ajustement du profil radial
de l'intensité autour d’une raie 111 aux grands angles (noir) par un cube tronqué avec
N =11 et m = 9,5 (rouge) et une sphere de diametre 5,18 nm (bleu) ainsi que le profil
radial correspondant (b).
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pour n = 40, ce qui correspond a une quasi-sphere de 5,18 nm. Ceci est cohérent avec les
valeurs déterminées en TEM et par analyse des intensités aux petits angles. La forme
des nanocristaux monocristallins est donc tres proche de la sphere mais présentant tout

de méme une légere anisotropie de forme.

6.1.6 Affinement de structure

Le logiciel Crysalis effectue une réduction automatique des données et propose
des listes d’intensité pour chaque ensemble de réflexions hkl équivalentes. Certaines
réflexions sont détectées dans ou tres pres des zones interships du détecteur, ce qui
conduit a des intensités anormalement basses. Ces données erronées ont été éliminées
par examen visuel. Une moyenne est ensuite effectuée sur les intensités de réflexions

équivalentes restantes. On définit alors un facteur d’accord :

)Y ||F0b5| - ’Fcach
R, =
/ E|F‘obs|

(6.18)

ou Fps et Flye sont respectivement les amplitudes des nceuds de Bragg observées et
calculées. A cause du facteur de forme des nanocristaux, l'intensité des Bragg décroit
trés rapidement jusqu’a disparaitre pratiquement au-delda de ¢ > 8 nm~! et ¢ > 6
nm~! pour respectivement les monocristaux et polycristaux. Par souci de simplicité,
les analyses de données ont donc été arrétées & ¢ = 5 nm™!, ce qui donne 26 premicres
réflexions indépendantes.

Une correction de type "Debye-Waller" est aussi introduite dans ’ajustement, si-
mulant non pas une agitation thermique mais un simple désordre statique autour de

la position d’équilibre théorique. Cette correction est du type :

Fltt)eorrige = Fonwaye ™ot (6.19)

ou U, est le déplacement par rapport a la position d’équilibre ayant pour amplitude
moyenne /U,

La modélisation de la forme des nanoparticules suit une démarche parallele a celle
employée aux grands angles. Le méme algorithme de Box-Muller est employé pour
rendre compte de la fluctuation d’orientation des nanoparticules; ces fluctuations ont
en fait peu d’impact sur les intensités calculées (dans ce domaine donné des petits
angles) et auraient pu étre négligées.

Dans le cas des monocristaux, le facteur de forme d’un polyedre de type cuboocta-
edre donne de moins bon résultats (R; = 0,17) que celui d’'une sphere. En effet, dans
le cas d'une sphere, le facteur d’accord obtenu est de Ry = 0,13 avec une correction
de Debye de U;,, = 0,02 nm?. Le tableau montre la comparaison des intensités

expérimentales a celles calculées pour une sphere de diametre d, 00, = 5,26 nm. Cer-
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’htkllLFobsLFcachthllLFobsLFcalc‘
111]0|819 | 83 (|4 3|1 24 22
210|018 | 145 || 5 (10| 12 il
20111719 | 135 || 52 |1] 18 16
212101262 | 190 || 4]4(0] 24 28
3110|148 | 145 || 4|3 |3 | 38 35
2122 77 105130 30 35
31211] 14 4 41412 36 37
4100 60 45 6,0]0]| 29 37
411|1] 74 68 || 5|32 32 34
31310 68 68 || 6|1 1] 25 34
41210 70 73 6120 20 28
3132 74 62 51411 18 21
41212 48 43 6(2|2] 10 12

TABLE 6.1 — Comparaison des intensités mesurées et calculées pour des données moyen-
nées sur trois supracristaux de réseau cc avec pour parametre de maille a.. = 8,02 nm.
Les intensités calculées correspondent a un réseau cc de spheres parfaites de diametre
5,26 nm avec U5, = 0,02 nm? et Ry = 0,13. Les plans de distance identique sont
surlignés de la méme couleur.

tains noeuds de Bragg présentant les mémes valeurs de distances interréticulaires ont
des intensités calculées identiques, celles-ci sont de méme couleur dans le tableau. Ceci
provient de la forme sphérique parfaite utilisée pour le calcul des intensités. Cependant,
une légere différence est observée sur les intensités expérimentales ce qui révele que la
forme des monocristaux n’est effectivement pas parfaitement sphérique. La distance

entre les spheres monocristallines dans le réseau supracristallin est de 1,69 nm.

La méme analyse a été réalisée sur les supracristaux provenant de la deuxiéme cris-
tallisation. Les résultats obtenus sur un supracristal cfc de parametre a.¢r. = 10,45
nm sont présentés dans le tableau [6.2] Dans ce cas, seule une forme sphérique a été
considérée. Le meilleur ajustement a été obtenu avec diametre 5,48 nm et une correc-
tion de Debye-Weller de U;,, = 0,12 nm?. L’accord entre les intensités expérimentales
et calculées est meilleur que dans le cas des monocristaux (R = 0,04). De plus, les
réflexions associées a une méme distance interréticulaire ont dans ce cas des intensités
observées tres similaires. Ces observations confirment que la forme sphérique des nano-
cristaux est plus réaliste dans le cas de 'empilement de polycristaux. La distance entre
spheres polycristallines dans le réseau supracristallin est de 1,74 nm. Cette distance est
proche de celle des monocristaux, donc la différence observée dans les équations et
6.2 provient d'une légere différence de taille. Ces résultats ont aussi étaient reproduits
avec un supracristal ayant un parametre de maille plus faible a.s. = 9,79 nm. Dans ce
cas, la taille de la sphére est légérement plus petite (5,18 nm) avec des parametres de
calcul similaires (Us,, = 0,10 nm? et Ry =0,08).

173



Chapitre 6. Corrélation des ordres atomiques et mésoscopiques

’htkllLFobsLFcachthllLFobsLFcalc‘
111|744 | 738 |[6]00| 24 24
2100|509 | 492 || 4 4|2 23 24
2102 46 4 116]1210] 9 10
113147 136 ||5]|3|3]| 4 0
21212145139 (6|22 4 3
41010 86 90 || 44 |4] 7 10
31113 40 39 T11]1] 11 13
41210 25 23 51511 11 13
412(12] 21 21 6140 12 13
5111 32 36 ||[6]4]2] 12 13
31313 29 36 ||5]5]|3] 11 10
41410 38 36 || 7[3]1] 10 10
513 (11] 27 27 (181010 6 6

TABLE 6.2 — Comparaison des intensités mesurées et calculées pour les données d'un
supracristal de réseau cfc avec pour parametre de maille a.¢. = 10,45 nm. Les intensités
calculées correspondent a un réseau cfc de spheres parfaites de diametre 5,48 nm avec
Uiso = 0,12 nm? et Ry = 0,04. Les plans de distance identique sont surlignés de la
méme couleur.

6.1.7 Discussion sur 'implication de la nanocristallinité

Pour des diametres métalliques similaires (~ 5,2 nm), les nanocristaux d’or s’or-
donnent selon deux réseaux cubiques différents, cc pour les monocristaux et cfc pour
les polycristaux. Afin, de situer les présents résultats sur le graphe de la figure [1.21

du Chapitre [I} les fractions volumiques ainsi que le parametre de mollesse de ces deux

0.4 O

0.3
fcc

0.2 bce/bet

©
—

A7

Vpu(Au volume fraction)

Phase Boundary

0.0
0.0 0.5 1.0 1.5 2.0

X=1L/R

core

FIGURE 6.18 — Résultats obtenus dans le cas des supracristaux constitués de mono-
cristaux ou de polycristaux d’or (croix bleue) superposés aux données expérimentales
de la référence [106] et la prédiction du modele OPM (ligne continue). Figure issue de
la référence |107]
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6.1. Le role de la nanocristallinité a 5,2 nm

types de supracristaux ont été déterminés sur la base de nanocristaux sphériques dont
les diametres sont obtenus par les précédentes analyses SAXS et WAXS. La longueur

de la chaine alkyl a été calculée avec la relation suivante :

L~ (n+1)0,12 = 1,56nm (6.20)

avec n la condensation en carbone de la chaine. Pour les arrangements de monocris-
taux d’or, on obtient xpe.. = 0,59 et ®p.. = 29,5%. Des valeurs tres similaires ont été
déterminées pour les polycristaux xpe. = 0,57 et @y = 30,0%.

Comme le montre la figure [6.18] les valeurs obtenues placent clairement les présents
résultats dans le domaine de stabilité du réseau cfe. Cependant, le réseau des monocris-
taux est déterminé comme cc. Le parametre de mollesse (x) et la fraction volumique
seuls ne suffisent donc pas pour prédire le type d’empilement de ces nanocristaux d’or,
la nanocristallinité doit étre prise en compte.

Méme si elle est imparfaite et se rapproche de la sphere, la forme d’octaedre tron-
qué, déterminée par les ajustements des profils aux grands angles et par TEM a haute
résolution, correspond a la cellule de Wigner-Seitz du réseau cc. Par conséquent, I’'em-
pilement le plus compact avec toutes les facettes identiques en regard va donc conduire
au réseau cc. Cet effet est confirmé par l'ordre orientationnel des nanocristaux qui sont
coaxialement orientés avec le réseau supracristallin. Cependant, la distribution spatiale
des ligands sur la surface des nanocristaux doit aussi étre prise en compte. En effet,
il est raisonnable de penser que les molécules de dodécanethiol forment des couches
organiques compactes sur les plus grandes facettes planes de 1'octaedre tronqué. Les
interactions de van der Waals attractives entre ligands peuvent ensuite reproduire 1'ef-
fet de forme de la cellule de Wigner-Seitz. Dans le cas des polycristaux, la couverture
des ligands peut étre considérée plus homogene due a la petite taille des facettes des
décaedres et icosaedres ce qui inhibe toutes interactions attractives directionnelles. De
plus, la présence d’axes de symétrie quinaires sur les surfaces d’icosaedres et de déca-
edres rend impossible la propagation d'une configuration de facettes en regard sur une

longue distance.

6.1.8 Diffusion diffuse et désordre

Des lignes diffuses reliant différents nceuds de Bragg sont visibles sur les coupes
présentées figures[6.9] [6.10} [6.11] et [6.12] Toute intensité en dehors des nceuds de Bragg

révele la présence d'un désordre, un écart par rapport a la structure moyenne déter-

minée dans les deux sections précédentes. Dans le cas des monocristaux, ce signal se
caractérise par des lignes larges et peu intenses, alors que pour les polycristaux, les
lignes de diffusion diffuses sont plus fines et intenses. De plus, certaines réflexions, vi-

sibles sur la coupe de la figure [6.12] ne peuvent étre indexées avec un réseau de type cfc
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F1GURE 6.19 — Coupes ascendantes de I'espace réciproque d’'un supracristal individuel
constitué de monocristaux (a) ou de polycristaux (b) d’or.
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(a) (b) [111] i, (1]
@ @ 11] \‘ / 7~
& &

@ ® e &

FIGURE 6.20 — Schéma de I’espace réciproque d’'un supracristal constitué de monocris-
taux d’or (a) et de polycristaux d’or (b) avec la représentation de la diffusion diffuse
en bleu.

(hexagones bleus). Afin de déterminer la distribution spatiale de cette intensité dans
I’espace réciproque, des coupes ont été reconstruites a partir d’un plan [ = 0 puis en
augmentant la valeur de I'indice [ par pas de 0,05. Celles-ci ont ensuite été empilées afin
de créer une animation de l’espace réciproque pour les deux types de supracristaux.
Les animations correspondantes aux supracristaux constitués de monocristaux ou de
polycristaux d’or sont disponibles en référence [181]. Quelques coupes sont représen-
tées figure [6.19] De cette maniere, il a été possible de dessiner la maille de 1'espace
réciproque de chaque type de supracristaux avec la diffusion diffuse correspondante ;
celles-ci sont schématisées figure [6.20]

Concernant 'espace réciproque de ’empilement de monocristaux d’or, les lignes diffuses
relient tous les nceuds de Bragg en suivant les 8 directions <110> possibles (Figure
6.20| (a)). L’observation de tiges diffuses dans l'espace réciproque est caractéristique
d’un désordre planaire dans ’espace réel. Cependant, ce désordre peut étre soit sta-
tique soit dynamique. En effet, un exemple caractéristique de ce type d’observation
est la signature de phonons acoustiques. Ceux-ci ont été observés par exemple dans
le silicium, certains polymorphes d’étain ainsi que la glace [182-184]. Dans le cas de
supracristaux, des oscillations acoustiques correspondant aux mouvements des nano-
cristaux ont aussi était observées expérimentalement dans le cas de nanocristaux de
cobalt [101], de semi-conducteur [185] ainsi que d’or [186].

La présence de phonon peut étre avérée par comparaison des intensités diffuses a diffé-
rentes températures. Pour cela, un cycle de données SAXS a été acquis a température
ambiante puis le systéeme Oxford Cryostream 700 a permis de baisser la température
du supracristal & 110K en soufflant de l'azote gazeux froid pour un deuxieme cycle
d’acquisition. De cette maniere, I’espace réciproque a pu étre reconstruit a deux tem-

pératures différentes en utilisant le méme échantillon et sans changer son orientation.
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(a)

(b)

F1GURE 6.21 — Coupes de I'espace réciproque obtenues d’'un méme supracristal consti-
tué de monocristaux d’or a 290K(a) et 110K (b).

Les coupes correspondant a ces deux températures sont présentées figure Aucune
variation d’intensité n’est visible, ce qui indique que ces lignes ne sont pas la signature
de phonons mais plutét d’un désordre statique. Ces lignes de diffusion sont paralleles
a toutes les directions <110> du réseau réciproque du supracristal cc, ce qui revient
a dire que ce désordre planaire est localisé dans des plans perpendiculaires aux direc-
tions <110> du réseau réel. Les plans de type {110} sont les plus denses dans le réseau
cc. On peut penser que les nanocristaux sont relativement "bloqués" dans ces plans et
présentent des corrélations d’orientation a courte distance. Ces orientations ne seraient
par contre pas corrélées de plan a plan.

Dans le cas des empilements de polycristaux d’or, la diffusion diffuse est structurée
différemment. En effet, les tiges de diffusion se propagent le long des axes <111> du
supracristal (Figure [6.20] (b)) ce qui explique la présence de "réflexions" interdites sur
la coupe en figure En effet, les réflexions non-indexées avec un réseau cfc, visibles
sur la coupe h + k + [ = 0 (Figure , correspondent a l'intersection aux positions
h+1/3,k+1/3,141/3 des lignes diffuses orientées selon une direction [111] et joignant
une réflexion de Bragg hkl du plan h + k + 1 = —1 a la réflexion h + 1k + 11 + 1 du
plan h+k+1 = 2. Ce type d’intersection de lignes diffuses a été observée en diffraction
électronique sur des cristaux plats d’argent et d’or |188] mais aussi en diffraction
de rayons X avec des opales [189]. L'observation de ces fines lignes diffuse est attribuée
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(N o~ 7

FIGURE 6.22 — Coupes de l'espace réciproque ayant pour équation h + k + 1 = 0
perpendiculaires au quatre directions compactes possibles d’un supracristal constitué
de polycristaux d’or de 5,2 nm.

a la présence de fautes d’empilements, défaut qui est fréquent dans les assemblages
compacts de nanocristaux . Dans le cas présent, la croissance isotrope des su-
pracristaux constitués de polycristaux n’engendre pas de directions privilégiées pour
la propagation des fautes d’empilements. En effet comme on peut le voir sur la figure
[6.22] les fautes d’empilements se distribuent perpendiculairement aux quatre directions

d’empilement compact du réseau cfc.

6.2 Effet de taille

Comme il a été précisé dans la section [2.3.3] des clichés de SAXS sur poudre ont
été acquis sur différentes tailles de nanocristaux d’or allant de 5,5 nm a 13,2 nm. Les
profils radiaux correspondant aux supracristaux constitués de monocristaux sont pré-

sentés en figure[6.23] et en figure [6.24] pour les polycristaux. Les nombreux pics observés
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FI1GURE 6.23 — Profil radiaux des clichés de SAXS acquis pour des supracristaux consti-
tués de monocristaux de tailles de différentes. Par souci de clarté, la totalité des in-
dexations n’est pas représentée.
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FIGURE 6.24 — Profil radiaux des clichés de SAXS acquis pour des supracristaux consti-
tués de monocristaux de tailles de différentes.
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FIGURE 6.25 — Parametres de maille des supracristaux de type cfc constitué de mo-
nocristaux (bleu) ou polycristaux (rouge) en fonction du diametre de nanocristaux
déterminé en TEM.

sur les profils de la figure [6.23] révelent un ordre de meilleure qualité dans le cas des
monocristaux. Dans le cas des polycristaux, les pics apparaissent plus larges et, dans
certains cas, le profil est largement dominé par le facteur de forme des nanocristaux
ce qui empéche I'indexation du spectre. L’ensemble des nanocristaux s’organisent en
réseau cfc quel que soit leur taille et nanocristallinité. L’effet de la nanocristallinité
sur le réseau d’empilement des nanocristaux, observé précédemment, n’est donc effec-
tif que pour des diametres inférieurs a 5,5 nm. On peut aussi voir sur la figure [6.25
que le parametre de maille cfc des supracristaux varie linéairement avec le diametre
des nanocristaux déduit par TEM, sans effet visible de la nanocristallinité. Les dis-
tances entre nanocristaux d’or ne varient donc pas ou peu avec leurs tailles. D’autre
part, ’amine du complexe oleylamine-Au* utilisé pour la croissance des nanocristaux
peut potentiellement se lier a la surface des nanocristaux ce qui ne change en rien les

distances inter-nanocristaux.

6.3 Le cas de monocristaux de 10,2 et 12,3 nm

Afin de déterminer 'ordre orientationnel des monocristaux avec leur arrangement
en réseau cfc, nous avons fait pousser comme précédemment des supracristaux de taille
sub-millimétrique afin de pouvoir les étudier individuellement sur la ligne Proximal.
Pour cela, des nanocristaux de 10,2 + 0,3 nm et 12,3 + 0,4 nm ont été synthétisés
(Figure[6.26] (a-b)) et assemblés en utilisant un protocole similaire & celui présenté pour
les polycristaux de 5,2 nm. Comme le montre la figure m (¢), les nanocristaux sont
dispersés dans du chloroforme et donnent une solution stable. Ensuite, de I’éthanol est

versé au fond du tube afin d’engendrer la déstabilisation de cette solution. Au bout

182



6.3. Le cas de monocristaur de 10,2 et 12,3 nm

d’une semaine, la solution est totalement incolore et des reflet dorés sont visibles a 1’ceil
nu. Ces supracristaux, de forme hexagonale plate, sont ensuite montés au bout d’un

capillaire comme décrit section [6.1.2] et montré figure [6.27]

6.3.1 L’ordre translationnel et affinement de structure

Tout comme pour les supracristaux constitués de nanocristaux de 5 nm, des coupes
de l'espace réciproque ont été reconstruites perpendiculairement aux axes de symétrie
quatre, deux et trois. Les figures [6.2§ et [6.29] représentent ces coupes dans le cas d'un
supracristal constitué de monocristaux d’or de 12 nm. Des coupes similaires ont éga-
lement été obtenues pour les supracristaux constitués de monocristaux d’or de 10 nm.
Un nombre important de noeuds de Bragg peut étre observé sur ces différentes coupes.
Cela provient du facteur de forme qui est ici, celui d’une sphere de plus grand diametre.
Le parametre de maille cubique déterminé en méme temps que la matrice d’orientation
vaut respectivement pour les nanocristaux de 12,3 nm et 10,2 nm, ay2,,, = 18,920nm
et ayonm = 16,208nm. L’indexation des nceuds de Bragg indique que la condition de
réflexion est que h, k et [ doivent étre de méme parité. Le réseau réciproque est donc
cc ce qui amene a un réseau réel de type cfc quel que soit la taille des nanocristaux
d’or.

Certaines coupes perpendiculaires aux axes de symétrie trois, comme celle présentée
figure m (b), présentent des réflexions dont l'indexation est non-entiere (hexagones
bleus) comme dans le cas des supracristaux cfe vus précédemment. L’apparition de
ces réflexions provient donc de l'intersection de tiges de diffusion diffuse induites par
la présence de fautes d’empilement. Afin de déterminer dans quelles directions se pro-
pagent ces fautes, une coupe a été reconstruite perpendiculairement a chaque direction
compacte du réseau cfc; celles-ci sont présentées figure [6.30f Une animation permet-
tant de sonder le volume réciproque de ce type de supracrisal est aussi disponible en

référence [190]. On peut noter que seule une coupe montre l'intersection de ces lignes

Une semaine

——
cHel,

N

Ethanol

FIGURE 6.26 — Cliché TEM de nanocristaux de 10 (a) et 12 nm (b) utilisés pour la cris-
tallisation de supracristaux. Schéma d’expérience d’auto-assemblage de monocristaux
de 10 ou 12 nm (c).
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Chapitre 6. Corrélation des ordres atomiques et mésoscopiques

(b)

FI1GURE 6.27 — Cliché de microscopie optique d'un supracristal constitué de monocris-
taux d’or de 12,3 nm (a) ainsi qu’une vue de profil (b).

diffuses en position h+1/3,k+1/3,1+1/3, ce qui indique que les fautes d’empilement
ne se propagent que perpendiculairement a un seul axe [111] du réseau supracristallin
cfc. La propagation anisotrope de ces défauts induit une anisotropie sur la forme de
ces supracristaux, ce qui est cohérent avec la forme d’hexagone plat observée (Figure
6.27)).

Afin de déterminer précisément le diametre et la forme des monocristaux constituant
ces supracristaux, une analyse des intensités des réflexions de Bragg a été effectuée.
De la méme facon que pour les assemblages de nanocristaux de 5 nm, les intensités

expérimentales ont été comparées avec celles calculées sur la base d’un réseau cfc de

FI1GURE 6.28 — Coupe de l'espace réciproque d’un supracristal constitué de monocris-
taux d’or de 12,3 nm ayant pour équation A = 0. Le domaine maximum de la coupe

correspond & gy = 7 nm L.
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6.3. Le cas de monocristaur de 10,2 et 12,3 nm

FIGURE 6.29 — Coupe de 'espace réciproque d’un supracristal constitué de monocris-
taux d’or de 12,3 nm ayant pour équation h+k =0 (a) et h+k+1 =0 (b). Le domaine

maximum de la coupe correspond & ¢nee = 7 M.
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Chapitre 6. Corrélation des ordres atomiques et mésoscopiques

FIGURE 6.30 — Coupes de l'espace réciproque ayant pour équation h + k +1 = 0
perpendiculaires au quatre directions compactes possibles d'un supracristal constitué
de monocristaux d’or de 12,3 nm.

spheres parfaites. Le nombre de réflexions de Bragg dont I'intensité a pu étre intégrée

est plus important que pour les supracristaux constitués de nanocristaux de 5 nm. En

nombre de diametre de
échantillon | Ry réflexions here (nm) Usiso (nm?) | dinger
indépendantes Sphere {nm
Bmono 0,13 26 5,26 0,02 1,69
dpoly 0,04 26 5,48 0,12 1,74
dpoly 0,08 26 5,18 0,10 1,82
10,10n0 0,07 92 9,72 0,06 1,74
12,0m0 0,10 133 12,10 0,06 1,28

TABLE 6.3 — Bilan des analyses des intensités des réflexions de Bragg pour les différents
supracristaux individuels étudiés.
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FIGURE 6.31 — Comparaison des intensités expérimentales d'un supracristal constitué
de monocristaux de 10,2 nm (a) et 12,3 nm (b) a celles calculées sur la base d’un réseau
cfc respectivement de spheres de diametre 9,72 et 12,10 nm.

effet dans le cas d’assemblage de monocristaux de 10 nm, 92 réflexions indépendantes
ont pu étre intégrées et jusqu’a 133 pour les nanocristaux de 12 nm. La figure [6.31] pré-
sente une comparaison des modules des amplitudes expérimentales et calculées pour
des supracristaux constitués de monocristaux d’or de 10 et 12 nm. On peut noter une
tres bonne reproduction a la fois de la période des oscillations dues au facteur de forme
de spheres et de la valeur des amplitudes expérimentales. Les ajustements sont obtenus
pour des diametres de 9,72 et 12,10 nm. La correction de type Debye-Waller est faible
et vaut Uy, = 0,06 nm? pour les deux tailles de monocristaux menant. Les facteurs
d’accord ainsi obtenus valent respectivement 7 et 10% pour les assemblages de sphere
de 9,72 et 12,10 nm. Ces valeurs de facteur d’accord sont raisonnables compte tenu
de la forme distordue des nceuds de Bragg qui rend la mesure précise de leur intensité
plus délicate. On remarque sur les deux schémas présentés Figure que les réflexions
ayant un méme dyy; (réflexions notées par des couleurs différentes) présentent systéma-
tiquement des amplitudes tres voisines. Ceci confirme la forme sphérique observée en
TEM a haute résolution dans la section du Chapitre [2| Les distances entre cceurs
métalliques dans le réseau de spheres cfc ont été déterminées a 1’aide de la formule
6.2 qui donne d,—,,,,, = 1,74nm et dc_c,,,, = 1,24nm. Cette derniere valeur est

étonnamment faible si 'on considere la longueur de chaine alkyl du dodécanethiol.

6.3.2 L’ordre orientationnel de quasi-spheéres

Les clichés WAXS obtenus des assemblages de monocristaux de 10 et 12 nm
présentent des arcs comme dans le cas de monocristaux de 5 nm, ce qui indique
un ordre orientationnel des nanocristaux. Un agrandissement d'un de ces arcs est
présenté figure [6.320 A Dinstar des supracristaux constitués de nanocristaux de 5,2

nm, des oscillations d’intensité sont visibles au pied des arcs ce qui démontre, encore,
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FIGURE 6.32 — Oscillations autour des arcs visibles sur les clichés bruts pour des su-
pracristaux constitués de monocristaux d’or de 12,3 nm (a) ainsi que le profil radial
correspondant (b).

une distribution quasi-nulle de diameétre des monocristaux constituant le supracristal.
Ces oscillations sont aussi visibles sur le profil radial de la figure [6.32 (b) et ont
pu étre simulées en utilisant la méme méthode que dans le cas des nanocristaux de
5,2 nm. Le diametre obtenu par ces calculs est de 12,00 nm pour des nanocristaux
dont la taille déterminée par TEM est de 12,3 nm. De plus, les profils en azimut des
arcs ont été ajustés avec des fonctions gaussiennes permettant ainsi de déterminer la
désorientation moyenne des monocristaux. Celle-ci est de 5,9 + 0,8° et 3,7 £ 0,4°
pour respectivement les monocristaux de 10,2 et 12,3 nm (Figure . Ces valeurs
sont plus faibles que pour les monocristaux de 5,2 nm (9,4 £ 0, 7°) ce qui indique une
corrélation orientationnelle d’autant plus forte que la taille des monocristaux est plus
grande.

Les figures [6.34] (a), [6.35] (a) et (a) présentent les reconstructions de l'espace

réciproque d’un supracristal constitué de monocristaux de 12 nm effectuées a grands

)
" 1
N
1

oo
1
1

A~
1

HlH
" 1

Désorientation angulaire (°)
[*))
.

(3]

5 6 7 8 9 10 11 12 13
Diametre (nm)

FIGURE 6.33 — Désorientation angulaire des monocristaux en fonction de leur diametre.
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6.3. Le cas de monocristaur de 10,2 et 12,3 nm

vecteurs de diffusion et utilisant les mémes conditions que celles des figures [6.28] et
m Etant donné que les nanocristaux et supracristaux ont le méme réseau de Bravais
(cfc) et dans I’hypothese ou les axes cristallins des nanocristaux sont tous orientés
de facon coaxiale avec ceux du supracristal, les arcs visibles sur ces coupes devraient
étre aux mémes positions que sur les coupes et [6.29] Les nanocristaux d’or
présentent donc plusieurs orientations distinctes dans le réseau du supracristal. Afin

de décrire 'ordre orientationnel de ces supracristaux, chacune des coupes a été analysée.

L’orientation coaxiale du nanocristal avec le réseau du supracristal a été prise
comme point de départ et notée "0" sur les figures. Ensuite, une rotation de 45° a
été effectuée sur chacun des axes [100], [010] et [001] donnant ainsi les orientations
notées respectivement 1", "2" et "3" (Figure [6.34] (c)). Les axes du réseau réciproque
associé subissent évidemment les mémes transformations. Pour une réflexion hkl, les
nouvelles coordonnées apres rotation de 45° autour des différents axes sont données

par :

R Uit N Ul
pour[100] : Hy = h; K; = 7 Ly = 7
. ({+h) . (I—-h)
pour[010] : Hy = 7 i Ky =k Ly = 7
pour[001] : Hy = (h = k>;K3 = (ht k) Ly=1 (6.21)

\/5 )

Les nouvelles coordonnées des réflexions correspondant aux quatre orientations ont
été calculées et présentées dans les tableaux et [6.6] Le domaine de reconstruc-
tion de l'espace réciproque se limitant & 42 nm™!, seuls les réflexions {111} et {200}
ont été considérées. Afin de déterminer les différentes orientations de nanocristaux
existant dans le réseau supracristallin, ’ensemble des coordonnées H, K, L respectant
les équations de plans des coupes ont été ensuite tracées et comparées aux coupes

expérimentales.

orientation [100]sprq

Pour la coupe d’équation h = 0, toutes les orientations ont des réflexions respectant
I’équation du plans. Les coordonnées de 'orientation coaxiale, en gris dans le tableau
6.4 sont k=0, 1 =42 et k= +2, ] =0 puisque h = 0. Elles sont représentées en gris
sur le schéma de la figure [6.34] (b).

Dans le cas de l'orientation 1, H; = h =0 donc pour k =0, =+2et k =+£2,1=0
on obtient les réflexions de coordonnées K; = ++1/2 et L; = ++/2. Celles-ci sont bien

séparées de 45° avec celles correspondantes a l'orientation coaxiale (Figure (b)).
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Ensuite pour l'orientation 2, H, = 0 donc h + [ = 0. Les premieres réflexions hkl pos-
sibles sont 11T, 111, T1T et 111 avec pour coordonnées Hy = 0, Ky = +1 et Ly = £+/2.
Les réflexions Hy = 0, Ky = £2 et Ly = 0 respectent aussi ’équation du plan et
sont identiques a celles de 'orientation 0, elles se confondent donc avec elles. Les ré-
flexions de type {111} et {200} ont un angle avec 'axe [001] de cos™*(1/2/3) ~ 35, 3°
et cos ' (1/v/3) ~ 54, 7°.

Enfin pour l'orientation 3, on a h —k = 0 ce qui donne les réflexions possibles suivantes
111,111,111 et 11T ayant pour nouvelles coordonnées Hs = 0, K3 = ++/2 et L3 = +1.
De plus, les réflexions 002 et 002 sont aussi possibles et ont les coordonnées suivantes :
H; =0, K3 = 0 et Ly = £2. A Dinstar de D'orientation 2, ces réflexions font aussi un
angle avec 'axe [001]* de cos™!(1/2/3) ~ 35,3° et cos™!(1/+/3) ~ 54, 7° et les réflexions
de type {200} se confondent avec celles de l'orientation coaxiale.

Les positions calculées en figure m (b) reproduisent correctement les positions des

(b) [001]*

0,2

"1,v2

o ---F---0-9V2V2
I

FIGURE 6.34 — Coupe de l'espace réciproque d'un supracristal constitué de monocris-
taux d’or de 12,3 nm ayant pour équation h = 0 (a). Le domaine maximum de la coupe
correspond & e = 42 nm~!. Positions des réflexions de Bragg calculées (b) sur la
base des quatre orientations présentées en (c). Par souci de clarté, les nanocristaux
sont représentés sous forme d’octaedres tronqués et de quasi-spheres.

190



6.3. Le cas de monocristaur de 10,2 et 12,3 nm

W k[k|[H [ K
1 11 1 0 | v2
-1 1] -11 0 | V2

S5

—_
I
—

&

1
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1
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—_

1

—_

1
o S

)

0
0
0
1{-1(-1| 1 /2
11 (-1 V21 0
1]-11-1 0 | -v2
21010 0 0
20010 0 0
0210
0/-2/0
0|02 0
0] 0]-2 0

TABLE 6.4 — Coordonnées des réflexions correspondantes aux quatre orientations de
nanocristaux avec en rouge les réflexions respectant exactement la condition A = 0. En
gris, sont les réflexions correspondantes a 1’orientation coaxiale au supracristal.

arcs sur la coupe expérimentale de la figure m (a). Cependant, la présence de 'orien-
tation coaxiale n’est pas indispensable pour rendre compte de ’ensemble des arcs de
cette coupe. Afin de vérifier ce point, les coupes perpendiculaires a d’autre axes de

symétrie ont été analysées.

orientation [110]s,,rq

La coupe représentée figure (a) a pour équation h + k = 0. Donc pour l'orien-
tation coaxiale, les réflexions de type {111} possibles sont 111,111,111 et 111 avec
une projection de £+/2 sur I'axe [1T0]* et £1 sur I'axe [001]*. Elles font un angle
de cos™!(1/4/3) ~ 54,7° avec I'axe [001]*. Deux autres réflexions de type {200} sont
possibles et ont pour indices hkl 00 + 2, leurs projections sont nulles sur 'axe [110]*.
L’ensemble de ces réflexions est représenté en gris sur la figure m (b).

Dans le cas des orientations 1 et 2, aucune des réflexions de type {111} et {200} ne

coupent exactement le plan ayant pour équation H;s + K;2 = 0 car les conditions
k—1 L+ h

( ) =0et k+ (L+h)
V2 V2

1 et 2. Cependant, on peut noter que les réflexions hkl = 111 et 111 donnent des solu-

k—1 l+h
(\/i)—k—i—(\—/g)zio,éll. Ces solutions

approximatives ont pour nouvelles coordonnées H; = +1, K1 = Tv2 et L1 = 0 et
Hy, = +v2, Ky = F1 et Ly = 0 et sont représentées en bleu sur la figure m (b)

ainsi que dans le tableau [6.5] De part la désorientation moyenne des nanocristaux,

obtenues sont h + = 0 respectivement pour les orientations

tions proches de I’équation du plan : h +
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(b) [001]*

0,2

1+1Nio 20 |
—8-0> [110]

F1GURE 6.35 — Coupe de l'espace réciproque d’un supracristal constitué de monocris-
taux d’or de 12,3 nm ayant pour équation h + k = 0 (a). Le domaine maximum de la
coupe correspond & Gne, = 42 nm~!. Positions des réflexions de Bragg calculées (b) sur
la base des quatre orientations présentées en (c). Par souci de clarté, les nanocristaux
sont représentés sous forme d’octaedres tronqués et de quasi-spheres.

ces réflexions peuvent partiellement couper le plan d’équation h + k = 0 et sont donc
visibles sur la coupe reconstruite figure (a).

Pour l'orientation 3, des solutions exactes existent pour A = 0 avec donc k,l = £2,0 et
0, +2. Les deux premiéres réflexions sont obtenues avec comme coordonnées Hy = £1/2,
Ks = Fv/2 et Ly = 0 dont la projection est nulle sur 'axe [001]*. Les coordonnées des
deux dernieres sont H3 = K3 = 0 et L3 = +2 et ont une projection nulle sur I'axe
[110]*, elles se confondent avec deux autres d’orientation 0.

L’orientation coaxiale au supracristal est donc présente dans le réseau supracristallin.
Afin de représenter les orientations des nanocristaux correspondant a cet axe de sy-
métrie du supracristal, les nanocristaux de la figure [6.34] (c) ont été tournés de 45° et
sont présentés figure (c). On peut observer que les facettes {111} et {200} des
orientations 0 et 3 sont en conditions de réflexion alors que les orientations 1 et 2 ne

sont que proches avec deux facettes {111} quasiment en condition de réflexions.
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6.3. Le cas de monocristaur de 10,2 et 12,3 nm

h|k|[k| H | K | L | Hh |K| Ly, | Hy | K3 | Ly
1 L 1] 0 | V21 V2 0 0 | V2|1
-1 10 [ V21 0 V2 -v21 0 |1
1|-1 V21 0 [ V2 -1 0 || Vv2] 0 |1
1]-1 V21 0 0 1L [ -vV21 0 | vV2]-1
-1l 1| -1 -v2] 0 0 [-1]+vV21] 0 |-v2]1
L1 /-1 1] 0 [-v2| 0 |-1]-v2]+v2]| 0 |-1
101 -1 -1 v2 0 ||[-v2 1] 0 ||[-v2] 0 |-1
-1l -1 0 [ V2 vV2) -1 0 0 |[-v2] -1
21001 2] 0 0 V210 [-vV2]V2|Vv2]0
210[01 -21] 0 0 ||-v2] 0 [ V21]-vV2|-vV2]0
Ol2/101 0 |vV2vV21] 01210
012101 0 |-v2[-v2] 0 |-2] 0
0102 0 |-vV2[+vV21( V2|0 +Vv2
010 -2/ 0 V2 |-vV2]-VvV2] 0 |-V2

TABLE 6.5 — Coordonnées des réflexions correspondantes aux quatre orientations de
nanocristaux avec en rouge les réflexions respectant exactement la condition h+k = 0
et en bleue celles qui en sont proches. En gris, sont les réflexions correspondantes a
I'orientation coaxiale au supracristal.

orientation [111],,4

La figure présente une coupe reconstruire perpendiculairement a un axe de
type [111] ayant pour équation h + k4 [ = 0. Aucune solutions n’existe pour l'orienta-
tion coaxiale concernant les réflexions {111} et {200}.

Pour les trois autres orientations, il existe des solutions exactes qui sont h + kv/2 = 0,
k+1v/2 =0 et [+ hv/2 = 0 pour respectivement les orientations 1, 2 et 3. Les nouvelles
coordonnées qui en découlent sont H; = 0, K| = V2 et L1 = £vV2; Hy = £/2,
Ky=0et Ly = Fv/2: Hy = T2, K3 = +v/2 et Ly = 0. Ces réflexions sont représen-
tées en rouge sur la figure (b).

Dans le tableau [6.6] on peut noter que des réflexions, repérées en bleu, ont des solu-
tions proches a ’équation du plan qui est de H; 93 + K93 + L1923 >~ £0,41 pour les
orientations 1, 2 et 3. Les coordonnées pour ces réflexions sont pour 'orientation 1 :
H =71, K, =0, L; = +v2 et H = +1, K; = /2, L; = 0, pour l'orientation 2 :
Hy =42 Ky=7F1,Ly=0et Hy =0, Ky = 41, Ly = F/2 et enfin pour l'orienta-
tion 3 : Hy = Fv2, K3 =0, Ly = +1 et H3 =0, K3 = £1/2, L3 = +1. Ces réflexions
proches du plan sont représentées en bleu sur la figure m (b). Néanmoins, la coupe
reconstruite de la figure [6.36] (a) ne présente pas de doublets sur les arcs {111} mais
peuvent étre le produit de convolution de deux réflexions. Afin de le vérifier, le profil
d’intensité azimutale des arcs {111} a été comparé a celui des arcs {200} en Figure

Les largeurs & mi-hauteur des arcs {111}, déterminées avec un ajustement par des
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(a) (b)
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® 50

_____________________
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_______

FI1GURE 6.36 — Coupe de 'espace réciproque d’un supracristal constitué de monocris-
taux d’or de 12,3 nm ayant pour équation h+k+1 =0 (a). Le domaine maximum de la
coupe correspond & Gnq. = 42 nm™'. Positions des réflexions de Bragg calculées (b) sur
la base des quatre orientations présentées en (c). Par souci de clarté, les nanocristaux
sont représentés sous forme d’octaedres tronqués et de quasi-spheres.

fonctions gaussiennes, sont de 13,1+ 0, 5° alors que celles des {200} sont de 8,5+ 0, 6°
ce qui montre que les arcs {111} peuvent étre constitués de plusieurs contributions.
De plus, les pics de la figure [6.37] présentent des maximums équivalents ce qui suggere
que les orientations 1, 2 et 3 ont une stoechiométrie équivalente dans le supracristal. De
plus, considérant la forme quasi-sphérique des monocristaux, leurs différentes orienta-
tions sont probablement distribuées de maniere aléatoire dans le réseau supracristallin.
L’espace réel des nanocristaux présentés en figure [6.36] (c) est issu d’'une rotation de
35,3° des nanocristaux de la figure m (c). On peut observer que les orientations 1,2
et 3 sont proches d'une orientation du type [110] avec seulement les facettes {200} en
conditions de réflexions et des facettes {111} proches de ces conditions.

Il n’existe que peu d’études décrivant la configuration orientationnelle de nano-
cristaux quasi-sphériques dans un réseau supracristallin de type cfc. Cependant, deux
études ont été rapportées concernant la caractérisation d’assemblage sur un réseau cfc

d’octaedres tronqués dont la forme a clairement été mise en évidence.
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6.3. Le cas de monocristaur de 10,2 et 12,3 nm

h|k|[k| H | K | L | Hh |K| Ly, | Hy | K3 | Ly
1 L 1] 0 [ vV2+v2]11] 0 0 | v2]1
-1 10 [ V2 0 [ 1| V2I-v2 0 |1
-1 1 [ v2] 0 || v2 1] 0 ||v2] 0 |1
1]-1 V21 0 1 |-vV2] 0 | V2|1
0 1| V2 0 - 1

V2

1
—_
1
—_
—_
1
—_
1
o S
)

S
E&ooo

NG)
1[-1]-11f 1 - -1 -v2 0 | -1
11 (-1 -l V2 0 ([-v2] 0 | -1
1-1f-1| -1 0 |- - 1] 0 0 |[-v2] -1
21001 2] 0 0 V2 | V2
210[01 -21] 0 0 V2 | -2
Ol2/101 0 |vV2vV21] 01210
012101 0 |-v2[-v2] 0 |-2] 0
002 V210 V2 0 0 | 2
0]0]-2 V2 0 [ -vV20 0 0 | -2

TABLE 6.6 — Coordonnées des réflexions correspondantes aux quatre orientations de
nanocristaux avec en rouge les réflexions respectant exactement la condition h+k+[ = 0
et en bleue celles qui en sont proches.

En 2012, Simon et al. ont montré que des assemblages d’octaedres tronqués de PbS de
5,5 nm présentent des clichés de diffraction électronique similaires a la coupe perpen-
diculaire a Paxe [111] présentée ici figure (a) [126]. La désorientation moyenne de
ces nanocristaux a été estimée approximativement entre 7,5 — 10°. Afin de décrire les
orientations des nanocristaux, les auteurs ont proposé deux modeles : dans le premier,
le supracristal est constitué des quatre orientations décrites dans cette section comme
0,1,2 et 3 alors que le deuxieme modele comprend uniquement les orientations 1,2, et

3. L’acces a une plus grande portion de I'espace réciproque permet, dans le cas de cette

Intensité (u.a.)

(I) I 5‘0 ' 160 l 15‘0 I 2(;0 I 25‘0 I 3(;0 I 35‘0

Azimuth (°)
FIGURE 6.37 — Profil d’intensité azimutale de la coupe présentée en figure m (a) des
arcs {111} (bleu) et {200} (rouge).

195



Chapitre 6. Corrélation des ordres atomiques et mésoscopiques

these, de discriminer entre les deux modeles proposés par Simon et al. et d’obtenir une
description plus complete de celui-ci.

Une deuxieéme configuration orientationnelle d’octaedres tronqués de PbS de 11,3 nm
dans un réseau de type cfc a aussi été décrite par Li et al. en 2014. Dans cette étude
de diffraction de rayons X, la désorientation moyenne des nanocristaux a été estimée
a H,4° et seulement les orientations 1,2 et 3 ont été observées. Les auteurs expliquent
la présence de l'ordre orientationnel des octaedres tronqués de PbS par un effet de
I’anisotropie de forme des nanocristaux, ce qui engendre un polytypisme des supracris-
taux. Or, dans le cas présent des nanocristaux quasi-sphériques d’or, leurs assemblages
présentent une désorientation moyenne similaire (3,7 £ 0,4°), ce qui indique que 'ani-
sotropie de forme n’est pas a 'origine de 'orientation des nanocristaux dans le réseau
supracristallin mais plutét les interactions entre ligands. En effet, malgré que les sur-
faces des facettes de quasi-spheres d’or soient petites par rapport a l'aire totale du
nanocristal, les ligands peuvent s’organiser sous forme de couches compactes et planes
sur celles-ci. De cette fagon, les interactions entre quasi-sphéres interviennent via celles
des couches compactes des ligands. La petite taille des facettes réduit alors le degré
de liberté qu’ont les nanocristaux pour interagir de facon attractive et augmente donc
I’ordre orientationnel de ces objets. De plus, plus la taille des nanocristaux est grande,
plus 'attraction de van der Waals entre deux particules est grande. Les "micro-surfaces'
s’appuient donc plus fortement I'une sur 'autre, ce qui induit une plus meilleure orien-

tation.

6.4 Conclusion

Dans ce Chapitre, une étude structurale de supracristaux individuels a été décrite.
Pour cela, une méthode de diffraction de rayons X de type "cristal tournant" et utilisant
une ligne de lumiere synchrotron (PROXIMAT), a été utilisée. De cette maniere, la dif-
fraction associée a une large gamme de vecteurs de diffusion couvrant les périodicités
du supracristal et des nanocristaux a été mesurée. Une fois le type de réseau supracris-
tallin déterminé, 'intégration des intensités des nceuds de Bragg aux petits angles a
permis, apres analyse, de déterminer la taille et la forme des nanocristaux constituant
un seul supracristal. De plus, les données collectées lors de ces expériences ont per-
mis de reconstruire des coupes de ’espace réciproque des supracristaux individuels. De
cette fagon, la position et I'orientation des nanocristaux dans le réseau supracristallin
ont pu étre déterminées et corrélées.

Dans un premier temps, des assemblages de nanocristaux de 5 nm ont été étudiés. A
I’aide de la ségrégation cristalline, deux types de supracristaux ont été cristallisés en
deux étapes a partir d'une solution contenant des poly- et monocristaux d’or : les pre-

miers assemblages, constitués de monocristaux d’or, ont cristallisé lors d’une premiere
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6.4. Conclusion

étape. Ensuite, par diffusion de mauvais solvant (éthanol), les polycristaux d’or restés
en solution ont formé le deuxieme type de supracristaux. Ces supracristaux ont ensuite
été montés sur la pointe d’un capillaire de verre étiré pour 'expérience de diffraction.
Les coupes reconstruites a ’aide des données aux petits angles ont montré que les
monocristaux d’or s’auto-organisaient en réseau cc et les polycristaux en réseau cfc.
De plus, bien que la microscopie électronique ait montré une forme d’octaedre tronqué
pour les monocristaux, un meilleur ajustement des données aux petits angles est ob-
tenu pour une forme sphérique : ceci provient sans doute a la fois de la désorientation
des nanocristaux, qui moyenne leur forme, et de I'existence de petites facettes supplé-
mentaires de type (110) (visibles sur certains clichés de HRTEM) qui les "sphérisent’".
Cette différence de réseau est attribuée a un effet de la nanocristallinité et donc de la
forme des nanocristaux d’or. La présence d’un ordre orientationnel des monocristaux
a été observée sur les coupes aux grands angles. En effet, les octaedres sont alignés de
maniere coaxial avec le réseau supracristallin ce qui explique la formation du réseau
cc puisque les octaedres tronqués sont la cellule de Wigner-Seitz de ce réseau. D’autre
part, de la diffusion diffuse (c’est a dire de la diffusion hors des réflexions de Bragg) a
pu étre mise en évidence dans les deux cas. Ce type de diffusion est la signature de la
différence entre la structure moyenne du supracristal telle que déterminée a partir de
I'intensité des réflexions de Bragg et la structure réelle de I’échantillon. Dans le cas des
monocristaux, les tiges diffuses ont été attribuées a la présence d’une corrélation orien-
tationnelle locale entre nanoparticules a l'intérieur des plans {110}. Ceci s’explique par
le fait que ceux sont les plus compacts du réseau. Les tiges de diffusion n’étant pas
structurées, il ne devrait pas y avoir de corrélations orientationnelles entre particules
localisées dans des plans adjacents. Dans le cas des polycristaux, ces tiges diffuses sont
plus fines et attribuées a la présence de fautes d’empilement des couches {111} du
réseau cfc. De plus, l'orientation de ces tiges montre que les fautes d’empilement se
propagent dans les quatre directions compactes du réseau supracristallin.

La deuxieme partie de ce Chapitre concerne I’étude de supracristaux constitués de
monocristaux de plus grande taille. En effet, ces nanocristaux ont été élaborés en uti-
lisant les syntheses décrites dans le Chapitre 2] afin d’obtenir des diametres de 10 et
12 nm. Des supracristaux de taille similaire a ceux des nanocristaux de 5 nm ont été
cristallisés par diffusion de mauvais solvant pour étre ensuite montés sur capillaire. Les
données aux petits angles montrent que les supracristaux cristallisent en réseau cfc et
présentent des tiges de diffusion diffus, mettant en évidence la présence d’une seule
direction de propagation de fautes d’empilement. L’analyse des intensités de Bragg
a permis de confirmer la forme quasi-sphérique observée en microscopie électronique.
Malgré cette forme sphérique, les nanocristaux s’auto-organisent avec une forte corréla-
tion orientationnelle qui augmente avec leur taille. La configuration orientationnelle des

nanocristaux a été décrite a ’aide des coupes aux grands angles selon trois directions
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cristallographiques différentes. Les nanocristaux présentent quatre types d’orientation
a l'intérieur du supracristal. La forme quasi-sphérique montre que 'ordre orientation-
nelle est principalement induit par le biais des interactions entre ligands plutét que par

la forme des nanocristaux.
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Les nanocristaux d’or sont des unités élémentaires modeles pour 1'auto-assemblage
et la construction de structure ordonnée a trois dimensions. Constitué d'un réseau
atomique cfc, ceux-ci peuvent présenter facilement des défauts cristallins comme les
macles et donc étre soit monocristallins soit polycristallins. Comme il est exposé dans
le Chapitre [1, peu d’études ont décrit 'influence de ces défauts sur les nanocristaux

d’or et notamment sur leur organisation en supracristaux.

Le travail décrit dans cette these a donc été consacré a 1’étude des défauts cristallins
des nanocristaux d’or. Afin de permettre cette étude, une stratégie de synthese per-
mettant d’obtenir des nanocristaux d’or soit monocristallins soit polycristallins sur une
gamme de taille allant d’environ 5 a 13 nm a été élaborée. Les nanocristaux issus de
cette synthese présentent une tres faible polydispersité en taille, se situant en-dessous
de 10% voir 5% dans certains cas. Cette stratégie utilise la ségrégation cristalline, obser-
vée auparavant au laboratoire, qui consiste a agréger sélectivement les monocristaux
d’or présents dans une solution colloidale contenant aussi des polycristaux d’or. De
cette fagon, deux types de graines ont été utilisés afin de les faire croitre et obtenir un
controle de taille sur des nanocristaux d’or de nanocristallinité controlée. La caractéri-
sation structurale a été effectuée en microscopie électronique ainsi qu’en diffraction de
rayon X sur poudre montrant l'intégrité de la nanocristallinité des graines lors de leur
croissance. De plus, il a été démontré que le milieu gazeux de synthese (air ou azote)

a un léger impact sur le facettage des nanocristaux.

Le suivi de la croissance des graines par absorption optique a permis de mettre en
évidence que l'effet de facettage est essentiellement régi par la cinétique de croissance
des nanocristaux. De plus, la série de taille disponible a permis la détermination de la
largeur intrinseque de la bande de résonance de plasmon de surface de ces nanocristaux
et ainsi de quantifier I'influence des défauts cristallins sur celle-ci. De cette maniere, il
a été déterminé que les macles engendrent un élargissement d’environ 20% sur le temps
d’amortissement de la résonance plasmonique. Ensuite, une étude des propriétés vibra-
tionnelles a été réalisée en utilisant la technique de spectroscopie pompe-sonde. Une
comparaison du temps de transfert de 'exces d’énergie des électrons lors de la photo-

excitation de populations mono ou polycristalline a montré que les macles ne jouent
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pas de role déterminant sur le temps de transfert. A des temps de I'ordre de quelques
picosecondes, les périodes des modes sphériques ont été déterminées sur I’ensemble des
nanocristaux synthétisés. La encore, aucune influence des macles n’a pu étre décelée
sur I’ensemble des tailles. Ces résultats sont en contradiction avec ceux reportés par
Tang et al. concernant des nanocristaux d’argent. Cependant, il a été montré lors de
ce travail de these que les populations de polycristaux ont des temps d’amortissement

plus courts que les monocristaux.

Ensuite les résultats de ce travail de these concernent différentes investigations sur
I’auto-assemblage de nanocristaux d’or en réseaux ordonnés a trois dimensions, appelés
supracristaux. La diversité apportée par ’auto-assemblage de grains de matiere tel que
les nanocristaux d’or a été corrélée avec 'influence de la nanocristallinité. Le point de
départ de ces assemblages concerne la formation de supracristaux avec les nanocristaux
d’or monocristallins de 5 nm lors de la ségrégation cristalline. La présence de supra-
cristaux négatifs a été démontrée a la surface des films interfaciaux (air/toluéne) de
nanocristaux. Leurs implication dans la déformation du réseau supracristallin induisant
une transition cfc a cc a été avérée. En effet, une étude des clichés par MEB a haute
résolution ainsi que les franges de moiré présentes sur celles-ci ont mis en évidence des
champs de contrainte en surface de ces réseaux mésoscopiques. De plus, des expériences
d’auto-assemblage en présence d’exces de ligands ont permis de proposer un mécanisme

de formation de ces cavités et par conséquent de la déformation du réseau.

Le role de la nanocristallinité a aussi était investigué lors de I'assemblage de nano-
cristaux d’or en présence de nanocristaux "intrus' ici, de cobalt. Pour cela des solutions
colloidales de nanocristaux d’or monocristallins ou polycristallins ont été mélangées
avec une autre contenant des nanocristaux de cobalt et déposées par évaporation sur
un substrat. Cette étude, divisée en deux parties, a révélée la présence de surface vi-
cinales sur les films supracristallins d’or, celles-ci pouvant étre chirales ou achirales.
Ces surfaces périodiques de faible symétrie a 1’échelle mésoscopique ne sont formées
qu’a l'aide de monocristaux d’or et non lorsque ceux-ci contiennent des défauts. Cette
formation de plans a hauts indice de Miller a été expliquée par une croissance hétéroé-
pitaxiale entre les supracristaux d’or et de cobalt.

Dans un deuxieme temps, des dépots utilisant les mémes mélanges colloidaux ont été
suivis par SAXS et WAXS sur la ligne D1 du synchrotron CHESS. Le suivi in-situ a
permis de mettre en évidence la formation d’un film interfacial supracristallin unique-
ment constitué de nanocristaux d’or alors que les nanocristaux de cobalt restent en
solution. De plus, un réle de la nanocristallinité sur le type de réseau construit par
les nanocristaux a aussi était mis en évidence. En effet, les monocristaux d’or s’auto-
organisent en tc avec un ordre orientationnel alors que les polycristaux s’arrangent en

réseau hc. La présence de nanocristaux de cobalt perturbe ’auto-assemblage des mono-
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cristaux d’or puisque ceux-ci adoptent un réseau de type cfc alors que les polycristaux
restent insensibles et s’organisent toujours en hc. Ce changement de réseau est accom-
pagné d’une perte d’ordre orientationnel expliquée par la présence des nanocristaux de
cobalt.

Les informations structurales obtenues sur les supracristaux se limitent bien souvent
a ’étude de poudres isotropes ou orientées de ces matériaux. Une nouvelle approche
concernant 1’étude structurale de supracristaux a été développée lors de ce travail de
these. En effet, celle-ci concerne 1’étude en diffraction de rayon X de supracristaux
individuels. Pour cela, des supracristaux de grandes tailles (~ 50 pum) ont été élaborés
avec des tailles de nanocristaux d’or de 5, 10 et 12 nm et de nanocristallinité diffé-
rentes. Cette stratégie a montré qu’il était possible d’obtenir des clichés de SAXS et
WAXS avec une géométrie de cristal tournant d’un seul supracristallite. Pour ce faire,
la ligne PROXIMAT1 du synchrotron SOLEIL a été utilisée. Une fois acquis sur les 360°
de rotation du supracristal, les clichés de diffraction ont permis la reconstruction de
coupes de 'espace réciproque a faibles vecteurs de diffusion, correspondant a I’arran-
gement des nanocristaux et a grands vecteurs pour I'ordre atomique. De cette maniere,
la corrélation entre I'ordre mésoscopique et atomique a pu étre faite.
Dans le cas de nanocristaux de 5 nm, les supracristaux ont montré un réseau diffé-
rent selon leur nanocristallinité. En effet, les monocristaux d’or s’organisent en réseau
cc alors que les polycristaux sont eux en réseau cfc. L’intégration des intensités des
réflexions de Bragg aux petits angles ainsi que 'analyse des oscillations autour des
réflexions aux grands angles ont révélé que les nanocristaux d’or sont quasiment sphé-
rique quel que soit leur nanocristallinité avec une légere anisotropie de forme pour les
monocristaux. La différence d’organisation est reliée a ce 1éger effet de forme des mono-
cristaux puisque ceux-ci se présentent sur les clichés de microscopie a haute résolution
sous forme d’octaedres tronqués, qui est la cellule de Wigner-Seitz du réseau cc. Ceci
est confirmé par les coupes reconstruites aux grands angles puisque celles-ci révelent un
alignement coaxial des monocristaux avec le réseau supracristallin. De plus en recons-
tituant le volume de 'espace réciproque aux petits vecteurs de diffusion, la diffusion
diffuse de ces supracristaux a pu étre analysée qualitativement. Ainsi, I’assemblage de
polycristaux est caractérisé par une quantité importante de fautes d’empilement dis-
tribuées perpendiculairement aux quatre directions compactes. Quant au signal diffus
du réseau cc, il indique une corrélation orientationnel des monocristaux d’or essentiel-
lement dans les plans {110} du supracristal.
Ensuite, il a été montré par diffraction sur poudre que le réseau des supracristaux consti-
tués de nanocristaux de taille supérieure a 5,2 nm ne présente plus de dépendance a
leur nanocristallinité. En effet, ceux-ci sont tous de type cfc avec une moindre qualité

d’assemblage pour les polycristaux. Cependant, les supracristaux constitués de mono-
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cristaux de 10 et 12 nm ont été étudiés de fagon individuelles sur la ligne PROXIMAT.
Pour ces nanocristaux, la forme octaédrique n’est plus décelable par analyse des in-
tensités des réflexions de Bragg aux petits angles ainsi qu’en microscopie électronique.
Dans ce cas, plusieurs axes d’orientation sont présents dans le réseau supracristallins.
Les quatre différentes orientations des nanocristaux dans le réseau supracristallin ont
été déterminées par analyse des coupes aux grands vecteurs de diffusion. Ce résultat
est étonnant puisque la méme configuration orientationnelle a été rapportée, lors de
cette these, par une équipe étudiant les assemblages d’octaedres tronqués de PbS et
expliquée par des interactions entre facettes. De plus dans le cas de cette these, les
nanocristaux d’or de forme quasi sphérique présentent une corrélation orientationnelle

plus élevée que les octaedres tronqués de PbS.

Les perspectives qu’offre cette theése sont diverses. Dans un premier temps, il serait
intéressant d’augmenter le controle de taille des nanocristaux, notamment pour les plus
grands diametres. Pour cela, des syntheses en voie aqueuses seraient probablement a
envisager car les solvants organiques comme le toluene rendent difficile la stabilisation
de taille supérieure a 15 nm. De cette maniere, les propriétés optiques et vibration-
nelles des nanocristaux de plus grande taille pourraient étre étudiées par spectroscopie
d’objet unique. Concernant les assemblages de nanocristaux, le controle de la symétrie
des surfaces vicinales décrites dans le Chapitre [5] ainsi que leur extension pourraient
étre améliorés. Pour cela, des substrats lithographiés (lignes ou motifs plus complexes)
pourraient étre utilisés, reproduisant ainsi les périodicités des supracristaux de cobalt
mais de maniére mieux controlée. L’étude décrite dans le Chapitre[f]a permis de mettre
en place une technique d’analyse structurale de supracristaux sur la base d'un cristal
tournant tout en corrélant deux domaines de vecteurs de diffusion tres différents. Cette
méthode pourrait étre étendue a l'analyse d’assemblages de nanocristaux plus com-
plexes, comme par exemple des nanocristaux présentant une forte anisotropie de forme

ou de couverture de ligands, ainsi qu’a des réseaux binaires.
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Description de la résonnance de

plasmon de surface

I.1 Absorption d’un photon par un métal massif

Lors de l'interaction entre un photon et un métal, deux mécanismes électroniques
interviennent lors de I’absorption du photon. Un mécanisme de transition électronique
intrabande fait intervenir les électrons de la bande de conduction alors qu’un autre
mécanisme interbande concerne les électrons liés. Ceux-ci sont représentés par deux
contributions dans la fonction diélectrique du métal (e ), conduit a la relation suivante

entre la fonction diélectrique et susceptibilité :

ew = 1+ (8 + x{) (I.1)

inter intra

ou Y et x sont respectivement les susceptibilités électriques des transitions

électroniques intrabandes et interbandes.

Les transitions optiques sans changement de bande sont tres bien décrites par le mo-
dele de Drude. Dans ce modele, la fonction diélectrique du métal (&,,4ssi f(w)) s’exprime

de la fagon suivante :

w2

_ ntra __ p
Emassif(w) — 14 X(w) =1- m (12)

avec wy la fréquence plasma du métal définie comme :



Annezxe 1. Description de la résonnance de plasmon de surface

Element L ne (102 m=3) pr (eV) J o (nm) L vy (106 m.s™) L Qinter (eV) J

Cu 8,47 8,82 28 1,05 2,1
Au 5,90 9,01 42 1,40 2,4
Ag 5,86 8,98 55 1,39 3,9

TABLE 1.1 — Valeurs caractéristiques des propriétés électroniques de quelques métaux.
Densité électronique (n.), fréquence plasma (w,), libre parcours moyen des électrons
(Iso), vitesse de Fermi (v;) et énergie des transitions interbandes (Q27").

nee>
= 1.3
Wp —_—— (L.3)

ne est la densité électronique du métal, m, la masse d'un électron et ¢y la permittivité
du vide.
[« représente la fréquence de relaxation du métal massif due aux collisions e~ /phonon

et e~ /e, elle est décrite de la maniére suivante :

1 [
—=7=— (1.4)
FOO Uy
avec ly le libre parcours moyen des électrons et vy la vitesse de Fermi. Le tableau
résume quelques valeurs caractéristiques des propriétés électroniques de certains

métaux nobles.

La deuxieme contribution de la fonction diélectrique globale du métal décrit les
transitions optiques des électrons des bandes pleines vers la bande de conduction ou de
cette derniere vers des bandes vides de plus hautes énergies. Dans le cas des métaux
nobles, ces transitions concernent les bandes pleines et de conduction, notamment
les transitions des bandes d vers la bande de conduction sp. La fonction diélectrique

interbande se définit alors comme :

Einter =1 + Xinter (15)

En utilisant ’équation (.2, on peut décrire la fonction diélectrique globale d’un métal

comime :

w2

Ew) = €y~ m (16)

Il existe une fréquence seuil pour ces transitions de bandes. Dans le cas de l'or, le
seuil des transitions interbandes, Q" se situe aux alentours de 515 nm et se superpose
partiellement avec la bande de résonance plasmon. Ceci a pour effet d’impliquer les
mécanismes de transitions interbandes lors de I’absorption a la fréquence de résonance

de plasmon de surface. L’absorption des photons lors de ces transitions interbandes est
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1.2. Effet de confinement : la résonance de plasmon de surface

a lorigine des couleurs caractéristiques des métaux nobles a ’état massif.

1.2 Effet de confinement : la résonance de plasmon

de surface

Champ électrique

Nuage électronique

FIGURE 1.1 — Schéma illustrant ’oscillation des électrons de conduction sous 'effet du
champ électrique.

I.2.1 Modele quasi-statique

Dans la section [I.I} ’absorption optique d’un métal massif a été brievement décrite.
Cette description doit étre corrigée lorsque les dimensions du cristal métallique est
réduite a quelques nanometres. En effet, le confinement diélectrique du nanocristal
implique que tout son volume soit sujet aux variations de la composante électrique du
champ électromagnétique. Comme le montre la figure les électrons de conduction
entrent alors en mouvement d’oscillation collective. Ce phénomene est appelé résonance
de plasmon de surface.

Dans le cadre de 'approximation quasi-statique, c¢’est-a-dire pour des nanocristaux
de diamétre D << 2

10°
cristal d’or a une fréquence wy,, :

les électrons oscillent par rapport au réseau ionique du nano-

Wp

Wepr = —F—e—— (L.7)

/ 5zlnter + 25m

ol e représente la partie réelle de la fonction diélectrique interbande et &, la fonc-

tion diélectrique du milieu environnant.

1.2.2 Effet de surface

Réduire les dimensions du nanocristal en-dessous du libre parcours moyen des élec-

trons de conduction, [, a pour effet d’augmenter le taux de collisions électroniques. En
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Annezxe 1. Description de la résonnance de plasmon de surface

effet, dans ces conditions le taux de collisions électrons/surface n’est plus négligeable
et doit étre pris en compte avec les autres types de collision. Pour cela, un terme phé-
noménologique est introduit dans la partie intrabande de la fonction diélectrique du
nanocristal métallique. Ce terme est proportionnel a I'inverse de la fréquence de colli-
sion des électrons sur la surface du nanocristal. La fonction diélectrique du nanocristal

métallique peut se réécrire de la fagon suivante :

2
inter U.)p

Ew) = E(w) - - A.Uf (18)
w? + iw (Fo + D )

avec D le diametre du nanocristal et A est une constante de 'ordre de l'unité qui

rend compte de 'environnement chimique du nanocristal [191]. T'y est la fréquence de

relaxation du métal potentiellement modifiée par la taille du nanocristal [57].

1.2.3 Largeur des bandes plasmon

L’absorption de la lumiere par la résonance de plasmon de surface est donc due a la
contribution des électrons liés et de conduction du nanocristal. La largeur de la bande

d’absorption (I') s’écrit de la manieére suivante :

A.Uf
R

avec A une constante proche de I'unité et R le rayon du nanocristal. La fréquence de

T =T+

(1.9)

collisions optiques des électrons, ['y, peut se définir a 'aide de la loi de Matthiessen

comme la somme des inverses des temps des différents types de collision [51] :

1 1 1 wd
Iy = + + + eyt (I1.10)
Te= /e~ Te=/ph Te— /défauts Wy

Tefe, Te/ph €0 Tejdéfaurs Teprésentent respectivement les temps d’amortissement dus
aux collisions électrons/électrons, électrons/phonons et électrons/défauts cristallins. Le
terme Z—ggént” représente I'absorption liée aux transitions interbandes, 5" étant la
partie imaginaire de la fonction diélectrique interbande a la fréquence du plasmon de
surface. Dans le cas de 'argent, la position de la résonance est nettement séparée du
seuil des transitions interbandes (Tableau , ce qui implique que le dernier terme de
'équation [[.10] est négligeable et que les bandes de plasmon sont fines avec ce métal
noble. Cependant, comme il a été souligné auparavant, le seuil d’absorption des tran-
sitions de bandes de l'or est partiellement superposé avec la résonance plasmon des
nanocristaux. Dans ce cas, la bande d’absorption est donc plus large comparativement
que celle d'un nanocristal d’argent de méme taille. Cette dépendance de I avec la taille

des nanocristaux a été vérifiée expérimentalement [51].
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Mode de vibration acoustique

II.1 Vibration du réseau ionique

Sous 'effet d’une excitation électromagnétique ou thermique, les atomes d’un cristal
oscillent autour de leur position d’équilibre. Lorsque ceux-ci oscillent de maniere collec-
tive et cohérente, le quanta d’énergie qui définit cette onde propagative est le phonon.
L’or ne contient qu’un seul atome par maille primitive, entrainant unigement 1’existence

de phonons acoustiques [193]. Contrairement aux matériaux contenant au moins deux
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F1GURE II.1 — Courbes de dispersion de phonons dans 'or obtenues par diffusion in-
élastique de neutrons, figure issue de la référence [192].



Annexe II. Mode de vibration acoustique

atomes différents par maille primitive ou des phonons optiques apparaissent en plus.
Les courbes de dispersion de phonons permettent de caractériser la propagation d’ondes
acoustiques selon leurs directions dans le cristal (Figure . Les modes acoustiques
contiennent plusieurs branches : les déplacements atomiques perpendiculaires a ’onde
acoustique correspondent & deux branches transverses (7'1 et 72) alors qu'un déplace-
ment colinéaire est représenté par une branche longitudinale (L). Chacune des branches
contient N modes propres, N étant le nombre d’atome constituant le cristal. On peut
décrire ’ensemble des vibrations en limitant les vecteurs d’onde a la premiere zone de
Brillouin, voir la figure D’un point de vue expérimental, les courbes de dispersion
de phonon peuvent étre déterminées par diffusion inélastique de neutrons [192,/194,195]
(Figure et par diffusion inélastique de rayons X [182}/196,197].

11.2 Effet de confinement et oscillations acoustiques

Dans le cas du nanocristal, les vibrations du réseau cristallin se trouvent confinées
a l'intérieur de celui-ci, ce qui implique d’importants changements de ses propriétés
vibrationnelles. En effet, les modes de vibration ne peuvent plus étre décrits, comme
dans le cas du métal massif, par des structures de bandes (Figure mais par des
états discrets. De cette maniere, les vibrations acoustiques d’un nanocristal métallique
peuvent étre assimilées a celles d’une sphere élastique. Dans ces conditions, le modele
de Lamb permet de décrire les différents modes de vibration de ces objets [158].
Le formalisme permettant de décrire les vibrations acoustiques d’une sphere élastique
ne sera pas développé dans ce manuscrit de these. Cependant, il faut savoir que chaque
mode propre de vibration d’une sphere est caractérisé par deux entiers, [ le nombre de
moment angulaire et m sa composante selon la direction z avec |m| < [. Les pulsations

wy* des modes acoustiques (m, [) ne sont pas dépendantes de m mais ont une infinité de

FI1GURE II.2 — Premiere zone de Brillouin du systéme c.f.c..
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I1.2. Effet de confinement et oscillations acoustiques

(a) (b)

Modes torsionnels Modes sphéroidaux

F1GURE I1.3 — Schéma de différents modes de vibration d’une sphere. Les modes tor-
sionnnels sans déformation radiale (a). Les modes sphéroidaux (b) avec une déformation
radiale isotrope pour le mode sphérique [ = 0 et anisotrope pour le mode quadripolaire
[ = 2, figure issue de la référence |19§].

valeurs pour une indexation [ donnée, avec une indexation n croissante, chacune étant
dégénérée (204 1) fois dans le cas d’une sphere isotrope. Ces modes peuvent étre classés
en deux familles principales : les modes torsionnels et sphéroidaux, représentés dans
la figure [[I.3] Les modes torsionnels, indexés par [ > 1, représentent des déformations
uniquement transverses sans variation de volume (Figure[[L.3] (a)). Les modes sphéroi-
daux (I > 0) (Figure[[L3| (b)) comprennent des modes de déformations isotropes, dits
sphériques (I = 0), et de variations de volume anisotropes, dits quadripolaires (I = 2).

Certains de ces modes de vibrations acoustiques peuvent s’observer expérimentale-
ment par diverses techniques. En 1992, Eugene Duval a décrit les regles de sélection
des modes actifs en diffusion Raman [199]. Seuls les modes sphériques et quadripolaires
sont actifs en spectroscopie Raman a basse fréquence [56,/198,[200]. Par ailleurs, lors
d’une expérience de spectroscopie pompe-sonde, 1'énergie déposée sur le nanocristal
est absorbée par les électrons de conduction, générant ainsi des vibrations acoustiques.
Etant isotrope, ce processus induit une déformation isotrope du nanocristal donc la

génération du mode sphérique (I = 0,n = 0) [156},157].

11.2.1 Effet de la nanocristallinité

Les modes de vibration décrits par le modele de Lamb concernent des objets sphé-

riques constitués d’un milieu élastique continu, homogene et isotrope. Cette approxi-
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Annexe II. Mode de vibration acoustique

Ag | Au Pt Si Al W%

vr(m.s) | 3650 | 3240 | 3841 | 8433 | 6420 | 5410

vp(m.s™!) | 1660 | 1200 | 1686 | 5843 | 3040 | 2640
7 30 | 29 | 16 | 16 1 1

TABLE II.1 — Valeurs de quelques propriétés élastiques de différents matériaux du
systeme cubique, avec vy, la vitesse du son longitudinale, vr la vitesse du son transverse
et A le rapport d’anisotropie de Zener.

mation est tout a fait discutable lors de I’étude de nanocristaux métalliques. En effet,
comme illustrée en figure [[I.1 la propagation d’une onde acoustique dans un cristal
dépend fortement des orientations cristallographique du cristal. Pour les matériaux
cristallisant dans le systéme cubique, le rapport de Zener (Z) permet de quantifier

cette anisotropie élastique a 'aide des constantes élastiques du matériau :

(IL.1)

Pour une valeur de Z = 1, le matériau est considéré comme isotrope. Le tableau [[L.]]
montre que 'or et I'argent présentent une forte anisotropie élastique par rapport au
platine ou au silicium. Ainsi, I'utilisation du modele de Lamb pour I'estimation des fré-
quences de vibration est discutable dans le cas de ces deux métaux nobles. Cependant,
dans le cas d’échantillons essentiellement constitués de nanocristaux polycristallins, il
a été démontré que les estimations de fréquences par le modele de Lamb sont cor-
rectes [56},200-202].

Dans le cas de nanocristaux monocristallins, la forte anisotropie élastique de 1’or

doit étre prise en compte dans la description des modes de vibration. En effet, il a été
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FIGURE I.4 — Evolution des fréquences des modes de vibration Eg et T5,4 en fonction
de 'anisotropie élastique du nanocristal d’or. Figure issu de la référence |135].
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I1.2. Effet de confinement et oscillations acoustiques

montré au laboratoire que le mode quadripolaire, observé par diffusion Raman a basse
fréquence, est dédoublé en deux bandes au lieu d’une, habituellement observée pour
des polycristaux [135]. Ces deux modes distincts correspondent aux symétries Eg et
Tsg, voir la figure (d). Ces résultats sont supportés par des calculs des fréquences de
mode de vibration en utilisant I’approche d’ultrasons résonnants, de ’anglais resonant
ultrasound (RUS). L’avantage de ces calculs est de pouvoir faire varier progressive-
ment ’anisotropie élastique du nanocristal en moyennant les constantes élastiques dans
toutes les directions du volume du nanocristal. Ces calculs prévoient ainsi la séparation
du mode quadripolaire en deux autres modes, Eg et T5,, comme le montre la figure
M4l

Lors de ce travail de these, I’étude par spectroscopie pompe-sonde résolue en temps
du mode sphérique ainsi que l'influence de la nanocristallinité sur ce dernier a été

réalisée.
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Formation de nanocristaux a faible
distribution de taille en solution

colloidale

III.1 Theéorie classique de la nucléation et rayon cri-

tique

La nucléation est D’apparition d’une phase thermodynamique stable dans une
autre qui est instable. Cette transition de phase se retrouve lors de différents
phénomenes telle que la formation de gouttes d’eau et de flocons de neige dans
les nuages, l'apparition de bulles dans le champagne ou encore la cristallisation
de nanocristaux dans une solution colloidale. Lors de cette nucléation, la phase
continue est thermodynamiquement instable, ici la solution contenant les mono-
meres, alors que les germes formés constituent la phase stable, les nanocristaux. Ce

phénomene n’est observable que lorsque la phase continue est sursaturée en monomeres.

La nucléation de nanocristaux est régie par la compétition de deux contributions :

— La premiere contribution, négative, représente 1’énergie libre libérée lors de la
formation du volume sphérique de phase thermodynamique stable, les nucléi.
— Ensuite, la deuxiéme, cotiteuse en énergie et donc positive, caractérise la création

d’une interface entre les phases liquide et solide.



Anneze III. Formation de nanocristauz a faible distribution de taille en solution
colloidale

AG A

Energie d’interface

Energie libre volumique

F1cURE II1.1 — Evolution de I’énergie libre du systéme en fonction du rayon des nano-
cristaux.

L’évolution de I’énergie libre du systéme en fonction du rayon du nucleus (r) est

alors : A
AG = gﬂ"f‘SAGv + 4mr3y (IIL.1)

avec 7 la tension de surface entre le solide et le liquide. La variation d’énergie libre

volumique est définie comme :
AGU = Gsolide - Gliquide (1112)

Sur la figure [[II.1, on note que I’évolution de I’énergie libre du systeme présente
un maximum. La position de ce maximum est caractérisée par le rayon critique r*
pour lequel les nucléi sont stables. En effet si r < r*, une augmentation de taille
implique une augmentation de 'énergie libre, le nucleus est donc dissout. D'un autre
cOté, si r > rx une augmentation de taille libere de I'énergie, les nucléi sont donc

thermodynamiquement stables et peuvent croitre.

III.2 Modele de LaMer : Séparation de la nucléa-

tion et croissance

L’objectif premier des syntheses colloidales, utilisées dans ce travail, est d’étudier

par la suite certaines propriétés physiques des nanocristaux d’or et in fine leur auto-
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N

Supersaturation (S)

1 /
F1GURE III.2 — Courbe de Lamer : évolution du degré de supersaturation en monomere
en fonction du temps.

Temps

assemblage. Pour cela la réponse de I’ensemble des nanocristaux doit étre équivalente.
Il est alors indispensable de les synthétiser avec une distribution en diametre réduite,
typiquement inférieur a 10%.

Le travail de Lamer et al., publié en 1950 [203], décrit un mécanisme permettant d’ob-
tenir des solutions de particules monodisperses de soufre. Celui-ci est basé sur la sépa-
ration de la phase de nucléation, décrite dans la section [[TII.T], de la phase de croissance
des objets. En effet, si tous les nucléi se forment en méme temps lors d’une phase de
nucléation rapide pour ensuite croitre au méme moment, la polydispersité en taille des
nanocristaux qui en résulte sera faible. Cependant, si les nucléi apparaissent pendant
la croissance d’autres objets, le systeme sera tres polydisperse. Le processus de dé-
corrélation entre la nucléation et la croissance des nanocristaux s’explique facilement
grice a la courbe de Lamer (Figure . Cette courbe représente 1’évolution de la
sursaturation en monomeres en fonction du temps. Ce modeéle se décompose en trois

étapes :

— La phase I correspond a I'augmentation du nombre de monomeres dans la solu-
tion, ici les atomes métalliques, jusqu’a arriver a un seuil de sursaturation S = 1.
Cependant, la barriere énergétique a franchir pour atteindre la nucléation étant
trop importante, il n’y a pas formation de nucléi avant le degré de sursaturation
critique S..

— Lors de la phase II, le systéme est au-dessus de S, : la nucléation a lieu.

— Enfin, la phase III représente la phase de croissance des nucléi et est caractérisée
par une consommation des monomeres en solution jusqu’au seuil de sursatura-

tion.
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Anneze III. Formation de nanocristauz a faible distribution de taille en solution
colloidale

De cette fagon, un équilibre thermodynamique s’installe entre les monomeres et
les nanocristaux de faible distribution de taille. I1 faut donc utiliser une stratégie de

synthese qui permette de découpler ces deux phases.
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Nano et Supracristaux d’or : sur I’Influence de la
Nanocristallinité

Cette these porte sur I'influence des défauts cristallins des nanocristaux d’or. Elle
traite de la synthese et de I'assemblage de nanocristaux d’or dont la taille et le taux
de défauts cristallins sont contrdélés. Au cours de ce travail, une méthode permettant
de séparer des nanocristaux de méme taille mais soit mono-, soit polycristallines a
été mise au point pour ensuite les utiliser comme graines de croissance cristalline afin
d’étendre le controle de taille de 5 a 13 nm. Les propriétés plasmoniques ainsi que
vibrationnelles de ces nanocristaux d’or ont pu ainsi étre étudiées en fonction de la
présence ou non de défauts cristallins. Les nanocristaux synthétisés lors de cette these
présentent une distribution de taille suffisamment faible pour permettre leur auto-
assemblage en réseau ordonné a trois dimensions, appelés supracristaux. L’apparition
de supracristaux inverses et de surfaces vicinales a pu étre observée dans certaines
conditions d’assemblage. De plus, il est aussi possible d’obtenir des supracristaux de
taille submillimétrique ne contenant que des nanocristaux mono- ou polycristallines,
et pouvant étre étudiés individuellement par diffraction de rayons X. Il a ainsi été
possible de corréler 1'ordre orientationnel et translationnel des nanocristaux dans le
réseau supracristallin.

Mots-clefs

Nanocristaux d’or, défauts cristallins, supracristaux, auto-assemblage, ordre orien-
tationnel, diffraction de rayons X aux petits angles, diffraction de rayons X aux grands
angles

Gold Nano and Supracrystal: on the Influence of
Nanocrystallinity

This thesis deals with the influence of crystal defects of gold nanocrystals, especially
on the synthesis and self-assembly of gold nanocrystals whose crystal defects and size
are controlled. During this work, a method have been developed to separate single and
polycrystals with similar size using crystalline segregation. Then, these nanocrystals
have been used as seeds for a second crystal growth in order to expand their size
from 5 nm to 13 nm in diameter. The plasmonic and vibrational properties of these
gold nanocrystals have also been studied. The obtained nanocrystals exhibit low size
distribution that allows their self-assemblies into three dimensional ordered lattice,
called supracrystals. Negative supracrystals and vicinal surfaces have been observed
under specific self-assembly conditions. Moreover, it is possible to obtain supracrystals
with submillimeter size containing only either single or polycrystals and study them
in an individual way by X-ray diffraction. It has also been possible to correlate the
translational and orientational order of gold nanocrystals within the supracrystalline
lattice.

Keywords

gold nanocrystals, crystal defects, supracrystals, self-assembly, orientational order,
small angle X-ray scattering, wide angle X-ray scattering



