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Introduction

Le verre est au cœur des innovations technologiques actuelles malgré une histoire
remontant à l’antiquité. L’utilisation du verre plat dans le domaine de l’habitat, par
exemple, représente à elle seule une source intarissable d’inspiration pour les ingénieurs
et chercheurs qui développent de nouvelles technologies destinées à apporter de nouvelles
fonctionnalités au matériau.

L’application de revêtements est une des voies majeures de fonctionnalisation des
matériaux verriers. En effet, il s’agit d’un procédé potentiellement peu coûteux et de mise
en œuvre aisée, permettant de découpler les paramètres liés au matériau massif (mise en
forme, propriétés mécaniques) de ceux liés à la fonctionnalité (surface, optique). La faible
épaisseur des revêtements déposés permet également de tirer avantage de phénomènes
physiques liés à la taille nanométrique (confinement, plasmon) et de déposer des matériaux
non transparents à l’état massif. Par exemple, le dépôt d’un empilement de couches minces
contenant une fine couche d’argent permet de rendre le verre réfléchissant aux infrarouges,
donnant ainsi au verre une fonction dite de contrôle solaire. Un vitrage équipé de cette
fonctionnalité permettra une certaine isolation thermique (en limitant l’échauffement dû
au rayonnement infrarouge) tout en garantissant une bonne transmission optique.

Une large majorité des revêtements sur verre est réalisée par des techniques de dépôt
sous vide telles que les techniques de Physical Vapor Deposition (PVD), parmi lesquelles le
dépôt par pulvérisation cathodique magnétron, et de Chemical Vapor Deposition (CVD).
Ces techniques ont un grand avantage : elles permettent de déposer sur de grandes
surfaces des matériaux denses, tout en garantissant un contrôle précis de la composition
chimique du matériau et de l’épaisseur déposée. L’utilisation industrielle importante
de ces procédés trouve également son origine dans leur implantation relativement aisée
sur une ligne de production, voire directement sur la ligne de production du verre float
(CVD).

D’autres techniques permettent de déposer des couches suivant une voie liquide. Parmi
celles-ci, les méthodes sol-gel présentent l’avantage d’une très grande versatilité. Elles
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permettent, à l’échelle du laboratoire, d’obtenir des couches de composition et de structure
complexes. On peut ainsi obtenir une porosité contrôlée par un effet d’empreinte interne,
par exemple par un agent structurant organique, ou encore une structuration de surface
par effet d’empreinte externe (Imprint Lithography). Enfin ces matériaux se prêtent à
la post-fonctionnalisation chimique par greffage. Cette richesse dans l’architecture des
matériaux sol-gel doit permettre de maîtriser un spectre de propriétés très variées (réponse
diélectrique, optique, mouillage) et leur donne un fort potentiel pour des applications
aussi diverses que la microélectronique, la filtration et la catalyse. En ce sens, le potentiel
des méthodes sol-gel est bien plus vaste que celui des méthodes sous vide (PVD, CVD).
A cela s’ajoute le coût potentiellement plus bas du procédé sol-gel car il nécessite des
conditions de dépôt moins draconiennes que les procédés PVD et CVD ; en particulier il
n’est pas nécessaire d’effectuer le dépôt sous vide 1.

A l’inverse, les applications industrielles des couches obtenues par voie sol-gel sont
actuellement limitées par leurs faibles stabilité mécanique et durabilité. Il s’agit d’une part
de la stabilité hydrolytique des matériaux dans leur environnement d’usage, et d’autre
part de la résistance à des sollicitations mécaniques de type indentation et surtout rayure.
En effet les détails de la chimie d’élaboration et des procédés de post-traitement du
matériau affectent à la fois les propriétés physico-chimiques de la couche et la structure
du matériau même formant la couche : la modulation de l’un affecte souvent l’autre. Pour
une appropriation technologique effective et large du potentiel des matériaux sol-gel, il
est donc nécessaire d’optimiser la structure du matériau tout en préservant les propriétés
de la couche et ainsi d’aboutir à une maîtrise du procédé qui permette de satisfaire les
exigences applicatives en termes de stabilité.

Le potentiel technologique des couches sol-gel justifie les nombreuses études applica-
tives actuellement en cours à Saint-Gobain Recherche. En particulier, certains travaux
concernent le dépôt d’empilements de couches poreuses de silice apportant une fonction
antireflet. De tels empilements ont un intérêt technologique vaste, allant de l’intérêt
simplement esthétique pour les vitrines d’exposition dans les commerces et les musées,
jusqu’à l’intérêt énergétique pour limiter les pertes optiques par réflexion sur les modules
solaires photovoltaïques. Ces travaux font émerger la nécessité de mieux comprendre
les paramètres principaux qui contrôlent les réponses optique et mécanique de ces em-
pilements déposés sur du verre. A l’inverse, de nombreux travaux, souvent de nature
académique, ont abouti à proposer des chimies d’élaboration diverses, dont certaines
particulièrement adaptées à la formation de films et d’empilements antireflet.

1. Ceci est toutefois à pondérer, car les couches sol-gel nécessitent en général d’être recuites entre
300 ◦C et 600 ◦C, ce qui implique des coûts supplémentaires. Cette étape peut parfois être couplée à la
trempe du verre.



Introduction 3

L’objectif de ce travail de thèse est ainsi de développer une stratégie d’élaboration
de couches sol-gel poreuses permettant d’obtenir un effet antireflet fiable sur du verre,
en étudiant de manière détaillée la structure de ces couches, afin de comprendre puis
d’optimiser les paramètres garantissant leur stabilité mécanique et hydrolytique.

Ce projet de recherche revêt un caractère très fortement pluridisciplinaire qui se
traduit par l’implication de différentes unités de recherche spécialisées :

– le groupe de « Chimie du Solide » du laboratoire de Physique de la Matière
Condensée (PMC) de l’École Polytechnique à Palaiseau.

– le groupe « Couches Minces et Nanostructures » du laboratoire Surface du Verre et
Interfaces, unité mixte CNRS/Saint-Gobain à Aubervilliers.

– le groupe « Oxydes en Basse Dimension » de l’Institut des Nanosciences de Paris.
– le groupe « Matériaux Colloïdaux Complexes » du Laboratoire de Chimie et

Procédés de Polymérisation de Lyon (LCPP).
– le groupe « Couches Inorganiques Fonctionnelles » de Saint-Gobain Recherche à
Aubervilliers.

Les deux premiers chapitres de ce mémoire présentent successivement le cadre de ce
travail de thèse, d’abord du point de vue des considérations optiques permettant d’obtenir
un effet antireflet, puis de celui de la préparation de couches poreuses de silice par voie
sol-gel. La présentation des verrous technologiques liés à l’utilisation des technologies
existantes nous mène à proposer une nouvelle stratégie d’élaboration de couches poreuses
de silice préparées par voie sol-gel.

Le troisième chapitre présente la mise en œuvre expérimentale de la préparation de
dispersions aqueuses de nanoparticules organiques, puis leur utilisation pour la préparation
de couches poreuses de silice. Cette partie permet de discuter les paramètres d’élaboration
et de mettre en évidence le caractère modèle des matériaux préparés.

Le quatrième chapitre contient la description des expériences ayant permis de ca-
ractériser la structure poreuse des couches de silice grâce à deux techniques utilisant
des sondes différentes : l’adsorption et l’annihilation de positons. Cette analyse fine de
la structure de la porosité permet de mettre en évidence une transition d’occlusion de
la porosité et la faible porosité intrinsèque (ou microporosité) de la silice composant le
squelette du réseau poreux. Ces deux points sont bénéfiques pour améliorer la stabilité
hydrolytique des couches ainsi préparées.

Le cinquième chapitre permet, enfin, d’aborder la caractérisation mécanique des
couches poreuses, effectuée principalement par nanoindentation. L’analyse systématique
effectuée en fonction des paramètres de la porosité (taille et fraction volumique de
pores) et de mise en forme du matériau poreux (monolithe, couche déposée sur différents
substrats), permet de déterminer une loi d’échelle décrivant les propriétés mécaniques



4 Introduction

des couches poreuses.
La conclusion de ce mémoire permet de revenir sur l’utilisation aisée de ces couches

poreuses dans des dispositifs optiques, rendue possible par le caractère modèle du matériau
et par ses propriétés de stabilité renforcée.



Chapitre 1
Empilements antireflet et couches à
bas indice de réfraction

Les problématiques environnementales et énergétiques associées à l’augmentation
du coût des combustibles fossiles permettent d’envisager l’insertion de l’énergie solaire
photovoltaïque dans la palette des sources d’électricité [1, 2]. Ceci nécessite des systèmes
de production efficaces, peu onéreux, fiables dans le temps et bien intégrés dans les
réseaux de production. La très forte activité de recherche tant académique qu’industrielle
s’attelle à améliorer les rendements des cellules, les coûts de production et les matériaux.

La majeure partie de l’irradiance solaire se situe dans la gamme 400-900 nm d’après
le spectre d’irradiance solaire normalisé AM1.5 (Figure 1.1) [3]. D’autre part, une cellule
photovoltaïque typique au silicium absorbe des photons pour des énergies supérieures au
gap (1.2 µm environ) mais des processus de recombinaison dégradent son efficacité pour
des énergies trop élevées, d’où une courbe d’efficacité quantique avec un maximum de
rendement entre 400 et 900 nm.
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Figure 1.1 – Irradiance solaire de référence [3] et efficacité quantique usuelle d’une cellule photovoltaïque
en fonction de la longueur d’onde.



6 Chapitre 1. Empilements antireflet et couches à bas indice de réfraction

Les cellules solaires photovoltaïques sont généralement associées en série ou en pa-
rallèle afin d’être reliées au réseau électrique puis encapsulées sous la forme de modules
photovoltaïques (figure 1.2).

Verre de protection

EVA

Tedlar‐Al‐Tedlar

Cellules

Contacts

EVA

Figure 1.2 – Représentation schématique éclatée de l’encapsulation de cellules photovoltaïque sous la
forme d’un module.

Dans un module typique, les cellules sont entourées d’un isolant polymère, l’EVA (une
résine de polyéthylène et de polyacétate de vinyle) qui possède une transmission optique
élevée et un bon pouvoir isolant électrique. Afin de compléter la protection des cellules
et des contacts contre l’oxydation due à l’humidité, la cellule est scellée en face arrière
avec une association de 3 couches TEDLAR - Aluminium - TEDLAR, le TEDLAR®

étant un polymère fluoré produit par la société DuPont permettant d’assurer une bonne
étanchéité. En face avant, le module est équipé d’un verre de protection.

La différence d’indice de réfraction entre l’air et le verre induit cependant des pertes
optiques par réflection s’élevant à environ 4% sur la face exposée à l’atmosphère, et donc
des pertes d’efficacité du module photovoltaïque. L’application d’un revêtement antireflet
sur le verre peut permettre de diminuer ces pertes. Bien souvent, ce revêtement ne sera
nécessaire que sur la face exposée du module, car l’indice de réfraction du polymère
(1.47-1.49) en face arrière est assez proche de celui du verre (1.52).

La plupart des cellules photovoltaïques ont un rendement de conversion de la lumière
incidente en électricité de 10-15%. L’application d’un revêtement permettant de récupérer
les 4% de lumière réfléchie permettrait ainsi de récupérer jusqu’à 0.6% d’efficacité pour
le module.

Le revêtement antireflet doit être élaboré pour répondre aux conditions spécifiques
de production et d’utilisation du module photovoltaïque :

Gamme de longueur d’onde L’effet antireflet doit être fort au moins dans la zone
d’efficacité des cellules photovoltaïques, c’est-à-dire pour une gamme allant d’environ
400 nm à 900 nm, si l’on considère la zone où l’efficacité est supérieure à 80%.
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Dépendance angulaire Il est nécessaire que l’effet antireflet soit peu dépendant de
l’angle d’incidence. En effet, un module photovoltaïque fixe sera éclairé sous différents
angles au fil de la course du soleil. Son orientation sera bien sûr optimisée pour qu’il soit
normal aux rayons du soleil lorsque celui-ci est à son zénith, mais il est intéressant de
pouvoir capter le maximum de photons aux autres moments de la journée.

Procédé Le procédé de dépôt de l’empilement antireflet doit permettre un dépôt
homogène sur de grandes surfaces, de coût additionnel le plus faible possible. Ainsi, le
procédé devra utiliser des précurseurs bon marché ainsi qu’un procédé de dépôt efficace,
rapide et peu coûteux.

Tenue mécanique et hydrolytique L’empilement antireflet sera soumis à deux types de
contraintes durant son utilisation. Tout d’abord, l’empilement devra être compatible avec
l’étape d’encapsulation durant laquelle le verre de protection est manipulé directement
pour être mis en place et scellé avec le reste du module. Des rayures peuvent apparaître
à cette étape. Dans un second temps, pendant l’utilisation du module, le verre de
protection et en particulier l’empilement antireflet sont exposés vers le ciel. D’un point de
vue mécanique, l’empilement devra résister à des chocs (grêle, oiseaux, sable ...). Il devra
aussi résister aux sollicitations environnementales (humidité, mousses ...), ceci durant la
vingtaine d’années de durée de vie espérée du module.

Ces différents points seront abordés dans la thèse. Ce premier chapitre traite en
particulier des considérations optiques. Les chapitres suivants permettront de revenir
spécifiquement à l’une ou l’autre des caractéristiques que l’empilement doit posséder.

1.1 Empilements antireflet

Deux types d’approches sont envisageables pour réaliser un revêtement antireflet sur
un substrat (figure 1.3). La première approche consiste en une couche dite à gradient
d’indice dont l’indice de réfraction croît de l’extérieur vers le substrat. La seconde
approche utilise un empilement de couches d’indices de réfraction différents et exploite
les interférences destructives entre les faisceaux réfléchis sur les multiples dioptres. Ces
deux approches sont décrites dans les paragraphes qui suivent, puis leurs performances
optiques sont comparées.

1.1.1 Empilement à gradient d’indice

L’effet antireflet à gradient d’indice sur du verre a été pour la première fois observé
par Lord Rayleigh en 1886 [4], lorsqu’il a décrit la diminution de la réflectivité pour
des prismes de verre vieux. Dans son article, Lord Rayleigh émit l’hypothèse que cette
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Figure 1.3 – Représentation schématique des deux types d’approche (gradient d’indice et interférentielle)
pour obtenir un effet antireflet.

perte de réflectivité eût pour origine l’existence d’une couche possédant un indice de
réfraction inférieur à celui du verre et d’épaisseur inférieure à un cent-millième de pouce
(soit 254 nm).

L’antireflet à gradient d’indice repose sur l’adaptation progressive de l’indice de
réfraction entre l’air (n = 1) et le substrat de verre (n = 1.52) [5]. En pratique, le gradient
d’indice peut être rendu discret et l’effet antireflet est obtenu grâce à un empilement
de couches homogènes d’indice de réfraction de plus en plus bas en allant du substrat
vers l’air. Le cas le plus simple est l’antireflet en une seule couche, et pour en illustrer le
principe, le paragraphe suivant présente la détermination des conditions sur l’épaisseur
et l’indice de réfraction de la couche pour l’obtention d’une réflexion nulle sous incidence
normale et pour une longueur d’onde donnée.

Antireflet en une seule couche La situation peut être schématisée comme dans la
figure 1.4. Un faisceau lumineux monochromatique de longueur d’onde λ0 et d’intensité
I se propage dans l’air d’indice na vers un substrat semi-infini d’indice de réfraction ns
revêtu d’une couche d’indice nc et d’épaisseur ec. Ce faisceau est réfléchi par les dioptres
successifs (l’interface air-couche puis l’interface couche-substrat) et est en partie guidé
dans la couche pour donner naissance aux faisceaux réfléchis R0, R1, ..., Rn.

T

R
I

0 R1

na

nc

ns

ec

0

Rn

Figure 1.4 – Représentation schématique de la réflexion d’un faisceau lumineux sur un substrat revêtu.
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Soit rαβ le coefficient de réflexion du champ électrique d’un milieu α à un milieu β :

rαβ = nα − nβ
nα + nβ

L’objectif est d’obtenir un effet antireflet sous indicence normale et c’est ce qui sera
pris en compte dans la suite du calcul. La différence de marche subie par le faisceau R1

par rapport au faisceau R0 lors de son passage dans la couche est :

δ = 2ncec

Par suite, la condition sur l’épaisseur optique de la couche pour que les interférences
entre faisceaux réfléchis soient destructives est :

ecnc = (p+ 1
2)λ0

2 , p ∈ N (1.1)

Ce premier résultat donne la condition sur l’épaisseur optique de la couche pour
obtenir une frange d’interférence sombre. L’autre condition à trouver doit permettre de
minimiser l’intensité du champ réfléchi Er à l’infini, dont l’expression est :

Er = E0rac+E0(1−rac)rcs(1−rca)e2iπδ/λ0+E0(1−rac)r2
csrca(1−rca)e2iπδ/λ0∗2+[...] (1.2)

d’où :

Er = E0rac + E0
(1− rac)(1− rca)

rca

+∞∑
n=1

rncsr
n
cae

2niπδ/λ0

Comme rac = −rca :

Er
E0

= 1
rac
− (1− r2

ac)
rac

+∞∑
n=0

rncsr
n
cae

2niπδ/λ0

Enfin :

Er
E0

= 1
rac
− (1− r2

ac)
rac

1
1− rcsrcae2iπδ/λ0

(1.3)

Si les conditions de l’équation 1.1 sont vérifiées, pour une intensité réfléchie nulle (soit
e2iπδ/λ0 = −1 et Er = 0 ) :

1
rac

= (1− r2
ac)

rac

1
1 + rcsrca

(1.4)

d’où :
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1− r2
ac = 1 + rcsrca

Enfin :

rcs = rac (1.5)

En reprenant la définition des coefficients de réflexion :

nc − ns
nc + ns

= na − nc
na + nc

On obtient la condition sur l’indice de réfraction de la couche :

nc =
√
nans (1.6)

Pour une interface entre du verre (d’indice ns=1.52) et de l’air (d’indice na=1), nc
vaut 1.23.

Gradient avec une nombre croissant de couches L’augmentation du nombre de
couches pour réaliser le gradient d’indice de réfraction permet d’obtenir une courbe
de réflectivité de plus en plus plate et donc un effet antireflet de plus en plus performant
[6]. Il apparaît sur la figure 1.5 que le gain est important lors du passage à deux couches,
et qu’il devient de moins en moins significatif ensuite. De plus, ce type d’empilement
nécessite des matériaux possédant des indices de réfraction de plus en plus bas lorsque
le nombre de couches dans l’empilement augmente (1.05 dès trois couches), ce qui est
de plus en plus difficile à réaliser. Il faut également noter ici que la réflectivité pour un
substrat revêtu d’un empilement à gradient d’indice est toujours inférieure à celle du
substrat nu, à la différence des empilements interférentiels décrits ci-après.

n
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4

3

2

1

0

R
é

fl
e

ct
iv

it
é

 (
%

)

1000800600400

Longueur d'onde (nm)

1

2

3

1.52 1.52 1.52

1.23 1.36

1.11

1.43

1.23

1.05

1 2 3

Figure 1.5 – Représentation schématique de l’antireflet à gradient d’indice de réfraction avec plusieurs
couches d’indice de réfraction croissant et évolution de la réflectivité pour des antireflets à gradient
d’indice sur du verre avec une, deux ou trois couches quart d’onde. (Indices de réfractions d’après [6])



1.1. Empilements antireflet 11

1.1.2 Empilement interférentiel

La technologie de l’empilement interférentiel est la plus utilisée industriellement
lorsqu’il s’agit du verre ou des substrats à indice de réfraction bas en général [5]. Les
raisons en seront discutées dans les paragraphes suivants, en particulier dans le paragraphe
1.1.4 traitant des matériaux utilisables dans les empilements optiques.

Le principe de ce type d’empilement exploite des interférences destructives entre les
faisceaux réfléchis aux interfaces entre des couches à haut indice de réfraction et des
couches à bas indice de réfraction (figure 1.6). La différence de marche entre les faisceaux
réfléchis aux interfaces au-dessus et en dessous d’une couche i sous un angle d’incidence
θ est :

δi = nieicos(θ)

La réflectivité finale de l’empilement n’est pas aussi triviale et systématique que pour
l’antireflet monocouche décrit plus haut. Dans tous les cas, l’efficacité de l’empilement
augmente avec le nombre de couches et avec que le contraste d’indice entre les matériaux.
La réflectivité en bords de bande est cependant élevée (figure 1.7), et les performances
optiques des empilements avec trois ou quatre couches sont, au mieux, comparables à
celles d’un gradient d’indice.

Les épaisseurs des différentes couches d’un antireflet interférentiel sont généralement
obtenues par un processus automatique d’optimisation [7]. Pour obtenir les propriétés
désirées, des contraintes peuvent être ajoutées sur les épaisseurs minimales ou maximales
des couches pour s’adapter aux contraintes liées au procédé de dépôt ou au coût.

Avec ce type d’empilements interférentiels, une faible réflectivité peut être obtenue
dans une certaine gamme de longueurs d’onde, mais de part et d’autre de cette gamme, la
réflectivité est très élevée. Ceci peut être recherché pour obtenir un filtre présentant par
exemple une forte transmission dans le visible et une forte réflectivité dans l’ultraviolet
et l’infrarouge, mais est dommageable quand les applications nécessitent une illumination
sous un angle d’incidence variable. Ce point particulier est abordé dans le paragraphe
suivant.

1.1.3 Comportement en fonction de l’angle d’incidence

Comme précisé plus haut, dans le cas particulier du verre de protection pour le
photovoltaïque, l’empilement antireflet doit présenter des propriétés optiques satisfaisantes
sous une large gamme d’angles d’incidence.

La figure 1.8 présente l’évolution de la réflectivité pour deux empilements modèles
représentatifs des technologies à gradient d’indice et interférentielle. Au premier abord,
l’augmentation de l’angle d’incidence résulte en un déplacement vers les faibles longueurs
d’onde de la bande de réflectivité minimale. Il apparaît que la solution du gradient
présente une meilleure stabilité de réflectivité vis-à-vis de l’angle d’incidence. Ceci résulte
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Figure 1.7 – Réflectivité simulée, sous incidence normale, pour trois empilements interférentiels
différents (d’après [8] (1) et [5] (2 et 3)). L’insert représente la zone de faible réflectivité dans le
domaine visible. La zone grisée représente la réflectivité de l’antireflet à gradient d’indice en une seule
couche, présenté figure 1.5.
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Figure 1.8 – Évolution de la réflectivité en fonction de l’angle d’incidence, pour un substrat revêtu (a)
d’un antireflet monocouche à gradient d’indice (b) d’un antireflet multicouches interférentiel (la zone
grisée correspond à la réflectivité de l’antireflet à gradient d’indice en une seule couche sous un angle
de 50˚(a)).

directement de la faible réflectivité de la solution à gradient d’indice sur une large gamme
de longueurs d’onde qui permet de conserver de bonnes performances optiques lors du
décalage de la bande de faible réflectivité. Pour la solution interférentielle, la réflectivité
est plus élevée que celle du substrat nu en bord de bande et les propriétés optiques sous
incidence oblique sont donc moins bonnes.

D’un point de vue esthétique, l’évolution de la réflectivité avec l’angle d’incidence
peut s’accompagner d’une coloration du revêtement sous certains angles de vue. C’est
typiquement ce qui est observé sur les verres ophtalmiques traités antireflet qui présentent
une coloration verte sous certains angles d’observation, ou pour certains pare-brise de
voiture qui présentent une coloration bleutée.

1.1.4 Matériaux pour les revêtements optiques

Les oxydes représentent une classe de matériaux très utilisés en tant que revêtements
car ils ont l’avantage de présenter de bonnes propriétés mécaniques, une bonne stabilité
chimique ainsi qu’une bonne transparence optique sur une large gamme spectrale et des
indices de réfraction variés (tableau 1.1).

Matériaux à indice de réfraction élevé Les matériaux les plus utilisés pour leur haut
indice de réfraction sont TiO2 et Ta2O5 en raison de leur faible absorption dans le
visible et de leur bonne stabilité chimique. Ces deux matériaux peuvent être déposés, par
exemple, par pulvérisation cathodique réactive à partir de cibles métalliques.
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Tableau 1.1 – Indices de réfraction de certains matériaux inorganiques, d’après [7, 9]

Matériau Indice de réfraction à 550 nm
MgF2 1.37-1.38
SiO2 1.45-1.46
Al2O3 1.63
ZrO2 1.95-2.05

SnInxOy(ITO) 1.95-2.00
Si3N4 2.00
Ta2O5 2.00
TiO2 2.20-2.40

Matériaux à bas indice de réfraction Le matériau dense présentant l’indice de réfraction
le plus bas estMgF2 avec un indice égal à 1.37. Cependant,MgF2 présente l’inconvénient
de ne pas être compatible avec les techniques de dépôt sur de grandes surfaces comme
le dépôt par pulvérisation cathodique ou les techniques par voie liquide. C’est pourquoi
c’est souvent la silice qui lui est préférée dans les empilements interférentiels sur du verre,
même si le dépôt de silice est relativement coûteux par pulvérisation cathodique. En effet,
la silice étant très isolante, les dépôts sont très lents et coûteux en énergie [7].

L’indice de réfraction de MgF2 (1.37), ou pire, de SiO2 (1.45), est très supérieur à la
gamme d’indices de réfraction nécessaires pour réaliser un antireflet à gradient d’indice
sur du verre (inférieure à 1.3). Ceci explique en partie la prédominance de la solution
interférentielle pour les antireflets industriels, puisque les matériaux denses sont déposés
aisément et depuis de nombreuses années sous forme de couches minces par pulvérisation
cathodique (vitrage) ou par évaporation sous faisceau d’électrons (optique ophtalmique).

Pour préparer des matériaux avec des indices de réfraction plus bas que 1.3, il est
nécessaire d’en modifier la structure. Ceci est détaillé dans le paragraphe suivant.

1.1.5 Choix d’une technologie antireflet

Ainsi, du point de vue des performances optiques sous incidence normale, et de
la stabilité de ces performances sous incidence oblique, la technologie de l’antireflet
à gradient d’indice semble l’emporter sur la technologie interférentielle. De plus,
l’antireflet à gradient d’indice en une seule couche, consistant en une couche quart-
d’onde dont l’indice de réfraction est la racine carrée de celui du substrat (soit
une couche d’indice 1.23 sur du verre) présente des performances optiques déjà très
satisfaisantes. En plus de l’intérêt optique, cette solution présente l’intérêt industriel
non négligeable de ne nécessiter qu’une seule étape de dépôt de couche. Il reste
cependant à identifier un procédé permettant de déposer une couche possédant un
indice de réfraction de 1.23 sur du verre.
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1.2 Couches à bas indice de réfraction

La première partie de ce chapitre a permis de présenter la nécessité d’obtenir des
matériaux à bas indice de réfraction pour les insérer dans des empilements antireflet à
gradient d’indice. La présentation des mécanismes qui gouvernent l’indice de réfraction
d’un matériau sera suivie de celle des différents procédés de dépôt de couches à bas indice
de réfraction. Leurs intérêts respectifs seront alors appréciés.

1.2.1 Relation entre structure d’un matériau et indice de réfraction

L’indice de réfraction d’un milieu est résulte de sa capacité à faire apparaître des
dipôles électriques en son sein sous l’action d’un champ électrique externe : sa polarisabilité.
Le moment dipolaire moyen par unité de volume, décrit par le vecteur polarisation ~P ,
est relié à l’excitation électrique par l’intermédiaire de la constante diélectrique relative
du milieu εr, selon l’expression :

~P = εrε0 ~E

où ε0 désigne la permittivité du vide. La constante diélectrique reflète la capacité du
milieu à se polariser. Aux longueurs d’ondes de l’optique, l’indice n du matériau vaut
alors n2 = εr.

L’apparition d’un dipôle électrique au sein d’un matériau peut avoir plusieurs sources,
mais dans le domaine des fréquences optiques (au delà de 1013 Hz), seule la déformation
du nuage électronique intervient [10]. Dans cette gamme de fréquence, la relation de
Clausius-Mosotti s’applique et permet d’écrire :

n2 − 1
n2 + 2 = dα

3ε0
(1.7)

avec α la polarisabilité électronique et d la densité [11].
Ainsi, les matériaux présentant une faible polarisabilité électronique possèdent un

indice de réfraction bas. Pour cela, les atomes composant ce matériau doivent avoir un
nuage électronique peu déformable ; c’est le cas pour les atomes légers des premières
lignes du tableau périodique comme Si, C, F, O par exemple [10]. Ainsi, les matériaux
inorganiques à bas indice de réfraction seront dérivés de MgF2, ou plus fréquemment
SiO2.

Il apparaît ensuite dans l’équation de Clausius-Mosotti une autre solution pour
diminuer l’indice de réfraction : diminuer la densité d du matériau, en y introduisant
de la porosité. Dans ce cas, le matériau considéré est un composite de silice (indice de
réfraction nsk) et d’air (indice de réfraction na), avec une fraction volumique d’air P .
Dans le cadre de l’approximation du milieu effectif de Bruggeman[12], la relation donnant
l’indice de réfraction est :
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P
n2
a − n2

n2
a + 2n2 + (1− P ) n

2
sk − n2

n2
sk + 2n2 = 0 (1.8)

Soit,

n2 = 1
4(β +

√
β2 + 8n2

skn
2
a) (1.9)

avec β = (3(1− P )− 1)n2
sk + (3P − 1)n2

a

Ce type de modèle s’applique très bien sur toute la gamme de fraction volumique de
pores, dans la limite d’un écart modéré entre l’indice de réfraction de la matrice nsk et
celui de l’air [13], et d’une échelle de taille des pores bien inférieure à la longueur d’onde.
Pour le cas particulier de la silice poreuse, l’indice de réfraction peut même être évalué
en première approximation par la moyenne des indices de réfraction de la silice et de l’air
pondérée par les fractions volumiques de chaque phase (l’erreur maximale est inférieure
au pourcent).

1.2.2 Voies de dépôt de couches à bas indice de réfraction

L’élaboration de couches poreuses à bas indice de réfraction ou à basse constante
diélectrique a été très étudiée durant les deux dernières décennies. La plupart des travaux
appliqués à l’électronique dans la recherche de matériaux à basse constante diélectrique
en tant qu’isolants peuvent aussi trouver un retentissement dans le domaine de l’optique.
En effet, même si les mécanismes microscopiques entrant en ligne de compte dans le
domaine de l’optique ne sont pas exactement les mêmes que dans les fréquences de
l’électronique, de nombreuses solutions proposées sont à base de silice poreuse dont les
propriétés sont équivalentes dans l’optique et l’électronique [10]. Il existe de nombreux
procédés pour déposer des couches minces à bas indice de réfraction et l’objectif des
paragraphes suivants est d’en décrire les principaux. Comme toujours dans le domaine
des couches minces deux grandes voies se font face : les dépôts dits en phase liquide et
ceux en phase vapeur (PVD, CVD).

1.2.2.1 Dépôt par voie liquide

Couches poreuses de particules Le dépôt d’une solution colloïdale de nanoparticules
de silice, voire de poly(méthacylate de méthyle), est le moyen le plus simple d’obtenir
une couche poreuse, et pour peu que la taille des particules soit suffisamment faible,
cette couche présente un indice de réfraction effectif faible [14, 15](figure 1.9). De telles
couches de particules sont parfois déposées après une fonctionnalisation du substrat avec
un polymère chargé qui induit une immobilisation électrostatique des billes [16–18]. Du
fait de l’absence de liant dans la couche, celle-ci manque en général de cohésion [19], mais
ceci peut être en partie résolu lors d’une étape supplémentaire de traitement thermique
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permettant un début de frittage [20], ou en ajoutant un liant polymère comme de l’alcool
polyvinylique [21]. Ces couches peuvent également être fonctionnalisées dans un second
temps du fait de leur structure très ouverte avec, par exemple, un précurseur méthylé
pour leur donner des propriétés hydrophobes [22], ou alors par le dépôt d’une seconde
couche de particules plus petites comme des particules de TiO2 pour ajouter une fonction
photocatalytique au revêtement [23].

Figure 1.9 – Exemple d’utilisation de couches de particules en tant que revêtement antireflet. a. Cliché
de Microscopie Électronique à Balayage. b. Augmentation de la transmission selon les conditions de
dépôt des particules (d’après [14]).

Silice sol-gel poreuse Les couches minérales déposées par voie liquide exploitent le
procédé sol-gel qui sera présenté plus en détails au début du chapitre 2. Une des carac-
téristiques des couches sol-gel est qu’en raison de leur élaboration à basse température,
celles-ci présentent une porosité conséquente et donc un indice de réfraction plus bas
que le matériau massif de référence. Ces couches peuvent être densifiées par traitement
thermique et leur indice de réfraction approche alors asymptotiquement la valeur du
massif pour des températures de l’ordre de 1000 ◦C.

Ainsi, les couches sol-gel de silice ont été envisagées depuis longtemps en tant que
couches à bas indice de réfraction pour des antireflets exploitant le gradient d’indice
[25]. En ajustant les propriétés du sol avant dépôt, par exemple en faisant croître des
agrégats fractals en solution, il est possible d’ajuster l’indice de réfraction car la couche
déposée est plus ou moins microporeuse (figure 1.10) [24]. Pour des raisons de stabilité
du matériau, il est cependant préférable de lui faire subir l’étape de densification par
traitement thermique, c’est pourquoi différentes stratégies d’élaboration utilisant un
porogène sacrificiel ont été élaborées. Le porogène sacrificiel est dans ce cas un composé
organique qui disparaît lors de la calcination et libère ainsi une certaine porosité dans le
matériau. La littérature rapporte l’utilisation de nombreux composés allant de la simple
molécule comme de l’éthylène glycol [26], à des cylodextrines [27, 28], des polymères
branchés [29] voire des dendrimères [30].
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Figure 1.10 – a -Évolution de l’indice de réfraction de couches sol-gel de borosilicates en fonction du
temps de vieillissement du sol à 50 ◦C grâce à la formation d’agrégats fractals. b - Distribution de
taille de pores mesurée par adsorption d’azote sur l’échantillon correspondant au point d’abscisse 4
sur le premier graphique (d’après [24]-p. 808).

Les couches poreuses de silice sol-gel les plus décrites dans la littérature sont les couches
mésoporeuses de silice préparées par auto-organisation de tensioactif [31]. Ces couches
exploitant une assemblée micellaire de tensioactif dans une matrice sol-gel ont fait l’objet
de nombreux travaux depuis une quinzaine d’année et ont montré leur fort potentiel
du fait de la possibilité d’ajuster leurs propriétés sur une large gamme. Les travaux
fondateurs des laboratoires de la Mobil Oil Corporation [32] qui ont permis de préparer
des nanoparticules de silice mésoporeuses ont rapidement été développés et adaptés pour
préparer des couches minces [33–35]. La préparation de ces matériaux mésoporeux repose
sur l’auto-organisation de molécules tensioactives induite par l’évaporation du solvant
lors du dépôt, généralement par spin ou dip-coating (Evaporation Induced Self Assembly,
EISA) [35–37]. De manière schématique, l’ajustement du rapport de quantités entre
tensioactif et précurseur de silice permet d’ajuster l’indice de réfraction de la couche
calcinée.

Le caractère prometteur de ces couches structurées par un tensioactif, et leur très
large utilisation dans la communauté scientifique en fait des matériaux de référence
pour les couches à bas-indice de réfraction. La présentation détaillée de leur propriétés
fait l’objet du chapitre 2.

SiOCH déposés par voie liquide Des matériaux microporeux hybrides du même type
que ceux déposés par PECVD et décrits plus haut peuvent être déposés par voie liquide.
Ainsi, de nombreux précurseurs silsesquioxanes ont été utilisés et on permis de préparer des
couches à basse constante diélectrique [38]. La microporosité peut aussi être introduite par
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les molécules d’un solvant peu volatile comme l’éthylène glycol ou l’alcool isopropylique.
Après le dépôt, une étape de calcination [26] ou une extraction au dioxyde de carbone
supercritique [39, 40] permet de libérer la microporosité.

Couches polymères organiques Conformément à ce qui a été décrit dans la relation
de Clausius-Mosotti, les couches polymères contenant des éléments légers telles que les
couches de polymères organiques fluorés présentent un indice de réfraction relativement
bas [41]. En particulier, le polymère amorphe CYTOP™, commercialisé par la compagnie
Asahi Glass, présente les deux qualités que sont une très bonne transparence optique
(> 95%) et un indice de réfraction d’environ 1.34 sur la gamme visible (figure 1.11). De
plus, comme pour la plupart des composés fluorés, la surface présente un angle de contact
avec l’eau élevé (110˚), ce qui est un gage de durabilité vis-à-vis de l’agression par l’eau.
Malheureusement, un indice de réfraction à 1.34 est toujours trop élevé pour l’antireflet
monocouche optimal décrit plus haut.

Figure 1.11 – Structure moléculaire du CYTOP™et dispersion d’indice de réfraction comparée avec celle
du PMMA et du Cyclotene™(Résine bisbenzocyclobutane commercialisé par Dow Chemical)(adapté
de [41])

1.2.2.2 Dépôt en phase vapeur

Couches de SiOCH déposées par PECVD Une très forte activité de recherche tant
académique qu’industrielle a concerné le dépôt de couche poreuses à base de silice, carbone
et hydrogène SiOCH [10]. Ces couches sont en général déposées en phase vapeur par
décomposition chimique d’alcoxydes de silicium, souvent avec l’assistance d’un plasma,
d’où le nom donné au procédé : Plasma Enhanced Chemical Vapor Deposition (PECVD).
Le développement de ces couches a été fortement soutenu par l’industrie électronique qui



20 Chapitre 1. Empilements antireflet et couches à bas indice de réfraction

en fait usage en tant que couches à basse constante diélectrique (ou low-k) pour isoler
les circuits entre eux. La miniaturisation des circuits intégrés à des échelles inférieures à
100 nm oblige, en effet, à préparer des matériaux dont la constante diélectrique est de
plus en plus faible [42]. De plus, le procédé de dépôt par PECVD a été préféré par les
industriels de l’électronique car il est bien mieux intégré dans les chaînes de production
que le dépôt sol-gel et que, de plus, il est plus facile à faire évoluer lors de progrès dans
les techniques de dépôt ou dans les matériaux utilisés [43].

Les couches de SiOCH présentent une faible constante diélectrique, du fait d’une
microporosité (pore de taille inférieure à 2 nm [44]) élevée, et de la moindre polarisabilité
de la liaison Si−C par rapport à la liaison Si−O [10]. Les précurseurs sont des alcoxydes
de silicium hybrides qui peuvent posséder des groupements organiques variés (méthyle,
vinyle, etc.)[10, 43, 45]. Pour atteindre des fractions volumiques de pores encore plus
élevées, un précurseur sacrificiel purement organique peut être introduit dans le réacteur
lors du dépôt et éliminé dans une étape supplémentaire de calcination [10, 43, 46] (figure
1.12).

Peu de travaux rapportent l’utilisation de couches de SiOCH pour des applications
optiques [47]. Il semble que ce soit dû à des difficultés liées au dépôt sur de grandes
surfaces et à la mauvaise homogénéité des dépôts. Des travaux s’attellent maintenant à
coupler ces techniques avec le dépôt par pulvérisation magnétron qui est déjà largement
utilisé dans le cadre du dépôt de couches minces pour le verre plat.

Figure 1.12 – Evolution de la constante diélectrique après recuit de couches SiOCH déposées par
PECVD avec introduction d’une phase carbonée CHx sacrificielle (d’après [10]).

Couches déposées sous incidence oblique Le dépôt en phase vapeur sous incidence
oblique (Glancing Angle Deposition ou GLAD) est un procédé très ajustable permettant
de déposer des couches à bas indice de réfraction [48–52]. Ce procédé de dépôt par voie
physique exploite l’effet d’ombrage provoqué par les premiers îlots pour faire croître le
matériau sous forme de colonnes, d’autant plus espacées que l’angle d’incidence est élevé
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(figure 1.13-a et b). Dans ce type de procédés, l’indice de réfraction peut être ajusté
jusqu’à des valeurs très basses (1.05 avec de la silice) sous un angle d’incidence élevé.
Une autre qualité de cette voie de préparation de couches à bas indice de réfraction est la
facilité pour déposer des empilements optiques exploitant la différence d’indice sans même
changer de matériau. Le groupe de Schubert a ainsi décrit la préparation d’empilements
antireflet à gradient d’indice ou de miroirs de Bragg distribués à partir d’oxyde d’indium
et d’étain (ITO) uniquement (figure 1.13-c,d et e) [53, 54]. Malheureusement, la nécessité
d’avoir un flux de vapeur collimaté afin de maîtriser l’angle de dépôt rend difficile
l’utilisation à grande échelle de ce type de procédés.

Figure 1.13 – Préparation de couches minces colonnaires à bas indice de réfraction par évaporation
sous incidence oblique (GLAD) (a) Représentation schématique de la croissance. (b) Évolution de
l’indice de réfraction d’une couche d’ITO en fonction de l’angle d’incidence. (c)(d)(e) Empilements
optiques réalisés sur silicium avec des couches d’ITO : (c)Antireflet à gradient d’indice (MEB) (d)(e)
Miroirs de Bragg distribués. (d’après [53] (a)(d)(e), et [54](b)(c))
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1.3 Stratégie d’élaboration de couches antireflet

Du fait de leurs meilleures performances optiques, ce sont les antireflets exploitant le
gradient d’indice de réfraction qui sont préférables pour l’application photovoltaïque.
Ce choix est conforté par une raison économique, car il est possible d’obtenir de bonnes
performances avec un antireflet à gradient d’indice en une seule couche, alors qu’un
antireflet interférentiel nécessite un minimum de trois couches.

Cependant, l’antireflet monocouche sur du verre nécessite de pouvoir déposer un
matériau d’indice de réfraction 1.23, alors qu’il n’existe aucun matériau dense possédant
un indice aussi bas. Il est ainsi nécessaire d’utiliser des couches à base silice rendues
moins polarisables soit par l’ajout d’éléments Carbone, Oxygène ou Fluor, soit par
l’ajout de pores dont la taille est faible devant la longueur d’onde d’illumination. De
telles couches peuvent être déposées par diverses techniques, mais les couches de silice
poreuses déposées par voie sol-gel présentent le double intérêt de pouvoir ajuster leur
indice de réfraction sur une gamme relativement large et d’être déposées sur de grandes
surfaces relativement aisément.

Le chapitre suivant présente plus en détail leur procédé de préparation, leurs qualités
ainsi que les défauts majeurs qu’il faut dépasser.
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Chapitre 2
Couches poreuses de silice préparées
par voie sol-gel

La synthèse de films de silice mésoporeuse structurés à l’aide de tensioactifs est
maîtrisée au laboratoire PMC depuis quelques années, et a fait l’objet de plusieurs
thèses consacrées à l’étude de leur structure [1, 2], ou de leur utilisation en tant que
matériau hôte pour des applications photocatalytiques [3, 4]. Ces couches mésoporeuses
présentent un indice de réfraction bas, mais celui-ci présente l’inconvénient d’être peu
stable dans le temps. Ce chapitre présente successivement les grandes lignes du procédé
de préparation de couches de silice sol-gel structurées par un tensioactif, leurs propriétés
et leurs principaux défauts. Ceci conduit à proposer une nouvelle voie d’élaboration de
couches poreuses de silice ayant potentiellement de meilleures propriétés. C’est cette
nouvelle voie qui fait l’objet de cette thèse.

2.1 Le procédé sol-gel

Le procédé sol-gel a montré son intérêt depuis de nombreuses années tant pour la
préparation de nanoparticules que pour celles de couches minces. Le cas particulier de la
silice est très riche car selon les conditions expérimentales il est possible de préparer des
films homogènes ou alors de faire croître des nanoparticules en solution.

Du point de vue industriel, l’intérêt des couches sol-gel réside essentiellement dans
la possibilité d’ajouter certaines fonctionnalités au matériau inorganique, soit en les
structurant de manière interne avec des objets organiques ou inorganiques pouvant
aller de la molécule unique à la nanoparticule [5, 6], soit en leur donnant une structure
externe (rugosité, réseau) en appliquant un moule sur la couche encore fluide (procédé
d’embossage) [7, 8] .

Dans les paragraphes qui suivent, le procédé sol-gel est brièvement présenté, en
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insistant sur les points qui concernent l’élaboration de couches de silice sol-gel structurées
par un agent sacrificiel afin de préparer des couches poreuses.

2.1.1 Précurseurs de silice et réactivité

Les précurseurs de silice sol-gel sont, en général, des alcoxydes de silice Si(OR)4, où
R est une chaîne alkyle. L’alcoxyde de silice le plus couramment utilisé est le tétraé-
thoxysilane ou TEOS, pour lequel R est un groupement éthyle. En présence d’eau, de
tels précurseurs peuvent subir une ou des réactions d’hydrolyse pouvant aboutir à la
formation d’acide silicique Si(OH)4 [9, 10] :

(RO)3Si−OR + H2O −−→ (RO)3Si−OH + ROH

...

(HO)3Si−OR + H2O −−→ Si(OH)4 + ROH

Le précurseur ainsi hydrolysé peut ensuite subir une réaction de condensation (ou
oxolation) pour former une liaison siloxane suivant les équations :

(RO)3Si−OH + HO−Si(OR)3 −−→ (RO)3Si−O−Si(OR)3 + H2O

ou

(RO)3Si−OR + HO−Si(OR)3 −−→ (RO)3Si−O−Si(OR)3 + ROH

La polymérisation peut être catalysée en milieu acide ou basique. La catalyse basique
favorise la réticulation de la chaîne polysiloxane et donc la production d’amas de silice
dense, tandis que la catalyse acide favorise la condensation en bout de chaîne et donc la
formation d’amas linéaires et peu denses [11]. De plus, le pH influence la cinétique des
réactions d’hydrolyse et de condensation comme représenté dans la figure 2.1. Ainsi, la
réaction d’hydrolyse est favorisée lorsque le pH s’éloigne de la neutralité. La condensation,
quant à elle, est la plus lente au niveau du point de charge nulle de la silice (pH = 1 - 3).
Au delà d’un pH de 10, la silice est dissoute et la condensation n’a plus lieu.

D’un point de vue pratique, le TEOS non hydrolysé n’est pas miscible avec l’eau, mais
le devient au fur et à mesure de l’hydrolyse. C’est pourquoi, le TEOS est généralement
hydrolysé en solution dans l’éthanol. D’un point de vue industriel, ceci est problématique
car l’utilisation de grandes quantités d’éthanol implique un coût élevé, des conditions
de sécurité sévères, ainsi que de fortes contraintes environnementales. Il est possible
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Figure 2.1 – Représentation schématique des cinétiques d’hydrolyse et de condensation du TEOS en
fonction du pH (adapté de [10]).

d’effectuer l’hydrolyse du TEOS uniquement dans l’eau, mais dans ce cas, il faut être
précautionneux sur les conditions de mélange, car l’hydrolyse commence alors à l’interface
entre l’eau et les gouttes de TEOS. Dans ce cas, il faut toutefois garder à l’esprit que
le TEOS libère toujours 4 équivalents d’éthanol lors de l’hydrolyse. Ceci peut être
problématique, et sera détaillé dans le chapitre 3.

2.1.2 Dépôt de couche par voie sol-gel

En général, le dépôt d’une couche mince par voie sol-gel s’effectue en étalant sur un
substrat une solution contenant le précurseur de silice hydrolysé, appelée sol. Le pH est
choisi acide, afin de limiter la formation d’amas denses en solution, et de garantir la
stabilité du sol avant le dépôt. Dans cette gamme de pH, la condensation est lente et
simultanée à l’évaporation du solvant après dépôt. Ces deux processus sont, dans une
certaine mesure, antagonistes vis-à-vis de la densification du réseau, car les contraintes
capillaires au séchage tendent à densifier le réseau, tandis que la condensation de la silice
tend à rigidifier le réseau qui peut ainsi résister aux contraintes capillaires.

Il existe de nombreux procédés pour déposer des couches de matériau sol-gel sur des
substrats. Le choix du procédé est souvent dicté par la forme et surtout la taille de l’objet
à revêtir (figure 2.2) :

– les procédés de trempage et de centrifugation (dip- et spin-coating) sont couramment
utilisés au laboratoire sur des échantillons de petite taille. En effet, ces procédés
sont relativement simples à mettre en œuvre, mais leur application sur des substrats
de grande taille (plusieurs mètres carrés) est inenvisageable. Le dip-coating est
toutefois utilisé industriellement, par exemple pour l’optique ophtalmique où les
substrats font moins de 10 centimètres de diamètre.

– le procédé le plus utilisé industriellement pour le dépôt sur de grandes surfaces
est le dépôt par pulvérisation (ou spray). Ce procédé est relativement simple : il
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consiste à pulvériser le sol sous la forme de gouttelettes sur la surface à revêtir. Ce
procédé est compatible également avec le dépôt de particules comme le dépôt d’un
sol polymérisable. Les conditions de dépôt sont toutefois parfois difficiles à ajuster
pour garantir un dépôt homogène.

– le procédé d’électro-déposition consiste à déposer une couche de métal sur une
électrode via la réduction d’espèces en solution. Le matériau déposé doit cependant
être conducteur, ce qui rend ce procédé inutilisable pour le dépôt de couches de
silice.

Figure 2.2 – Représentation schématique de différents procédés de dépôt de couches sol-gel (dans le
cas particulier de couches structurées par un tensioactif, d’après [6]).

2.1.3 Densification lors du traitement thermique

Lors du séchage et du traitement thermique de la couche sol-gel de silice, celle-ci se
densifie grâce à l’évacuation du solvant résiduel et à la polymérisation du réseau qui s’en
suit. La polymérisation est thermiquement activée et l’état final de condensation de la
silice est lié à la température à laquelle le matériau a été recuit (figure 2.3). Au delà
de 500 ◦C, la condensation s’accélère jusqu’à atteindre une densité proche de celle de la
silice vitreuse. Cependant, l’état de densité maximale n’est atteint qu’au delà de 1000 ◦C
(viscous sintering, [10]).
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Figure 2.3 – Évolution de la densité et de la surface spécifique de monolithes E et de couches u de
silice pendant un traitement thermique à 1 ◦C/min ; le symbole * indique la densité du verre de même
composition préparé par fusion, et ↑ indique une densification rapide dans le temps. a - densité. b -
surface spécifique BET. (extrait de [10] - p 717)

2.1.4 Texturation de couches sol-gel

Le procédé sol-gel permet d’élaborer des couches à base de silice présentant des
architectures plus complexes en tirant parti des condition d’élaboration à partir d’une
solution, à basse température.

Composites minéraux Ainsi, en restant avec un système totalement minéral, il est
possible de préparer des oxydes mixtes de silice avec Al2O3[12], ZrO2 [13, 14], B2O3[15]
ou ZnO [16], par exemple. Il faut toutefois noter qu’en raison des faibles températures
d’élaboration, il est facilement observé une séparation de phases entre les différents oxydes
(en particulier pour les matrices SiO2-ZrO2) [13, 14, 16]. La précipitation d’une autre
phase solide dans la silice peut aussi être réalisée avec des métaux comme l’argent [17]. Un
cas particulier de ces composites consiste à incorporer des nanoparticules d’oxyde dans
une matrice de silice poreuse. Cette approche permet d’immobiliser des nanoparticules
actives, tout en les gardant accessibles à l’extérieur grâce à la structure très poreuse de
la matrice, par exemple dans un système photocatalytique avec des particules de TiO2
[3, 4]. La matrice de silice poreuse peut aussi servir de matrice sacrificielle pour le recuit
à haute température de nanoparticules tout en limitant le frittage [18].

Structures hybrides Des matériaux composites hybrides possédant un caractère à
la fois inorganique et organique peuvent être préparés, soit par la dispersion d’une
entité dans une autre avec des interactions faibles entre les phases, soit en préparant
des matériaux possédant des liaisons fortes (covalentes ou ioniques) entre les entités
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organiques et inorganiques. L’utilisation de précurseurs sol-gel possédant une fonction
organique, éventuellement polymérisable, permet de préparer des matériaux hybrides
homogènes à l’échelle moléculaire [5, 19] (figure 2.4).

Figure 2.4 – Représentation schématique des principales approches pour préparer des matériaux
nanostructurés hybrides organiques/inorganiques (d’après [20]).

Dans un matériau hybride, la partie inorganique peut permettre, par exemple, d’amé-
liorer les propriétés mécaniques [21, 22], de modifier les propriétés optiques, magnétiques,
ou physicochimiques (réactivité, catalyse, etc.) du matériau. La partie organique, quant
à elle, peut aussi modifier les propriétés physico-chimiques du matériau, permettre des
mises en forme particulières (par exemple sous forme de couches d’épaisseur supérieure
à quelques microns) ou ajuster le caractère hydrophile ou hydrophobe de la surface [2].
Un cas particulier de matériau hybride décrit plus loin est la combinaison d’une matrice
inorganique avec un assemblage supra-moléculaire organique comme un réseau de micelles
de tensioactif [6]. Les applications de tels matériaux hybrides sont très nombreuses, et
passent par le renfort mécanique, l’ajustement de propriétés tribologiques, électriques,
optiques (absorption, fluorescence, etc.) et, de plus en plus, la préparation de nano-objets
à visée biologique [20].
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Mises en forme particulières Le procédé de dépôt par voie liquide et les propriétés
rhéologiques particulières de certains matériaux sol-gel permettent de préparer des
couches suivant des mises en forme particulières. Ainsi, le dépôt de matériaux sol-gel par
technologie jet d’encre se développe actuellement, afin de déposer des matériaux selon
des motifs prédéfinis (plots, pistes) sans qu’une étape de lithographie soit nécessaire [23].
Le plus souvent pour le moment, les structures sont déposées à partir de suspensions de
nanoparticules inorganiques pour fabriquer, par exemple, des transistors [24, 25]. Il a
cependant été rapporté récemment le dépôt de plots de silice mésoporeuse, à partir d’un
précurseur en solution en milieu acide [26]. Cette technique semble très prometteuse, à
condition de bien maîtriser la résolution spatiale et la qualité du matériau déposé (en
particulier pour les matériaux conducteurs déposés à partir de nanoparticules) [27].

Une autre façon de mettre en forme les couches sol-gel est d’exploiter les propriétés
rhéologiques particulières que possèdent certaines d’entre elles juste après le dépôt. En
effet, si la réaction de condensation est lente ou la connectivité du réseau limitée (par
exemple pour un précurseur de silice méthylé, avec 3 fonction réactives, au lieu de 4 pour
l’acide silicique), la couche déposée possède les propriétés d’un liquide visqueux et il est
possible de la structurer en la comprimant sous un masque. Pendant que le masque est
appliqué sur la couche, le chauffage permet de poursuivre la condensation du réseau et de
figer la structure [8]. Ce procédé de structuration de couches par voie sol-gel ouvre la voie
à de nombreuses applications nouvelles qui combineraient la richesse des structurations à
l’échelle atomique décrite plus haut avec des structures nano- ou micrométriques donnant
à la couche, par exemple, des propriétés optiques ou de mouillage particulières.

2.2 Couches mésoporeuses texturées par un tensioactif

Les premiers matériaux mésoporeux synthétisés ont été des silicates et des aluminosi-
licates, sous forme de monolithes ou de nanoparticules [28–30]. La préparation de ces
matériaux repose sur l’utilisation de micelles de tensioactif en tant qu’agent structurant
et il est possible, selon la concentration en tensioactif, d’obtenir des phases micellaires
organisées (figure 2.5).

La préparation de couches poreuses de silice structurées par du tensioactif a été
ensuite rendue possible dans la seconde moitié des années 1990 [33–35], conjointement au
développement du concept d’auto-organisation du tensioactif induite par l’évaporation
du solvant (Evaporation Induced Self Assembly, EISA)[1, 35, 36]. Ce principe, représenté
sur la figure 2.6, décrit l’organisation de la phase tensioactive couplée à la formation du
réseau de silice sol-gel pendant l’évaporation du solvant au cours du dépôt (par spin- ou
dip-coating bien souvent). En général, la concentration en tensioactif est inférieur à la
concentration micellaire critique dans le sol, et c’est l’augmentation de la concentration du
tensioactif pendant l’évaporation couplée aux interactions significatives entre molécules
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Figure 2.5 – a - Diagramme des phases cristal liquide lyotrope en solution (d’après [31]). b - Diagramme
de phase pour des couches de silice structurées par du CTAB (d’après [32]).

tensioactives et oligomères de silice qui provoque l’apparition de la phase lyotrope [37].

Figure 2.6 – Représentation schématique de l’organisation des molécules de tensioactif et de la
formation du réseau de silice durant le séchage au cours du dépôt par spin-coating(d’après [1]).

La phase tensioactive peut ensuite être éliminée pour créer la couche poreuse de silice
par lavage avec un solvant [38–40], par extraction au dioxyde de carbone supercritique
[41, 42], par un traitement UV-ozone [43, 44], par destruction du tensioactif par un
traitement plasma [45] ou par calcination à une température supérieure à 300 ◦C[1, 36, 46].

Tensioactifs Les couches mésoporeuses peuvent être préparées en utilisant des tensio-
actifs de nature différente, avec comme dénominateur commun une interaction forte
entre la partie hydrophile du tensioactif et la silice en formation. Cette interaction peut
être obtenue avec un tensioactif cationique du type alkyl-triméthylammonium (le plus
répandu étant le CTAB ou bromure de cétyl-triméthylammonium) [47–51], ou avec un
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copolymère à blocs de poly(oxyde d’éthylène) (PEO) et poly(oxyde de propylène) (PPO)
[51–54] qui interagit avec la silice par son bloc PEO [55, 56]. Le choix du tensioactif et
l’ajout éventuel d’un agent de gonflement des micelles permettent d’ajuster la taille de
pores comprise, en général, entre 2 nm et 15 nm pour des couches de silice poreuse. La
plus grande taille de pores rapportée pour de la silice mésoporeuse est 30 nm [57], dans
le cas de nanoparticules de silice mésoporeuse.

Contrôle des paramètres : épaisseur et indice de réfraction Le contrôle des paramètres
déterminants pour les couches poreuses tels que l’épaisseur, l’indice de réfraction (c’est-à-
dire la fraction volumique de pores) et l’organisation de la porosité n’est pas trivial, et
chacun des paramètres varie conjointement lorsque la formulation du sol ou les conditions
expérimentales sont modifiés. Par exemple, la structuration d’une couche de silice par le
CTAB permet de préparer des matériaux présentant des structures poreuses variées, mais
cette modification s’accompagne d’une variation de l’indice de réfraction et du retrait au
traitement thermique (donc de l’épaisseur finale) (figure 2.7).

Figure 2.7 – a - Indice et retrait des films après calcination de couches mésoporeuses structurées par
du CTAB, en fonction du rapport molaire CTAB/TEOS. b - Comparaison de la porosité effectivement
présente dans les films, déterminée par la valeur de l’indice, et de la porosité potentielle (sans retrait)
(d’après [2]).

Ainsi, pour un rapport tensioactif sur précurseur de silice donné, qui conditionne une
structure de porosité et un indice de réfraction, un ajustement spécifique de l’état de
dilution total doit être effectué pour ajuster l’épaisseur de couche déposée [58]. Si l’on
souhaite déposer une couche similaire, mais par exemple d’indice de réfraction différent,
le processus d’ajustement est à effectuer une nouvelle fois, et l’organisation de la porosité
peut être différente. Le problème est, en fait, encore plus complexe, car la concentration
totale de la solution ainsi que son vieillissement influencent l’organisation de la porosité
[53].
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2.3 Instabilités des couches mésoporeuses

2.3.1 Recuits

La silice sol-gel atteint son état de densité élevée lors d’un recuit aux environs
de 1000 ◦C, et l’on peut envisager de recuire une couche sol-gel à des températures
approchant cette valeur afin de lui conférer une plus grande stabilité mécanique et
chimique. Cependant, le processus de densification d’une couche sol-gel mésoporeuse lors
du recuit s’accompagne d’une densification de tout le matériau poreux, c’est-à-dire d’une
diminution de la fraction volumique de pores (figure 2.8). Ainsi, la fraction poreuse d’une
couche structurée avec un copolymère à blocs (PE6800, taille de pores 5 nm environ)
passe de 50% à moins de 40% lorsque la température passe de 300 ◦C à 800 ◦C. Au delà,
la porosité est presque totalement perdue lorsque l’on atteint 1000℃.
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Figure 2.8 – Évolution de la fraction volumique de pores et de l’épaisseur de couches mésoporeuses
structurées par du PE6800 présentant une structure cubique (d’après [59]). La ligne verticale représente
la température au delà de laquelle la porosité commence à disparaître presque totalement.

Même si ces températures sont totalement hors de portée dans le cadre des applications
verrières, l’on peut noter que l’obtention d’une structure mésoporeuse avec une silice la
plus dense possible est compromise par ce fort retrait au traitement thermique.

2.3.2 Instabilité d’indice de réfraction

La grande surface spécifique des couches de silice poreuse augmente de manière
conséquente leur interaction avec l’environnement. Si cette augmentation est un avantage
certain pour les applications liées à la catalyse, celle-ci s’avère dramatique pour les
applications en optique et en électronique. Ainsi, ces couches sont facilement polluées,
soit durant le procédé d’élaboration [60, 61], soit durant l’utilisation, et le caractère bas
indice de réfraction est perdu (figure 2.9).
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Figure 2.9 – Évolution de l’indice de réfraction de couches mésoporeuses structurées par un copolymère
à bloc, avec une matrice hybride(40% MTEOS) ou non (silica) et fonctionnalisées ou non par du
HMDS(d’après [62])

Une autre source de perte de performances est la condensation capillaire d’eau
atmosphérique dans la totalité ou une partie des pores si ceux-ci sont ouverts sur
l’atmosphère, et dans ce cas le bas indice de réfraction est également perdu. En effet, au
delà d’une certain pression partielle d’eau dans l’air, les pores se remplissent soudainement
et complètement d’eau [63, 64]. Le lien entre cette pression partielle et la taille de pores
est donné par l’équation de Kelvin et ce point particulier sera traité plus précisément dans
le chapitre 4. Pour contrer la condensation capillaire d’eau atmosphérique dans les pores
en déplaçant le phénomène vers les plus hautes humidités relatives, certaines équipes ont
envisagé de rendre la surface des pores hydrophobe, soit en utilisant un précurseur méthylé
(le méthyl triéthoxysilane, MTEOS) [62, 65], soit en réalisant une étape supplémentaire de
fonctionnalisation de la surface des pores par du hexaméthyldisilasane (HDMS) [66, 67].
(figures 2.9 et 2.10). Cet approche a rencontré un certain succès, mais pas suffisant pour
assurer une totale stabilité.

Figure 2.10 – Isothermes d’adsorption d’éthanol dans des couches mésoporeuses structurées par le
CTAB de structure hexagonale 3D, avec une matrice de silice non fonctionnalisée (a), ou fonctionnalisée
par du HMDS (b), ou une matrice hybride(40% MTEOS) (c)(d’après [62]).
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2.3.3 Mécanique

De manière générale, les matériaux poreux, quel que soit leur mode d’élaboration,
présentent des propriétés mécaniques dégradées par rapport au matériau massif. Ceci
pose un problème de taille à l’utilisation des couches poreuses, car celles-ci peuvent subir
des dégradations importantes durant les étapes de fabrication qui suivent le dépôt de la
couche (polissage mécanique des circuits électroniques, encapsulation sous la forme de
module photovoltaïque), et ensuite durant leur utilisation. Ceci est particulièrement vrai
pour les modules photovoltaïques pour lesquels la couche poreuse est alors exposée vers
le ciel.

La figure 2.11 rassemble des résultats de mesure de module d’élasticité obtenus dans
des études différentes sur plusieurs matériaux poreux décrits dans le chapitre précédent. Il
apparait que le module d’Young décroît de manière exponentielle avec la fraction poreuse
pour la plupart des matériaux poreux analysés, et qu’il peut y avoir jusqu’à un ordre
de grandeur d’écart de module entre deux matériaux de même constante diélectrique.
L’architecture du matériau semble ainsi affecter différemment ses réponses optique et
mécanique, ce qui ouvre la voie à une optimisation de la structure.

Figure 2.11 – Évolution du module d’Young de matériaux poreux issus de différentes voies d’élaboration
(d’après [68])

Il est rapporté cependant un effet bénéfique de l’organisation de la porosité et de
la faible taille des mésopores sur les propriétés mécaniques [69]. Miyoshi et al. ont,
par exemple, prédit grâce à des calculs par éléments finis un léger gain au niveau des
propriétés mécaniques selon le caractère organisé ou non de la porosité, et même selon le
type d’organisation [70–73]. Certains travaux expérimentaux décrivent également une
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augmentation du module d’Young quand la porosité est organisée. [74, 75]

2.4 Stratégie d’élaboration de couches poreuses de silice
sol-gel

Les paragraphes précédents ont ainsi permis de présenter les principaux inconvénients
des couches sol-gel poreuses structurées par un tensioactif :

– la taille de pores inférieure à 30 nm implique une stabilité limitée de l’indice de
réfraction, car l’eau atmosphérique peut subir le phénomène de condensation
capillaire dans la porosité et faire remonter l’indice de réfraction de manière
importante. Cet argument est indépendant du matériau poreux, et concerne
presque uniquement la géométrie de la porosité (même si l’énergie de surface,
liée à la fonctionnalité de surface, a son importance pour déterminer le seuil de
condensation capillaire).

– bien souvent la mésoporosité, qui est l’empreinte des micelles de tensioactif, est
complétée par une part plus ou moins importante de microporosité dans les murs
de silice. Cette microporosité est très vite remplie (eau atmosphérique ou pollution)
et ne participe pas à faire baisser l’indice de réfraction de la couche. Cependant,
la dégradation des propriétés mécaniques de la couche est fonction de la porosité
totale de la couche, c’est-à-dire de la mésoporosité et de la microporosité.

Ainsi, une couche poreuse à bas indice de réfraction présentant des propriétés optimales
doit posséder des pores de taille suffisamment élevée pour éviter la condensation capillaire,
et ne pas posséder d’autres pores de taille trop faible qui dégraderaient les propriétés
mécaniques plus que nécessaire.

Utilisation de billes de polymère en tant que porogène Afin de générer des pores
d’un diamètre supérieur à 30 nm dans de la silice sol-gel, il faut utiliser un porogène
sacrificiel autre que des micelles de tensioactif. Pour cela, il est possible d’utiliser des
nanoparticules organiques déjà formées et de les calciner dans une seconde étape pour
libérer la porosité. La préparation de dispersions aqueuses de nanoparticules organiques
(latex) sera présentée dans le chapitre 3.

Quelques travaux rapportent d’ores et déjà la préparation de matériaux poreux
synthétisés par voie sol-gel utilisant des latex en tant que porogène, faisant suite aux
travaux d’Ayral et al. concernant la préparation de couches poreuses de silice à partir de
billes de silice de 10-30 nm de diamètre et de billes de polystyrène de 200 nm de diamètre
(figure 2.12-a et b) [76]. Une approche très similaire a été reprise plus récemment pour
préparer des couches hydrophobes exploitant la double rugosité induite par les deux tailles
de particules [77] (figure 2.12-c et d). Un autre travail rapporte le dépôt par dip-coating
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en une seule étape, d’une couche sous forme d’opale inverse à matrice Pt−SnO2 pour la
détection de gaz [78](figure 2.13).

Figure 2.12 – a et b - Clichés de microscopie électronique à balayage de couches de silice structurées
par un latex, préparées à partir de billes de silice de 30 nm et de billes de polystyrène de 200 nm (tiré
de [76]). c et d- Clichés photographiques de substrats de verre revêtus d’un revêtement hydrophobe
préparé de la même manière, puis fonctionnalisés par des chaînes fluorées (tiré de [77]).

Une grande partie des travaux rapportant l’utilisation de latex en tant que porogène
découplent, en général, le dépôt du latex et le dépôt de la phase inorganique. Dans ce cas,
les billes de polymère sont déposées par sédimentation pour former un réseau organisé
de sphères (cristal colloïdal), ou non organisé [79–81]. Ce réseau est séché puis le sol
inorganique est infiltré dans la structure avant une dernière étape de calcination. Ce
découplage permet de créer une structure macroporeuse avec de nombreux matériaux
et pour des applications variées [82] : SiO2−CaO pour la reminéralisation des implants
orthopédiques [83], SnO2 en tant que détecteur de gaz [84], LiFePO4 en tant qu’électrode
de batterie [85], voire des métaux comme de l’or pour une fonctionnalisation biologique
aisée et une détection optique optimisée grâce à la structure de cristal photonique [86].
Dans le même ordre d’idée, Etienne et al. ont fait croître la matrice inorganique de manière
élecrochimique autour d’un colloïde déposé préalablement sur un substrat conducteur
[87].

Une autre partie des travaux académiques rapportant l’usage de particules organiques
en tant que porogène concerne l’élaboration de matériaux à porosité bimodale dont la
mésoporosité est générée par des micelles de tensioactif et la macroporosité est générée par
un latex. Dans ce cas, les applications visées sont également celles nécessitant une surface
spécifique élevée et/ou de bonnes propriétés de transport pour la détection ou la filtration,
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Figure 2.13 – Représentation schématique du procédé de préparation de couches de Pt−SnO2
structurées par un latex organisé, et clichés de microscopie électronique à balayage de couches
calcinées.

avec des matériaux sous forme de couches [88–93], ou de monolithes [94, 95]. Des couches
possédant une porosité trimodale ont même été préparées par Sel et al. en utilisant deux
types de tensioactifs [96] (figure 2.14). Certains travaux rapportent également l’utilisation
d’autre types de nanoparticules organiques pour générer la macroporosité, par exemple
du nitrate de cellulose [97] voire un monomère qui polymérise in-situ [98].

Enfin, des particules hybrides à cœur polymère et à coque silice peuvent être préparées
en solution puis déposées ensuite sur un substrat pour générer une structure poreuse
après calcination [99, 100].

Ainsi, l’utilisation de billes de polymère en tant que porogène pour la préparation
de matériaux poreux est relativement répandue pour la préparation de matériaux à
grande surface spécifique. Cependant, les billes de polymère sont le plus souvent utilisées
soit conjointement à un tensioactif pour une porosité élevée et multimodale, soit via
une fabrication séquentielle d’abord d’un réseau colloïdal puis du réseau poreux par
infiltration de la matrice et calcination. De plus, les billes utilisées ont généralement
une taille supérieure à 120 nm, ce qui induit, pour une application optique, une part
substantielle de diffusion lumineuse (voir pour cela l’annexe C).

Approche spécifique pour préparer des couches à bas indice de réfraction L’approche
consistant à générer la porosité dans des couches de silice sol-gel à l’aide de billes de
polymère semble valide au regard de ce qui est rapporté dans la littérature. Cependant,
deux points importants pour l’application en tant que revêtement antireflet, en vue dans
cette thèse, ne sont pas abordés :
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Figure 2.14 – Représentation schématique (à gauche) et clichés de microscopie électronique en
transmission (à droite) des couches poreuses de silice à structure hiérarchique préparées par Sel et
al. : a - Grands mésopores sphériques. b - Petits mésopores désordonnés et grands mésopores. c -
Grands mésopores et macropores. d - Petits mésopores désordonnés, grands mésopores et macropores
(d’après [96]).

– les travaux rapportés utilisent des latex de taille élevée. Les tailles supérieures
à 100 nm sont problématiques car, d’une part, les couches envisagées pour l’ap-
plication antireflet doivent faire 125 nm d’épaisseur, et d’autre part, la taille de
pores élevée peut induire une part substantielle de diffusion de la lumière. Il est
donc nécessaire de préparer puis incorporer dans des couches sol-gel des billes de
polymère possédant une taille comprise entre 30 nm et 100 nm.

– à notre connaissance, très peu de travaux rapportent la préparation de couches sol-
gel structurées uniquement par un latex en une seule étape de dépôt, probablement
en raison de la difficulté de disperser de manière stable un latex dans un sol
inorganique. Or, un dépôt séquentiel se prête mal à une application industrielle
sur de grandes surfaces. Le procédé idéal devrait consister à déposer par spray,
en une étape, une couche de silice structurée par un latex en milieu acide et à
calciner le polymère pour libérer la porosité.

Dans les chapitres suivants, nous nous proposons de présenter la stratégie que nous
avons utilisée pour développer des couches de silice à bas indice de réfraction stables
vis à vis de l’environnement et possédant des propriétés mécaniques satisfaisantes. Pour
cela, une chimie d’élaboration utilisant des billes de polymère en tant que porogène a été
développée, avec un dépôt simultané du porogène et de la silice sol-gel. Pour améliorer
la stabilité de l’indice de réfraction, la taille des pores est augmentée au delà de 30 nm
afin d’éviter la condensation capillaire d’eau atmosphérique dans les pores. De plus, une
étude mécanique détaillée permet d’évaluer et de limiter la dégradation des propriétés
mécaniques lors de l’augmentation de la fraction poreuse.
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Chapitre 3
Préparation de couches poreuses de
silice structurées par un latex

Les chapitres précédents ont permis de montrer l’intérêt de couches sol-gel poreuses
de silice pour des applications optiques. De plus, il a été montré que certains défauts
liés aux couches texturées par auto-organisation de tensioactif en particulier conduisent
à explorer une autre voie de structuration utilisant des billes de polymère sacrificielles.
Pour cela, une bonne maîtrise des paramètres expérimentaux, à la fois du point de vue
de la matrice de silice et du point de vue du porogène sont nécessaires.

Le procédé utilisé au cours de la thèse est présenté en figure 3.1. Le mélange d’un
sol de silice hydrolysé et d’une dispersion aqueuse de billes de polymère est déposé
par spin-coating sur un substrat. Une dernière étape de calcination permet à la fois de
densifier le réseau de silice et de calciner le polymère, pour obtenir une couche poreuse
de silice.

Figure 3.1 – Représentation schématique du procédé de préparation de couches poreuses de silice
structurées par des billes de polymère.

Ainsi, ce chapitre présente successivement les paramètres importants pour la prépara-
tion de suspensions aqueuses de billes de polymère compatibles avec le procédé sol-gel.
Ensuite, le procédé de préparation des couches poreuses ainsi que l’ajustement de leurs
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propriétés sont présentés. Enfin, le point spécifique de l’étape de traitement thermique
est analysé.

3.1 Préparation de latex de PMMA

Les chapitres précédents ont permis de justifier la nécessité de mettre en œuvre des
dispersions de particules organiques sacrificielles de diamètre compris entre une trentaine
et une centaine de nanomètres pour garantir une bonne stabilité d’indice de réfraction
tout en limitant la diffusion de la lumière dans une couche d’épaisseur inférieure au
micron. Il est communément admis de désigner sous le terme générique de latex de telles
dispersions colloïdales de particules constituées de macromolécules [1].

De telles dispersions sont disponibles commercialement, mais rarement pour des
diamètres inférieurs à 100 nm. De plus il est important dans le cadre de notre étude
de pouvoir faire varier précisément les paramètres expérimentaux (diamètre des latex
et chimie de surface en particulier). C’est pourquoi nous avons préparé nous mêmes
les latex utilisés dans l’équipe de Matériaux Colloïdaux Complexes du Laboratoire de
Chimie et Procédés de Polymérisation hébergé dans les locaux de l’Ecole Supérieure de
Chimie Physique Électronique de Lyon. Nous avons fait le choix de préparer des latex de
poly(méthacrylate de méthyle) (PMMA) dont la température de transition vitreuse est
au-dessus de la température ambiante (110 ◦C environ). Ainsi, ces latex correspondent à
des dispersions aqueuses de billes « dures ». Le procédé de préparation de ces dispersions,
ainsi que les paramètres pertinents pour ajuster la taille et caractériser la stabilité des
latex sont présentés dans les paragraphes suivants.

3.1.1 Polymérisation en émulsion

La polymérisation radicalaire en émulsion fait partie des techniques les plus répandues
pour la préparation de particules de polymère [2]. Généralement, la polymérisation en
émulsion se déroule en trois étapes distinctes (figure 3.2) : une étape de germination des
particules (I) suivie par une étape de croissance de la taille des particules en consommant
le monomère (II) et enfin une étape de terminaison (III).

Germination des particules. L’état initial de la synthèse consiste en un milieu composé
d’eau en tant que dispersant, de monomère (ici, le méthacrylate de méthyle, MMA), de
tensioactif et d’un amorceur de polymérisation radicalaire (figure 3.3). Le MMA, peu
soluble dans l’eau, se présente majoritairement sous la forme de gouttelettes microniques,
stabilisées par le tensioactif, ainsi que dans des micelles. Le tensioactif utilisé est un
tensioactif anionique, présent initialement dans la solution à la fois à la surface des
gouttes de MMA, sous forme de micelles en solution et sous forme de molécules libres en
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Figure 3.2 – Évolution de la conversion au cours du temps pour le procédé de polymérisation en
émulsion en trois étapes : germination (I), propagation (II) et terminaison (III).
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Figure 3.3 – Etat initial de la synthèse : le momonomère est partiellement soluble dans l’eau et se
présente sous forme de gouttelettes stabilisées par le tensioactif ou dans des micelles ; l’amorceur de
polymérisation est soluble dans la phase aqueuse.



54 Chapitre 3. Préparation de couches poreuses de silice structurées par un latex

kd .MMA

oligo‐radical

croissance jusqu'à
une taille critique z*

l'oligo‐radical entre
dans une micelle

et croît à l'intérieur

MMA

Nucléation
Micellaire

.
.

+

Terminaison

Un autre radical entre dans la bille ou

la micelle et stoppe la propagation

MMA

Croissance 
de la bille

Am Am
.

Am

Am
Am

Figure 3.4 – Représentation schématique de la polymérisation : la décomposition de l’amorceur permet
de générer un radical qui initie la polymérisation d’une chaîne de PMMA. Lorsque la chaîne polymère
atteint une taille critique, celle-ci précipite sous la forme d’une bille, stabilisée par le tensioactif. La
poursuite de la polymérisation est alimentée par les gouttelettes de monomère. La terminaison de la
réaction se fait par couplage de deux radicaux.

solution. L’amorceur de radicaux, enfin, peut être thermiquement activé, ou alors être
activé par une réaction d’oxydo-réduction.

Dans le procédé de polymérisation en émulsion, l’amorceur est soluble dans la phase
aqueuse, et les gouttelettes de monomère hydrophobe servent de réservoir pour la crois-
sance des particules

Le radical formé par la décomposition de l’amorceur réagit sur le monomère en phase
aqueuse de façon à former un oligo-radical. Cet oligo-radical croît jusqu’à atteindre une
taille critique z∗ lui permettant d’entrer dans une micelle de tensioactif. On parle alors
de nucléation micellaire (Figure 3.4). Si la quantité de tensioactif est insuffisante pour
former des micelles, l’oligo-radical croît jusqu’à une taille critique j∗ > z∗ et est alors
suffisamment hydrophobe pour former une particule primaire. On parle alors de nucléation
homogène. Si les particules primaires sont suffisamment stabilisées par du tensio-actif,
elles se gonflent de monomère jusqu’à saturation. Sinon, elles s’agrègent jusqu’à obtenir
une stabilisation suffisante. On parle alors de nucléation homogène coagulative.

Période stationnaire. Au départ, comme il y a énormément de micelles, le nombre
de particules est immense, puis très vite il diminue pour former des particules stables
(Nmicelles >> Nparticules d’au moins 2 ou 3 ordres de grandeur). L’auto-floculation de
particules qui ne sont pas suffisamment stabilisées par du tensioactif permet de resserrer
la distribution de taille des particules. Pendant cette étape, les particules solubilisent
aussi du monomère ce qui provoque leur gonflement.
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La vitesse de polymérisation s’exprime sous la forme suivante (en molm−3 s−1) :

Rp = kp[M ]p
nNp

NAV

– kp : constante de vitesse de propagation (m3mol−1 s−1)
– [M ]p : concentration en monomère dans la particule (molm−3)
– n : nombre moyen de radicaux par particule
– Np : nombre de particules dans le réacteur
– NA : nombre d’Avogadro (mol−1)
– V : volume du réacteur (m3)
Le processus d’auto-floculation est crucial dans le processus de croissance de billes de

polymère et permet à la distribution en taille des particules de se resserrer. En effet, le
nombre de particules créées en début de polymérisation est plus élevé d’un ou deux ordres
de grandeur que le nombre de particules en fin de polymérisation. L’auto-floculation
consiste en une agrégation limitée de particules non suffisamment stabilisées. Lorsque la
couverture de la surface des particules par du tensioactif est suffisante, l’auto-floculation
s’arrête. Les petites particules s’associent pour former des particules plus grosses et
statistiquement la distribution en taille s’affine.

Terminaison. La polymérisation se poursuit dans les particules jusqu’à épuisement du
monomère. En général, la vitesse de polymérisation décroît de manière asymptotique
puisque la concentration en monomère décroît de plus en plus. Les radicaux disparaissent
soit par couplage avec un autre radical (dans la particule ou provenant de la solution),
soit par dismutation.

3.1.2 Stabilité colloïdale des latex

La dispersion de particules colloïdales dans un liquide est une situation métastable,
car l’interface entre la phase dispersante et les particules représente un coût énergétique
qui sera minimisé par la séparation macroscopique des deux phases. Dans le cas de
latex de PMMA, pour lesquels le transfert de chaînes polymères par la solution est peu
probable, le mécanisme principal de minimisation de l’énergie libre des interfaces sera
l’agrégation des particules.

La stabilité colloïdale des latex est régie par la compétition entre les forces de répulsion
entre particules dues principalement à leurs charges de surface et les forces d’attraction
qui tendent à diminuer l’énergie d’interface entre les particules et le dispersant [3, 4]. Les
paragraphes suivants permettent de présenter ces interactions entre particules solides.

Attraction de van der Waals. La force d’attraction de van der Waals a pour origine la
différence de polarisabilité électronique entre la phase dispersée et la phase dispersante.
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L’intensité de ce contraste est mesurée par la constante de Hamaker H qui a la dimension
d’une énergie, valant 1 ou 2 kT pour les latex usuels.[5] Dans le cas de deux particules
sphériques de rayon R séparées par une distance entre surface d, l’énergie associée aux
interactions de van der Waals entre deux sphères vaut [6] :

Wa(d) = −H12
R

d
(3.1)

Répulsion induite par les charges de surface. Les surfaces des billes de PMMA sont
chargées négativement en raison de l’amorceur et surtout du tensioactif anionique adsorbé
à la surface. Les particules sont alors entourées d’un nuage ionique formé par les contre-
ions des groupes de surface. Lorsque deux particules s’approchent l’une de l’autre, la
différence de pression osmotique entre la solution et la zone de recouvrement entre les
nuages ioniques induit une force de répulsion. L’expression de l’énergie associée à cette
force s’écrit approximativement :

Wr(d) = 2πRε0εrΨ2
0exp(−κd) (3.2)

Dans cette expression, ε0 et εr sont la constante diélectrique du vide et la constante
diélectrique relative du milieu dispersant. Ψ0 est le potentiel de surface d’une particule
et κ est l’inverse de la longueur d’écrantage du champ électrique dans la solution. Pour
une force ionique I (e est la charge élémentaire) :

κ−1 =

√
ε0εrkT

e2 I−1/2 (3.3)

Le potentiel de surface Ψ0 des latex préparés pendant la thèse est en général d’environ
20mV.

Bilan des forces. Le bilan de ces forces attractives et répulsives conduit à la théorie de
Derjaguin, Landau, Verwey et Overbeek (DLVO) qui permet d’évaluer les interactions
entre particules en considérant uniquement l’attraction de van der Waals et la répulsion
des couches ioniques (figure 3.5-a). À grande séparation ne subsiste que la répulsion
ionique et les particules se repoussent. En revanche lorsque la séparation devient faible, les
forces d’attraction de van der Waals dominent et les particules s’attirent. Il apparaît que
l’intensité des interactions est de l’ordre de kT , ce qui rend la dispersion des particules
métastable. Cette stabilité est contrôlée par la distance entre particules. Ainsi, d’un
point de vue pratique, la préparation de latex possédant un taux de solide élevé ou des
tailles de particules faibles induit une diminution de la distance entre particules qui est
défavorable à la stabilité de la dispersion.

Le premier effet intéressant qui peut être analysé ici est l’effet de la force ionique sur
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Figure 3.5 – Énergie libre combinant les répulsions ioniques et l’attraction de van der Waals en fonction
de la distance de séparation pour deux particules sphériques de rayon 25 nm, de constante de Hamaker
2 kT, avec un potentiel de surface de -20mV et : (a) une force ionique variable entre 5.10-3 M et 1M
- (b) une concentration molaire en éthanol croissante (constante diélectrique relative d’après [7]).

la stabilité de la dispersion. En effet, dans les conditions typiques de préparation des latex
qui seront présentés ensuite, la force ionique après synthèse se situe entre 5.10−3 M et
5.10−2 M . Les conditions d’utilisation avec les précurseurs inorganiques sont susceptibles
de faire monter la force ionique jusqu’à deux ordres de grandeur au delà.

Lorsque la force ionique augmente, la part due aux forces répulsives dans l’énergie
d’interaction diminue car la longueur d’écrantage du potentiel de surface diminue. Ainsi, la
barrière de potentiel qui limite l’agrégation devient de plus en plus faible, jusqu’à devenir
inexistante pour une force ionique de 1M. La figure 3.5-b présente un autre mécanisme
de dégradation de la répulsion ionique. L’ajout d’un co-solvant dans la dispersion comme
de l’éthanol induit un abaissement de la constante diélectrique relative du milieu, et
abaisse ainsi la barrière énergétique à l’agrégation [7, 8]. Cependant, il est très probable
que d’autres mécanismes plus complexes viennent perturber dans ce cas les interactions
entre billes (adsorption spécifique du co-solvant sur les particules, modification de la
concentration micellaire critique du tensioactif, ségrégation à l’échelle moléculaire des
molécules de solvant par exemple).

Répulsion par des macromolécules liées à la surface. La surface des latex peut être
couverte de (macro-)molécules hydrophiles qui se déploient dans la solution et induisent
un nouveau type de stabilisation par répulsion stérique (figure 3.6). Ces macromolé-
cules peuvent être par exemple des chaînes greffées de manière covalente à partir de
macromonomères, ou bien les branches hydrophiles d’un copolymère à blocs poly(oxyde
d’éthylène) - poly(oxyde de propylène) - poly(oxyde d’éthylène) adsorbé sur la particule
par sa partie hydrophobe. Le mécanisme de stabilisation est encore une fois un effet
de pression osmotique : deux particules ne pourront se rapprocher qu’à condition de
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Chaînes hydrophyles
greffées Copolymère à blocs

adsorbé

Exclusion des
couronnes polymères

Figure 3.6 – Représentation schématique du processus de stabilisation par des chaînes polymères
déployées. Ces chaînes peuvent être greffées à la surface ou alors adsorbées par le biais d’une partie de
chaîne hydrophobe.

comprimer leurs couronnes de polymère déployé en expulsant le solvant vers la solution,
en s’opposant ainsi à la pression osmotique qui va dans le sens de l’hydratation.

Floculation par déplétion. Si les macromolécules liées à la surface et déployées dans
la solution ont un pouvoir bénéfique sur la stabilité colloïdale, celles présentes dans la
solution peuvent déstabiliser dramatiquement la suspension (figure 3.7). En effet, dans
ce cas si la distance entre deux particules est plus faible que la taille caractéristique
des macromolécules en solution, l’agrégation est immédiate car la couche d’eau entre
particules est expulsée vers la solution par l’effet de la pression osmotique [9].

Taille caractéristique
 D0

 d<D0

Figure 3.7 – Représentation schématique du processus d’agrégation par déplétion : des chaînes
macromoléculaires sont présentes en solution sous forme de pelotes de taille caractéristique D0 ;
lorsque la distance entre deux particules devient inférieure à D0, la différence de pression osmotique
entre la solution et l’espace entre particules provoque l’expulsion de l’eau entre les particules et donc
l’agrégation.

Ce type de floculation peut également avoir lieu lorsqu’une trop grande quantité de
tensioactif est ajoutée à un latex pour le stabiliser [10]. Si la concentration de tensioactif
libre en solution dépasse la concentration micellaire critique, les micelles peuvent jouer le
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rôle d’agent provoquant la déplétion.

Conclusion sur la stabilité colloïdale. Les processus conditionnant la stabilité col-
loïdale d’un latex sont nombreux et complexes. En particulier, la petite taille proche
de 50 nm et la concentration élevée (taux de solide proche de 20%) sont relativement
défavorables à la stabilité des latex. Il est possible d’envisager de stabiliser les latex
avec des chaînes polymères déployées, mais ceci doit être effectué de manière très
contrôlée, car l’effet contraire à celui escompté peut être rapidement obtenu. Enfin,
l’incorporation du latex dans une formulation sol-gel peut apporter de nombreuses
sources de déstabilisation : abaissement de la constante diélectrique, force ionique
élevée, présence de chaînes polymères polysiloxanes pouvant induire de la déplétion.

3.1.3 Stratégie pour préparer des latex de petite taille

La littérature rapporte le plus souvent la préparation de latex dont le diamètre est
supérieur à 100 nm. Pour l’utilisation des billes de polymère en tant que porogène dans des
couches sol-gel, il est préférable, comme précisé dans les chapitre 1 et 2, de préparer des
latex de diamètre compris entre 30 nm et 100 nm. Afin de pouvoir préparer des couches
d’épaisseurs variables, il est également préférable de préparer des dispersions suffisamment
concentrées (10 - 20% en masse). A la lumière de la discussion précédente sur la stabilité
colloïdale, il apparaît que ces conditions particulières de taille et de concentration sont
toutes deux défavorables à la stabilité des latex car elles ont pour effet de diminuer la
distance moyenne entre particules.

Différents paramètres du procédé de préparation des latex peuvent être ajustés afin
d’obtenir des latex de faible taille. Le principe général est d’augmenter le nombre de sites
de nucléation de particules puis de stabiliser suffisamment les objets formés pour limiter
le processus d’auto-floculation :

Tensioactif. La solution la plus immédiate pour stabiliser un plus grand nombre de
particules et limiter l’auto-floculation est l’augmentation de la quantité de tensioactif.
Dans une certaine mesure, le taux de couverture des particules par le tensioactif augmente
et la taille obtenue diminue.

De manière schématique, le taux de couverture représente le rapport entre la surface
de bille de latex couverte par du tensioactif sur la surface totale de billes. Pour évaluer
la surface couverte par le tensioactif, une isotherme d’adsorption du tensioactif sur le
latex en solution peut être mesurée, et en particulier la quantité de tensioactif adsorbée
à saturation [11]. Cette quantité maximale adsorbée permet d’accéder à une surface
moyenne couverte par une molécule de tensioactif et donc d’estimer un taux de couverture
des billes en fonction de la quantité de tensioactif. Il faut noter que ce calcul repose sur
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l’hypothèse grossière que, en dessous de la saturation, la totalité du tensioactif se trouve
à la surface des billes. Le taux de couverture est donc une représentation qualitative de
la stabilisation par le tensioactif.

Au delà d’une certaine quantité de tensioactif, le taux de couverture dépasse 100%
et le tensioactif en excès pourra former des micelles dans la solution. Ces micelles ne
sont pas souhaitables car elles sont le site potentiel de nouvelles nucléations et peuvent
provoquer une floculation par déplétion.

La dynamique d’échange du tensioactif avec la solution influence également la poly-
dispersité de manière conséquente. Tout d’abord, si le tensioactif est très mobile, il peut
désorber de la particule vers la solution et s’associer avec des molécules de tensioactif
présentes et former de nouvelles micelles. Ces nouvelles micelles peuvent être le siège
de nouveaux évènements de nucléation. De plus, la dynamique du tensioactif entre en
compte dans le processus d’auto-floculation. Pendant cette étape, le tensioactif est expulsé
de la surface des particules pour permettre l’agrégation, et s’adsorbe à nouveau sur les
nouvelles particules pour les stabiliser. Si la dynamique du tensioactif est trop lente, il
est possible que de nouvelles étapes de floculation aient lieu avant que le tensioactif ne
revienne stabiliser la particule et le latex devient plus gros, voire instable.

Amorceur. L’amorceur est introduit au début de la préparation pour créer les radicaux
nécessaires à la polymérisation. Une augmentation de la quantité d’amorceur se traduit
ainsi par une augmentation du nombre de radicaux créés pour amorcer la polymérisation,
et donc du nombre de particules nucléées. La plupart des amorceurs sont thermiquement
activés comme le persulfate d’ammonium S2O

2 –
8 ,2NH+

3 , activé à 70 ◦C avec un rendement
de 50%. Pour augmenter encore le flux de radicaux initial, ce même amorceur peut être
décomposé par une réaction d’oxydo-réduction, avec par exemple un composé du type
Na+,-OOS−CHOH−COO – ,Na+, commercialisé par Brügemann Chemical sous le nom
de Brüggolit FF7 [12].

L’augmentation de la quantité d’amorceur permet d’augmenter le flux de radicaux
et permet ainsi de créer un plus grand nombre de particules. Toutefois, l’amorceur et
l’éventuel adjuvant redox sont généralement des sels inorganiques, et le gain associé à
l’augmentation de nucléation sera contrebalancé par l’augmentation de la force ionique
qui aura pour effet de déstabiliser les particules.

Réticulation du polymère. La capacité de gonflement des particules par captation du
monomère en solution peut être diminuée en ajoutant au monomère un agent réticulant
multifonctionnel (par exemple le diméthacrylate de triéthylèneglycol). La croissance
d’objets plus petits est alors favorisée. Dans ce cas, les propriétés physico-chimiques du
polymère sont modifiées telles que, la température de transition vitreuse, ainsi que le
mécanisme de dégradation thermique.



3.1. Préparation de latex de PMMA 61

Pour conclure sur la stratégie de préparation de latex de petites tailles, plusieurs
leviers permettent d’agir sur la taille des particules. Cependant, comme il a été montré
plus haut, le domaine de tailles, de concentration et de force ionique envisagé pour les
latex est très contraignant pour la stabilité des latex. Il faut ainsi agir sur plusieurs
paramètres en même temps pour diminuer la taille des particules, tout en étant
limité par les questions de stabilité colloïdale qui favoriseront l’auto-floculation et donc
l’augmentation de la taille des particules. Le phénomène d’auto-floculation étant un des
moteurs pour réduire la largeur de distribution en taille des particules, la diminution
du diamètre moyen des particules s’accompagne en général d’une augmentation de la
polydispersité.

3.1.4 Résultats expérimentaux

3.1.4.1 Latex de différentes tailles

Différents latex de diamètre compris entre 30 nm et 80 nm ont été préparés par
polymérisation en émulsion du MMA. Les détails précis des formulations et de la procédure
expérimentale sont présentés en annexe B.

Les synthèses ont été effectuées à 70 ◦C dans un réacteur à double enveloppe équipé
d’un agitateur mécanique. Dans une première étape, le dispersant (eau désionisée) et le
tensioactif (Disponil FES 32 ou dodécylsulfate de sodium SDS) 1 sont introduits dans le
réacteur pour subir un dégazage par bullage d’azote, et être chauffés à la température de
réaction. Ce dégazage est nécessaire, car l’oxygène dissous est un piège à radicaux. Après
une quinzaine de minutes, le monomère (MMA) et l’amorceur (persulfate d’ammonium
S2O

2 –
8 ,2NH+

3 ) sont introduits en une fois dans le réacteur sous forte agitation. Le milieu
réactionnel se trouble instantanément en raison de la formation des gouttes de MMA
et la polymérisation commence. Après quelques minutes, les particules primaires sont
formées, et le milieu réactionnel prend une coloration blanche opaque en raison de la
diffusion de la lumière par les billes de polymère. L’avancement de la réaction est suivi
à la fois en diffusion dynamique de la lumière pour observer la stabilisation de la taille
des billes, et par mesure du taux de solide dans la dispersion pour mesurer la masse de
MMA ayant polymérisé. La polymérisation est généralement finie après quelques heures.
Le réacteur est alors vidé, et le latex est stocké à température ambiante.

De manière schématique, à partir de la formulation permettant d’obtenir un latex de
80 nm, un latex d’environ 60 nm a été préparé par augmentation conjointe de la quantité
d’amorceur et de tensioactif, et un latex de 30 nm a été obtenu avec un amorçage redox.

1. La formule brute du SDS est C12H25SO
–
4 Na+, tandis que le Disponil possède une chaîne plus longue

et sa formule brute est C12H25(OCH2CH2)4SO
–
4 Na+ (fourni gracieusement par la société Cognis). Le

Disponil possède une dynamique un peu plus lente que le SDS grâce à ses maillons poly(oxyde d’éthylène),
ce qui permet de limiter la polydispersité.
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La figure 3.8 présente les clichés de microscopie électronique ainsi que les histogrammes
de distribution en taille de particules pour les trois latex principaux qui ont été préparés.
Les diamètres moyens des trois latex mesurés par diffusion dynamique de la lumière
(DDL) sont sensiblement les mêmes que ceux mesurés sur les clichés de microscopie (73,
59 et 32 nm en DDL pour 67, 55 et 30 nm en microscopie). Les distributions en tailles
sont suffisamment peu larges pour considérer que les trois latex ont des distributions
disjointes, et que les matériaux préparés avec ces latex présenteront des tailles de pores
différentes.
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Figure 3.8 – Clichées de microscopie électronique à balayage des latex préparés et distribution de
taille de particules évaluée sur les clichés (à partir de 110, 200 et 150 particules respectivement).
Les distributions sont ajustées par une gaussienne dont le centre et l’écart type sont indiqués sur les
graphiques.

3.1.4.2 Caractérisation de la stabilité des latex

Deux paramètres pertinents pour caractériser la stabilité colloïdale des latex sont la
mesure du potentiel zêta ζ, pour évaluer l’intensité des répulsions ioniques, et la mesure
de la concentration critique de coagulation, pour évaluer la stabilité de la dispersion vis
à vis de la force ionique.

Potentiel de surface. La mesure du potentiel électrophorétique, ou potentiel ζ, d’une
dispersion colloïdale permet d’évaluer l’intensité des répulsions ioniques entre particules
en solution. Si ce potentiel n’est pas exactement le potentiel de surface Ψ0 décrit plus
haut dans le cadre de la théorie DLVO, le potentiel ζ correspond à peu près au potentiel
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existant à l’extérieur de la couche de molécules de solvant et de contre-ions fortement
liés à la surface des particules, appelée couche de Stern. Ce potentiel ζ est mesuré en
évaluant la mobilité des particules dispersées dans une solution de pH déterminé entre
deux électrodes à des potentiels différents. Il est à peu près le même pour les trois latex
synthétisés avec ζ ≈ -13mV, pour un pH de 2.5. Ce pH est représentatif de celui fixé
dans le sol de silice par la suite.

Concentration critique de coagulation. La caractérisation de la stabilité d’un latex
vis à vis de la force ionique se fait par mesure de sa concentration critique de coagulation
(CCC). Lors de l’ajout d’un sel dans une dispersion colloïdale, la barrière de répulsion peut
être suffisamment abaissée pour permettre l’agrégation. Cette agrégation s’accompagne
d’une augmentation de la turbidité de la solution puisque la taille moyenne des objets
augmente fortement. Lors de l’ajout d’une faible quantité de sel, l’agrégation est d’abord
lente puis, si la quantité de sel augmente, la vitesse d’agrégation augmente de manière
exponentielle. Au delà d’une certaine concentration en sel, l’agrégation est limitée par la
diffusion des billes et la vitesse d’agrégation atteint un maximum. La concentration en
sel pour laquelle la vitesse d’agrégation atteint son maximum est appelée Concentration
Critique de Coagulation (CCC).

En pratique, la vitesse de floculation est mesurée dans un turbidimètre en ajoutant un
volume donné de solution saline à différentes concentrations de sel (figure 3.9). Ensuite,
le logarithme du rapport W entre la vitesse maximale de floculation vmax et la vitesse
de floculation v, log(W ) = log(vmax/v), est représenté en fonction de la concentration
de sel dans la solution. La concentration pour laquelle log(W ) atteint 0 est la CCC.
Comme attendu, l’augmentation du taux de couverture des billes par du tensioactif
permet d’augmenter la CCC jusqu’à des valeurs proches de 1M. Il semble que le taux
de couverture soit le paramètre prédominant pour la stabilité colloïdale des latex qui
ont été préparés, alors que la taille des latex diminuant, la distance moyenne entre billes
diminue, ce qui est défavorable pour la stabilité.

Tableau 3.1 – Tableau récapitulatif des propriétés des latex préparés. Le taux de couverture Tc est
calculé en prenant en compte une surface couverte par une molécule de tensioactif valant 90Å2. Les
CCC sont mesurées avec MgCl2

Diamètre(nm) Taux de solide (%) Tc ζ (mV) CCC (mol.L-1)
77 21.56 0.37 -13 env. 0.017
59 22.33 0.81 -13 env. 0.13
32 22.14 1.73 -13 env. 0.9
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Figure 3.9 – Exemple de représentation graphique de la vitesse de floculation pour la détermination de
la CCC. La vitesse de floculation augmente de manière logarithmique avec la concentration de sel,
jusqu’à atteindre un maximum. Le graphique représente l’évolution du rapport de la vitesse maximale
de floculation sur la vitesse de floculation. La concentration de sel pour laquelle log(W) s’annule est
la CCC.

3.1.5 Conclusion sur les latex

Cette première partie de chapitre a permis de présenter les détails les plus importants
concernant la préparation de latex de PMMA, et leur stabilité colloïdale. En ajustant
les paramètres expérimentaux, trois latex de tailles différentes ont pu être préparés
(tableau 3.1). La largeur de leurs distributions en taille est suffisamment faible pour
considérer que les trois distributions sont disjointes. Les particules sont assez faiblement
chargées, ce qui peut être limitant en termes de stabilité pour leur incorporation dans
un sol de silice.

3.2 Préparation de couches poreuses

3.2.1 Préparation du sol de silice

Classiquement, l’hydrolyse d’un sol de tétraéthoxysilane (TEOS) en vue de déposer
des couches minces est effectuée dans l’éthanol à 60 ◦C avec une faible quantité de solution
d’acide dont le pH est compris entre 1 et 3. Cette façon de procéder permet d’obtenir de
manière reproductible et rapide un sol hydroalcoolique de TEOS, complètement hydrolysé
et stable pendant plusieurs jours.

Pour limiter l’agrégation du latex lorsqu’il est ajouté au sol de silice, il est important
de limiter la quantité d’éthanol en solution. L’utilisation d’un précurseur alcoxyde de
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silicium comme le TEOS implique de toute manière la présence d’une grande quantité
d’éthanol libérée en solution par l’hydrolyse (4 équivalents). Pour cela, le sol décrit
ci-dessus subit une étape d’élimination d’éthanol, à la fois solvant et produit d’hydrolyse.
La préparation du sol de silice s’effectue ainsi suivant le processus suivant :

– Hydrolyse 1 h à 60 ◦C d’un sol hydroalcoolique de TEOS
– Dilution du sol avec une solution d’acide chlorhydrique (HCl) à pH=2.5
– Élimination de l’éthanol à l’évaporateur rotatif
– Ajustement de la dilution finale du sol avec la solution d’HCl à pH=2.5

Cette façon de procéder permet d’obtenir un sol de TEOS totalement hydrolysé, dans
l’eau, à un pH de 2.5, avec une très faible teneur en éthanol. Des mesures de RMN du
1H ont permis de mesurer la quantité d’éthanol résiduel à environ 5% en masse. Un
contrôle en RMN du 29Si permet de montrer que le précurseur de silice est complètement
hydrolysé et présent principalement sous la forme d’unités Q2 et Q3 (figure 3.10)[13, 14].

-140-120-100-80-60

ä (ppm)

Q2 Q3Q1Q0 4Q

Figure 3.10 – Spectre RMN liquide du 29Si du sol de silice après l’étape d’évaporation d’éthanol
et l’ajustement de la dilution à 3molL−1. Les positions des signaux correspondant aux unités Qi
sont précisées, correspondant à un précurseur silicium totalement hydrolysé et participant à i liaisons
siloxanes. (Spectromètre TecMag Apollo 360 71.54MHz, sonde DOTY 7mm, impulsion 45 ◦, temps
de répétition 10 s)

En pratique, le sol est préparé pour une concentration en silicium d’environ 3 mol.L−1

et utilisé dans les quelques heures suivant sa préparation. Ce sol aqueux est stable
plusieurs heures, mais, à cette concentration, il forme un gel après un vingtaine d’heures
à température ambiante.
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3.2.2 Dépôt et calcination

Les couches poreuses sont déposées par spin-coating d’un mélange de sol de silice
aqueux et d’une dispersion de PMMA. La dilution du mélange est éventuellement ajustée
avec une solution d’acide chlorhydrique à pH=2.5. Malgré la quantité non négligeable de
tensioactif présent dans le mélange sol-latex, celui-ci mouille en général mal les substrats
de verre ou silicium. Pour améliorer la qualité des dépôts en améliorant le mouillage,
ceux-ci sont nettoyés par immersion 15 minutes dans un mélange pirañha H2O2/H2SO4
1/3. Ce traitement a pour effet de débarrasser les surfaces de leur contamination organique
et de les rendre très hydrophiles. Plusieurs dépôts peuvent être effectués les uns à la
suite des autres, après un rapide séchage à 100 ◦C, afin d’obtenir des couches poreuses
plus épaisses. La porosité est révélée lors d’une étape de calcination du polymère au delà
de 400 ◦C. Pendant ce traitement thermique, la silice composant le réseau minéral subit
également des réactions de condensation.

3.2.3 Ajustement des propriétés des couches poreuses

Afin d’obtenir des propriétés optiques spécifiques avec les couches poreuses de silice,
il est important de pouvoir contrôler finement et indépendamment leur épaisseur ainsi
que leur indice de réfraction.

Épaisseur. Les couches poreuses sont déposées par spin-coating et leur épaisseur peut
être estimée avec le modèle décrit par Meyerhofer [15] :

hf =
(3

2

)1/3 C

(1− C)1/3

(
ν0e

ω2

)1/3
(3.4)

avec C le taux de solide de la solution, ν0 sa viscosité cinématique (en m2.s−1), e le taux
d’évaporation de la solution (en m3.m−2.s−1) et ω la vitesse de rotation (en rad.s−1).

Pour le mélange d’un sol de silice hydrolysé et d’une dispersion de PMMA, le taux
de solide peut s’écrire :

C = mSiO2 +mPMMA

msol
(3.5)

où mSiO2 et mPMMA sont les masse de silice et de PMMA liées aux concentration en
silicium et en polymère dans la solution (masse totale msol).

D’après l’équation 3.4, dans la limite des faibles valeurs de C, l’épaisseur d’une
couche varie linéairement avec C. En règle générale, les autres paramètres influençant
l’épaisseur de la couche, la viscosité ν0 et le taux d’évaporation e, seront considérés
comme constants lors du changement de latex ou de taux de solide. Ces propriétés sont
vérifiées expérimentalement (figure 3.11), puisque l’épaisseur mesurée pour des couches
de taux de solide variables évolue effectivement de manière linéaire.
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Figure 3.11 – Évolution de l’épaisseur des couches poreuses mesurée par ellipsométrie en fonction du
taux de solide C pour différents latex et pour une fraction volumique de polymère constante.

Fraction volumique de pores. L’indice de réfraction est lié à la fraction volumique
de pores P par l’équation du milieu effectif de Bruggeman (équation 1.8), et le facteur
P peut être calculé, en première approximation, en supposant que P correspond à la
fraction volumique de polymère dans le composite silicaté.

P = VPMMA

VSiO2 + VPMMA
(3.6)

où VSiO2 et VPMMA sont les volumes des phases de silice et de PMMA en considérant
leurs densités respectives comme 2.20 (silice vitreuse) et 1.18.

Cette façon de procéder revient à supposer que tout le polymère, et seulement le
polymère, participe à créer de la porosité dans la couche de silice, car la densité de
la silice prise en compte est celle de la silice vitreuse dense. Cette hypothèse n’est pas
vérifiée pour les couches mésoporeuses structurées par une phase lyotrope de tensioactif,
comme montré dans le chapitre 2. Les matériaux poreux préparés suivant notre méthode
se comportent différemment. En effet, de manière assez remarquable, cette approche très
simple pour l’évolution de la fraction volumique de pores est tout à fait vérifiée pour les
couches de silice structurées par un latex (figure 3.12). La fraction volumique de pores
mesurée par ellipsométrie est très proche de la fraction volumique de latex calculée avec
l’équation 3.6 sur une large gamme de fractions poreuses.
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Figure 3.12 – Évolution de la fraction poreuse mesurée par ellipsométrie en fonction de la fraction
volumique de latex P pour un taux de solide constant et égal à 10%.

Avec la chimie d’élaboration mise en œuvre ici, il est ainsi très aisé de préparer une
couche poreuse de silice structurée par un latex avec un indice de réfraction donné
entre 1.10 et 1.45 en ajustant simplement le paramètre P en fonction de l’équation
du milieu effectif de Bruggeman. Ce lien étroit entre fraction volumique de latex et
fraction volumique de pore a d’autres implications en termes de structure poreuse qui
seront présentées en détail dans le chapitre 4.

3.2.4 Microscopie sur les couches poreuses.

L’ajustement aisé des propriétés optiques des couches poreuses se répercute lors de
l’observation directe des couches poreuses via des techniques de microscopie. La figure
3.13 représente des vues sur la tranche de couches poreuses par Microscopie Électronique
à Balayage avec canon à effet de champ (MEB-FEG). Les couches présentées ont été
préparées avec différents latex et différentes fractions poreuses P , mais pour un taux de
solide C constant. Il apparaît que les pores sont de forme sphéroïdale avec une taille
similaire à celle du porogène et répartis de manière homogène. L’apparente distribution
en taille des pores visibles sur les clichés provient de la section d’une distribution aléatoire
de pores monodisperses. Les couches, préparées avec un facteur C constant, ont toutes à
peu près la même épaisseur, en accord avec l’équation 3.4.

La caractérisation de la topographie par Microscopie à Force Atomique (AFM) permet
de montrer que les pores sont ouverts sur la surface (figure 3.14). La densité surfacique
de pores évolue de manière régulière avec la fraction volumique de pores. La présence
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Figure 3.13 – Clichés MEB/FEG de couches poreuses avec des fractions poreuses équivalentes préparées
avec des porogènes de 77 nm (haut) ou 32 nm (bas). Pour toutes les couches, le taux de solide est
maintenu constant et égal à 15%.

P = 30%

P = 50%

250 nm

20 nm

0 nm

bille de PMMA
silice

P = 40%

Figure 3.14 – Images de microscopie AFM de la surface de couches poreuses structurées avec un
latex de 60 nm, pour une fraction poreuse P variable. Le schéma représente le mouillage de la bille
de polymère par la silice avant calcination qui est à l’origine de la morphologie des bords de pores
ouverts sur la surface (couronnes claires autour des pores).
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quasi-systématique d’un anneau d’altitude plus élevé autour des pores de surface semble
indiquer un léger mouillage des billes de polymère par la silice lors de la formation de la
couche. Le relief ainsi formé est conservé, au moins en partie, après l’étape de calcination.

3.3 Traitement thermique

L’étape de traitement thermique est très importante pour des couches sol-gel car
elle permet non seulement de détruire les composés organiques piégés dans la couche
au moment du dépôt, mais aussi de fournir l’énergie nécessaire à la condensation du
réseau de silice. L’objectif est, en général et pour peu que le substrat le permette, de
faire subir à la couche un traitement thermique à la température la plus élevée possible
pour s’assurer que la silice soit la plus condensée possible.

3.3.1 Dégradation thermique du latex
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Figure 3.15 – Résultats d’analyse thermogravimétrique et thermique différentielle couplée spectrométrie
de masse (ATG/ATD-MS) obtenus sur monolithe composite silice-PMMA pour P=50% (1 K/min).
a - ATG et ATD, les lignes pointillées correspondent au maximium de l’endotherme de perte d’eau, au
point d’inflexion de la perte de masse et au maximum de l’exotherme de combustion.b - Profils de
masse des composés volatils pendant la mesure pour les radicaux (de bas en haut) : CH3 (m/z = 15),
H2O (m/z = 18), CO2 (m/z = 44) puis C3H3,C3H3O et C5H9O2 (m/z = 39, 55 et 100).

L’étape de calcination est nécessaire pour dégrader le latex et libérer la porosité.
Afin de caractériser la décomposition du latex et la condensation du réseau de silice,
une Analyse Thermogravimétrique et Thermique Différentielle couplée Spectrométrie de
Masse (ATG/ATD-MS) a été effectuée. Un échantillon massif a été préparé à partir du
sol contenant un latex de 60 nm (P=50%), puis broyé. Du point de vue de l’ATG/ATD,
différents phénomènes peuvent être identifiés (figure 3.15-a) et corrélés aux gaz observés
en spectrométrie de masse (figure 3.15-b) :
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– De 90 ◦C à 200 ◦C, une perte de masse associée à une endotherme est observée. Ceci
correspond à l’élimination de l’eau adsorbée plus ou moins fortement, conformément
à ce qui est observé sur le suivi de la masse des composés volatils.

– De 300 ◦C à 400 ◦C, une perte de masse importante est observée, associée à une
exotherme dans sa deuxième partie. Cette perte correspond à la calcination du
latex, et l’ordre de grandeur de la masse perdue est compatible avec la fraction
volumique de billes dans le matériau. En effet, la perte de masse associée à la
calcination correspond à 30% de la masse initiale, sachant qu’à 700 ◦C, la silice
restante représente 55% de la masse initiale. Ainsi, on peut recalculer le facteur P
(equation 3.6) :

P = VPMMA

VSiO2 + VPMMA

= mPMMA/dPMMA

mSiO2/dSiO2 +mPMMA/dPMMA

= 30/1.18
55/2.2 + 30/1.18

= 0.50

La compréhension du mécanisme de décomposition est importante pour comprendre
quels fragments organiques sont évacués des pores pendant le traitement thermique.
En effet, selon leur type et leur taille, il sera plus ou moins simple pour les fragments
de polymère de s’évacuer, et la structure poreuse de la couche pourrait être modifiée
(microporosité, fissuration, etc.). Les composés suivis en spectrométrie de masse sont ceux
proposés par Dakka dans ses études de décomposition thermique du PMMA [16–18]. Ainsi
sont suivis le dioxyde de carbone (CO2, m/z=44) et l’eau ((H2O, m/z=18) produits d’une
combustion complète de la matière organique, et les éventuels fragments de monomère
C5H8O2 (monomère, m/z = 100), C3H3O (m/z = 55), C3H3 (m/z = 39) et CH3 (m/z =
15). Il est intéressant de suivre l’évolution des masses détectées en fonction des évènements
thermiques décrits ci-dessus. La déshydratation est bien observée sur le spectrogramme
de masse entre 90 et 200 ◦C. L’analyse fine des masses des composés volatils montre que
la dégradation du latex s’opère en deux étape entre 300 et 400 ◦C. Au niveau du point
d’inflexion de la perte de masse à 324 ◦C, ce sont les fragments de monomère qui sont les
plus nombreux, et il semble que les éléments les plus lourds soient minoritaires (C3H3O et
C5H8O2). Dans un second temps, vers 335 ◦C, les produits de combustion complète CO2
et H2O sont observés. Le fait que ces seconds pics soient décalés par rapport au maximum
de perte de masse correspond peut être à un temps de résidence un peu long des gaz
dans la chambre d’ATD/ATG et donc à une combustion des fragments de monomère.
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En conclusion de cette analyse détaillée de la combustion des matières organiques
pendant le traitement thermique, il peut être noté que le polymère se décompose
sous la forme de composés de faible masse moléculaire (m/z<44) entre 300 ◦C et
400 ◦C. La même expérience a été faite sur le latex seul, et la dégradation du latex
est observée vers 350 ◦C au lieu de 325 ◦C, ce qui permet de conclure à un léger effet
de catalyse de la silice pour la dégradation du polymère. Les espèces formées lors de
la décomposition du PMMA sont donc relativement légères dans le sens où ce sont
des fragments de monomère. Nous pouvons donc nous attendre à ce que ces espèces
diffusent relativement aisément à travers le réseau de silice, qui, de plus, n’est pas
totalement condensé à 325 ◦C.

3.3.2 Condensation du réseau

La spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (IRTF) permet de suivre à la fois
la disparition du polymère et la condensation du réseau de silice au cours du traitement
thermique des films. Un suivi a été effectué pour des échantillons recuits entre 100 ◦C et
600 ◦C (P=50%, figure 3.16).

PMMA Les bandes correspondant au PMMA se situent dans la gamme 1300-1800 cm−1,
pour les vibrations des liaisons des fonctions ester du polymère, et dans la gamme 2800-
3050 cm−1 pour les vibrations des liaisons C-H. Comme attendu, les bandes correspondant
au PMMA du latex sont présentes jusqu’à 400 ◦C, température au delà de laquelle le
polymère est totalement décomposé.

L’état de condensation du réseau de silice peut être suivi avec différents types de
bandes correspondant aux élongations des groupements hydroxyles SiO-H dans la zone
3800-3000 cm−1, et celles correspondant aux vibrations du réseau de silice dans la gamme
1200-600 cm−1. Le PMMA absorbe également dans le domaine 600-1300 cm−1, ce qui
complique le suivi des bandes du réseau de silice.

Hydroxyles La bande correspondant aux élongations des hydroxyles au delà de 3000 cm−1

se déplace vers les hauts nombres d’ondes avec le traitement thermique, ce qui montre la
disparition progressive des hydroxyles liés par liaisons hydrogène dans des réactions de
condensation [19]. Les hydroxyles réagissant en dernier sont les moins liés, pour lesquels
la barrière énergétique à la condensation est la plus élevée. Après 500 ◦C, la quantité
d’hydroxyles résiduels est faible.

De même, la bande liée à l’élongation de la liaison Si-OH située à 960 cm−1 diminue
d’intensité au cours du traitement thermique lors de la poursuite de la condensation
[19, 20].
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Liaisons siloxanes Les vibrations des liaisons siloxanes Si-O-Si associées au réseau de
silice se manifestent d’une façon complexe sur le spectre infrarouge. En effet plusieurs
modes de vibration sont associés aux liaisons Si-O-Si, et sont actifs à des nombres d’onde
différents [21] :

– Le mode TO2, correspondant à une élongation de l’oxygène dans le plan médian
entre les deux siliciums est visible vers 810 cm−1 . Cette bande évolue peu durant
le traitement thermique.

– Le mode TO3, correspondant à une élongation asymétrique des liaisons Si-O,
l’oxygène restant le long d’une ligne parallèle au segment Si-Si, est la bande
principale visible vers 1070 cm−1. La position absolue de cette bande est rapportée
comme sensible à la densification du réseau. En effet, d’après le modèle de forces
centrales [20, 22–24], la fréquence du mode TO3 est liée à l’angle intertétrahédral
ainsi qu’à la raideur de la liaison Si-O. Ainsi, lors de la densification, le modèle
prédit que le nombre d’onde du mode TO3 doit diminuer légèrement, ce qui est
observé expérimentalement (tableau associé à la figure 3.16).
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Figure 3.16 – Suivi IRTF du traitement thermique d’un film poreux suivant une rampe à 5 ◦C/min
jusqu’à 600 ◦C et évolution de la fréquence du mode TO3 du réseau de silice. Pour faciliter la lecture,
seuls quelques spectres représentatifs sont présentés.

3.3.3 Retrait et stabilité des couches poreuses à haute température

Une caractéristique des couches mésoporeuses structurées par un tensioactif est leur
fort retrait au moment du départ du tensioactif pendant le traitement thermique (cf.
chapitre 2). De plus, lors du traitement thermique à des températures supérieures à
500 ◦C, les couches mésoporeuses subissent un retrait non négligeable et la fraction
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poreuse diminue régulièrement jusqu’à 900 ◦C. Typiquement, entre 900 ◦C et 1000 ◦C
toute la porosité est perdue.

Figure 3.17 – Clichés MEB de la tranche de film préparés à partir de latex de 84 nm traités thermique-
ment suivant une rampe à 5 ◦C/min jusqu’à différentes températures.

Pour analyser le comportement de nos matériaux, un suivi des clichés de MEB sur la
tranche en fonction de la température de recuit a été effectué. Pour la première partie du
recuit, jusqu’au départ du latex à 400 ◦C, il apparaît que les couches subissent un retrait
modéré (figure 3.17). Il est intéressant de remarquer que les pores possèdent leur forme
écrasée dès les faibles températures de recuit. De plus, le départ du latex entre 400 ◦C
et 500 ◦C est bien visible en microscopie par l’augmentation du contraste entre pore et
silice. Une fois encore, aucun retrait conséquent n’est visible à cette étape.

Figure 3.18 – Clichés MEB de la tranche de film préparés à partir de latex de 60 nm de diamètre traités
thermiquement suivant une rampe à 5 ◦C/min jusqu’à 500 ◦C, 700 ◦C, 900 ◦C et 1000 ◦C. Aucun
retrait significatif n’est observé, ni aucune modification majeure de la structure des couches jusqu’à
900 ◦C.

Le suivi en microscopie électronique a également été effectué pour des températures
de recuit au delà de 500 ◦C (figure 3.18). La structure de la couche poreuse est conservée
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jusqu’à 900 ◦C sans dommage. Entre 900 ◦C et 1000 ◦C toute la porosité est perdue.

3.4 Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons décrit la stratégie utilisée pour préparer des couches
poreuses de silice structurées par un latex. Différentes dispersions aqueuses de billes de
PMMA de diamètre compris entre 30 nm et 80 nm ont été préparées par polymérisation
en émulsion. Afin d’assurer la stabilité colloïdale du latex lors de son incorporation dans
le sol de silice, une étape supplémentaire d’élimination d’éthanol après l’hydrolyse du
précurseur a été nécessaire.

Les couches structurées par un latex présentent des propriétés modèles dans le sens
où la fraction volumique de pores et l’épaisseur peuvent être ajustées de manière
indépendante, et la porosité est apportée uniquement par le latex. Du point de vue
de l’optique, des couches possédant un indice de réfraction compris entre 1.10 et 1.45
peuvent être préparées aisément. Les couches poreuses sont également modèles du point
de vue structural, car elles sont stables jusqu’à 900 ◦C. Le degré de condensation de la
silice peut donc ainsi être ajusté, indépendamment des autres paramètres, c’est-à-dire
de l’épaisseur et de l’indice de réfraction.

Cette grande stabilité vis à vis du traitement thermique doit trouver une partie de
son origine dans la structure fine de la porosité, en particulier la part de micropores dans
les murs de silice. Cette part de microporosité semble faible puisque la fraction volumique
de pores mesurée via l’indice de réfraction suit exactement la fraction volumique de latex
introduit dans la couche (figure 3.12). Le chapitre suivant présente une étude détaillée de
la structure poreuse via des sondes locales afin d’éclaircir ce point particulier, et d’évaluer
la stabilité de l’indice de réfraction.
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Chapitre 4
Structure poreuse

Au delà des propriétés volumiques moyennes des matériaux poreux (densité, indice de
réfraction), leur grande surface développée possède une grande influence sur leur propriétés.
Pour certaines applications de détection, l’adsorption de molécules de l’environnement
sur cette surface sera recherchée car elle pourra être détectée par la modification d’une
propriété (optique [1, 2], conductivité [3–6], etc.). Dans le cadre d’applications optiques,
cette surface sera plutôt source de désagréments car elle augmente la dégradation des
propriétés optiques par encrassement ou dissolution de la matrice.

Pour ces raisons, il est important de caractériser finement la structure poreuse des
matériaux avec des techniques adaptées aux couches minces (forte surface spécifique,
mais faible surface totale). Ce chapitre présente les quelques techniques adaptées aux
couches de silice poreuse, puis les résultats obtenus concernant la structure des couches
structurées par un latex. Enfin, un premier aperçu des conséquences de la structure
poreuse sur la stabilité de ces couches est donné.

4.1 Caractérisation des matériaux poreux par des techniques
d’adsorption

Le phénomène d’adsorption correspond à l’augmentation de concentration d’un
composant au niveau d’une région interfaciale séparant deux milieux, l’un étant solide,
l’autre fluide (gazeux ou liquide) [7]. L’adsorption est ainsi caractéristique des interactions
entre une molécule du fluide, l’adsorbable, et le solide sur lequel se produit l’adsorption,
l’adsorbant. Selon l’intensité des interactions entre l’adsorbable et l’adsorbant, l’adsorption
peut être de deux types :

– La physisorption correspond à un phénomène relativement non spécifique, peu
sensible à des sites particuliers de l’adsorbant et qui peut donc se développer sur
plusieurs couches. La physisorption est un phénomène exothermique réversible et
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l’énergie de stabilisation associée est typiquement inférieure à 0.5 eV. L’équilibre
thermodynamique est ainsi rapidement atteint.

– La chimisorption correspond à une adsorption accompagnée d’une réaction ou
d’une dissociation de l’adsorbable avec un site de surface de l’adsorbant. Ce type
d’adsorption est donc nécessairement limité à la première couche d’adsorption.
L’énergie associée correspond à l’énergie d’une réaction chimique entre 1 eV et 5 eV,
ce qui explique que la chimisorption soit en général thermiquement activée.

4.1.1 Isothermes d’adsorption

La quantité adsorbée sur une surface au cours d’une expérience de physisorption
dépend de la pression, de la température et de la nature des interactions entre l’adsorbable
et la surface de l’adsorbant. En règle générale, la quantité de gaz adsorbée na par unité de
masse d’adsorbantms est mesurée en fonction de la pression partielle relative d’adsorbable
dans la phase gazeuse :

na
ms

= f

(
P

P0

)
(4.1)

Selon le type de matériau poreux, l’isotherme d’adsorption peut être classée dans
un des six groupes définis par l’International Union of Pure and Applied Chemistry
(IUPAC), dont les quatre plus fréquents sont représentés sur la figure 4.1.
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Figure 4.1 – Quatre des principaux types d’isothermes de physisorption selon l’IUPAC (adapté de [8]).

Les isothermes de type I correspondent aux matériaux dits microporeux, dont la taille
de pores est inférieure à 2 nm. Dans ce type de pores, les interactions entre molécules
adsorbables sont fortement favorisées, ce qui provoque une adsorption rapide pour de très
faibles pressions partielles. Ensuite, l’isotherme présente un plateau en raison de la faible
surface externe résiduelle, puis la quantité adsorbée diverge lorsque la pression de vapeur
saturante est atteinte. Les isothermes de type II sont caractéristiques de l’adsorption
sur la surface plane d’un échantillon non poreux, ou d’un échantillon macroporeux, dont
la taille de pores dépasse 50 nm. L’isotherme est d’abord concave le temps d’obtenir la
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complétion de la couche d’adsorption monomoléculaire d’adsorbable. Le domaine suivant
est quasi-linéaire et correspond au domaine d’adsorption multicouche dont l’épaisseur
croît jusqu’à la pression de vapeur saturante. Le point B correspondant à la transition
concave-linéaire correspond au remplissage de la monocouche adsorbée. Le cas particulier
d’interactions de très faible intensité entre adsorbant et adsorbable donne lieu à l’obtention
d’isothermes de type III, toujours pour un échantillon non poreux ou macroporeux.

Enfin, les échantillons mésoporeux présentant des pores de taille comprise entre 2 nm
et 50 nm, donnent lieu à une adsorption de type IV. La première partie des isothermes
correspondantes est similaire à l’adsorption de type II, avec le développement d’une
couche adsorbée à la surface des pores. Le domaine de pressions intermédiaires est marqué
par une importante augmentation de la quantité adsorbée généralement associée à une
hystérésis. Ce phénomène est attribué à la condensation capillaire au sein de l’échantillon
mésoporeux : la branche située aux hautes pressions correspond au remplissage des pores,
tandis que celle située aux basses pressions correspond à leur vidange. La forme de la
boucle d’hystérésis est caractéristique des propriétés structurales du matériau poreux. Ce
point particulier est explicité ci-dessous.

4.1.2 Condensation capillaire

La condensation capillaire correspond à l’augmentation soudaine de la quantité
adsorbée dans un matériau mésoporeux associée au remplissage en volume des mésopores.
Le phénomène physique en jeu correspond à l’abaissement de la pression de vapeur
saturante dans un pore du fait de la courbure de l’interface liquide-gaz.

Équation de Kelvin L’équilibre mécanique entre deux fluides aux pressions pG et pL
séparés par une surface de rayon de courbure moyen rm et de tension de surface γ est
décrit par l’équation de Laplace :

pG − pL = 2γ
rm

(4.2)

De plus, la pression de vapeur d’un liquide est modifiée lorsqu’une surpression est
appliquée sur l’interface liquide-vapeur. En effet, à l’équilibre, il y a égalité des potentiels
chimiques entre les deux phases :

µG = µL (4.3)

Si la surpression dp appliquée sur l’interface correspond à un nouvel état d’équilibre,
l’égalité suivante peut s’écrire :

dµG = dµL (4.4)
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et ainsi :
d(Vmp)G = d(Vmp)L (4.5)

où Vm désigne le volume molaire (pour la phase gazeuse ou liquide). En considérant le
liquide incompressible (Vm,L constant) et le gaz comme parfait (Vm,G = RT/p), il vient :

RT
dpG
pG

= Vm,LdpL (4.6)

où R représente la constante des gaz parfaits et T la température.
En réinjectant cette expression dans l’équation de Laplace 4.2 et en négligeant Vm,L

devant Vm,G , il vient :

− RT

Vm,L

dpG
pG

= d

( 2γ
rm

)
(4.7)

L’intégration de cette équation entre le cas de l’interface plane (rm = +∞ et pG = p0,
la pression de vapeur saturante) et le cas de l’interface courbée (associé au rayon de
courbure rK et à la pression de vapeur saturante p′G) permet d’obtenir l’équation de
Kelvin :

ln

(
p
′
G

p0

)
= −2γVm,L

rKRT
(4.8)
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Figure 4.2 – Évolution du rayon de Kelvin dans le cas d’adsorption d’éthanol sur de la silice, et valeur
des paramètres de tension de surface et de volume molaire pour l’eau et l’éthanol à 290K. L’évolution
du rayon de Kelvin pour le cas de l’eau est presque superposable à celle pour le cas de l’éthanol.

Cette relation peut être utilisée pour calculer rK , alors appelé rayon de Kelvin,
correspondant au rayon des pores donnant lieu à de la condensation capillaire pour une
pression partielle relative donnée. La figure 4.2 représente l’évolution du rayon de Kelvin
en fonction de la pression partielle relative pour le cas de l’adsorption d’eau ou d’éthanol
sur de la silice. Ainsi, la condensation capillaire d’eau ou d’éthanol dans des pores de
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diamètre plus grand que 30 nm a lieu pour des pressions partielles supérieures à 0.90.

4.1.3 Chimie de surface de la silice

La surface de la silice est composée de groupements hydroxyles et de liaisons siloxanes
[9]. En fonction de l’histoire thermique de la surface et de son temps de contact avec une
source d’eau (solution, air), la proportion d’hydroxyles de surface évolue et modifie le
caractère hydrophile ou hydrophobe de la surface.

Le modèle de Zhuravlev permet de décrire l’état de la surface de la silice en fonction
de son histoire thermique (figure 4.3) [10] :

– l’état le plus hydrophile de la surface de silice correspond à une densité de 4.6
OH/nm2 ; c’est l’état de la silice préparée à température ambiante. A l’air, la surface
est recouverte de plusieurs couches d’eau, qui ne partiront totalement qu’après un
traitement au delà de 150 ◦C ou sous vide.

– pour des recuits jusqu’à 400 ◦C, les hydroxyles vicinaux disparaissent et condensent
progressivement, de telle sorte qu’à 400 ◦C ne restent que des hydroxyles isolés ou
des hydroxyles géminaux. Les liaisons siloxanes formées sont toutefois contraintes
et la réhydroxylation est rapide lors d’une remise en contact avec l’eau.

– de 400 ◦C à 900 ◦C la déhydroxylation se poursuit jusqu’à abaisser le taux d’hy-
droxyles en dessous de 0.1 OH/nm2. Le processus de réhydroxylation après un
passage à 900 ◦C devient très lent à température ambiante.

– la suppression complète des hydroxyles de surface n’est obtenue que pour un
traitement thermique à 1200 ◦C.

Ces processus généraux sont, de plus, influencés par la courbure de la surface [9]. En
effet, une courbure positive (surface d’une particule sphérique) favorise la déhydroxylation,
tandis qu’une courbure négative (surface d’un pore) lui est défavorable.

Ces considérations sur la chimie de surface de silice mènent à deux conclusions. D’une
part les propriétés de surface de la silice sont très liées à son histoire thermique, et il faut
en tenir compte lors des caractérisations de la porosité par des techniques d’adsorption,
en particulier si l’adsorbable présente un caractère hydrophile ou hydrophobe marqué.
D’autre part la réhydroxylation de la surface de la silice est rapide pour les couches
recuites à 400 ◦C, voire pour des températures plus élevées dans le cas de la surface de
pores (courbure négative). C’est pourquoi il vaut mieux exclure dans un premier temps
d’utiliser l’eau comme molécule adsorbable pour caractériser la structure d’une couche
poreuse de silice car cela nécessiterait de tenir compte de la chimisorption de l’eau qui
ferait évoluer la surface pendant la mesure d’adsorption.

Adsorption d’éthanol L’adsorption d’une molécule organique est ainsi préférable pour
la caractérisation de la structure poreuse d’une couche de silice, dans la limite où sa
réactivité avec la surface reste négligeable. L’adsorption d’éthanol est intéressante car
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Figure 4.3 – Représentation schématique des fonctions de surface de la silice en fonction de la
température de traitement thermique (librement adapté de [10]).
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elle est facile à mettre en œuvre du fait du caractère volatil de l’éthanol et de sa nocivité
modérée. Des études théoriques et expérimentales montrent que l’adsorption d’éthanol
s’effectue par liaison hydrogène de l’oxygène de l’alcool avec trois puis deux hydroxyles
de surface [11]. L’estérification de surface nécessite une activation thermique au delà
de 150 ◦C, et semble s’effectuer au niveau de liaisons siloxanes contraintes [9]. Cette
faible réactivité confirme que l’éthanol s’adsorbe uniquement selon un processus de
physisorption à température ambiante.

4.1.4 Structure poreuse d’une couche sol-gel

Avant d’aborder la caractérisation expérimentale de la structure poreuse des couches
sol-gel structurées par un latex préparées pendant cette thèse, il est intéressant de revenir
sur les points importants de cette structure qui pourront servir à l’interprétation des
résultats.

Selon les conditions de préparation de la couche poreuse (fraction volumique de
pores, taille de pores, histoire thermique), l’on peut s’attendre, a priori, à pouvoir
décrire la structure poreuse à l’aide des éléments suivants, décrits sur la figure 4.4 :
– les macropores, correspondant à l’ empreinte de l’agent structurant, possèdent une

fraction volumique qui suit la fraction volumique de latex, comme montré dans le
chapitre 3. D’après les clichés de microscopie, la taille et la forme de pores sont
liées à la taille du latex utilisé.

– certains macropores peuvent être ouverts sur la surface, comme remarqué lors des
mesures AFM.

– certains macropores peuvent éventuellement être agrégés, et donc être connectés
de manière directe.

– selon l’histoire thermique et les conditions d’élaboration de la silice, une part plus
ou moins importante de microporosité ouverte ou non sur les macropores peut
être présente dans les « murs » de silice de la couche.

– enfin, la surface des macropores n’est pas forcément lisse à l’échelle atomique, et
les liaisons chimiques présentes en surface peuvent varier selon l’histoire thermique
du matériau. Ces spécificités de la surface des pores seront à prendre en compte
dans des mesures d’adsorption car elles gouvernent les interactions entre une
molécule adsorbable et la surface.
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Figure 4.4 – Représentation schématique de la structure de la porosité d’une couche sol-gel macropo-
reuse.

4.2 Porosimétrie ellipsométrique

La caractérisation des matériaux poreux via des techniques d’adsorption se fait
traditionnellement par des mesures volumétriques. Le matériau à analyser est introduit
dans une cellule qui est mise sous vide. L’adsorbable est ensuite introduit petit à petit
dans la cellule. La quantité adsorbée à chaque étape est mesurée par une différence de
pression de gaz (la pression mesurée est plus faible que celle attendue car une partie du
gaz est adsorbée). Cette technique est sensible pour des surfaces mesurées supérieures à
100m2 dans le cas de l’adsorption d’azote, ou une dizaine de mètres carrés pour celle du
krypton.

Pour le cas particulier des couches minces poreuses, malheureusement, la surface
développée est très faible 1. Pour pouvoir mesurer une différence de pression une solution
peut être d’augmenter la surface d’échantillon et de diminuer le volume mort dans la
cellule [12]. L’autre solution peut être de mesurer autrement la quantité adsorbée dans
le matériau, par exemple en mesurant la modification de ses propriétés optiques. En
effet, comme présenté dans le chapitre 1, les propriétés optiques d’une couche poreuse
dans laquelle vient s’adsorber un certain volume de liquide seront celles du milieu effectif
correspondant. L’ellipsométrie permet de mesurer de manière très précise les propriétés
optiques d’une couche mince sur un substrat. L’association de l’ellipsométrie avec une
expérience d’adsorption permet ainsi de mesurer simplement une isotherme d’adsorption
dans une faible quantité de matériau.

1. Par exemple, une couche poreuse de 500 nm d’épaisseur, sur un substrat de 2x2 cm, avec des pores
de 20 nm et une fraction volumique de pores de 50%, développe une surface de 3.10−2 m2
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4.2.1 Ellipsométrie

Lorsqu’un faisceau lumineux est envoyé sur une surface plane en incidence oblique,
l’état de polarisation du faisceau réfléchi est différent de celui du faisceau incident.
L’interaction du faisceau lumineux avec la surface induit une modification à la fois
du module et de la phase de chaque composante, parallèle (p) et normale (s) au plan
d’incidence [13]. Soient ~Eip, ~Eis, ~Erp et ~Ers les composantes du champ électrique incident
ou réfléchi suivant les directions parallèle ou normale au plan d’incidence (figure 4.5).
Les coefficients de réflexion rp et rs de chaque polarisation du champ électrique sont :

rp =
Erp
Eip

et rs = Ers
Eis

Ces coefficients sont des quantités complexes, et le rapport ρ des coefficients de
réflexion peut s’écrire :

ρ =
∣∣∣∣rprs
∣∣∣∣ ei∆ = tan Ψei∆ (4.9)

Les angles Ψ et ∆ sont caractéristiques des propriétés du système optique considéré
(indices de réfraction complexes et épaisseurs des couches) et de l’angle d’incidence.
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Figure 4.5 – Représentation schématique de la mesure d’ellipsométrie sur un substrat revêtu. Les
projections du vecteur de polarisation rs et rp permettent de caractériser optiquement l’empilement.

En général, le faisceau incident possède une polarisation rectiligne, et c’est l’état
de polarisation du faisceau réfléchi qui est mesuré. La mesure des angles Ψ et ∆ peut
être typiquement effectuée avec une précision au millième de degré, ce qui explique la
très grande précision de la mesure ellipsométrique. Les paramètres ellipsométriques sont
en général ajustés à l’aide de modèles donnant la dispersion de l’indice de réfraction
complexe par une méthode de régression du type Levenberg-Marquardt. C’est dans
cette étape d’inversion que réside la principale source d’incertitude pour remonter aux
caractéristiques de l’échantillon à partir des paramètres ellipsométriques. En effet, le
modèle de dispersion ainsi que les rugosités aux interfaces, voire les inhomogénéités



86 Chapitre 4. Structure poreuse

d’indice de réfraction s’ils ne sont pas pris en compte viennent diminuer la sensibilité
de la mesure. Pour le cas des couches poreuses de silice, un modèle de milieu effectif de
Bruggeman entre de la silice vitreuse et de l’air permet de décrire la dispersion de l’indice
de réfraction de manière satisfaisante. La fraction volumique de pores est déterminée
avec une incertitude inférieure au pourcent et l’épaisseur à quelques nanomètres.

4.2.2 Ellipsométrie-porosimétrie

L’association de l’ellipsométrie avec une technique d’adsorption a été proposée pour
la première fois par Yeatman en 1994 [14]. La technique a ensuite été développée dans le
cadre du développement des couches à basse constante diélectrique [15–17]. Le principe
de l’expérience d’ellipsométrie-porosimétrie consiste à associer un montage d’ellipsométrie
classique sur une enceinte dans laquelle la pression partielle d’un gaz peut être ajustée.

Deux types de montages peuvent être effectués pour ajuster la pression partielle. Dans
le cas de l’adsorption d’eau, un montage en flux permet d’ajuster l’humidité relative dans
la cellule, en faisant courir un courant d’air humide au dessus de la couche. L’humidité
relative est ajustée en mélangeant un flux d’air sec avec un flux d’air ayant bullé dans
de l’eau [14, 18–20]. Ce type de montage est aisé à mettre en œuvre, mais il est limité
à l’adsorption d’eau et le fait d’opérer à pression atmosphérique implique une faible
sensibilité pour les faibles pressions partielles relatives, donnant accès à la caractérisation
des micropores. Le second type de montage implique l’utilisation d’une enceinte sous
vide. Dans ce cas, l’échantillon est soumis à un vide poussé (jusqu’à 10−6 − 10−7 torr),
puis l’adsorbable est introduit dans l’enceinte via une vanne micro-fuite (figure 4.6). Ce
type de montage sous vide est plus lourd à mettre en œuvre, mais présente l’avantage de
permettre l’analyse de la microporosité [21–24] et de permettre l’utilisation de molécules
adsorbables différentes afin d’évaluer la chimie de surface [25–27].

La grande sensibilité de la mesure ellipsométrique peut être exploitée pour donner
accès à d’autres données que la simple isotherme d’adsorption. La sensibilité à l’épaisseur
de la couche poreuse permet également d’accéder à ses propriétés mécaniques. En effet,
la condensation capillaire dans les pores s’accompagne d’une contraction sous l’effet de la
forte contrainte capillaire. Un modèle mécanique relativement simple permet de remonter
à la valeur du module d’Young [19, 28]. La forte sensibilité sur la mesure d’indice de
réfraction permet également d’évaluer la diffusion de l’adsorbable pendant une période de
temps donnée, par exemple à travers la couche d’occlusion de la porosité au dessus d’une
couche à basse constante diélectrique [29]. Enfin, l’ellipsométrie permet d’analyser un
empilement de couches et il a été récemment rapporté la mesure simultanée d’isothermes
d’adsorption dans deux couches mésoporeuses superposées [30]. Ceci est rendu possible
par le contraste d’indice de réfraction entre les deux couches poreuses, l’une ayant une
matrice de silice, l’autre d’oxyde de titane.
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Figure 4.6 – Représentation schématique du montage d’ellipsométrie-porosimétrie

4.2.3 Mesure d’isothermes d’adsorption dans les couches poreuses de silice

Les isothermes d’adsorption d’éthanol dans les couches poreuses de silice structurées
par un latex ont été mesurées expérimentalement pour des fractions poreuses variables et
des tailles de pores variables (figure 4.7). En pratique, pour chaque isotherme, une couche
poreuse d’environ 250 nm d’épaisseur déposée sur un substrat de silicium est introduite
dans la chambre d’analyse et le pompage est poursuivi dans la chambre jusqu’à atteindre
un vide d’au moins 10−5 torr. Pendant cette mise sous vide, l’indice de réfraction de la
couche est suivi afin de s’assurer qu’il est stable. Cette étape permet de s’assurer que la
microporosité, s’il y en a, est vidée. Dans le cas des couches mésoporeuses structurées
par un tensioactif, il est souvent nécessaire de prolonger le pompage pendant un temps
assez long, voire de chauffer l’échantillon vers 100 ◦C, pour obtenir un indice de réfraction
stable. Pour le cas des couches structurées par un latex, l’indice de réfraction est stable
très rapidement, et même un chauffage prolongé à 100 ◦C n’induit pas de modification de
l’indice de réfraction. Ceci est une première preuve de la faible microporosité accessible
des couches structurées par un latex.

Les isothermes d’adsorption d’éthanol sont mesurées en introduisant progressivement
de l’éthanol dans l’enceinte à l’aide de la vanne microfuite. Une mesure ellipsométrique est
effectuée après chaque introduction d’éthanol dans la chambre. Le temps d’équilibre est de
quelques secondes, car l’indice de réfraction mesuré n’évolue pas dans les 15 minutes qui
suivent l’introduction d’éthanol. L’introduction d’éthanol est poursuivi jusqu’à atteindre
au maximum une pression partielle relative de 60% environ. Il est difficile d’atteindre
des pressions partielles relatives supérieure en raison du volume important de la chambre
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d’analyse, et il est également difficile de faire le vide à nouveau dans la chambre avec la
pompe turbomoléculaire montée sur le bâti.
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Figure 4.7 – (a) Isothermes d’adsorption d’éthanol dans des couches avec une fraction poreuse
constante proche de 0.5 et des tailles de pores variables (3 nm : couche mésoporeuse structurée par du
CTAB). - (b) Isothermes d’adsorption d’éthanol dans des couches préparées avec un latex de 59 nm et
avec une fraction poreuse variable.

La figure 4.7-a présente tout d’abord la comparaison entre l’isotherme d’adsorption
d’éthanol mesurée dans une couche de silice structurée par un tensioactif, et celles dans
des couches structurées par des latex de diamètres variables pour des fractions volumiques
de pores similaires. La couche structurée par le tensioactif est une couche mésoporeuse
structurée par du CTAB dont la mésoporosité présente une taille d’environ 3 nm selon
une organisation hexagonale 3D. La fraction poreuse totale de la couche est d’environ
50% partagée entre microporosité (15%) et mésoporosité (35%) [23]. Le premier constat
général est la plus grande stabilité de l’indice de réfraction vis-à-vis de l’adsorption lors
de l’augmentation de la taille de pores, en raison d’une diminution de la surface spécifique
(alors que la fraction poreuse est la même). Ensuite, deux différences fondamentales sont
visibles entre les isothermes mesurées dans une couche structurée par le tensioactif ou
dans les couches structurées par un latex. Tout d’abord, comme attendu, la condensation
capillaire, visible pour P/P0 = 0.35 dans la couche mésoporeuse, est déplacée vers les
fortes pressions partielles pour les couches structurées par des billes de polymère de
diamètre supérieur à 30 nm (au delà de P/P0 = 0.90, donc non visible sur la figure).
Ensuite, et c’est le point le plus remarquable, l’adsorption pour les faibles pressions
partielles est forte pour les couches mésoporeuses, alors qu’elle est modérée pour les
couches structurées par un latex. L’adsorption forte dans cette gamme de pressions
partielles est synonyme d’une condensation dans des micropores présents dans le réseau
de silice. Il semble ainsi que la microporosité soit très faible dans le cas des couches
structurées par un latex.

Les isothermes de désorption dans les couches structurées par un latex ont été
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enregistrées, mais elles se sont montrées totalement réversibles vis-à-vis des isothermes
d’adsorption. Ceci résulte de l’absence de condensation capillaire.

La figure 4.7-b présente ensuite l’évolution typique de l’isotherme d’adsorption mesurée
dans une couche poreuse structurée par un latex lorsque la fraction volumique de pores
varie (l’évolution est identique quelle que soit la taille de pores). Comme attendu, la
surface spécifique diminue avec la fraction poreuse et la quantité d’éthanol adsorbée est
de plus en plus faible. On observe cependant qu’en dessous d’une fraction volumique de
pores de 40%, les isothermes perdent leur forme caractéristique d’isothermes de type II,
et deviennent presque linéaire. Ceci peut être représentatif d’une faible interaction entre
l’adsorbable et la surface, ce qui est à rejeter car il n’y a pas de raison que cette interaction
change d’une couche à l’autre. L’origine de phénomène est donc caractéristique d’une
faible surface accessible pour l’adsorption. Afin de comprendre ce changement d’allure
d’isotherme, des mesures précises de surface spécifique sont présentées dans le paragraphe
suivant.

4.2.4 Surface spécifique

La comparaison des isothermes d’adsorption dans les couches poreuses avec celle sur
une surface plane permet d’accéder à la surface spécifique des couches via la méthode de
la t-plot [7]. Après une présentation de la méthode et des conditions de son application,
l’évolution de la surface spécifique en fonction des paramètres de la couche poreuse est
présentée.

Méthode de la t-plot Le point de départ de la méthode de la t-plot réside dans la déter-
mination de l’épaisseur adsorbée sur la surface plane en fonction de la pression partielle
relative, la t-curve. La détermination de la t-curve dans le cadre des techniques volumé-
triques d’adsorption est complexe, car elle nécessite de pouvoir représenter l’adsorption
par une forme analytique du type BET [31, 32] et d’accéder à la capacité d’adsorption
monocouche (quantité d’adsorbable pour obtenir une monocouche adsorbée complète).
Cette détermination est plus simple dans le cadre de l’ellipsométrie-porosimétrie car la
technique permet justement d’obtenir l’épaisseur, même inférieure au nanomètre, de la
couche adsorbée de liquide dont l’indice de réfraction est connu (pour le cas de l’éthanol,
la dispersion d’indice de réfraction est tabulée dans la littérature [33]).

Ensuite, la t-plot est tracée en représentant la fraction volumique adsorbée dans la
couche en fonction de l’épaisseur donnée par la t-curve (figure 4.8). Toute différence de
comportement par rapport à l’adsorption sur une surface plane se manifeste sur la t-plot
par une partie non-linéaire, ou par une ordonnée à l’origine non nulle. La méthode permet
d’extraire la surface spécifique du matériau de la pente de la section linéaire de la t-plot.

Le point le plus critique de la méthode de la t-plot réside dans la détermination
de la t-curve servant de référence (c’est-à-dire la courbe d’épaisseur adsorbée sur une
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Figure 4.8 – Représentation schématique du tracé de la t-plot : la t-plot est tracée en représentant
l’isotherme d’adsorption en fonction l’épaisseur adsorbée sur une surface de référence. La transformation
de l’axe de pression partielle en axe d’épaisseur adsorbée se fait grâce à la t-curve. Toute zone linéaire
correspond à de l’adsorption sur une surface considérée comme plane, et la pente de la zone linéaire
donne accès à la surface spécifique.
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surface plane en fonction de la pression partielle relative). En effet, l’adsorption est
caractéristique non seulement de l’adsorbable, mais aussi de l’adsorbant. C’est pourquoi il
est recommandé par l’IUPAC que l’isotherme de référence soit obtenue sur un échantillon
non poreux présentant les mêmes propriétés de surface que l’échantillon à étudier [8].

Pour le cas de l’adsorption dans des couches poreuses de silice sol-gel, le choix de
la surface de référence est complexe. Pour déterminer précisément par ellipsométrie
l’épaisseur d’une couche liquide, le cas le plus favorable est de mesurer celle-ci sur un
matériau massif très peu rugueux ou sur un substrat recouvert d’une couche très mince,
elle-même très peu rugueuse. Or il est difficile de déposer une couche de silice sol-gel très
mince (moins de 10 nm). Ainsi, pour les mesures sur les couches sol-gel, le choix s’est porté
sur la fine couche d’oxyde natif sur un substrat de silicium (100). La surface du silicium
est très peu rugueuse (rugosité RMS de l’ordre de 0.2 nm) et présente l’avantage d’être
reproductible [34, 35]. D’autre part, la fonctionnalité de surface de l’oxyde natif peut
être ajustée par un traitement pirañha, permettant d’augmenter le taux d’hydroxyles de
surface, et donc son caractère hydrophile. En retour, un traitement thermique à différentes
températures permet de reformer une partie des siloxanes de surfaces. L’effet d’une telle
modification de la chimie de surface sur l’adsorption d’éthanol est présenté sur la figure
4.9. La diminution du caractère hydrophile s’accompagne ainsi d’une augmentation de
l’affinité de l’éthanol pour la surface.
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Figure 4.9 – t-curves mesurées pour l’adsorption d’éthanol sur la couche d’oxyde natif sur un substrat
de silicium (100) traité pirañha puis recuit à différentes températures. La quantité d’éthanol adsorbée
augmente avec la température du recuit préalable. L’incertitude est constante en tout point de chaque
courbe.
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De même que pour la surface du silicium, le caractère hydrophile de la surface de la
silice sol-gel évolue avec la température de traitement thermique. Afin de prendre en
compte cet effet, il a été choisi d’utiliser comme surface de référence pour l’adsorption
une surface de silicium traitée pirañha (référence la plus hydrophile, la plus proche
de la silice sol-gel très peu condensée à température ambiante) et recuite suivant le
même traitement thermique que la couche poreuse analysée. La pertinence de choix est
discutée ci-dessous avec l’analyse des résultats d’adsorption dans les couches poreuses.

Surface spécifique des couches poreuses Les t-plots correspondant aux isothermes
d’adsorption d’éthanol dans les couches poreuses structurées par des latex de 30 nm,
60 nm et 80 nm pour des fractions poreuses variables ont été tracées (figure 4.10). Les
trois t-plots représentées sont significatives de la totalité des résultats obtenus. Ainsi, les
t-plots sont linéaires sur leur totalité, avec une ordonnée à l’origine quasi nulle (inférieure
à 0.5%). Ceci signifie donc que l’adsorption est représentative de l’adsorption sur la
surface de macropores, sans qu’il y ait de condensation significatives dans des micropores
(qui se serait manifestée par une ordonnée à l’origine non nulle)[36].
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Figure 4.10 – t-plots pour l’adsorption dans des couches poreuses de fraction poreuse proche de 0.5 et
préparées avec des latex de 32 nm (u), 59 nm (p) ou 77 nm (q)avec les ajustements linéaires en
pointillés. Les pressions partielles correspondantes sont représentées sur l’axe supérieur.

La surface spécifique peut être mesurée grâce à la pente de la t-plot. Du point de vue
de la géométrie, la surface spécifique Ssp d’une couche poreuse est donnée par la relation :
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Sgeomsp = Spores
VSiO2 + Vpores

= SPMMA

VSiO2 + VPMMA

= 3
rPMMA

VPMMA

VSiO2 + VPMMA

SPMMA et VPMMA sont respectivement la surface et le volume des billes de polymère.
Ainsi, d’après l’équation 3.6 :

Sgeomsp = 6
dPMMA

P (4.10)

Du point du vue expérimental, la surface spécifique de la couche en m2cm−3 est reliée
à la pente α du domaine linéaire de la t-plot (avec l’épaisseur en nm) par la relation :

Sexpsp = 103α (4.11)

Les surfaces spécifiques mesurées à partir des t-plots de la figure 4.10 ainsi que les
surfaces géométriques correspondantes sont données dans le tableau 4.1. Il apparaît
que la surface spécifique mesurée est supérieure à la surface donnée par le modèle
géométrique, d’un facteur presque constant égal à 1.7. Cet écart par rapport au modèle
provient probablement de plusieurs facteurs :

– dans le modèle géométrique simple, les pores sont considérés sphériques et de
taille égale au diamètre hydrodynamique mesuré en diffusion dynamique de la
lumière. En prenant en compte le caractère sphéroïdal des pores et la taille des
billes mesurée sur les clichés de microscopie, le rapport mesuré sur géométrie passe
à 1.5.

– si la surface des pores présente une certaine rugosité, la surface spécifique augmente
par rapport au modèle de pores lisses.

– enfin, le modèle de surface de silice (oxyde natif sur Si (100) hydroxylé puis recuit)
n’est sans doute pas idéal pour représenter la surface de la silice sol-gel, et l’éthanol
peut posséder une plus grande affinité pour la silice sol-gel.

Tableau 4.1 – Tableau récapitulatif des surfaces spécifiques mesurées sur trois échantillons de fraction
volumique de pore similaire proche de 50% et de taille de pore variable.

Taille de pores (nm) Sexpsp (m2cm−3) Sgeomsp (m2cm−3) Sexpsp /S
geom
sp

77 65.96 40.17 1.64
59 91.82 53.97 1.70
32 167.95 98.11 1.71
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4.2.5 Transition porosité ouverte - porosité fermée

La surface spécifique de couche poreuses structurées par des latex de taille variable et
pour des fractions volumiques de pores de 20 à 70% est représentée sur la figure 4.11.
Conformément au modèle géométrique décrit dans l’équation 4.10 la surface spécifique
croît linéairement avec la fraction volumique de pores, quand celle-ci est supérieure à
40%. Le rapport des pentes entre les trois domaines linéaires est bien celui entre les
diamètres de pores. Pour les fractions poreuses inférieures à 40%, cependant, la surface
spécifique est faible et presque constante 2.
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Figure 4.11 – Evolution de la surface spécifique avec la fraction poreuse pour différentes tailles de
porogène ( q77 nm, p59 nm, u32 nm). L’évolution théorique linéaire de la surface spécifique avec
la fraction poreuse est représentée en trait noir pointillé. La ligne grise verticale représente la fraction
poreuse seuil entre structure poreuse fermée et ouverte, et celle en pointillés représente le seuil de
percolation pour l’empilement aléatoire compact.

Cette transition abrupte est interprétée comme l’ouverture de la porosité à l’adsorp-
tion d’éthanol au delà d’un certain seuil. En dessous de ce seuil, la porosité est fermée,
et l’adsorption se produit dans les pores ouverts sur la surface. Au-delà du seuil, la
porosité est ouverte et l’adsorption s’opère sur la surface de l’intégralité des pores.

Percolation Le caractère abrupt de la transition et l’invariance de la position du seuil
avec la taille de pores permettent de considérer l’ouverture de la porosité comme une
transition de percolation [37, 38]. Par définition, le seuil de percolation est la fraction
volumique à partir de laquelle la taille du plus gros agrégat de pores atteint la taille du

2. Ce seuil à 40% est très prononcé pour les couches strcturées avec le latex de 32 nm de diamètre.
Pour les tailles de porogène plus élevées, le seuil semble être déplacé légèrement vers les plus fortes
fractions poreuses, mais l’inflexion se situe déjà à 40%.
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système (la taille de l’agrégat est alors infinie du point de vue du système). Ce caractère
infini de la taille de l’agrégat au seuil de percolation implique qu’à ce moment il n’existe
plus d’échelle finie dans le système et que la position du seuil de percolation est invariante
avec l’échelle de la porosité. Le phénomène de percolation est abondamment étudié du
point de vue théorique [38], et il est intéressant d’exploiter les résultats théoriques afin
de gagner des informations sur la structure des couches poreuses.

La percolation du système de billes de polymère dispersées dans une matrice de silice
en train de gélifier peut être décrite par la percolation continue (en anglais continuum
percolation) d’un arrangement de sphères dures à l’équilibre. D’un point de vue théorique,
« à l’équilibre » signifie que l’ensemble de sphères est statistiquement homogène. Un tel
système possède un seuil de percolation pour une fraction volumique critique Φc = 0.64,
correspondant à l’empilement compact aléatoire (en anglais Random Close Packing,
RCP)[39].

Le seuil de percolation est observé expérimentalement vers Φc = 0.40 et le modèle
doit être ajusté afin de tenir compte de cet écart. Une première approche peut être de
considérer que la taille des pores est du même ordre de grandeur que l’épaisseur des
couches poreuses étudiées. En théorie de la percolation, un tel effet de taille finie L de
l’échantillon se manifeste sur le seuil de percolation Φc(L) par un déplacement de celui-ci
par rapport à celui d’un échantillon de taille infinie Φc, conformément à la loi [38] :

Φc − Φc(L) ∝ L−
1
ν (4.12)

Le coefficient critique ν vaut 0.88 dans le cas de la percolation en trois dimensions
[40]. Dans ce cas, un doublement de la taille de l’échantillon doit diviser par deux l’écart
entre le seuil de percolation de l’échantillon de taille finie et celui de l’échantillon infini.
Or, les mesures ont été réalisées sur des échantillons présentant des tailles de pores entre
30 nm et 80 nm ce qui représente une variation d’échelle d’un facteur supérieur à deux.
Ainsi, s’il y a un effet de taille finie, celui-ci ne suffit pas à expliquer l’abaissement du
seuil de percolation à 0.40, car dans ce cas le seuil ne serait pas le même pour toutes les
tailles de pores.

En réalité, les sphères de polymère interagissent entre elles, ce qui n’est pas pris
en compte dans le cadre du modèle ci-dessus. Comme décrit dans le paragraphe 3.1.2,
le potentiel d’interaction entre sphères est répulsif à longue distance et attractif à
courte distance, et il existe une distance entre surfaces drep pour laquelle l’énergie de
répulsion est maximale. Lorsque la fraction volumique de billes augmente, la distance
moyenne entre surfaces de billes diminue et certaines particules peuvent se retrouver à
une distance inférieure à drep et donc s’agréger (figure 4.12-a). Il est difficile de prendre en
compte ce genre d’interactions dans des simulations numériques, surtout dans le cadre des
particules de PMMA dispersées dans un milieu complexe à décrire en termes de propriétés
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diélectriques comme de la silice en train de gélifier, avec une quantité substantielle d’eau.
Une approche simple et équivalente est de se placer dans un modèle de sphères dures à
coquille molle, dit « en noyau de cerise »(en anglais cherry-pit). Dans ce type de modèle,
les parties dures sont impénétrables, mais deux sphères sont considérées connectées si
leurs parties molles sont en contact ou superposées (figure 4.12-b). Dans un tel modèle, il
a été montré que lorsque l’épaisseur de la coquille molle augmente, le seuil de percolation
chute rapidement de 0.60 à des valeurs inférieures à 0.20 (figure 4.12-c) [38, 41]. En
particulier, une épaisseur de coque molle valant 3.8% du diamètre total abaisse le seuil
de percolation à 0.40. Pour faire le lien entre ce modèle et la réalité, on peut considérer
que l’arrangement de sphères dures avec attraction à courte distance est équivalent à un
arrangement de sphères dures à coquille molle d’épaisseur drep/2 (figure 4.12-c). D’après
les simulations représentées sur la figure 3.5, la distance correspondant au maximum de
répulsion drep vaut environ 2 nm, et l’épaisseur de coquille molle qui en résulte vaut entre
1.3% et 3% du diamètre des billes utilisées. Cette valeur est parfaitement compatible
avec la valeur du seuil de percolation observée expérimentalement.
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drepd< agrégation

D0

em
b c

a

Figure 4.12 – Représentation schématique du modèle de percolation continue. a - Modèle équivalent
proposé pour représenter l’agrégation des billes au moment de la formation du réseau poreux : si
la distance entre billes est inférieure à une valeur drep, les billes s’agrègent de manière irréversible.
b - Particules dans le cadre du modèle de coque molle (noyau de cerise). c - Évolution du seuil de
percolation continue dans le cadre du modèle de coque molle, en fonction de l’épaisseur de la coque
(adapté de [38]).
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En conclusion de ces considérations sur la percolation du réseau de pores, une
agrégation limitée du latex au moment du dépôt de la couche de silice, induite par
l’attraction entre billes à courte distance, permet de rendre compte de l’abaissement du
seuil de percolation vers 0.40. Ainsi, quand la fraction volumique de pores est inférieure
à ce seuil, la porosité est fermée vis-à-vis de l’adsorption de molécules provenant de
l’atmosphère. Cette occlusion de la porosité est susceptible d’avoir des conséquences
bénéfiques sur la stabilité des couches poreuses. Ce point est abordé ci-dessous.

4.2.6 Conséquences de l’occlusion de la porosité

Au delà de l’intérêt fondamental de la transition de percolation de la porosité observée
pour les couches structurées par un latex, cette transition présente un fort intérêt pratique.
En effet, l’occlusion de la porosité doit pouvoir influencer de manière bénéfique la stabilité
optique de la couche, ainsi que limiter sa dégradation hydrolytique.

Dégradation hydrolytique d’un substrat de verre revêtu Le verre contient des alcalins
en quantité importantes qui participent au réseau en tant que modificateurs de réseau
[42]. Les alcalins sont liés faiblement à un oxygène non pontant du réseau silicaté, et
sont ainsi facilement échangeables avec un autre cation monovalent. Le mécanisme de
corrosion du verre consiste en une interdiffusion des atomes de sodium proches de la
surface du verre avec des ions H+. Cet appauvrissement en H+ de la solution se traduit
par une augmentation locale du pH du film liquide présent sur la surface du verre (jusqu’à
10-11 environ). Le passage en milieu basique induit alors la dépolymérisation partielle du
réseau de silice, donnant naissance à un gel en surface du verre d’une épaisseur de l’ordre
du micron [43–45]. Si le substrat est revêtu d’une couche dense d’un autre matériau, le
processus de corrosion peut être considérablement limité. Par contre, si le substrat est
revêtu d’une couche poreuse, la formation de la couche de gel, et surtout l’augmentation
du pH, ne sont pas bloqués, et les propriétés de la couche peuvent être dégradées. En
particulier, dans le cas de couches de silice sol-gel poreuse, l’augmentation du pH induit
la dégradation de la couche selon un mécanisme de dissolution reprécipitation [46, 47].

Test de vieillissement accéléré PCT L’intérêt de la fermeture de la porosité sur la
stabilité hydrolytique des couches poreuses déposées sur du verre a été évalué grâce au
test de vieillissement accéléré intitulé Pressure Crack Test (PCT). Ce test consiste à
placer l’échantillon de verre revêtu dans un autoclave contenant de l’eau sous pression et
à température élevée pendant un temps donné (typiquement 24 ou 48 h). Les propriétés
optiques du revêtement peuvent être suivies pour évaluer la dégradation de l’empilement.
Ce test est utilisé régulièrement dans le cadre des travaux de Saint Gobain Recherche et
se montre très discriminant sur la stabilité hydrolytique de couche poreuses sur du verre.
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Figure 4.13 – Évolution de la transmission lors d’un test PCT de 24 h de substrats de verre revêtus
d’une couche poreuse de 125 nm et de fraction poreuse variable. (a) - P= 30% . (b) - P= 55% . La
courbe pointillée représente la transmission du substrat nu. La transmission avant le test est en rouge
et celle après le test est en orange.

Afin d’évaluer le gain apporté par la fermeture de la porosité, deux échantillons ont
été préparés avec des monocouches de 125 nm présentant une fraction volumique de pores
en dessous du seuil de percolation (P=30%) ou au-dessus de seuil (P=55%). Dans les
deux cas, la couche permet d’observer un effet anti-reflet sur la courbe de transmission
(figure 4.13). La couche présentant une fraction poreuse de 55% (n = 1.23) correspond à
l’optimum de propriétés optiques pour l’antireflet monocouche (paragraphe 1.1.1). La
couche avec une fraction poreuse de 30% (n = 1.32) s’éloigne des propriétés optiques
idéales, et la bande de faible réflectivité se déplace vers les plus hautes longueurs d’onde
du fait de l’épaisseur optique plus élevée.

Le test PCT permet d’observer deux comportements différents selon que la fraction
poreuse est inférieure ou supérieure au seuil de percolation. Lorsque la fraction poreuse
vaut 55% (figure 4.13-b, au-dessus du seuil), les propriétés antireflet sont complètement
perdues, ce qui signifie probablement que la couche poreuse a été complètement dissoute
lors du test. Lorsque la fraction poreuse vaut 30% (figure 4.13-a, en dessous du seuil),
les propriétés antireflet sont altérées, mais toujours significatives sur le spectre de
transmission. Ce test est, bien sûr, uniquement qualitatif puisque la densité de pores
n’est pas la même d’un échantillon à l’autre, mais il permet de montrer un premier
intérêt pratique à l’occlusion de la porosité.

4.3 Annihilation de positons

Comme toujours pour l’analyse des matériaux poreux, il est intéressant d’utiliser des
sondes différentes pour caractériser la structure poreuse. Une technique de plus en plus
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répandue pour étudier des couches minces poreuses est l’annihilation de positons [48–50].

Le positon e+ est l’antiparticule de l’électron. Lorsqu’un positon est injecté dans un
matériau, il se thermalise en cédant au matériau une partie de son énergie, puis il diffuse
à travers le matériau. Le positon finit ensuite par s’annihiler avec un électron et la masse
2m0 des deux particules (m0 étant la masse de l’électron) est convertie sous forme de
photons γ dont l’énergie totale E est donnée par la formule d’Einstein E = 2m0c2. La
compréhension des mécanismes qui gouvernent cette annihilation permet d’obtenir des
informations sur l’endroit où elle a lieu, et donc de mieux comprendre la structure du
matériau. L’annihilation peut se produire suivant deux voies principales :

– soit le positon s’annihile directement avec un électron du matériau hôte. Le temps
de vie associé à cette voie d’annihilation est, en général, de 100-500 ps, et deux
photons γ sont émis à 180 ◦ l’un de l’autre dans le référentiel du centre de masse
de la paire

(
e+, e−

)
.

– soit le positon se lie avec un électron pour former un positonium, Ps. Cette paire
électron-positon est stable et se comporte comme un atome hydrogénoïde possédant
une taille d’environ 1 Å. Différents modèles décrivent la formation du positonium,
les deux principaux étant l’association du positon avec un électron de la surface
d’un pore (Ore Gap) ou l’association du positon thermalisé avec un électron excité
dans son sillage de thermalisation dans le matériau (Spur) (figure 4.14) [48, 50].

e‐

e+

e+

Spur

Ore Gap

Formation du positonium

e‐e+

e+

Diffusion
o‐Ps

Pickoff

e‐

o‐Ps

o‐Ps

Auto‐ annihilation

Figure 4.14 – Représentation schématique de la formation de l’ortho-positonium dans un matériau
poreux. Le positon implanté dans le matériau peut s’associer soit avec un électron de la surface d’un
pore (modèle Ore Gap), soit un électron excité dans le sillage de thermalisation du positon (modèle
Spur) pour former un ortho-positonium. Selon la connectivité de la porosité, l’o-Ps peut s’annihiler
seul dans le vide, ou voir son temps de vie diminuer et s’annihiler avec un électron de la surface d’un
pore dans un processus de pick-off (adapté de [51] et [50]).
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Le positonium existe sous deux états de spin, l’état singulet (para-positonium, p-Ps)
et l’état triplet (ortho-positonium, o-Ps). La suite de ce paragraphe les décrits dans le cas
simple du positonium dans le vide, puis dans un matériau poreux. Le para-positonium
donne lieu à une auto-annihilation dans le vide dans un temps court de 125 ps, sous
la forme de deux photons γ d’énergie égale à 511 keV, émis à 180 ◦ l’un de l’autre.
L’ortho-positonium, quant à lui, s’annihile en trois photons γ, avec un temps de vie
dans le vide de 142 ns. La distribution d’énergie des photons émis par l’ortho-positonium
est alors approximativement linéaire et croissante entre 0 et 511 keV. En raison des
interactions électrostatiques plus faibles du positon avec les noyaux des atomes du
matériau, le positonium vient se localiser préférentiellement dans les zones de faible
densité, c’est-à-dire dans les pores plutôt ou les lacunes.

Le temps de vie beaucoup plus long de l’ortho-positonium, ainsi que la gamme
d’énergie des photons γ émis, permettent de suivre son annihilation indépendamment
de celle du para-positonium et du positon. Pendant le temps relativement long entre sa
formation et son annihilation, l’o-Ps peut se localiser dans les pores, et diffuser à travers
le réseau poreux [52], jusqu’à éventuellement ressortir dans le vide. C’est cette capacité
de l’o-Ps à sonder la porosité avant son annihilation qui est exploitée pour caractériser
les couches minces poreuses.

Régime
Tao‐Eldrup

Régime
Classique

142 ns

V

Fonction 
d'onde 
du Ps

Diamètre du pore

Zone d'interaction avec 
les électrons de la 
matrice pouvant 

induire du pick‐off

a b

Figure 4.15 – Diminution du temps de vie de l’o-Ps en fonction de la taille des pores. a - Représentation
schématique du puits de potentiel. Les zones hachurées représentes l’étendue du nuage électronique
de la matrice dans le pore. La probabilité d’une annihilation par pick-off est proportionnelle au
recouvrement entre ces zones et la fonction d’onde de l’o-Ps (d’après [53]). b - Évolution du temps de
vie de l’o-Ps en fonction de la taille de pores et de la température selon le modèle de Tao et Eldrup
étendu pour les grandes tailles de pores (d’après [54], pour des pores modèles cubiques).

Le positonium localisé dans la porosité peut trouver d’autres voies d’annihilation qui
réduisent son temps de vie, et se manifestent par l’émission de deux photons γ seulement.
En effet, le positonium peut s’annihiler avec un électron de la surface d’un pore dans le
cadre d’un processus dit de pickoff. Comme le processus de pickoff est proportionnel à la
probabilité pour le positonium de rentrer en contact avec la surface d’un pore, le temps de
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vie de l’o-Ps diminue lorsque la taille des pores diminue. Tao et Eldrup [53, 55] ont ainsi
proposé un modèle décrivant le temps de vie de l’o-Ps en fonction de la taille de pore pour
le cas des micropores. Leur modèle décrit le pore comme un puits de potentiel infiniment
profond, avec une probabilité d’annihilation proportionnelle au recouvrement entre la
fonction d’onde du Ps et une zone d’épaisseur fixée sur les bords du puits (figure 4.15-a).
Ce modèle a été étendu pour les tailles de pores supérieures, et le temps de vie évolue
continûment avec la taille de pores jusqu’à tendre vers 142 ns (figure 4.15-b)[54, 56]. Il est
probable que la chimie de surface des pores modifie également le temps de vie de l’o-Ps.

4.3.1 Caractérisation de couches poreuses de silice

L’annihilation de positons a déjà fait ses preuves dans le cadre de la caractérisation
de couches poreuses de silice à basse constante diélectrique. Des mesures temporelles
ou spectroscopiques peuvent être effectuées pour caractériser la structure des matériaux
poreux.

Spectroscopie des photons gamma Comme précisé plus haut, l’énergie des photons
gamma issus de l’annihilation du positonium dépend du processus ayant provoqué
l’annihilation. Une analyse du spectre de rayonnement gamma émis permet ainsi de
différencier les photons émis par chaque processus. L’annihilation de positons et de
positoniums dans des processus à deux γ donne lieu à un pic centré à 511 keV dans
le référentiel du centre de masse et élargi sur le spectre par effet Doppler, tandis que
l’annihilation en trois photons γ se manifeste par une distribution d’énergie croissante
entre 0 et 511 keV. L’intégration de chaque contribution, après calibration, permet de
calculer un rapport F3γ = 2γ/3γ, et d’en déduire des informations sur la structure
poreuse.

Le taux F3γ ne correspond pas uniquement à une annihilation dans le vide car une
part substantielle d’annihilation 3γ peut avoir lieu dans des macropores. Pour s’assurer
que l’annihilation 3γ a lieu dans le vide, il est nécessaire d’effectuer une mesure de temps
de vie du positonium.

Temps de vie du positonium Les mesures de temps de vie du positonium, Positron
Annihilation Lifetime Spectroscopy (PALS), peuvent donner accès à la distribution de
taille de pores dans le film grâce aux modèles décrits plus haut [49, 57–59].

L’extraction de la distribution de taille de pores est toutefois délicate, car la distribu-
tion de temps de vie résulte d’une inversion de Laplace effectuée sur la décroissance du
signal mesuré par les scintillateurs et n’est donc pas univoque, puis le passage du temps
de vie à la taille de pores repose sur un modèle géométrique. Il a ainsi été proposé que la
quantité de positonium piégée dans les pores soit proportionnelle à la surface de pores
[57, 60, 61].
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Jusqu’à récemment, cette mesure de distribution de taille de pores n’était possible
que si les pores était fermés (sans réémission d’o-Ps dans le vide), et il était donc parfois
nécessaire de déposer une couche dense sur la couche poreuse pour effectuer la mesure
de temps de vie. Dans ce cas, l’o-Ps ne peut plus s’échapper dans le vide, et finit par
s’annihiler dans les pores.

Afin de prendre en compte la réémission d’o-Ps dans le vide, il est nécessaire d’utiliser
des spectromètres dont les détecteurs sont spécialement conçus pour détecter l’intégralité
des photons γ (Wide Angle PALS). Le montage développé au CERN est le premier
au monde à permettre de type de mesures, et possède une résolution de 1 ns. Liszkay
et al. ont ainsi pu montrer récemment que les mesures de temps de vie pouvaient être
étendues aux pores ouverts [62]. La sensibilité de la WA-PALS à tous les pores, fermés
comme ouverts, est un point fort vis-à-vis des techniques d’adsorption, qui nécessitent
l’accessibilité des pores à l’adsorbable. Ceci est particulièrement utile pour les couches
low-k dont les pores sont volontairement scellés en surface par un traitement plasma
[29, 58, 63].

4.3.2 Résultats expérimentaux

Fraction d’annihilation 3γ La technique de la spectroscopie des photons gamma a été
utilisée pour caractériser les couches poreuses structurées par un latex en fonction du
diamètre du latex et de la fraction volumique de pores. Ces mesures ont été effectuées par
Laszlo Liszkay au CEMHTI à Orléans [64]. L’énergie du faisceau de positons incidents
peut être variée pour modifier la profondeur d’implantation des positons dans la couche, et
le spectre d’énergie des photons γ est analysé afin d’extraire la part de photons provenant
de l’annihilation 3γ de l’o-Ps. Cette annihilation 3γ peut aussi avoir lieu en partie dans
les pores, car la taille de pores supérieure à 30 nm implique un temps de vie proche de
142 ns et donc une plus faible part d’annihilation par pickoff. La figure 4.16 présente
l’évolution de la fraction d’annihilation 3γ pour des couches structurées avec un latex de
diamètre 32 nm, en fonction de l’énergie des positons incidents et de la fraction volumique
de pore.

La fraction d’annihilation 3γ présente, en général, un plateau pour les faibles énergies
de positons correspondant à la génération d’o-Ps dans la couche poreuse, puis une
décroissance rapide du signal quand les positons sont implantés dans le substrat dense.
Les très faibles énergies donnent lieu à une implantation près de l’extrême surface
et donc à un décrochement de la courbe par rapport au plateau. Lorsque la fraction
volumique de pores augmente au delà de 50%, la fraction d’annihilation 3γ augmente
de manière significative. Il a été vérifié que le substrat ne participe pas à la réémission.
L’interprétation plus précise des résultats nécessite une mesure de temps de vie, afin de
définir dans quelle mesure l’annihilation 3γ a lieu dans le vide.

http://www.rapport-gratuit.com/
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Figure 4.16 – Évolution du taux d’annihilation 3γ d’o-Ps en fonction de l’énergie des positons incidents
et de la fraction volumique de pores, pour des couches poreuses structurées par un latex de 32 nm et
recuites à 450 ◦C. La profondeur d’implantation des positons augmente avec leur énergie, et ainsi le
nombre d’o-Ps s’échappant dans le vide diminue.

Temps de vie du positonium Des mesures de temps de vie du positonium ont été
effectuées au CERN, sur des échantillons possédant une taille de pores de 32 nm (figure
4.17).

Le traitement des données mesurées conduit à considérer deux temps de vie τ2 et τ3

associés à l’o-Ps dans ce type de couches, pour des intensités de signal respectives I2 et
I3. Pour chaque contribution, les résultats semblent constants pour des fraction poreuses
inférieures à 50%, tandis qu’aù delà l’intensité du signal augmente et et les temps de vie
évoluent.

Pour les fractions poreuses inférieures à 50%, les deux contributions correspondent
d’une part à la porosité provenant de l’agent structurant (τ3 = 110 ns) et d’autre part à
des pores dont la taille se situe entre 1 nm et 2 nm(τ2 = 16ns). Au delà d’une fraction
poreuse de 50%, le temps de vie long τ3 correspond à de l’annihilation dans le vide (τ3 =
142 ns), ce qui prouve l’ouverture de la porosité permettant au positonium de s’échapper.
Le temps de vie τ2, quant à lui, diminue.

4.3.3 Discussion

Transition d’ouverture de la porosité Afin de suivre l’évolution de la fraction d’anni-
hilation 3γ en fonction des caractéristiques de la porosité (taille et fraction volumique de
pores), la fraction d’annihilation pour une énergie incidente de 1.42 keV est relevée pour
différentes couches (figure 4.18). Cette énergie est choisie pour se situer systématiquement
au niveau du plateau de fraction d’annihilation 3γ, correspondant à l’implantation au
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Figure 4.17 – Évolution des temps de vie du positonium mesurés sur des couches poreuses structurées
par un latex de 32 nm en fonction de la fraction poreuse (énergie incidente de 2 keV). Deux populations
de pores sont visibles, l’une correspondant à un temps de vie τ2 de 16 ns et l’autre à un temps de vie
τ3 de 110 ns. L’ouverture de la porosité (P = 60%) modifie ces temps de vie.
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cœur des couches poreuses. Entre 45% et 55% de fraction poreuse, il apparaît une
augmentation conséquente de la fraction d’annihilation 3γ qui peut être interprétée
comme une transition d’ouverture de la porosité pour l’échappement de l’o-Ps, confirmée
par l’augmentation du temps de vie τ3 jusqu’à 142 ns. Cette transition est particuliè-
rement prononcée pour le cas des pores de 32 nm. Une telle transition d’ouverture a
déjà été rapportée dans la littérature sans être, toutefois, confirmée par une technique
indépendante comme l’adsorption [49, 59, 62].
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Figure 4.18 – Évolution du taux d’annihilation 3γ d’o-Ps en fonction de la fraction volumique de pores
pour des couches poreuses recuites à 450 ◦C et pour une taille de porogène de 32 nm (u), 51 nm
(q) ou 75 nm (v). L’énergie des positons incidents est fixée à 1.42 keV. Les segments pointillés
correspondent à l’évolution de la fraction 3γ attendue si le taux de réémission est proportionnel à la
surface de pores lorsque la porosité est ouverte.

La question de la proportionnalité du taux de réémission d’o-Ps avec la surface de
pores est respectée une nouvelle fois. En effet, au delà du seuil d’ouverture de la porosité,
l’évolution des fractions d’annihilation 3γ est bien proportionnelle à l’augmentation de
la surface de pores, et le rapport entre les fractions d’annihilation pour des tailles de
pores différentes est proche du rapport entre les taille de pores (segments pointillés sur
la figure 4.18).

La position du seuil d’ouverture reste, quant à elle, difficile à interpréter. En effet, le
seuil mesuré ici est un peu plus mou et positionné un peu plus haut que celui mesuré
dans le cas de l’adsorption d’éthanol, alors que du point de vue de la taille de la sonde,
le positonium est plus petit. Cependant, le comportement du positonium est celui d’une
particule quantique, et une meilleure compréhension de l’interaction de la fonction d’onde
du positonium avec la structure poreuse et le matériau est nécessaire pour interpréter
plus finement les résultats. Des expériences complémentaires sont en cours pour affiner
le positionnement du seuil d’ouverture de la porosité et vérifier la reproductibilité des
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mesures.

Possibilité de sonder la microporosité La mesure de temps de vie du positonium dans
les couches conduit à considérer l’existence de pores de petite taille (entre 1 nm et 2 nm)
dont la signature est un temps de vie court τ2 = 16ns quand la porosité est fermée. Ceci
représente la première mesure effectuée sur les couches structurées par un latex montrant
l’existence de micropores dans les murs de silice. Ceux-ci semblent fermés puisqu’ils ne
sont pas sondés par l’adsorption, et que le temps de vie mesuré est court (donc l’o-Ps est
piégé dans ces micropores).

La quantité de photons γ provenant de chaque type de pores est sensiblement la même
(I2 = I3) quand la porosité est fermée, ce qui signifie que chaque porosité développe une
surface similaire. Ceci permet d’évaluer la part volumique de microporosité Φµ , par
rapport à la macroporosité ΦM :

Φµ

ΦM
= dµ
dM

(4.13)

avec dµ = 1−2 nm et dM = 32 nm les tailles de pores respectives de chaque population.

Ainsi, la part estimée de microporosité représente entre 4 et 6% de la fraction
volumique de macropores, soit entre 1 et 2% de fraction microporeuse. Ce résultat
est significatif de l’intérêt de la technique d’annihilation de positons pour sonder les
couches poreuses. En effet, l’annihilation de positons permet seule d’implanter des
sondes dans des pores fermés.

4.4 Une structure poreuse modèle

Ce chapitre a permis de présenter la caractérisation de la structure poreuse des
couches de silice structurées par un latex. Elle confirme les résultats du chapitre 3 : la
structure poreuse des couches est modèle et la part de microporosité intrinsèque dans
le réseau de silice est très faible.
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L’utilisation d’un porogène sous la forme de nanoparticules organiques rigides permet
de créer une structure poreuse désordonnée composée de pores sphéroïdaux pouvant
être en contact ou non. L’attraction à courte distance entre les billes de porogène
implique une ouverture de la porosité pour une fraction volumique d’environ 40%, plus
faible que le seuil attendu pour des sphères dures répulsives. Ce phénomène s’explique
en prenant en compte l’attraction à courte distance entre billes de polymère à travers
un modèle de sphères à coque molle. La compréhension du mécanisme de percolation
théorique nous permet d’envisager d’exploiter les résultats de la littérature pour relever
le seuil de percolation vers des fractions poreuses plus élevées et profiter d’une meilleure
stabilité des couches poreuses. Ainsi, l’utilisation d’une porosité bimodale créée à partir
d’un mélange de deux latex pourrait permettre d’élever le seuil de percolation [65].

La sensibilité de l’annihilation de positons à des pores fermés a permis seule de
montrer directement l’existence de micropores dans les murs de silice des couches
poreuses. Leur quantité limitée et leur caractère fermé vis-à-vis de l’adsorption sont
très intéressants du point de vue de la stabilité des couches à bas indice de réfraction.
En effet, la présence de micropores ouverts n’apporte aucun gain du point de vue de
l’optique, car ceux-ci sont très facilement remplis d’eau. Cependant, la surface élevée
des micropores augmente l’interface de la couche avec l’eau et rend la couche plus
sensible à la dégradation hydrolytique. Cette microporosité induit aussi des pertes du
point de vue mécanique.
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Chapitre 5
Propriétés mécaniques

Les revêtements déposés sur du verre sont soumis à différents types de sollicitations
mécaniques pendant l’élaboration du produit verrier, puis pendant son utilisation. De
plus, l’ajout d’une ou de plusieurs couches modifie les conditions du contact et donc le
comportement mécanique de la surface. L’apparition de défauts, comme la rayure, sur la
surface du verre en dégrade les propriétés mécaniques et optiques (objectives), mais aussi
la qualité esthétique (subjective).

Il est ainsi important de comprendre de manière détaillée le comportement mécanique
des couches minces déposées sur du verre. De plus, le fait d’introduire de la porosité dans
un matériau altère ses propriétés mécaniques telles que son élasticité ou sa ténacité. Il est
donc nécessaire, quand l’utilisation de matériaux poreux est essentielle pour l’application,
de maîtriser cette perte de propriétés mécaniques par rapport au matériau massif en
en comprenant le mécanisme. Cette compréhension est encore plus cruciale dans le cas
de couches sol-gel car leurs propriétés mécaniques dépendent fortement des conditions
d’élaboration.

Ce chapitre présente tout d’abord les grands concepts concernant les propriétés
mécaniques des couches minces, puis l’étude du comportement mécanique des couches
minces poreuses de silice structurées par un latex. L’aspect spécifique de la prise de
contrainte pendant le traitement thermique des couches sol-gel est finalement abordé.

5.1 Propriétés mécaniques des couches minces

Les sollicitations mécaniques des couches minces pendant leur utilisation sont diverses
(rayure, impact, compression) et complexes dans le sens où elles impliquent un large
éventail de propriétés mécaniques ou physiques : élasticité, plasticité, ténacité, adhésion,
frottement.

La réponse mécanique d’un système composé d’une couche mince sur un substrat
implique le couplage entre deux interfaces parallèles, et donc la prise en compte de trois
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corps (figure 5.1). Les caractéristiques de ce couplage mécanique résultent des différents
paramètres :

– la géométrie du contact
– les propriétés mécaniques de chacun des trois corps
– les propriétés physico-chimiques des interfaces

P
Zone de contact :

2aCoefficient de frottement

Géométrie
Charge

Vitesse

Réponses mécaniques

Interface 
couche‐substrat :

Ténacité de la couche
Energie d'adhésion

Ténacité du substrat

Réponses mécaniques
Charge

(I)

(II)

(III)

Champ de contraintes :

Figure 5.1 – Schéma représentatif de la situation mécanique du contact sur un substrat revêtu. La
couche est considérée comme mince si le champ de déformation sous le chargement atteint l’interface
avec le substrat.

De plus, chacune des interfaces est le siège de problématiques spécifiques. L’interface
supérieure est régie par un problème de contact : la charge appliquée sur cette interface
influence la géométrie de ce contact et la portée du champ de déformation élastique,
qui peut atteindre l’interface inférieure. C’est ce qui détermine le caractère mince ou
non de la couche. Le chargement au niveau de l’interface inférieure induit par le contact
peut provoquer la propagation de fractures soit à l’interface, soit dans l’un des corps,
selon l’énergie d’adhésion et la ténacité de chacun des matériaux. De plus, les contraintes
résiduelles présentes dans la couche contribuent également au chargement mécanique.

Pour analyser de manière quantitative le problème du contact, il est donc nécessaire
de :

– mesurer indépendamment les lois mécaniques et physico-chimiques qui déterminent
le comportement de chacun des corps

– développer d’un point de vue conceptuel les différents mécanismes de sollicitation
mécanique dans le cas particulier du substrat revêtu

Par exemple, le frottement d’un objet solide sur une couche la sollicite à la fois en
compression (sous le contact), et en tension (à l’arrière du contact). Les contraintes
appliquées sur la couche dépendent ainsi du coefficient de frottement entre la surface du
frotteur et celle de la couche, du chargement normal appliqué, de la vitesse du frotteur et
de sa forme. Si les contraintes appliquées sont trop fortes, la couche pourra se déformer
de manière irréversible, voire se décoller du substrat ou fissurer, selon que la ténacité de
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l’interface ou la ténacité de la couche elle-même est la plus faible [1].
Certaines propriétés intrinsèques des couches poreuses de silice structurées par un latex

sont présentées ci-après de manière détaillée afin de bâtir une stratégie de compréhension
du comportement mécanique d’une couche sur un substrat.

5.2 Mesure des propriétés mécaniques des couches poreuses
par nanoindentation

Dans cette partie sont introduites les notions de base pour la caractérisation mécanique
des couches poreuses structurées par un latex, grâce à la technique simple et puissante
qu’est la nanoindentation [2]. Les principes généraux de la nanoindentation sont d’abord
présentés suivis des résultats expérimentaux obtenus sur des monolithes de silice poreuse.
Le point suivant permet de présenter les problématiques liées à la caractérisation par
nanoindentation de couches minces déposées sur un substrat. Ceci permet de dégager
une stratégie de caractérisation des couches poreuses dont les résultats sont finalement
présentés. L’analyse plus générale des résultats dans le cadre du comportement mécanique
du matériau poreux est effectuée dans la section suivante.

5.2.1 Nanoindentation

L’essai d’indentation consiste à enfoncer, en appliquant une force normale, une pointe
de géométrie donnée dans un matériau (figure 5.2). Ce type d’essais met en jeu à la
fois des effets de déformation élastique, réversibles, et des effets plastiques, irréversibles.
En règle générale, la charge correspond à une déformation élasto-plastique, tandis que
la décharge correspond à la restitution partielle de l’énergie élastique du matériau. Le
comportement élastique d’un matériau est caractérisé par son module d’Young E et son
coefficient de Poisson ν qui permettent de relier contrainte appliquée et déformation du
matériau grâce à la loi de Hooke. Le caractère plastique d’un matériau, quant à lui, est
accessible en indentation à travers la notion un peu vague de dureté H, généralement
définie comme étant le rapport de la charge appliquée sur l’aire de la zone de contact
entre l’indenteur et le matériau.

L’expérience de nanoindentation consiste donc à effectuer un essai d’indentation pour
des pénétrations de l’ordre de la centaine de nanomètres jusqu’à quelques microns. A ces
échelles, il devient difficile d’accéder directement à l’un des paramètres majeurs de l’essai,
la taille de la zone de contact entre l’indenteur et la surface. Seulement trois observables
expérimentales sont en fait accessibles (figure 5.2). Les deux plus triviales sont la force
appliquée P et la pénétration de l’indenteur δ, tandis que la troisième correspond à la
raideur du contact S définie par la dérivée de la force P par rapport à la pénétration δ
lors d’une décharge infinitésimale de l’indenteur.
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Mesure de la raideur en continu Lors d’un essai d’indentation instrumentée classique, il
est possible de suivre pendant tout l’essai l’évolution de la charge appliquée P en fonction
de la pénétration dans la surface δ. La raideur du contact S, cependant, n’est obtenue
qu’en un seul point au moment de la décharge, de telle sorte qu’il est nécessaire d’effectuer
un certain nombre d’essais à profondeur variable pour pouvoir suivre son évolution. Pour
y remédier et accéder à la raideur de contact sur toute la gamme de chargement, la
méthode de mesure continue de la raideur, ou Continuous Stiffness Measurement (CSM)
a été proposée [3]. La méthode consiste à superposer au chargement en rampe appliqué à
l’échantillon, un chargement sinusoïdal de très faible amplitude (1 nm). Cela revient à
effectuer, pour chaque oscillation, une décharge infinitésimale permettant d’accéder à la
raideur du contact pour cette profondeur d’indentation. Grâce à la méthode CSM il est
ainsi possible de suivre les trois observables P , δ et S en continu pendant tout l’essai et
d’accéder à l’évolution des propriétés mécaniques.

Analyse des données Les données de nanoindentation sont généralement analysées
suivant la méthode proposée par Oliver et Pharr [4], reposant sur deux hypothèses
principales :

– La décharge infinitésimale d’un indenteur axisymétrique est de nature purement
élastique. Elle est donc décrite par la raideur de contact S :

S = 2aE∗ (5.1)

où E∗ = E
1−ν2 est le module réduit du matériau et a le rayon de contact.

– La déflexion hs de la surface à l’extérieur de la zone de contact est supposée
purement élastique.

P

2a

z

r

hcd hs

E*

E*ind

Figure 5.2 – Représentation schématique des grandeur introduite par Oliver et Pharr pour décrire
l’essai de nanoindentation.
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La méthode d’Oliver et Pharr se décompose ainsi en trois équations (figure 5.2). A
partir des hypothèses, et de la mesure de P , δ et S, le rayon de contact a peut être évalué
à partir de la hauteur hc définie sur la figure 5.2 et de la pénétration δ :

hc = δ − εP
S

(5.2)

où ε est un paramètre traduisant la géométrie de la pointe (ε = 0.75 pour une sphère et
ε = 2

π (π − 2) pour un cône).
Cette évaluation du rayon de contact peut donc être injectée dans les équations 5.3

et 5.4 pour en déduire module réduit et dureté :

E∗ = S

2βa (5.3)

où β est un coefficient correcteur proche de 1 permettant de compenser éventuellement
le caractère non axisymétrique de l’indenteur. Puis :

H = P

πa2 (5.4)

Cette méthode s’appuyant sur la raideur harmonique du contact, les modules et
dureté ainsi déduits sont qualifiés d’harmoniques.

Indenteur Berkovich et défaut de pointe Les essais de nanoindentation sont effectués
avec un indenteur Berkovich, une pointe pyramidale possédant un demi-angle au sommet
de 65.3 ◦. Bien que non axisymétrique, cet indenteur est assimilé, pour l’analyse, à un
indenteur conique de demi-angle au sommet ω=70.3 ◦.

Une pointe Berkovich n’est jamais parfaite, et son extrémité est souvent émoussée,
de telle sorte que le début de l’indentation correspond à l’indentation par un indenteur
sphérique de rayon de l’ordre de 10 nm. Ce phénomène peut être pris en compte, mais
signifie surtout que le début d’une courbe d’indentation (premiers 100 nm) est peu
exploitable car mal décrit dans les équations [5]. La méthode que nous utilisons pour
prendre en compte ce défaut consiste à traiter le début de la courbe d’indentation dans
le cadre de l’indentation par un indenteur sphérique du même rayon que le défaut de
pointe. Le rayon du défaut de pointe est déterminé au préalable en effectuant un essai
d’indentation dans de la silice amorphe, de telle sorte que le module élastique déterminé
soit constant dès le début de l’indentation.

5.2.2 Propriétés mécanique d’un matériau de référence

Comme nous le discuterons plus loin, l’indentation d’une couche mince présente
certaines contraintes, et particulièrement dans le cas de l’indentation d’un matériau
macroporeux. Pour s’affranchir dans un premier temps de cette complexité, nous avons
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d’abord effectué une étude des propriétés mécaniques d’un matériau « massif » poreux
(monolithe), dont la préparation et la caractérisation sont détaillés en annexe A. Nous
discuterons plus loin de la validité de cette approche.

Des essais de nanoindentation ont été effectués sur des monolithes poreux de silice
préparés avec des latex de taille variable (32, 60 et 84 nm) et pour différentes fractions
volumiques de latex. La figure 5.3 présente un exemple de résultat obtenu sur un monolithe
structuré par un latex de 84 nm, en fonction de la profondeur de pénétration de l’indenteur
et de la fraction volumique de latex. Sur chaque courbe, il apparaît qu’il faut atteindre
une certaine pénétration dans le matériau avant de mesurer une grandeur stable. Ceci
correspond non seulement au défaut de pointe, mais surtout à deux paramètres importants
liés au matériau :

– le matériau est sous la forme de monolithe et bien souvent celui-ci a fissuré durant
le recuit. La surface sur laquelle l’indentation est effectuée est donc une surface de
fissure très rugueuse et il faut atteindre un certaine profondeur d’indentation avant
que le rayon de contact soit grand devant l’échelle de rugosité.

– ensuite, et c’est le point le plus important concernant l’indentation dans la silice
poreuse structurée par un latex, le matériau étudié est inhomogène à l’échelle de la
centaine de nanomètres, puisque c’est l’échelle de la taille de la porosité. Il faut
donc atteindre une certaine profondeur d’indentation pour que le rayon de contact
soit grand devant la taille de pores.
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Figure 5.3 – Exemples de courbes expérimentales de nanoindentation en fonction de la profondeur
d’indentation sur des monolithes de silice poreuse structurés avec un latex de 84 nm pour des fractions
volumiques de latex P variables. a. Module harmonique - b. Dureté harmonique. Les zones grisées
correspondent à la zone d’établissement du contact homogène.
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Malgré ces remarques sur le début des courbes d’indentation, il est tout à fait possible
d’extraire les propriétés mécaniques des monolithes poreux, car module et dureté sont
stables sur une indentation jusqu’à 3 µm de profondeur. La figure 5.4 présente les
résultats obtenus pour les différents monolithes préparés. Il apparaît ainsi que module
et dureté semblent suivre une décroissance exponentielle avec la fraction volumique de
pores sans qu’il apparaisse un effet de la taille de pores.
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Figure 5.4 – Évolution du module harmonique et de la dureté harmonique en fonction de la fraction
volumique de latex de monolithe poreux. a. Module harmonique - b. Dureté harmonique. Les courbes
en pointillés correspondent à des décroissances exponentielles et servent à guider le regard.

Ces résultats sont encourageants car ils permettent de dégager une tendance similaire
pour les propriétés mécaniques, module élastique et dureté, du matériau poreux qui sert
de référence pour l’indentation des couches poreuses.

5.2.3 Nanoindentation sur un substrat revêtu d’une couche mince

Le paragraphe précédent a permis de montrer que la nanoindentation couplée à
une méthode correcte d’analyse des données permet une caractérisation satisfaisante
des propriétés mécaniques d’un monolithe poreux. L’application la plus courante de la
nanoindentation reste néanmoins la caractérisation mécanique de revêtements minces.
Dans ce cas, l’épaisseur finie du revêtement complique l’analyse des données.

Influence du substrat Du fait que la taille caractéristique du contact est du même
ordre de grandeur que l’épaisseur d’une couche mince déposée sur un substrat, les
grandeurs mécaniques mesurées lors d’un essai de nanoindentation sont celles d’un
système composite inhomogène présentant idéalement les propriétés mécaniques de la
couche à faible pénétration et celles du substrat à forte pénétration (figure 5.5).

A faible pénétration , le rayon de contact a est faible devant l’épaisseur du film, et le
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Figure 5.5 – Évolution du module élastique en fonction de la profondeur d’indentation dans une couche
de carbone amorphe de 1125 nm déposée sur du silicium (adapté de [6]).

système composite se comporte comme le film massif. A mesure que le rayon de contact
croît, la contribution du substrat à la déformation devient de plus en plus importante.
Dans le cas représenté sur la figure 5.5, la raideur composite du système croît car le
substrat est plus raide que la couche. Enfin, lorsque le rayon de contact est très grand,
l’influence de la couche devient négligeable.

Cette interprétation met en évidence un point essentiel pour la caractérisation de
couches minces : la profondeur sur laquelle l’influence du substrat est négligeable diminue
avec l’épaisseur de la couche. Il est parfois même impossible d’observer cette zone
expérimentalement, soit parce que la couche est trop fine, soit parce que cette zone est
masquée par le défaut de pointe décrit plus haut. Dans ce cas, il est nécessaire d’exploiter
la zone de transition pour en extraire les propriétés mécaniques de la couche. Pour cela,
l’approche générale consiste à modéliser le module équivalent du substrat revêtu sous la
forme d’une loi de mélange du type :

E∗eq = E∗sub + (E∗couche − E∗sub)Φ(a/t) (5.5)

où a est le rayon de contact, t l’épaisseur de la couche puis E∗couche et E∗sub les modules
élastiques réduits de la couche et du substrat. Différents modèles sont disponibles dans
la littérature pour proposer une fonction Φ adaptée. Ces approches peuvent être d’une
complexité croissante, en partant de modèles totalement empiriques [7], en passant par
des modèles analytiques approchés [8–12] ou enfin par des modèles numériques [6, 13–
15]. L’application d’un modèle par rapport à un autre dépend de nombreux facteurs,
et certains travaux permettent de comparer les approches [10, 16]. Il ressort de ces
comparaisons que dans le cas simple d’une couche complaisante sur un substrat raide avec
des coefficients de Poisson similaires pour la couche et le substrat, l’écart entre différents
modèles est faible, tandis que dans les cas plus complexes, les modèles numériques sont
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plus précis.
Toutes ces approches pour prendre en compte le caractère composite de la réponse

mécanique sont essentiellement appliquées à l’extraction du comportement élastique de
la couche, mais pas pour en déterminer la dureté. En effet, l’influence du substrat sur le
module élastique est à grande portée, car le champ de déformation élastique induit par
la charge possède une grande étendue [17–19] (au moins une dizaine de fois le rayon de
contact), tandis que l’effet sur la dureté se manifeste beaucoup moins. Cette différence
sera rappelée lors de la présentation des résultats expérimentaux.

Rupture de l’interface Toutes les considérations précédentes sur la prise en compte du
système composite ne considèrent l’endommagement que par déformation plastique. Une
autre voie d’endommagement lors de l’essai d’indentation est la fissuration à l’interface
entre la couche et le substrat, ou délamination (figure 5.6). Ce mode d’endommagement
permet de dissiper une partie de la contrainte par décollement de l’interface et flambement
de la couche autour de la zone indentée.

Empreinte de l'indenteur

Zone 
délaminée

Zone 
délaminéeFlambement

de la couche

a b

Figure 5.6 – a - Représentation schématique de la délamination d’une couche pendant un essai
d’indentation. b - Cliché de microscopie optique d’un indent dans une couche de silice déposée sur du
silicium présentant des zones de délamination.

Durant l’essai d’indentation, la délamination rend l’interprétation des données presque
impossible, car une partie de la charge appliquée est dissipée par le flambement de la
couche, et le rayon de contact s’en trouve modifié. La méthode d’Oliver et Pharr n’est alors
plus applicable et le module élastique mesuré semble décroître. Les courbes expérimentales
sont en général présentées jusqu’à la profondeur maximale d’indentation, mais le module
élastique après le début de la délamination n’est pas pris en compte.

Cas des couches poreuses structurées par un latex Après cette présentation des deux
points principaux qui compliquent l’essai de nanoindentation sur un substrat revêtu, il
apparaît qu’il est important d’obtenir des données de bonne qualité dès le début de la
pénétration de l’indenteur dans la couche, afin de minimiser l’effet du substrat et d’éviter
que la délamination ne vienne perturber l’analyse. Cependant, comme déjà dit plus haut,
les couches poreuses de silice structurées par un latex ne sont pas homogènes à l’échelle



122 Chapitre 5. Propriétés mécaniques

de la taille de pores (de l’ordre de 100 nm) et il est nécessaire de bien pouvoir modéliser la
zone de transition pour laquelle les propriétés élastiques sont composites entre la couche
et le substrat, car ce sera sans doute la seule zone accessible.

Figure 5.7 – Principales caractéristiques de l’essai d’indentation dans une couche poreuse.

De plus, il n’est pas possible a priori de savoir comment la structure poreuse se
comportera sous la pointe de l’indenteur. En effet, sous la contrainte, l’on peut s’attendre
à ce que les pores se déforment élastiquement ou plastiquement, voire qu’ils s’effondrent
de manière fragile. Dans tous les cas, le comportement observé sur les données mécaniques
sera différent. A ce sujet, les résultats obtenus sur les monolithes poreux ont donné une
première information qui est que la déformation de la structure poreuse ne semble pas
induire de variation du module élastique ou de la dureté pendant l’essai.

Tous ces points à garder à l’esprit pour l’indentation des couches poreuses de silice
sont résumés dans la figure 5.7.

5.2.4 Propriétés mécaniques des couches poreuses

Les propriétés mécaniques des couches poreuses de silice structurées par un latex ont
été étudiées de manière systématique en faisant varier les paramètres importants pour
la couche, taille de pores et fraction volumique de pores, et les paramètres importants
pour permettre l’analyse des données, épaisseur de la couche et type de substrat. Comme
déjà présenté plus haut, il n’est pas observé d’effet de la taille de pores sur les propriétés
mécaniques, c’est pourquoi les résultats expérimentaux présentés ici ne concernent que
des couches structurées avec un latex de 60 nm de diamètre.

Les figures 5.8-a et 5.8-b présentent les résultats mécaniques obtenus pour des couches
poreuses de 1.1 µm d’épaisseur déposées sur du verre, pour des fractions poreuses variables.
Il apparaît tout d’abord, comme déjà précisé plus haut, que module élastique et dureté ne
présentent pas le même type de comportement en fonction de la profondeur d’indentation,
ni en fonction de la fraction volumique de pores. Cette différence a pour origine la moindre
sensibilité au substrat de la mesure de dureté que celle du module élastique. Il est ainsi
possible de dégager plusieurs zones sur les courbes d’indentation correspondant à certains
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Figure 5.8 – Exemples de courbes expérimentales de nanoindentation en fonction de la profondeur
d’indentation sur des couches de silice poreuse structurées avec un latex de 60 nm pour des fractions
volumiques de latex P variables (épaisseur 1.1 µm, recuit 450 ◦C, le substrat est du verre). a. Module
harmonique - b. Dureté harmonique - c. Clichés de microscopie optique des indents.
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phénomènes présentés plus haut :
– la zone (I) correspond au début de l’indentation et à l’établissement d’un contact
homogène entre la pointe Berkovich et la couche poreuse

– la zone (II) couvre la transition par laquelle l’effet du substrat se fait de plus en
plus sentir sur la mesure de module élastique, tandis que la mesure de dureté est
stable car l’effet du substrat est faible. C’est cette zone qui est exploitable pour
extraire les propriétés mécaniques des couches.

– la zone (III) est marquée par le processus de délamination.
L’étendue de chacune des zones, en particulier celle de la zone (II), varie en fonction

de la fraction poreuse. En effet, il apparaît sur les clichés de microscopie optique présentés
sur la figure 5.8-c que le processus de délamination ne se produit pas de la même façon
lorsque la fraction poreuse varie. L’origine de cette variation est complexe car elle dépend
de la variation de module élastique, d’énergie d’adhésion voire de ténacité (cet aspect
sera présenté à la fin de ce chapitre).

L’analyse des essais d’indentation semble plus simple à effectuer du point de vue de
la déformation plastique car les courbes de dureté présentent presque toutes un plateau.
C’est pourquoi l’analyse de la dureté est d’abord effectuée. L’analyse de l’évolution du
module élastique demande une analyse plus poussée qui sera présentée ensuite.

Déformation plastique Au regard de la figure 5.8-c, il apparaît que la taille de l’em-
preinte résiduelle de l’indenteur croît lorsque la fraction poreuse augmente. Ce premier
constat qualitatif nous invite à analyser plus précisément ce phénomène en suivant l’évo-
lution du retour élastique avec la fraction volumique de pores. Le retour élastique est
quantifié en faisant le rapport entre la profondeur parcourue pendant la décharge hret et
la profondeur totale d’indentation htot, comme représenté sur la figure 5.9-a. En fait, le
retour élastique pour un système à couches dépend de la profondeur d’indentation, c’est
pourquoi nous avons suivi le retour élastique en fonction de la profondeur d’indentation,
en réalisant différents essais d’indentation à des profondeurs croissantes. Les résultats de
retour élastique en fonction de la profondeur d’indentation et de la fraction poreuse pour
des couches d’1.1 µm sur du verre sont présentés sur la figure 5.9-b.

Le premier constat concernant le retour élastique est que la hiérarchie en fonction de
la fraction volumique de pores est respectée, en ce sens que les couches les plus poreuses
présentent un retour élastique plus faible, c’est-à-dire une déformation irréversible plus
grande. La déformation plastique de la couche s’effectue ainsi en déformant la structure
poreuse, de plus en plus fortement que le volume de pores est grand.

D’autre part, toutes les courbes de retour élastique en fonction de profondeur de
pénétration présentent la même forme d’abord décroissante, puis croissante, la position du
minimum se déplaçant vers les fortes profondeur de pénétration lorsque la fraction poreuse
croît (représenté par la flèche noire sur la figure). La position de ce minimum correspond



5.2. Mesure des propriétés mécaniques des couches poreuses par nanoindentation 125

160

120

80

40

0

C
h

a
rg

e
 (

m
N

)

2000160012008004000

Déplacement (nm)

a

h
tot

h
ret

0.6

0.5

0.4

0.3

0.2

0.1

0

R
e

to
u

r 
é

la
st

iq
u

e
/P

ro
fo

n
d

e
u

r

200016001200800400

Profondeur (nm)

20 %

30 %

40 %

50 %

60 %
70 %

b

Figure 5.9 – a - Représentation d’une courbe typique de charge appliquée en fonction de la profondeur
d’indentation dans une couche poreuse et de la détermination du retour élastique hret/htot. b - Évolution
du retour élastique en fonction de la fraction poreuse et de la profondeur d’indentation (couches
1.1 µm déposées sur verre, porogène 60 nm).

à la fin du plateau sur les courbes de dureté en fonction de la profondeur d’indentation
(figure 5.8-b). Ce minimum du retour élastique correspond à l’endommagement maximum
du volume déformé.

La remontée du retour élastique représente, quant à elle, la part de plus en plus
importante du substrat dans la réponse élastique du système composite couche-substrat
lorsque la profondeur d’indentation augmente. Plus la couche est complaisante, plus cette
influence du substrat diminue, comme déjà remarqué sur les courbes de module et dureté
en fonction de la profondeur de pénétration.

Dureté L’autre moyen de quantifier le caractère plastique des couches poreuses est
d’en évaluer la dureté obtenue par la méthode d’Oliver et Pharr. A partir d’une courbe
dureté en fonction de profondeur de pénétration, comme représenté sur la figure 5.8-b,
la dureté de la couche est obtenue en prenant la valeur du plateau qui est observé.
Les duretés obtenues sont représentés sur la figure 5.10. Il apparaît, comme pour les
monolithes poreux, que la dureté suit une décroissance exponentielle avec la fraction
poreuse.

Effet de substrat La forme très particulière des courbes d’évolution du module élastique
en fonction de la profondeur d’indentation pour les couches poreuses (figure 5.8-a) semble
liée aux effets conjugués du substrat et de la délamination. Afin d’éclaircir cette question,
les essais d’indentation ont été systématiquement reproduits sur verre et silicium, et pour
des épaisseurs différentes (850 nm et 1100 nm). Les graphiques représentés sur la figure
5.11 permettent d’évaluer les différents effets liés à l’épaisseur et au substrat.
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Figure 5.10 – Évolution de la dureté harmonique en fonction de la fraction volumique de latex de
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le regard.

Tout d’abord, l’effet de substrat sur le module élastique est plus important lorsque les
couches sont déposées sur du silicium, conformément au fait que le module élastique du
silicium (140GPa) est presque le double de celui du verre sodo-calcique (74GPa environ).
L’effet de l’épaisseur de la couche est visible de deux manières différentes selon le type
d’échantillon :

– sur silicium, lorsque la couche est plus fine, l’effet de substrat est plus important,
et les grandeurs mesurées sur la couche fine sont légèrement plus élevées que sur la
couche épaisse. Par contre, la délamination ne semble pas influencée par l’épaisseur
de la couche.

– sur verre, l’effet est inverse. L’effet de substrat est modéré et presque identique
pour les deux épaisseurs. Par contre, la délamination a lieu plus tôt pour la couche
la moins épaisse.

Ces remarques se poursuivent lors de l’observation microscopique des indents corres-
pondants (figure 5.11-c). Ainsi, les deux indents réalisés dans les couches déposées sur
silicium présentent une allure similaire, tandis que les deux indents sur verre sont très
différents. De plus, il semble que plus la délamination se produit rapidement, moins
l’étendue de la zone délaminée autour de l’indent est grande.

Pour conclure sur cette analyse, l’observation des courbes de dureté (figure 5.11-b)
confirme que la dureté mesurée sur le plateau est très peu dépendante du substrat ou
de l’épaisseur de la couche, et que c’est donc bien la dureté du matériau composant la
couche poreuse qui est obtenue.
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Figure 5.11 – Exemples de courbes expérimentales de nanoindentation en fonction de la profondeur
d’indentation sur des couches de silice poreuse structurées avec un latex de 60 nm pour une fraction
poreuse de 50%. L’épaisseur de la couche est de 850 nm (trait pointillé) ou 1100 nm (trait plein),
et le substrat est du silicium (en noir) ou du verre (en rouge). a. Module harmonique - b. Dureté
harmonique - c. Clichés de microscopie optique des indents.
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Module élastique Toutes ces précautions prises au niveau de l’interprétation des données
de nanoindentation sur des couches ont permis d’en mesurer la dureté en fonction de la
fraction volumique de pores et d’évaluer l’effet du substrat et de l’épaisseur de la couche.
Les courbes d’évolution du module élastique représentées sur la figure 5.11-a permettent
de dégager les zones utiles pour évaluer l’effet du substrat. En effet, il semble que la
gamme de profondeur allant de 200 nm à 1000 nm pour les couches les plus épaisses sur
verre ou silicium soit influencée essentiellement par les effets de substrat, avant l’initiation
de la délamination.

L’idée de la méthode présentée dans ce qui suit consiste à exploiter cette zone
pour laquelle l’influence du substrat semble être déterminante, en ajustant la courbe
expérimentale de module élastique avec une relation du type :

E∗eq

(
a

t

)
= E∗f +

(
E∗s − E∗f

)
1 +

( tx0
a

)n (5.6)

Cette relation a été proposée par Perriot et al. [14], avec E∗f le module réduit
intrinsèque de la couche, E∗s celui du substrat et a/t le rayon de contact divisé par
l’épaisseur de la couche. Les deux facteurs x0 et n sont obtenus en effectuant un ajustement
avec l’équation 5.6 de courbes simulées numériquement, et dépendent du rapport des
modules de la couche et du substrat. Lorsque l’on reporte les valeurs de n et x0 proposées
dans l’article [14] en fonction du rapport de modules E∗s/E∗f sur un graphique, il apparaît
que n suit pratiquement une décroissance exponentielle et x0 une croissance linéaire
(figure 5.12). On peut ainsi trouver facilement les valeurs de n et x0 correspondant à
une valeur donnée de E∗s/E∗f soit en utilisant une expression analytique pour chacun des
paramètres (adaptée si besoin à la gamme de E∗s/E∗f pertinente pour le système donné),
soit en effectuant une interpolation des deux courbes à chaque fois. Ceci est en fait un
résultat très important, car l’ajustement de la courbe d’évolution du module harmonique
en fonction de la profondeur d’indentation se ramène alors à un simple ajustement à un
seul paramètre inconnu E∗f , le module élastique réduit de la couche.

L’ajustement des données expérimentales est effectué à l’aide de l’équation 5.6 pour
tous les essais d’indentation effectués sur les couche de 1100 nm d’épaisseur, déposées sur
verre et silicium. Les résultats sont présentés sur les figures 5.13 et 5.14, par ordre de
fraction poreuse décroissante. Cet ordre présente les cas d’ajustement les plus favorables
en premier. En effet, pour les fractions poreuses les plus faibles (30% et 20%, figure 5.14)
l’ajustement est clairement non pertinent, mais le fait qu’il n’y ait qu’un seul paramètre
d’ajustement, et que l’ajustement soit valide pour les autres fractions poreuses nous a
encouragé à poursuivre pour ces cas.

Les ajustements sont effectués au delà d’un rapport a/t de 0.2, c’est-à-dire après que
le contact se soit établi de manière homogène, et jusqu’à ce que la délamination soit
observée. Le fait d’effectuer les ajustements en parallèle sur verre et silicium permet de
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Figure 5.12 – Évolution des paramètres n et x0 en fonction du rapport de modules E0/E1, d’après
les valeurs fournies dans l’article de Perriot et al. [14]. Les courbes pointillées correspondent à un
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confirmer que le module déterminé est correct, tandis que les coefficients n et x0 sont
différents. L’écart entre les modules déterminés sur verre ou silicium est toujours inférieur
à 2GPa, ce qui permet de déterminer de manière satisfaisante l’évolution du module
élastique en fonction de la fraction poreuse (figure 5.15).

Conclusion Cette partie a permis de présenter la détermination expérimentale par
nanoindentation des propriétés mécaniques des couches poreuses structurées par un
latex. Celle-ci n’est pas triviale car différents phénomènes complexes se superposent et
influencent de manière plus ou moins importante les résultats expérimentaux.

Nous avons pu déterminer simplement la dureté des couches, car les effets de substrats
se font assez peu sentir dans ce cas. Une nouvelle fois, la dureté semble suivre une
décroissance exponentielle avec l’augmentation de la fraction poreuse.

La détermination du module élastique des couches a nécessité d’appréhender finement
les influences du substrat et de la délamination, et nous avons pu déterminer l’évolution
du module élastique des couches à l’aide d’un modèle semi-numérique développé
précédemment au laboratoire. La décroissance du module élastique avec la fraction
poreuse semble également exponentielle.
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Figure 5.13 – Représentation graphique de l’ajustement des courbes de module élastique équivalent
en fonction du rapport a/t par une courbe suivant l’équation 5.6. Chaque ligne correspond à une
fraction poreuse. La colonne de gauche correspond à une couche déposée sur verre, tandis que celle de
droite correspond à une couche déposée sur silicium. La courbe d’ajustement est en traits pointillés,
les paramètres d’ajustement sont indiqués sur chaque graphique. Le module du film Ef est le seul
paramètre d’ajustement.
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Figure 5.14 – Représentation graphique de l’ajustement des courbes de module en fonction du rapport
a/t par une courbe suivant l’équation 5.6. Chaque ligne correspond à une fraction poreuse. La colonne
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couche déposée sur silicium. La courbe d’ajustement est en traits pointillés, les paramètres d’ajustement
sont indiqués sur chaque graphique. Le module du film Ef est le seul paramètre d’ajustement.
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5.3 Interprétation des résultats mécaniques

Il apparaît dans la première partie de ce chapitre que les grandeurs mécaniques
mesurées sur des monolithes poreux et des couches poreuses de silice sol-gel structurés
par un latex décroissent toutes avec l’augmentation de la fraction volumique de pores
selon un régime qui semble exponentiel.

Cette partie de chapitre s’attarde à analyser plus finement cette décroissance des
propriétés mécaniques, à la mettre en perspective vis-à-vis du comportement général
des matériaux poreux, à comparer les propriétés du matériau massif et celui sous de sa
couche mince, et enfin à situer le matériau étudié vis-à-vis des matériaux de la littérature.

5.3.1 Loi de comportement mécanique du matériau poreux

En général, la détermination d’une loi de comportement mécanique pour un matériau
poreux repose sur une relation entre les propriétés mécaniques du matériau M et celles
du matériau dense correspondant M0 du type :

M

M0
= f

(
ρ

ρ0

)
(5.7)

où ρ est la densité du matériau poreux, ρ0 celle du matériau dense correspondant, et
f la fonction reliant propriétés mécaniques et densité relative. Dans le cas du matériau
sol-gel poreux, le matériau de référence est la silice vitreuse dense obtenue par fusion
au delà de 1800 ◦C, de densité ρ0 = 2.2. Avec notre protocole de nanoindentation, son
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module élastique E0 est de 65GPa et sa dureté H0 vaut 8GPa.
De nombreuses formes ont été proposées pour la fonction f [20], mais le plus souvent

la relation entre densité relative et propriétés mécaniques est sous la forme d’une relation
exponentielle [20, 21] ou d’une loi de puissance [22]. L’approche est, en fait, relativement
équivalente d’un point de vue pratique, comme représenté sur la figure 5.16. Pour le jeu
de données expérimentales obtenus sur les couches poreuses de silice, les lois d’échelle
en loi de puissance ou en exponentielle décroissante s’ajustent de manière équivalente
et satisfaisante aux points expérimentaux. La seule différence importante entre les deux
approches se situe au niveau des matériaux les plus poreux qui ne concernent pas notre
étude.
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Figure 5.16 – Comparaison de l’ajustement de la dureté relative expérimentale des couches poreuses
en fonction de la densité relative avec une exponentielle ou une loi de puissance.

Dans le cas de nos matériaux poreux, l’approche en loi de puissance est toutefois
discutable. En effet, cette approche est en général présentée comme issue d’un modèle de
solide cellulaire développé par Gibson et Ashby [22]. Dans un tel solide cellulaire, le mode
de déformation du matériau correspond au flambement des parois des cellules poreuses
donnant lieu à cette réponse en loi de puissance, avec un exposant bien identifié. Il est
cependant difficile d’appliquer ce genre de modèles à nos systèmes poreux à l’échelle
nanométrique. En effet, l’hypothèse du flambement des parois n’a de sens que si la
longueur caractéristique de segments composant les parois est suffisamment grande
devant leur épaisseur. Or, dans le cas des couches mésoporeuses de silice présentées
dans le chapitre 2 par exemple, épaisseur de parois et taille de pores sont du même
ordre de grandeur (quelques nanomètres). De plus, à ces échelles, la silice possède un
comportement plastique totalement différent du comportement macroscopique. C’est
pourquoi nous préférerons par la suite une approche plus globale représentée par une
décroissance exponentielle.
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Modèle de surface solide minimale Le modèle de surface solide minimale (MSSM)
repose sur une approche géométrique des matériaux poreux en considérant leur section, en
opposition aux modèles cellulaires avec une approche plutôt micro-mécanique [20, 21, 23–
25]. Presque toutes les structures poreuses peuvent être obtenues sous la forme soit d’un
empilement de particules plus ou moins liées entre elles, entourées d’une certaine porosité,
soit d’un réseau solide entourant des « bulles » (des pores) ou enfin en combinant ces deux
formes. Pour un empilement de particules, la surface solide minimale est la section des
liens entre elles, tandis que pour un arrangement de « bulles », la surface solide minimale
est la section de solide minimale entre deux pores (figure 5.17-a). Pour les propriétés
basées sur la contrainte (propriétés mécaniques) ou sur un flux (conductivité thermique
ou électrique), c’est cette surface solide minimale dans la section normale à la sollicitation
plutôt que la surface solide moyenne qui est déterminante.

A) Solide plein B) Solide ajouré

C) Particules D) Pores sphériques

Surface Solide

Minimale

Surface Solide

Minimale

Surface Solide

Minimale

Figure 5.17 – Représentations schématique du modèle de surface solide minimale et exemples d’évo-
lutions des propriétés en fonction de la structure poreuse pour différents modèles de surface solide
minimale (d’après [21]).

Dans le cadre d’un modèle MSSM, les propriétés du matériau poreux représentées
en fonction de la fraction volumique de pores dans un diagramme semi-logarithmique
semblent décroître régulièrement suivant une pente b jusqu’à une fraction poreuse Pc
critique pour laquelle les propriétés décroissent précipitamment jusqu’à 0 (figure 5.17-b).
Pc correspond à la perte de cohésion du matériau. Il en découle qu’en règle générale, les
propriétés du matériau poreux sont modélisées grâce à une relation exponentielle :

e−bP (5.8)
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Le coefficient b est le paramètre principal du modèle et dépend seulement de la
géométrie de la porosité (différents exemples sur la figure 5.17-b). L’avantage de ce type
de modèles est qu’il est applicable à de nombreuses propriétés autres que mécaniques
et que le coefficient b est calculable via des modèles géométriques et numériques. Les
effets provenant de différents types de porosités peuvent être combinés [21].

Comparaison entre le matériau massif poreux et la couche poreuse Cette approche
générale des propriétés mécaniques des matériaux poreux doit permettre d’analyser plus
finement les résultats expérimentaux. La figure 5.18 présente les données obtenues plus
haut à la fois pour les monolithes et pour les couches poreuses normalisées par rapport
aux propriétés de la silice vitreuse. L’analyse des données avec le modèle de surface solide
minimale conduit à un accord satisfaisant et les coefficients b valant entre 2.5 et 3.6 sont
dans la gamme attendue pour une structure poreuse composée de pores sphériques [20].
Le fait que module et dureté ne suivent pas la même décroissance n’est pas anormal et
est déjà rapporté dans la littérature pour des données de nanoindentation [26]. Ceci est
une limitation du modèle.
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Figure 5.18 – Évolution du module harmonique et de la dureté harmonique relatifs en fonction de
la fraction volumique de latex. Les courbes en pointillés correspondent au modèle de surface solide
minimale pour le module harmonique et la dureté harmonique. a - Monolithes poreux : module
harmonique (b=3.56) et dureté harmonique (b=2.55). b - Couches poreuses : module harmonique
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Si l’on compare directement les modules harmoniques d’un côté et les duretés harmo-
niques de l’autre (figure 5.19), il apparaît que les grandeurs mesurées sur les couches sont
toujours supérieures à celles mesurées sur les monolithes. Il ne s’agit pas d’un effet de
substrat car la différence peut s’expliquer en grande partie par le fait que la grandeur en
abscisse pour les monolithes n’est pas la fraction poreuse réelle, mais seulement la fraction
volumique de latex lors de la préparation. Il est montré de manière détaillée dans l’annexe



136 Chapitre 5. Propriétés mécaniques

A que, contrairement aux couches, les monolithes poreux présentent une part substantielle
de microporosité. Il est difficile d’évaluer précisément la part de microporosité car sa
géométrie n’est pas connue, et que la densité précise des monolithes n’est pas connue.
Toutefois, si l’on estime la part de microporosité dans le réseau de silice à Pµ =15%, il
est possible de ramener les points obtenus pour les monolithes sur ceux obtenus pour
les couches 1. Ceci confirme l’absence d’effet de substrat sur les grandeurs mécaniques
mesurées sur les couches.
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Figure 5.19 – Comparaison des résultats obtenus sur couche et sur monolithe poreux dans le cadre de
modèles de surface solide minimale. a. Module harmonique relatif - b. Dureté harmonique relative.

En règle générale, la comparaison des propriétés mécaniques entre couche mince et
matériau massif de référence est rarement possible en raison des conditions d’élaboration
particulières des couches minces. En effet, même dans le cadre de dépôts PVD ou CVD,
les couches obtenues possèderont souvent un caractère micro-cristallin, une orientation
ou une rugosité spécifique rendant le matériau ainsi déposé très différent du matériau
massif de même composition chimique. Dans le cas de la silice poreuse sol-gel structurée
par un latex, le constat est sensiblement le même, car les conditions d’élaborations
différentes mènent à une structure poreuse légèrement différente, avec une microporosité
non négligeable pour les monolithes en plus de la macroporosité. Toutefois, certaines
propriétés remarquables ressortent de cette analyse fine du comportement du matériau
poreux :

1. La correction sur la fraction poreuse s’effectue en considérant que la fraction poreuse réelle Ptotd’un
monolithe est : Ptot = P + (1 − P )Pµ.
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– l’ordonnée à l’origine dans le cadre d’un modèle de surface solide minimale est
sensée être 1, car le matériau possède alors une fraction poreuse nulle. Dans
le cas des couches poreuses structurées par un latex, le fait que l’ordonnée à
l’origine soit inférieure à 1 peut être interprété par le fait que la silice composant
le réseau poreux est moins résistante mécaniquement que la silice vitreuse qui sert
de matériau de référence. Ceci n’est pas étonnant quand on prend en considération
que la silice sol-gel n’a été recuite que jusqu’à 450 ◦C. Toutefois, il peut être noté
que la silice composant le réseau poreux possède déjà entre 60% et 80% des
propriétés mécaniques de la silice vitreuse.

– malgré le contraste entre couche poreuse et monolithe poreux du point de vue
mécanique, il est toutefois remarquable de pouvoir préparer des matériaux dont les
structures sont toutes deux modèles du point de vue de la structure poreuse (voir
les chapitre 4 et l’annexe A) mais aussi du point de vue des propriétés mécaniques.
Seule la part différente de microporosité entre les matériaux empêche de faire le
lien direct entre couche et monolithe pour une même fraction de macropores.

5.3.2 Effet du recuit sur les propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques encourageantes des couches poreuses de silice sol-gel
structurées par un latex après un recuit à 450 ◦C nous ont invités à étudier l’effet d’un
recuit à plus haute température devant permettre de poursuivre la condensation du
réseau. Des couches poreuses de 850 nm d’épaisseur, structurées par un latex de 60 nm
de diamètre et déposées sur silicium ont été recuites suivant une rampe de température
de 5 ◦Cmin−1 jusqu’à 600 ◦C ou 800 ◦C.
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Les propriétés mécaniques mesurées sur ces couches sont rassemblées sur la figure
5.20. Il apparaît ainsi que le recuit à 600 ◦C, s’il permet de poursuivre la condensation
du réseau, ne permet pas d’augmenter de façon significative les propriétés mécaniques
des couches poreuses. Le traitement à 800 ◦C, par contre, permet d’observer une
augmentation importante du module élastique et de la dureté des couches poreuses,
de telle sorte que les propriétés mécaniques de la silice composant le réseau deviennent
très proches de celles de la silice vitreuse de référence (l’ordonnée à l’origine vaut 1).
Pour la dureté, le coefficient b du modèle de surface solide minimale augmente lors
du recuit à 800 ◦C, ce qui diminue le gain apporté par le recuit. Ceci est peut être
du à une augmentation du caractère fragile de la silice, sensible pour les plus fortes
fractions poreuses.

5.3.3 Comparaison avec la littérature

Effectuer une comparaison des propriétés mécaniques de couches poreuses de silice est
une tâche complexe. En effet, relativement peu d’études rapportent l’étude systématique
des propriétés mécaniques en fonction de la densité du matériau poreux. Les couches
poreuses de silice les plus décrites dans la littérature sont les couches sol-gel structurées
par un tensioactif (voir chapitre 2). Le comportement mécanique de ces couches est
complexe car il peut dépendre de nombreux paramètres (non exhaustif) :

– le procédé d’élaboration, en particulier l’état de condensation du sol de silice avant
dépôt, influence par exemple la structuration de la porosité, la part plus ou moins
élevée de microporosité et l’épaisseur.

– le tensioactif utilisé, selon qu’il interagit plus ou moins avec la silice, influence la
part de microporosité.

– après le dépôt, le procédé utilisé pour retirer le tensioactif [27], que ce soit par lavage,
ou par calcination [28], influence une nouvelle fois la stabilité de la structuration,
et la part de microporosité.

– enfin, certains travaux rapportent une fonctionnalisation de la surface des pores par
des groupement méthylés afin de diminuer la sensibilité des couches à l’humidité
ambiante. Ce type de traitement peut avoir une influence sur le module élastique
mesuré pouvant aller jusqu’à un gain de 20% [29].

À ces paramètres liés au matériau s’ajoutent tous les aspects décrits depuis le début de
ce chapitre concernant l’extraction du module élastique des courbes de nanoindentation
qui ne sont pas toujours décrits dans les articles.

La figure 5.21 rassemble les valeurs de module élastique mesurées par nanoindentation
rapportées dans la littérature pour des couches poreuses de silice jugées comparables,
dans le sens où elles correspondent à des matrices sol-gel totalement minérales, recuites à
des températures similaires, et dont les paramètres (porogène, organisation, recuit) sont
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précisés de manière similaire (paramètres regroupés dans le tableau 5.1). Au premier
abord, les couches mésoporeuses structurées par un tensioactif présentent les propriétés
mécaniques les plus élevées, suivies par les couches structurées par un latex, puis les
couches structurées avec l’éthylène glycol ou l’éthanol 2.
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Figure 5.21 – Comparaison des résultats mécaniques obtenus sur les couches macroporeuses structurées
par un latex avec différents résultats de la littérature concernant des couches poreuses purement
inorganiques à base de silice recuites entre 400 ◦C et 500 ◦C (précisions dans le tableau 5.1). Les
segments pointillés correspondent symboliquement aux bornes de variation des données regroupées
(avec le coefficient b du modèle de surface solide minimale associé), et le rectangle grisé à la gamme
de modules d’Young extrapolés à partir des jeux de données expérimentales.

La dispersion des résultats concernant les couches mésoporeuses structurées par un
tensioactif rejoint les remarques préalables faites ci-dessus. Dans chaque cas, le tensioactif
utilisé et le traitement thermique diffèrent, et seule une analyse vraiment fine des propriétés
du réseau de silice, ainsi que les modifications induites par le traitement HMDS éventuel
pourraient permettre de dégager une tendance. L’étude de Fan et al. [31] est la plus
complète dans le sens où elle permet de suivre l’évolution des propriétés mécaniques de
couches structurées par un même tensioactif et pour différentes fractions poreuses. Les
auteurs rapportent alors une différence de loi d’échelle pour les propriétés mécaniques

2. Le cas des couches poreuses préparées par Jain [30] est particulier puisque l’éthanol n’est pas
vraiment un agent structurant, c’est plutôt la pré-condensation de la silice avant dépôt et la saturation
de l’atmosphère pendant le dépôt qui est à l’origine de la porosité.
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Tableau 5.1 – Présentation des paramètres importants concernant les couches dont les propriétés
mécaniques sont rassemblées sur la figure 5.21.

Référence Agent Organisation Température HMDSc

Structuranta de la porositéb de recuit (◦C)

Notre travail Latex de PMMA d. 450 -

Jain2001 [30] Ethanol d. 450 -
Ethylène glycol d. 450 -

Fan2007 [31]
Brij-56 cub. 500 vap.
Brij-56 hex. 500 vap.
Brij-56 d. 500 vap.

Ting2007 [32] CTAB, Tween80, PEG, variable 400 liq.Brij-56, P123
Chemin2006 [33] CTAB hex. 450 -

Roussière2006 [28] PE6800 cub. 450 -
Jung2005 [34] Brij-76 hex. 500 -

a : Brij-56 ou -76 : H3C(CH2) x(OC2H4) yOH ; CTAB : C13H33N(CH3) 3Br ; PE6800, P123 :
HO(C2H4O)x(C3H6O)y(C2H4O)zOH .
b : d. désordonnée, cub. cubique, hex. hexagonale.
c : Traitement HMDS (hexaméthyldisilazane) : vap. Traitement en phase vapeur 5 min à 160 ◦C, liq. immersion 1.5 h
dans une solution de HMDS dans le toluène.

selon l’organisation de la porosité, corroborant ainsi certaines prédictions numériques
[35–39]. Cependant, les différentes organisations de la porosité sont obtenues à partir
d’un même sol parent, mais pour différents traitements thermiques ou vieillissements
(comme dans le cas représenté sur la figure 2.5-b). La question est alors de savoir dans
quelle mesure le réseau de silice et/ou la structure de la porosité s’en trouvent influencés.

L’interprétation la plus simple des différents comportements peut se faire dans le
cadre du modèle de surface solide minimale, pour lequel différentes géométries de la
porosité correspondent à un coefficient b différent. Ainsi, il semble que les couches à
porosité organisée, c’est-à-dire la plupart des couches structurées par un tensioactif,
sont associées à une valeur de b faible et proche de 2, tandis que les couches les moins
organisées sont associées à des valeurs de b élevées. Ceci est assez compatible avec les
valeurs rapportés par Rice [20] pour lesquelles la géométrie de la porosité peut faire varier
b assez rapidement. La valeur de b proche de 8 pour les données obtenues par Jain et al.
s’accorde avec un modèle d’amas de particules de silice. De plus, on peut remarquer que
le module élastique extrapolé à porosité nulle se trouve, pour toutes les couches, dans
la gamme 25-40GPa, correspondant à 40-70% du module élastique de la silice vitreuse
(zone grisée sur la figure 5.21). Avec une approche de ce type, il semble que les couches
à porosité non ordonnée sont associées à un module élastique de matrice de silice (à
fraction poreuse nulle) dans le haut de la gamme. Les couches poreuses dont le module
élastique est le plus élevé dans la gamme de fraction poreuse 40-55% sont celles à porosité
ordonnée, dont le module élastique de matrice de silice est le plus faible.
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Une vision, certes un peu simpliste, du problème des couches poreuses nous mène
alors à supposer que les interactions fortes entre entités porogènes dans les couches à
porosité organisée (nécessaires à l’organisation) conduisent à une moindre condensation
de la matrice de silice et donc à de moins bonnes propriétés mécaniques de la matrice. Ce
phénomène est compensé par une décroissance plus faible des propriétés mécaniques avec
la fraction poreuse, mais il doit se répercuter également du point de vue de la stabilité
hydrolytique du matériau.

5.4 Contraintes résiduelles

Les contraintes en tension dans les couches sol-gel peuvent être à l’origine d’une
fissuration ou d’une délamination visible à l’œil nu. De plus, à contrainte donnée, l’énergie
élastique stockée augmente avec l’épaisseur de la couche, de telle sorte qu’il existe, en
général, une épaisseur critique au delà de laquelle la couche craque (typiquement entre
400 nm et 600 nm pour une couche de silice dense préparée à partir de TEOS et recuite à
600 ◦C).

Il existe deux causes pour l’apparition de contraintes dans une couche sol-gel :
les différences d’expansion thermique entre couche et substrat pendant le traitement
thermique, et surtout la densification du matériau sol-gel lors du recuit. En effet, le
traitement thermique d’une couche sol-gel permet d’en augmenter le degré de condensation,
et donc la densité. Ce phénomène est à l’origine de la diminution de l’épaisseur de la
plupart des couches sol-gel lors du recuit. Cependant, la couche étant liée au substrat via
des liaisons covalentes (en général), le retrait de la couche dans le plan est impossible
et il en résulte l’apparition d’une contrainte en tension dans le plan de la couche. Il
a été montré par Kozuka [40] qu’en règle générale, tout ce qui permet de limiter la
densification du réseau de silice (porogène, chaîne organique liée au précurseur, agent
chélatant) permet de limiter la prise de contrainte lors du traitement thermique.

Si l’apparition de contraintes dans la couche peut être à l’origine de fissuration durant
le traitement thermique, les contraintes résiduelles présentes après le traitement thermique
dans la couche sont également néfastes pour son utilisation. En effet, les contraintes
résiduelles contribuent tout d’abord à un pré-chargement mécanique de la couche. Ainsi, ce
chargement vient s’ajouter à tout chargement extérieur lors d’une sollicitation mécanique
et peut amplifier l’endommagement qu’elle provoque (par exemple dans le cas d’une
fissuration). De plus, dans le cas de la silice, il est connu que la contrainte en tension
amplifie la dégradation hydrolytique en fournissant une partie de l’énergie d’activation
nécessaire pour rompre les liaisons siloxanes [41]. Il est ainsi préférable de limiter la
contrainte en tension dans une couche sol-gel afin d’en améliorer la stabilité hydrolytique.
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5.4.1 Mesure in-situ de la contrainte dans les couches sol-gel

L’expérience Couche Deflex montée au service Thermique, Mécanique et Modélisation
de Saint-Gobain Recherche permet de mesurer in situ l’évolution de la contrainte dans
une couche mince au cours d’un traitement thermique (figure 5.22)[42, 43]. Le principe
de la mesure consiste à mesurer optiquement la courbure d’une lame de verre très fine
sur laquelle à été déposé le film et d’en déduire la contrainte σ à l’intérieur du film grâce
à l’équation de Stoney :

σ = ESe
2
SC

6(1− νS)eF
(5.9)

avec ES le module d’Young du substrat, νS le coefficient de Poisson du substrat, eS et eF
les épaisseurs respectivement du substrat et du film et C la courbure de la lame de verre.
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Figure 5.22 – Représentation schématique du montage de suivi de la courbure d’une lame de verre fine
revêtue d’une couche mince au cours d’un traitement thermique : la lame de verre est appuyée sur une
potence côte à côte avec une lame de référence ; la déformation de la mire réfléchie sur la lame permet
de remonter à sa courbure. L’équation de Stoney permet de faire le lien entre courbure et contrainte.

Pour les expériences présentées dans ce chapitre, les couches sont déposées sur des
lames de verre borosilicaté (pour sa faible expansion thermique) de 380 µm d’épaisseur.
Les lames de verres sont ensuite coupées de manière à préparer des lames de 5mm de
largeur sur 10 cm de longueur. Cette forme particulière permet de considérer que la
courbure de l’échantillon est uniaxiale, le long de la lame. Les échantillons sont chauffés
suivant une rampe de 5 ◦Cmin−1 ou de 1 ◦Cmin−1. Nous avons pu remarquer que les
résultats présentés ici ne dépendent pas de la vitesse de chauffage.

Il faut également noter que le montage n’est, pour le moment, pas quantitatif sur
la valeur absolue de la contrainte mais permet de quantifier la variation de contrainte.
Ceci signifie que les courbes de contrainte obtenues peuvent être décalées suivant l’axe
des ordonnées. Pour faciliter les comparaisons, les courbes sont rassemblées de manière
arbitraire. Une mesure de courbure des échantillons à l’extérieur du montage avant
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d’effectuer le traitement thermique devrait permettre de rendre la mesure totalement
quantitative à l’avenir.

Couche de silice dense Pour une couche de silice dense préparée à partir d’un sol
hydroalcoolique de TEOS, la prise de contrainte est régulière et réversible jusqu’à environ
400 ◦C (figure 5.23). La réversibilité vient du fait que la contrainte est majoritairement
due à la différence de dilatation thermique entre le film et le substrat. Au delà, le film
prend en contrainte beaucoup plus fortement, et de manière non réversible, en raison de la
condensation du réseau de silice. Cette forte augmentation de la contrainte correspond très
bien à l’accélération de la densification rapportée par Brinker et Scherrer, et représentée
sur la figure 2.3 ([44], p 717).
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Figure 5.23 – Évolution de la contrainte dans une couche dense de silice lors de cycles successifs
de chauffage-refroidissement avec une température maximale croissante : 5 ◦C/min jusqu’à 200 ◦C,
300 ◦C, 400 ◦C puis 500 ◦C.

Il n’y a pas vraiment de levier pour diminuer la contrainte dans un film dense comme
celui présenté ici, puisque celle-ci est uniquement liée à la condensation [40].

Couche de silice poreuse structurée par un latex Le traitement thermique de couches
de silice structurées par un latex permet d’observer une relaxation de la contrainte au
moment du départ du latex (figure 5.24). L’origine de la relaxation d’une partie de la
contrainte peut avoir plusieurs origines :

– lors du départ du latex, le réseau poreux peut perdre en rigidité et se déformer
pour redistribuer localement les contraintes

– l’énergie libérée ainsi que la production d’eau à haute température par la combustion
du latex peuvent aider à accommoder un partie de la contrainte par réorganisation
du réseau de silice (rupture puis reformation de liaisons siloxanes).
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Figure 5.24 – Évolution de la contrainte dans une couche dense de silice et dans des couches poreuses
de silice (P=50%) structurées avec un latex de 34 nm ou de 84 nm. La courbe typique de perte de
masse en ATG pour la silice structurée par un latex est ajoutée en trait pointillés.

L’influence de la taille de latex sur la forme de la courbe de prise de contrainte en
fonction de la température est difficile à interpréter, sachant que la fraction volumique
de latex est la même dans chaque cas. La relaxation semble toutefois avoir lieu dans la
même gamme de température, et pour une intensité similaire.

Il est, de plus, difficile d’exploiter plus cette relaxation puisque la contrainte augmente
à nouveau après le départ du latex en raison de la poursuite de la condensation du
réseau de silice. Or, pour une meilleur stabilité des couches on recherche justement la
plus forte condensation possible. Dans ce cas précis, il serait intéressant de pouvoir placer
les courbes de façon absolue sur l’échelle des contraintes afin de vérifier si les couches
poreuses présentent bien des contraintes résiduelles plus faibles que les couches denses
après un traitement thermique.

Conclusion La prise de contrainte des couches sol-gel, et la fissuration qui en résulte
parfois, sont des problèmes récurrents dans leur utilisation. C’est pourquoi nous avons
jugé important d’évaluer cet effet dans les couches poreuses structurées par un latex.

Le départ du latex lors du traitement thermique a un effet bénéfique, car il est
accompagné d’une relaxation de la contrainte. Ceci revêt une grande importance
pratique, car il est donc possible de préparer des couches poreuses de silice structurées
par un latex d’épaisseur supérieur au micron sans observer de fissuration.
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L’évolution de la prise de contrainte semble toutefois dépendre de la taille du latex
utilisé. De plus, les essais n’ont été effectués que pour une seule fraction volumique de
pores. A l’avenir, il serait intéressant de pouvoir évaluer de manière systématique la
prise de contrainte en fonction de la taille et de la fraction volumique de latex, afin de
mieux comprendre et d’optimiser cette diminution de la contrainte dans les couches.

5.5 Conclusion

Ce chapitre a ainsi permis de présenter les résultats mécaniques obtenus par nanoin-
dentation sur des monolithes et des couches de silice sol-gel poreuse structurée par un
latex.

L’interprétation des données expérimentales a nécessité une méthodologie spécifique
adaptée au caractère complexe du matériau, et à sa mise en forme particulière : une
couche de silice poreuse présentant seulement une dizaine de plans de pores dans son
épaisseur. La démarche a donc consisté à :

– réaliser des essais d’indentation dans un matériau massif de référence afin d’obtenir
un premier aperçu des propriétés mécaniques du matériau poreux.

– effectuer une étude systématique des propriétés mécaniques des couches poreuses
d’épaisseur variable déposées sur des substrats différents.

– appliquer un modèle semi-numérique pour le traitement des données de nanoin-
dentation permettant de prendre en compte de manière satisfaisante les effets de
substrats et ainsi extraire les propriétés élastiques des couches poreuses.

Du point de vue du matériau poreux en lui même, nous avons pu montrer que ses
propriétés mécaniques suivent un modèle de surface solide minimale. La comparaison
entre les propriétés mécaniques des monolithes et des couches a permis de mettre
en évidence le lien entre différences structurales, liées au procédé d’élaboration, et
différences de propriétés, même si celles-ci sont modérées.

Dans le cadre du modèle concernant les propriétés mécaniques, il est possible d’évaluer
les propriétés mécaniques de la matrice de silice correspondant à la fraction poreuse
nulle. Nous avons ainsi pu montrer que les propriétés mécaniques de la matrice valent
70% de celles de la silice vitreuse après un recuit à 450 ◦C, ce rapport approchant
100% après un recuit à 800 ◦C.
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Enfin, nous avons pu montrer que les couches poreuses de silice sol-gel structurées
par un latex présentent une faible contrainte résiduelle en tension. Ceci est le résultat
d’une relaxation des contraintes induites par la densification lors de la calcination du
latex. Ce phénomène a pour répercussion pratique le fait qu’il est possible de préparer
des couches poreuses d’épaisseur supérieure au micron sans observer de fissuration.

Nous avons ainsi pu étudier en détail une partie des propriétés mécaniques des couches
poreuses de silice sol-gel structurées par un latex : élasticité, contraintes et déformation
plastique. Du point de vue de cette dernière, tout n’est pas cependant pas totalement
clair. En effet, nous n’avons pas pu effectuer d’observation directe en coupe de l’empreinte
de l’indenteur dans les couches poreuses. Il est donc difficile de faire la part des choses
entre déformation plastique et endommagement de la structure poreuse par fissuration.

Afin d’avoir un premier aperçu des effets de ténacité de couche, nous avons exploité
une technique originale pour générer des fissures dans les couches poreuses. Pour cela,
nous avons utilisé une couche hybride organique-inorganique 3 structurée par embossage
sous la forme de lentilles hémisphériques, préparée par Jérémie Teisseire au laboratoire
mixte CNRS/Saint-Gobain (figure 5.25-a). Cette couche hybride présente la particularité
de fissurer autour des lentilles lors d’une calcination au delà de 400 ◦C (figure 5.25-b).
Cette fissuration est due aux fortes contraintes générées par la densification du réseau
et le départ de la partie organique du réseau. Le principe de l’expérience est alors de
déposer cette couche hybride structurée sur une couche de silice structurée par un latex,
mais non encore recuite (figure 5.25-c). L’étape de calcination qui s’ensuit permet alors
non seulement de libérer la porosité, mais aussi de générer un grand nombre de fissures
dans la couche supérieure qui peuvent se propager dans la couche poreuse. La figure
5.26 rassemble les vues sur la tranche des empilements après calcination en microscopie
électronique à balayage, selon la fraction poreuse des couches de silice. Cette expérience
permet de mettre en évidence, de manière qualitative, la diminution de la ténacité des
couches poreuses en fonction de la fraction volumique de pores.

Ainsi, pour la couche la moins poreuse, la ténacité de la couche est suffisante pour
qu’il soit plus favorable pour la fissure de se propager dans le substrat. Ensuite, lorsque
la porosité croît, il est plus favorable pour la fissure de bifurquer dans la couche
poreuse et de se propager au dessus de l’interface avec le substrat. Cette remarque
permet d’appréhender le processus attribué à de la délamination lors des essais de
nanoindentation (figure 5.11-c), car il est probable que, selon la ténacité de la couche,
la fissuration ne se produise pas au niveau de l’interface avec le substrat, mais au cœur
de la couche elle-même.

3. préparée à partir de (3-Glycidoxypropyl)triméthoxysilane (GLYMO)
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Figure 5.25 – a - Représentation schématique du procédé de création de fissures lors du recuit dans une
couche sol-gel hybride structurée par embossage sous la forme d’un réseau de lentilles hémisphériques
micrométriques. b - Cliché de microscopie électronique à balayage d’une couche structurée et recuite :
les fissures sont visibles autour des hémisphères. c - Représentation schématique de l’empilement
d’une couche structurée sur une couche poreuse afin de générer des fissures dans la couche poreuse au
moment du recuit.

Figure 5.26 – Clichés de microscopie électronique à balayage permettant la représentation qualitative
de l’évolution de la ténacité des couches poreuses en fonction de la fraction volumique de pores. La
fissure initiée par la couche supérieure se propage dans la couche poreuse. Selon la ténacité de celle-ci,
il est plus favorable pour la fissure de se propager dans le substrat de verre ou de bifurquer dans la
couche avant l’interface avec le substrat.
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Conclusion générale

L’objectif de ce travail de thèse est, à la fois, de participer à élaborer une stratégie
d’élaboration de couches sol-gel poreuses permettant d’obtenir un effet antireflet fiable sur
du verre et de développer une stratégie de compréhension, du point de vue fondamental,
des processus influençant la structure de couches poreuses de silice sol-gel (chimique,
géométrique) et leur lien avec les propriétés finales des couches (optiques, mécaniques et
stabilité hydrolytique).

Les couches mésoporeuses de silice sol-gel structurées par un tensioactif sont peu
utilisées pour leurs propriétés optiques, car leur indice de réfraction est peu stable en
raison d’une trop faible taille de pores. Ces couches à la porosité ouverte sur l’extérieur
sont ainsi sujettes à la condensation capillaire d’eau atmosphérique et leur forte surface
spécifique les rends fortement sensibles à la pollution. Pour palier à cela, nous avons
développé un procédé d’élaboration de couches sol-gel poreuses reposant sur l’utilisation
exclusivement de nanoparticules organiques sacrificielles de taille supérieure à 30 nm.

Couches modèles de silice poreuse La préparation de latex de différentes tailles entre
30 nm et 80 nm et leur incorporation dans un sol de silice ont permis de préparer des
couches poreuses de silice dont les caractéristiques peuvent être ajustées directement
par la composition du sol. La porosité présente dans les couches ainsi préparées est
l’empreinte exacte du porogène utilisé :

– il n’y a pas de microporosité intrinsèque à la silice sol-gel significative, car la fraction
volumique de pores correspond exactement à la fraction volumique de latex dans la
couche.

– la taille de pores et la distribution de taille de pores sont ajustées en modifiant les
propriétés du latex utilisé pour générer la porosité.

– la fraction volumique de pores est ajustable sur une large gamme, de telle sorte
que l’indice de réfraction des couches est ajustable simplement entre 1.1 et 1.45.

L’étude de la structure poreuse des couches par des techniques d’adsorption a permis
de montrer l’existence d’une transition d’occlusion de la porosité. En effet, la structure
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poreuse possède un caractère géométrique modèle, de telle sorte qu’il existe un seuil de
percolation du réseau de pores issu de la calcination du latex. La position de ce seuil
de percolation semble dominée par les interactions à courte distance entre les billes de
porogène. L’analyse de la structure poreuse avec une sonde différente permet de confirmer
la faible part de microporosité, et même d’en estimer la fraction volumique (moins de
2%). L’occlusion de la porosité signifie une plus grande stabilité de l’indice de réfraction
vis-à-vis de l’adsorption.

L’étude systématique par nanoindentation, enfin, permet de montrer le caractère
modèle des couches poreuses du point de vue mécanique. Les propriétés mécaniques
des couches suivent un modèle de surface solide minimale, ce qui permet d’évaluer les
propriétés mécaniques du réseau de silice et de suivre leur évolution lors d’un traitement
thermique.

Les perspectives de ce travail, du point de vue fondamental, résident dans l’exploitation
des tendances déjà observées pour optimiser la structure du matériau poreux et en
améliorer les propriétés :

– le seuil de percolation possède une position déterminée par la géométrie et les
interactions colloïdales. En augmentant la répulsion à courte distance entre billes de
polymère, ou en exploitant une distribution de taille de latex différente (multimodale,
par exemple) il sera peut être possible de contrôler la position de ce seuil, et ainsi
augmenter la gamme de fractions poreuses pour laquelle la porosité est fermée.

– le modèle valide pour décrire les propriétés mécaniques repose sur la géométrie de la
porosité. Une modification de la structure poreuse pourrait permettre de diminuer
l’intensité de la décroissance des propriétés mécaniques avec la fraction poreuse.
D’autre part, les propriétés mécaniques de la matrice ne sont pas optimales, à
moins d’effectuer un recuit à des températures incompatibles avec un substrat
de verre. Des progrès peuvent être effectués de ce point de vue, soit en tentant
d’augmenter l’état de condensation de la silice d’une autre façon, soit en modifiant
la composition chimique de la matrice.

Couches à bas indice de réfraction stable pour un effet antireflet L’intérêt principal
des couches poreuses de silice structurées par un latex réside dans leur indice de réfraction
bas, stable et aisément ajustable. Ceci justifie leur utilisation du point de vue industriel.

La stabilité d’indice de réfraction est le fruit de la structure poreuse particulière
limitant la condensation capillaire d’eau atmosphérique, et limitant la surface spécifique.
Dans les cas où la porosité est fermée, la stabilité d’indice de réfraction est encore plus
grande, non seulement du fait de la moindre adsorption, mais aussi car le caractère fermé
de la porosité permet d’augmenter la stabilité des couches vis-à-vis de l’altération par
l’eau.

Les couches poreuses peuvent ainsi être utilisées dans des revêtements antireflets sur
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du verre, avec des performances optiques satisfaisantes. Ces performances peuvent être
améliorées en réalisant un empilement de deux couches permettant d’obtenir un gradient
d’indice de réfraction plus doux.

De ce point de vue, les perspectives se situent dans l’exploitation des couches poreuses
dans des empilements optiques exploitant le contraste d’indice de réfraction, comme des
empilements résonnants du type miroirs de Bragg. La difficulté, dans ce cas, se situe dans
la capacité à réaliser simplement des empilements de couches sol-gel. En effet, il faudra
par exemple, souvent faire face à des problèmes de mouillage d’une couche sur une autre,
puis régler les problèmes de contraintes résiduelles dans les couches. De ce point de vue,
les couches poreuses structurées par un latex présentent l’avantage de posséder de faibles
contraintes résiduelles et pourraient permettre d’envisager le dépôt d’empilements avec
une seule étape de recuit.
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Annexe A
Monolithes de silice poreuse en tant
que matériau de référence

La compréhension des propriétés des couches de silice poreuses structurées par un
latex n’est pas triviale, et certaines techniques courantes de caractérisation des matériaux,
par exemple la RMN à l’état solide ou l’adsorption d’azote, sont difficilement utilisables
sur ces couches, en raison du trop faible volume de matériau disponible. De plus, la
caractérisation mécanique des couches minces par nanoindentation est souvent rendue
complexe par les effets de confinement et la forte influence du substrat. Pour palier à
cela, il peut être intéressant de préparer le matériau massif correspondant à celui déposé
sous la forme de couche mince, afin qu’il serve de référence en terme de structure et/ou
de propriétés pour certaines analyses.

La richesse du procédé sol-gel permet de préparer des matériaux sous des formes
diverses comme des nanoparticules, des couches minces et des objets massifs centimétriques
communément appelés monolithes. Ces monolithes sont le fruit de la condensation d’un
sol sous la forme d’agrégats percolants à travers toute la solution. Le gel ainsi formé
se densifie progressivement en expulsant le solvant à l’extérieur, c’est la synérèse. Le
monolithe ainsi formé peut ensuite être recuit pour poursuivre sa densification. D’un
point de vue pratique, la formation du gel, la synérèse et enfin le traitement thermique
éventuel doivent être effectués lentement afin d’éviter l’apparition de fissures dans le
matériau.

Enfin, du point de vue des applications, les monolithes poreux préparés par voie
sol-gel ont un intérêt dans les domaines où leur grande surface spécifique peut être mise
à contribution, comme la filtration, la séparation ou la catalyse [1–3]. La faible densité de
ces matériaux en fait également, surtout dans le cas des aérogels, de potentiels matériaux
isolants thermique [4].
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A.1 Préparation de monolithes de silice poreuse structurée
par un latex

Les monolithes poreux sont préparés de manière très similaire à la préparation des
couches poreuses (figure A.1). Un sol composite est préparé en mélangeant un sol de
silice hydrolysé et un latex selon les proportions nécessaires pour obtenir un taux de
solide C et une fraction volumique de latex P , de la même façon que pour préparer une
couche poreuse (voir le chapitre 3, paragraphe 3.2). Un sol ainsi préparé gélifie en une
quinzaine d’heures à température ambiante pour les fractions volumiques de latex les
plus faibles, et en quelques jours pour les fractions volumiques les plus élevées.

Figure A.1 – Représentation schématique du procédé de préparation de monolithes de silice poreuse
structurés par un latex. Le procédé est très proche de celui utilisé pour préparer les couches poreuses
(figure 3.1).

La gélification se poursuit lentement, pendant plusieurs semaines. Le sol est conservé
dans un flacon en polyéthylène dont le couvercle est ouvert légèrement afin d’assurer
une évaporation lente du solvant expulsé lors de la synérèse. Lorsque tout le liquide s’est
évaporé, et que le monolithe semble avoir atteint une taille stable, celui-ci est séché à
100 ◦C pendant 24 heures (figure A.2). Le monolithe est enfin calciné sous air dans un
four tubulaire pendant 72 heures à 450 ◦C.

Figure A.2 – Photos représentant un monolithe de silice contenant encore les billes de polymère, après
que tout le solvant ait été expulsé et se soit évaporé. A côté, se trouve le flacon ayant servi de moule
pour la formation du monolithe.

Après calcination, les monolithes présentent une porosité sphérique et bien dispersée
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de taille proche de celle du porogène (figure A.3). Les monolithes poreux sont obtenus sous
la forme de cylindres d’environ 1.5 cm de diamètre et 1 cm de haut, ou de parallélépipèdes
de section carré de 5mm de côté et de 2 cm de long, selon la forme du moule. Ces
deux formes présentent l’avantage de présenter au moins deux faces parallèles nécessaire
aux essais de nanoindentation. Il faut toutefois noter qu’il est fréquent d’obtenir des
monolithes fissurés, voire complètement craqués en plusieurs morceaux. Ceci n’est pas
vraiment un problème pour les essais de nanoindentation, tant que des morceaux d’environ
5mm de côté peuvent être récupérés.

Figure A.3 – Clichés de microscopie électronique de monolithes de silice poreuse préparés avec un
latex de 84 nm pour des fractions volumiques de latex P de 30%, 50% ou 70%.

Réseau de silice La quantité de matière obtenue dans le cadre de la préparation d’un
monolithe permet d’effectuer aisément une caractérisation de l’état de condensation du
réseau de silice par RMN du 29Si (figure A.4). Le silicium se trouve ainsi majoritairement
entouré de 4 liaisons liaisons siloxanes (Q4) ou de 3 liaisons siloxanes (Q3). Seule une
faible part des atomes de silicium (4%) n’est entourée que de 2 liaisons siloxanes (Q2) et
de deux fonction silanol. Cet état de condensation est représentatif de la silice sol-gel
préparée en milieu acide et recuite à 450 ◦C[5].
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Figure A.4 – Spectre RMN 29Si MAS d’un monolithe recuit à 450 ◦C. L’état de condensation du réseau
de silice, déterminé par déconvolution du spectre, est présenté dans le tableau de droite. (Spectromètre
TecMag Apollo 360, 71.54MHz, sonde DOTY 7mm, rotation 4.9 kHz, impulsion 45 ◦, temps de
répétition 10 s ajusté pour s’assurer d’une mesure quantitative).

A.2 Caractérisation de la porosité des monolithes par
adsorption d’azote

Afin de pouvoir utiliser les monolithes poreux comme matériau de référence, il est
important de caractériser finement leur structure poreuse. Pour cela, une première
expérience qualitative consiste à vérifier que la porosité est bien connectée en effectuant
l’imprégnation du monolithe par un solvant. De plus, le dichlorométhane possède un indice
de réfraction à 600 nm valant 1.42, très proche de celui de la silice à 1.46. Ainsi, lorsque
le dichlorométhane remplit toute la porosité, le milieu possède un indice de réfraction
homogène et le monolithe devient transparent car la lumière n’est plus diffusée par les
pores (figure A.5). Afin de caractériser les monolithes plus précisément, des isothermes
d’adsorption d’azote à 77K ont été mesurées sur les monolithes poreux.

A.2.1 Isothermes d’adsorption - surface spécifique

Des mesures d’adsorption d’azote à 77K ont été effectuées à l’aide d’un appareil
Micromeritics ASAP 2000. Les isothermes d’adsorption et de désorption d’azote mesurées
sur des monolithes structurés par un latex de 60 nm de diamètre pour des fractions
volumiques allant de 10% à 70% et recuits à 450 ◦C sont présentées sur la figure A.6.

Les isothermes présentent une forme typique de type IV (voir paragraphe 4.1), avec
une boucle d’hystérésis pour toutes les fractions volumiques de latex. La condensation
capillaire a lieu au delà d’une pression partielle de 90% lors de l’adsorption, tandis qu’à
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Figure A.5 – Photos représentant le remplissage de la porosité d’un monolithe par le dichlorométhane,
dont l’indice de réfraction est proche de celui de la silice. Le monolithe sec (a) est blanc, car les pores
diffusent la lumière, tandis que le monolithe immergé (b) est translucide.
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Figure A.6 – Isothermes d’adsorption d’azote à 77K dans des monolithes poreux structurés par un
latex de 60 nm pour une fraction volumique de latex P variable : a. de 10% à 40% - b. de 40% à
70%.
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la désorption, la vidange des pores peut être retardée jusqu’en dessous d’une pression
partielle de 50% selon la fraction volumique de latex. Ce point particulier lié à la géométrie
des pores est discuté plus loin. Le point important à remarquer ici est l’accessibilité
de la porosité pour toutes les fraction volumiques de latex, qui signifie que soit le seuil
de percolation de la porosité issue de la décomposition du latex est plus bas que pour
les couches (voir chapitre 4), soit qu’il existe une part significative de microporosité
ouverte, qui permet de faire le lien entre les macropores. Cette seconde hypothèse est
très probable, car de manière générale, les monolithes préparés par voie sol-gel sont plus
microporeux que les couches correspondantes.

Surface spécifique La surface spécifique des monolithe poreux peut être extraite des
courbes d’adsorption grâce à la méthode BET [6]. Pour cela, un ajustement de la courbe
d’adsorption est effectué sur la gamme de pression partielle allant de 0.04 à 0.25, à l’aide
de l’équation :

1
vads(P0

P − 1)
= 1
vmc

+ c− 1
vmc

P

P0
(A.1)

où vm et c sont les caractéristiques de l’adsorption dans le matériau étudié, respec-
tivement le volume nécessaire pour former une couche monomoléculaire complète (en
m3 g−1), et un facteur lié à l’énergie d’adsorption. L’ordonnée à l’origine et la pente de la
droite permettent de déterminer vm et c, et d’en déduire la surface spécifique BET SBET

du matériau qui vaut :

SBET = vmσNA

V gaz
mol

(A.2)

avec σ la section efficace d’adsorption (0.1620 nm2 pour l’azote), et V gaz
mol le volume

molaire du gaz (22.4 dm3mol−1 dans l’hypothèse d’un gaz parfait) et NA le nombre
d’Avogadro.

La surface spécifique ainsi mesurée est présentée en figure A.7. Un modèle géométrique
simple permet une nouvelle fois de calculer la surface spécifique attendue Sgeomm en fonction
de la fraction volumique de porogène P (en m2 g−1) :

Sgeomm = SPMMA

mtot

= SPMMA

Vtot

1
dtot

= 6
DPMMA

P
1

(1− P )dSiO2

avec DPMMA le diamètre des billes de porogène, dtot la densité du monolithe, dSiO2
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la densité de la silice.
Si le monolithe présente une certaine part de microporosité Sµm (en m2 g−1), la surface
devient :

Sgeomm =
SPMMA + SµmmSiO2

mtot

d’où :

Sgeomm = 6
DPMMAdSiO2

P

1− P + Sµm (A.3)
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Figure A.7 – Évolution de la surface spécifique BET mesurée des monolithes poreux structurés par
un latex de 60 nm en fonction de la fraction volumique de latex. La courbe pointillée représente
l’ajustement correspondant à l’équation A.3.

L’ajustement des points expérimentaux à l’aide d’une courbe vérifiant l’équation A.3,
permet d’accéder à la taille de pores (50 nm) et à la surface spécifique microporeuse
Sµm des monolithes (ordonnée à l’origine) qui est estimée à 500m2 g−1. Cette surface
spécifique microporeuse est compatible avec ce qui est rapporté dans la littérature pour
des monolithes préparés à partir de TEOS avec une catalyse acide et recuits à 450 ◦C [5]
(voir figure 2.3). Il peut être intéressant à partir de là d’estimer la fraction volumique de
micropores Pµ correspondant à cette surface élevée. Dans l’hypothèse simpliste de pores
sphériques de diamètre Dµ , cette fraction volumique se calcule avec l’équation :

Pµ =
DµdSiO2

6 Sµm (A.4)

Ainsi, pour des micropores de 1 nm de diamètre, la fraction volumique microporeuse
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vaut 18%. Le rayon de micropores indiqué ici est totalement arbitraire et difficile à
déterminer expérimentalement. Ainsi vaut-il mieux considérer la fraction volumique
de micropores calculée ici comme un ordre de grandeur plutôt que comme une valeur
quantitative.

A.2.2 Distribution de taille de pores

Le cycle d’hystérésis d’une isotherme d’adsorption-désorption peut être exploité pour
remonter à une distribution de taille de pores, via une analyse BJH (pour Barret, Joyner
et Halenda) [7]. Cette analyse consiste à remonter l’isotherme dans le sens inverse et à
considérer que tout écart par rapport à l’isotherme BET est le signe de la condensation
capillaire dans des pores de taille donnée par l’équation de Kelvin. Ceci est effectué
de manière itérative pour chaque point de l’isotherme, et une distribution de taille de
pores peut être obtenue pour l’adsorption d’une part, et pour la désorption d’autre part.
Typiquement, deux distributions de taille de pores différentes entre l’adsorption et la
désorption peuvent être observées dans l’analyse BJH dans le cas où les pores possèdent
une forme dite « en encrier ».

Rayon du pore :

adsorption

Rayon du col :

désorption

Figure A.8 – Représentation schématique d’un pore « en encrier », avec une ouverture plus étroite
que le pore. Du point de vue de la condensation capillaire lors de l’adsorption, c’est le grand diamètre
du pore qui entre en compte, tandis que lors de la désorption, c’est la taille du col qui détermine la
vidange du pore.

Le résultat de l’analyse BJH effectuée sur les isothermes d’adsorption mesurées
dans les monolithes poreux est présenté dans la figure A.9. L’analyse sur l’isotherme
d’adsorption donne accès à la taille des pores dans le matériau. Il apparaît ainsi pour
toutes les couches un pic de la distribution de taille de pores centré sur 50 nm, dont
l’intensité augmente au fur et à mesure que la fraction volumique de latex P augmente
(sauf pour P=70%, pour laquelle la structure semble être un peu écrasée). L’analyse
BJH de l’isotherme de désorption donne, quant à elle, accès à la taille des cols entre pores.
Comme attendu au regard de la forme des cycles d’hystérésis, pour les couches les moins
poreuses, il apparaît une taille de cols proche de 4 nm, et quand la fraction volumique de
pores augmente, cette taille s’élargit progressivement jusqu’à atteindre 20 nm. Ceci est
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peut être le signe de l’ouverture de cols de plus en plus grand entre macropores.
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Figure A.9 – Résultat de l’analyse de taille de pore BJH effectuée sur les isothermes d’adsorption
dans des monolithes poreux structurés par un latex de 60 nm pour une fraction volumique de latex P
variable. a. dans le sens de l’adsorption - b. dans le sens de la désorption.

A.3 Conclusion sur le caractère modèle des monolithes poreux

Les paragraphes précédents ont permis de montrer qu’il est possible de préparer
des monolithes centimétriques de silice poreuse structurée par un latex. La microscopie
électronique à balayage a permis de montrer que ces monolithes présentent une structure
proche de celle des couches poreuses, dans le sens où les pores sont bien dispersés dans
la silice et qu’ils ont la taille et la forme des billes de porogène. La caractérisation par
adsorption d’azote des matériaux ainsi préparés a permis de montrer une nouvelle fois le
caractère modèle de la silice poreuse structurée par un latex. La fraction volumique de
pores est ajustée aisément en ajustant la fraction volumique de billes de polymère même
si, à la différence des couches poreuses, une part substantielle de microporosité ouverte
est présente dans le matériau (500m2 g−1).

On peut donc envisager d’utiliser les monolithes poreux structurés par un latex comme
matériau de référence pour les couches poreuses structurées par un latex, dans le sens où
leur structure macroporeuse semble pouvoir être considérée comme modèle dans les deux
cas. Il faut toutefois prendre des précautions, car la part substantielle de microporosité
détectée dans les monolithes implique que leur densité est plus faible que celle d’une silice
poreuse de fraction poreuse égale à la fraction volumique de latex P et dont la densité
des murs est celle de la silice vitreuse. Cet aspect est très important, par exemple, dans
le cadre des caractérisations mécaniques où la densité du matériau poreux est le facteur
important qui influence les propriétés mesurées.
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Annexe B
Annexe expérimentale

B.1 Préparation des latex

Dans un réacteur à double enveloppe d’un litre, thermostaté à 70 ◦C, équipé d’un
agitateur mécanique, d’un réfrigérant et d’une arrivé pour bullage d’azote, sont introduit
600 g d’eau désionisée (résistivité > 16MΩ) et le tensioactif (solide ou en solution dans
l’eau). En parallèle le méthacrylate de méthyle (MMA, 99%, Aldrich) et l’amorceur dilué
dans un peu d’eau (prélevée sur les 600 g) sont placés dans des flacons séparés équipés de
bouchons à jupe. Le contenu du réacteur ainsi que celui des deux flacons sont désaérés
pendant 15min par bullage d’azote. Le monomère et l’amorceur de polymérisation sont
ensuite introduits en une fois dans le réacteur sous agitation mécanique (250 tours/minute).
Toute la réaction se poursuit réacteur fermé, avec le courant d’azote maintenu juste au
dessus du milieu réactionnel. Le milieu réactionnel se trouble tout de suite après l’ajout
du monomère en raison de la formation de goutelettes de monomère. Après quelques
minutes, le milieu prend un coloration blanche, signe de la diffusion de la lumière par les
particules déjà formées. L’avancement de la réaction est suivi par diffusion dynamique de
la lumière pour suivre l’évolution de la distribution de taille des objets, et par mesure du
taux de solide de la dispersion pour mesurer le taux de conversion du monomère. Quand
la polymérisation atteint son maximum le réacteur est vidangé, et le latex conservé dans
un flacon de polyéthylène sans conditions particulières. La durée de vie (shelf life) des
dispersions ainsi synthétisée varie entre 6 mois et un an.

Le tensioactif anionique utilisé est en général le Disponil FES 32, dont la formule
brute est C12H25(OCH2CH2)4SO

–
4 Na+ et de concentration micellaire critique 0.26 g/L

(fourni gracieusement par la société Cognis, sous la forme d’une solution dans l’eau à
32% en masse). Le SDS de formule brute C12H25SO

–
4 Na+ (Aldrich) et de concentration

micellaire critique 2 g/L est utilisé dans une des synthèses à la place du DISPONIL.
L’amorceur est le persulfate d’ammonium S2O

2 –
8 ,2NH+

3 (APS), et il est éventuellement
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couplé à un amorceur redox du type Na+,-OOS−CHOH−COO – ,Na+, commercialisé
par Brügemann Chemical sous le nom de Brüggolit FF7.

Les tableaux suivants résument les quantités de réactifs engagées et les paramètres
des latex correspondant au trois principaux latex obtenus lors de cette thèse :

Tableau B.1 – Tableau d’engagement et paramètres du latex obtenu pour le latex d’environ 75 nm de
diamètre (durée de réaction : 3 heures 40 minutes)

masse (g) M (g/mol) n (mol) C (mol/L) C (g/L) Wt%

Eau 600.1 18 3.33E+01 77.46 %
DISPONIL FES32 11.1 464 7.66E-03 1.00E-02 1.45E+01 0.46 %

APS 0.806 228.2 3.53E-03 4.62E-03 1.05E+00 0.10 %
Total Aqueux 612.006 79.00 %

MMA 162.7 100.12 1.63E+00 2.13E+00 2.13E+02 21.00 %
Total Phase Mono. 162.7 21.00 %

Dp (nm) 73
Ip 0.051
Ts 22.00
Tp 21.44

conversion 1
% couverture 36.61

Tableau B.2 – Tableau d’engagement et paramètres du latex obtenu pour le latex d’environ 60 nm de
diamètre (durée de réaction : 3 heures)

masse (g) M (g/mol) n (mol) C (mol/L) C (g/L) Wt%

Eau 600.4 18 3.34E+01 75.69 %
DISPONIL FES32 30.2 464 2.08E-02 2.66E-02 3.86E+01 1.22 %

APS 2.404 228.2 1.05E-02 1.35E-02 3.07E+00 0.30 %
Total Aqueux 633.004 79.80 %

MMA 160.2 100.12 1.60E+00 2.04E+00 2.05E+02 20.20 %
Total Phase Mono. 160.2 20.20 %

Dp (nm) 58.6
Ip 0.054
Ts 21.88
Tp 20.36

conversion 1
% couverture 81.2
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Tableau B.3 – Tableau d’engagement et paramètres du latex obtenu pour le latex d’environ 32 nm de
diamètre (durée de réaction : 1 heure)

masse (g) M (g/mol) n (mol) C (mol/L) C (g/L) Wt%

Eau 599.1 18 3.33E+01 77.74 %
SDS 21.4 288 7.43E-02 1.01E-01 2.91E+01 2.78 %
APS 2.12 228.2 9.29E-03 1.26E-02 2.88E+00 0.28 %

Brüggolit 1.502 2.04E+00 0.19 %
Total Aqueux 624.122 80.99 %

MMA 146.5 100.12 1.46E+00 1.99E+00 1.99E+02 19.01 %
Total Phase Mono. 146.5 19.01 %

Dp (nm) 32
Ip 0.06
Ts 22.14
Tp 18.89

conversion 0.99
% couverture 173

B.2 Préparation des couches poreuses

Sol de silice Dans un ballon sont introduit 14.2mL (nSi = 6.4.10−2 mol) de tétraé-
thoxysilane (TEOS), 11.2mL d’éthanol (3nSimol d’éthanol) et 4.62mL d’une solution
d’acide chlorhydrique dans de l’eau désionisée dont le pH vaut 2.5 (4nSimol d’eau). Le
mélange est porté à 60 ◦C pendant 60min sous agitation.

L’objectif est alors de préparer une solution contenant le précurseur de silice à
2.90mol/L dans l’eau, en ayant éliminé autant d’éthanol que possible. Pour obtenir la
concentration désirée, le volume final de solution doit être 22mL. Après la première étape,
le sol contient 7nSimol d’éthanol (éthanol initial, plus éthanol libéré par l’hydrolyse) ce
qui correspond à un volume de 26mL (la densité de l’éthanol vaut 0.79).

Au sol issu de la première étape sont ajoutés 20mL de solution d’acide chlorhydrique
dont le pH vaut 2.5. Le mélange est porté sous vide et chauffé légèrement dans un
évaporateur rotatif afin d’en retirer l’éthanol. Après cette étape, le volume de solution
est ajusté à 22mL avec de la solution d’acide chlorhydrique dont le pH vaut 2.5, et le sol
de silice est prêt.

Mélange précurseur de silice et porogène Le mélange des précurseurs est effectué en
fonction de l’épaisseur et de l’indice de réfraction de la couche désirés. Épaisseur et indice
de réfraction sont ajustés en fixant le taux de solide C et la fraction volumique de latex
P , selon les définitions :

C = mSiO2 +mPMMA

msol
(B.1)
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P = VPMMA

VSiO2 + VPMMA
(B.2)

VSiO2 et VPMMA sont les volumes des phases de silice et de PMMA en considérant
leurs densités respectives comme dSiO2

= 2.20 (silice vitreuse) et dPMMA = 1.18 . Le taux
de solide du sol de silice préparé à 2.90mol/L en silicium vaut Csol = 17.40.

Le mélange à déposer de masse mtot est préparé en mélangeant une masse msol de sol
de silice, une masse mlatex de latex et une masse mdil de solution d’acide chlorhydrique
dont le pH vaut 2.5. Ces différents masses sont calculées à l’aide des relations suivantes :

msol = C/Csol

1 + TS
TP

P
1−P

dPMMA
dSiO2

mtot (B.3)

mlatex = P

1− P
dPMMA
dSiO2

Csol
TP

msol (B.4)

mdil = mtot −msol −mlatex (B.5)

TS et TP sont respectivement le taux massique de solide et le taux massique de
polymère dans le latex. La différence entre ces deux taux est que le taux de solide prend
en compte non seulement le polymère, mais aussi tous les autres composés non volatiles
du latex comme l’amorceur et le tensioactif. Ces deux taux sont généralement assez
proches, et ne sont souvent pas dissociés pour des latex commerciaux. Dans ce cas, l’erreur
introduite en considérant TS = TP est relativement faible.

En pratique, l’ordre de mélange des composés est déterminé de manière à déstabiliser
le moins possible le latex. Pour cela, le latex et le diluant sont mélangés en premier, puis
le sol de silice est ajouté. Ceci permet de s’assurer que la concentration en précurseur
inorganique « vue » par le latex soit toujours inférieure à la concentration finale. Cette
précaution est surtout nécessaire s’il y a présence d’éthanol. En effet, il n’a pas été observé
de déstabilisation du latex dans le mélange latex + sol après élimination d’éthanol.

En général, les mélanges sont préparés puis déposés dans les heures qui suivent.

Dépôt et calcination Les couches poreuses sont déposées par spin-coating sur verre ou
silicium. Le mélange à déposer étant à base d’eau, l’étape de préparation des substrats est
cruciale pour garantir un dépôt homogène. En effet, les substrats doivent être rendus très
hydrophiles pour garantir un bon mouillage du sol sur le substrat. Pour cela, après un
nettoyage conventionnel (eau savonneuse puis rinçage à l’eau et à l’éthanol) les substrats
subissent une immersion dans le pirañha (mélange (H2SO4, 95%) :(H2O2, 30%) 3 :1 vol.)
pendant une quinzaine de minute sans autre chauffage que la chaleur autogène générée
lors du mélange. Après ce traitement, les susbstrats sont rincés à grande eau et à l’éthanol,
puis séchés avec précaution sous flux d’air comprimé afin de s’assurer de l’absence de
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poussière sur la surface.
Les couches sont déposées par spin-coating à 2000 tours/min pendant 60 s, après que

le mélange ait été déposé à la pipette pasteur sur toute la surface du substrat. Cette
étape préalable à la rotation doit être réalisée avec précaution afin d’éviter la formation
de bulles. Ces bulles, qui se forment très facilement en raison de la grande quantité de
tensioactif, sont en général source de défauts lors du dépôt.

Après dépôt, les couches peuvent être calcinées sans précautions particulières. Le
latex est calciné entre 300 ◦C et 400 ◦C, et les couches sont stables jusqu’à 900 ◦C.

Dépôt de couches multiples Il est possible de déposer des empilements contenant une
ou plusieurs couches poreuses. Dans ce cas, le dépôt d’une couche de silice poreuse ou
une couche de silice dense s’effectue directement sur la première couche poreuse sans
séchage ni recuit préalable. De cette façon, des couches poreuse faisant 1.2 µm ont pu
être déposées.

B.3 Ellipsométrie

Épaisseur et fraction volumique de pores dans les couches poreuses de silice sont
déterminées par ellipsométrie spectroscopique dans le domaine visible (1.5 eV à 4.7 eV)
sous une incidence de 70 ◦ (ellipsomètre à modulation de phase MM16, Horiba Jobin
Yvon). Les données sont traitées dans le cadre d’un modèle de milieu effectif de Brüggeman
entre de la silice fondue dense et du vide (logiciel DeltaPsi2, fourni avec l’ellipsomètre).

Les mesures d’ellispométrie-porosimétrie sont, quant à elles, effectuées sur le montage
sous vide thermostaté de l’Institut des Nanosciences de Paris, sur lequel est adapté un
ellipsomètre spectroscopique pour effectuer des mesures in-situ sous une incidence de 75 ◦

(Woolam). La pression partielle d’éthanol (99%, Fluka) est augmentée progressivement
pour mesurer l’isotherme d’adsorption. À chaque pas de mesure du processus d’adsorption,
une mesure ellipsométrique in-situ est effectuée afin d’évaluer l’épaisseur et l’indice de
réfraction de la couche (même modèle optique).

B.4 ATD/ATG-MS

Les mesures d’ATD/ATG couplée spectrométrie de masse sont effectuées avec une
thermobalance Netsch STA409 et un spectromètre de masse quadrupolaire Balzers Ther-
mostar Quadstar 422 le tout commandé avec le programme TA Proteus. Les échantillons
analysés sont préparés à partir d’un sol séché et broyé dans un mortier. Une masse d’au
moins 50mg est nécessaire pour l’analyse.
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B.5 Nanoindentation

Les essais d’indentation sont réalisés en mode de mesure de dureté en continu (CSM)
avec un nanoindenteur XP (MTS Nano Instruments, TN, USA), équipé d’une pointe
Berkovitch. La raideur du contact, la charge appliquée ainsi que le déplacement vertical
de l’indenteur sont enregistrés pendant tout l’essai d’indentation avec une fréquence
d’oscillation de 45Hz. Pour chaque essais, une série de 10 indents séparés d’au moins
15 fois la profondeur d’indentation est effectuée. Le traitement des données est ensuite
effectué selon une routine utilisant la méthode d’Oliver et Pharr développée au laboratoire
et implémentée dans le logiciel de traitement de données Igor Pro (Wavemetrics, USA).

Le point de contact de l’indenteur avec la surface est déterminé manuellement pour
chaque essai, à partir de la courbe de raideur. Le défaut de pointe, quant à lui, est pris
en compte en considérant que le début de l’indentation est effectué avec un indenteur
sphérique. Le rayon de cet partie sphérique est déterminé au préalable en réalisant
des indents dans de la silice et en ajustant la valeur du rayon pour que le module
élastique déterminé par la méthode d’Oliver et Pharr soit constant sur toute la gamme
de profondeur.

Ce traitement est effectué pour chaque indent, et lorsqu’il s’agit de comparer des
courbes d’indentation sur des échantillons différents, les résultats obtenus pour les 10
indents sur un même échantillon sont moyennés.

B.6 Mesures de prise de contraintes

Les échantillons pour la mesure de prise de contraintes sont préparés en déposant
la couche à étudier sur une plaque de verre borosilicaté de 300-400 µm d’épaisseur par
spin-coating. Après le dépôt, la plaque est découpée en lamelles rectangulaires de 10 cm de
longueur pour 5mm de largeur. Ceci permet de s’assurer que la courbure de l’échantillon
est uniaxiale.

Le montage permettant la mesure est représenté sur la figure 5.22. L’échantillon
est placé dans le four, retenu par une potence, et des images de la mire sont prises
régulièrement pendant le chauffage et le refroidissement. Les vitesses de chauffage sont
typiquement comprises entre 1 ◦Cmin−1 et 5 ◦Cmin−1. Le traitement des données est
effectué dans le logiciel de traitement de données Igor Pro (Wavemetrics, USA).



Annexe C
Diffusion de la lumière

L’échelle de la taille des pores a son importance dans les performances optiques
d’une couche poreuse. En effet, l’inhomogénéité du matériau induit de la diffusion de la
lumière qui est fonction de la taille des pores. La diffusion de la lumière peut diminuer
les performances d’une couche poreuse car elle peut induire de la réflexion diffuse, et
bien sûr une dégradation au niveau esthétique [1]. Il est important de pouvoir évaluer
correctement et de manière quantitative la diffusion de la lumière à travers une couche
poreuse donnée afin de connaître la limite en termes de taille de pores et d’épaisseur
de couche pour des performances maximales. Le cas extrême que l’on peut avoir en
tête est représenté sur la figure C.1, pour laquelle le même matériau (même taille et
fraction volumique de pore) peut apparaître transparent et non diffusant sous forme de
couche mince de 200 nm d’épaisseur et totalement blanc sous forme de monolithe de
5mm d’épaisseur.

Figure C.1 – Photographie d’un substrat de verre recouvert de 200 nm de couche de silice poreuse et,
à côté, un monolithe de silice poreuse. La couche et le monolithe ont la même taille de pores, et la
même fraction volumique de pores.

On peut tenter de quantifier la perte d’intensité lumineuse par diffusion dans un
modèle simple. Soit un faisceau lumineux d’intensité I0 qui passe à travers une couche
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poreuse d’épaisseur ec et dont la taille des pores est d. L’intensité du faisceau transmis et
non diffusé est It. De manière assez générale, on peut écrire :

It = I0e
−Nσec (C.1)

avec N la concentration en centres diffusants (soit le nombre de pores par mètre
cube), et σ la section efficace de diffusion d’un pore.

La section efficace de diffusion peut être calculée dans le cadre de la théorie de Mie[2].
Le calcul du facteur de diffusion pour des inclusions sphériques d’air dans de la silice
peut être effectué de manière automatique grâce à l’algorithme proposé par Bohren et
Huffman [2] implémenté dans le programme gratuit MiePlot développé par Philip Laven
(http ://www.philiplaven.com). Plus précisément, la théorie de Mie correspond au calcul
en champ lointain de l’intensité diffusée par une particule unique. La situation réelle des
couches poreuses est plus complexe car le nombre de pores est élevé et la distance entre
ceux-ci est faible. En première approximation nous pouvons nous placer dans l’hypothèse
d’un évènement de diffusion unique (ce qui se justifie car la section efficace de diffusion
est modérée devant la taille des pores et que l’épaisseur des couches est au plus de l’ordre
du micron). Dans le cadre de cette hypothèse, le pore qui diffuse est considéré comme
environné d’un milieu effectif d’indice de réfraction plus faible que celui du matériau
massif, calculé dans le cadre du modèle de Bruggeman décrit plus haut (Schémas, figure
C.2).

La concentration en centres diffusants dépend aussi de la taille de pores, car pour
une fraction volumique Φ de pores de diamètre d donnée (donc un indice de réfraction
donné), la concentration de centre diffusants est :

N = Φ
πd3/6

Ainsi,

It
I0

= e−
6Φ
πd3

σec (C.2)

La figure C.2 montre l’évolution du rapport It
I0

en fonction de la taille de pores pour
une fraction volumique Φ = 0.50, et pour deux épaisseurs de couche ec = 300 nm et
ec = 1 µm. Dans cette situation, l’indice de réfraction du milieu effectif est 1.23. On
observe ainsi que la part intensité diffusée peut atteindre assez rapidement 2% pour des
particules de 80 nm et une couche d’un micron d’épaisseur.

Différents points sont à discuter cependant à propos de ce modèle rapide. Tout d’abord,
le modèle de Mie utilisé s’applique dans le cas de la diffusion simple. Il est probable que
dans le cas de particules plus grosses, ou celui d’une matrice d’indice de réfraction plus
élevé, il faille prendre en compte de la diffusion multiple et simuler numériquement le
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Figure C.2 – Schémas : Situation réelle de diffusion, et approximation pour le calcul de l’intensité
diffusée. Graphique : Évolution de l’intensité transmise et non diffusée par rapport à l’intensité incidente
en fonction du diamètre des pores dans de la silice pour une fraction volumique de pores de 50%
(neff = 1.23).



176 Bibliographie

champ vu par chaque pore pour estimer correctement la diffusion lumineuse.
D’un point de vue plus pratique, dans le cas du verre de protection pour le photo-

voltaïque, l’intensité lumineuse diffusée dans la direction de propagation peut toujours
être captée par la cellule et les pertes lumineuses sont donc plus faibles que ce qui est
calculé dans le modèle. Cependant, pour une application pour laquelle l’esthétique prime
(vitrine d’exposition ou tout simplement vitrage pour fenêtre) des pertes par diffusion ne
sont pas tolérables. En général, un flou maximum d’un ou deux pourcent est toléré.

Bibliographie

[1] A. Duparre, Handbook of Optical Properties Volume I : Thin Films for Optical
Coatings, CRC Press Inc., 1995 ; chapter Light Scattering of Thin Dielectric Films,
pp. 273 – 303.

[2] C. F. Bohren and D. R. Huffman, Absorption and Scattering of Light by Small
Particles, Wiley-Interscience Publication, 1983.





Résumé

Les couches minces à bas indice de réfraction présentent un intérêt important pour
ajuster les propriétés optiques de certains dispositifs, par exemple leur réflectivité. Les
couches sol-gel mésoporeuses de silice préparées par auto-assemblage de tensioactif ont
été l’objet de nombreuses études mais présentent un indice de réfraction très peu stable
puisqu’elles peuvent être le lieu de condensation capillaire d’eau atmosphérique. Pour
dépasser ce problème, nous avons préparé des couches sol-gel poreuses de silice, structurées
par des latex synthétisés spécifiquement, avec des tailles de pores supérieures à 30 nm,
pour lesquelles la condensation capillaire n’a pas lieu. Ces couches ne présentent pas
de microporosité dans les murs de silice, ce qui permet d’ajuster indépendamment et
précisément la taille des pores, leur fraction volumique ainsi que leur chimie de surface.
L’accessibilité des pores en fonction de leur taille et de la fraction poreuse a été étudiée par
ellipsométrie-porosimétrie et par annihilation de positons. Une transition de percolation
entre une porosité ouverte et fermée a été observée lorsque l’on fait décroître la fraction
poreuse. Les propriétés mécaniques des couches ont été étudiées par nanoindentation :
nous avons montré que module d’Young et dureté suivent un modèle de surface solide
minimale. Le caractère modèle des propriétés structurales et mécaniques des couches
ainsi préparées nous permet d’envisager une optimisation des propriétés du matériau.
Ces couches poreuses avec un indice de réfraction très stable et ajustable sur une large
gamme (de 1,10 à 1,45) sont ainsi très prometteuses pour des applications optiques.

Abstract

Thin films with low-refractive index are of great interest to adjust the optical pro-
perties of optical components, e.g. reflectivity. In this respect, mesoporous sol-gel silica
films prepared by surfactant self-assembly have been extensively studied but show poor
refractive index stability as capillary condensation of atmospheric water can occur in the
pores. To tackle this issue, we successfully prepared sol-gel porous silica films, templated
by custom-made latex, with pore size above 30 nm insensitive to capillary condensation.
The absence of significant microporosity in the silica walls allows us to independently
and accurately tailor pore size, volume fraction and surface chemistry. Pore structure
as a function of pore size and porous fraction was assessed by ellipsometry-porosimetry
and positron annihilation : a percolation transition of the pore network at decreasing
volume fraction was shown. The position of the pore occlusion threshold is interpreted
in the scope of a continuum percolation model. Mechanical properties were investigated
with nanoindentation : Young’s modulus and hardness were shown to follow a minimal
area model with porous fraction while no effect of pore size was measured. The model
behavior observed both for pore structure and mechanical properties opens the way to
further optimization of the properties of the porous material. These new films show very
stable low refractive index, especially when the porosity is closed. As their refractive
index can be tuned in a large range (from 1.15 to 1.40 at 600 nm), they appear as very
promising for optical applications.

http://www.rapport-gratuit.com/
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