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Titre: Influence de I'énergie d'interface sur les transitions de phase
sous pression: étude de nanoparticules d'oxydes fonctionnels

Résumé :

La modification des diagrammes de phase sous pression dans les nanomatériaux en
comparaison de matériaux massifs est généralement reliée de fagcon univoque a I'énergie de
surface. L’objectif de ce travail a consist¢ a étudier I'influence de I'énergie d’interface,
définie par I'état de surface (défauts cristallins et chimie de surface) et I'énergie de surface,
sur le comportement a haute pression de différents nanomatériaux pour lesquels un effet de
taille est fréquemment rapporté. Le controle et la caractérisation de I'état de surface de
nanoparticules d’Y;O3 nous ont permis de montrer que Iamorphisation sous pression
rapportée dans la littérature n’est pas uniquement due a la réduction de la taille de grain mais
nécessite une densité de défauts initiale, généralement non controlée. Une forte dépendance
en taille de la pression de transition dans ZnO est avancée dans la littérature. L’étude sous
pression de différents échantillons nanométriques de ZnO (issus de diverses voies de
synthése) a été effectuée par spectroscopie Raman et diffraction de rayons X. La qualité
cristaline de ces derniers a été estinée par Photoluminescence, XPS, Raman et IR. Tandis
que les échantillons présentant une forte densit¢ de défauts conduisent & une augmentation de
la pression de transition, le comportement d’un échantillon "sans défauts" ne differe que peu
de celui de ZnO massif. Différentes approches et extensions de modéles thermodynamiques
sont proposées: modeles de Gibbs, Landau et Ginzburg-Landau. Ces derniers ouvrent la voie
a la défintion d’un protocole expérimental permettant d’obtenir des données fiables pour
étudier les transitions de phase de nanomatériaux sous pression.

Mots-clés :

Nanoparticules, Haute Pression, Oxyde de Zinc, Oxyde d’Yttrium, Raman, Ginzburg-
Landau, Transitions structurales, Etat de surface

Intitulé et adresse du laboratoire :

Institut Lumiere Matiere

UMR 5306 ; Université Lyon 1

Batiment Léon Brillouin, 6 rue Ada Byron
F-69622 Villeurbanne cedex



Title: Influence of interface energy on high-pressure phase transitions:
study of functional oxides nanoparticles

Abstract:

The modification of phase diagrams under pressure into nanosized materials in
comparison with bulk ones is usually attributed to surface energy. The goal of this work has
consisted into studying the influence of interface energy, which includes both the surface state
(crystalline defects and surface chemistry) and surface energy, on the high-pressure behaviour
of several nanomaterials for which size effects has been reported. The control and
characterization of the surface state for Y,O3; nanoparticles has enabled us to show that the
pressure induced amorphization reported into literature is not only linked to size reduction but
require an initial density of defects A strong size dependence of ZnO transition pressure is
claimed into literature. The high-pressure study of different ZnO nanometric samples
(obtained through several ways of synthesis) has been performed by Raman spectroscopy and
X-ray diffraction. The crystalline qualty of our samples has been investigated by
photoluminescence, XPS, Raman and IR. Whereas samples exhibiting a high density of
defects lead to an increase of pressure transition, the behaviour of “defect free” nanoparticles
is rather equivalent to bulk one. Several approaches and extensions of thermodynamic models
are submitted: model of Gibbs, Landau and Ginzburg-Landau. Those models open the way to
the definition of an experimental protocol which allow to obtain reliable data in order to study
phase transitions of nanomaterials under pressure.

Key words:

Nanoparticles, High-Pressure, Zinc Oxide, Yttrium Oxide, Raman, Ginzburg-Landau,
Structural transitions, Surface State.
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1. Introduction

Chapitre 1

Introduction

Contexte de cette étude

Durant les deux dernieres décennies, les nanomatériaux ont fait 'objet d’un mntérét
croissant, autant d’un point de vue théorique que de la part de I'industric en raison de leurs
propriétés singulicres vis-a-vis des matériaux massifs. Les champs de recherche concernés
sont extrémement larges et promettent des perspectives d’applications non seulement dans le
domaine de la micro-¢€lectronique mais aussi dans le domaine biomédicale, en sciences des
matériaux, etc. Etat intermédiaire entre le matériau massif et la molécule, les nanoparticules
possedent des propriétés chimiques (réactivit¢ de surface, catalyse, ...) et physiques
(structurales, magnétiques, ¢électriques, optiques, ...) orignales résultant de deux effets
importants, a savoir I'effet de dimensionnalité¢ et I'effet de surface.

L'effet de dimensionnalit¢ mtervient des lors qu'une propriété dépend dune  grandeur
caractéristique. On observe alors généralement une variation non monotone de cette propriété
en fonction de la taile des nanocristaux et lapparition d'un extremum lorsqu'il y a
¢quivalence entre la taille du nanocristal et la longueur caractéristique concernée (taille
d'exciton, domaine ferromagnétique, ...). L’effet de surface peut quant a lui étre abordé par la
considération suivante : lorsque l'on diminue la taille d’un objet afin d’arriver dans le
domaine nanométrique, la proportion d’atomes en surface par rapport au volume ne devient
plus du tout négligeable. Ainsi, tandis qu’un grain de 100 nm ne présentera que 3% d’atomes
en surface, cette proportion s’élevera a 30 % pour un gran de 10 nm. L’énergie surfacique
devient ainsi dans les nanomatériaux, comparable aux énergies volumiques et prend une part
importante dans la stabilit¢ des phases. La contribution de I'énergie de surface dans la balance
énergétique permet ainsi de stabiliser des structures cristallines mobservables aux conditions
normales de température et de pression dans un matériau massif (y-ALOs, ZrO, tétragonal,
etc.).

Comment la stabilit¢ relative des différentes structures accessibles pour un matériau
sera-t-elle modifiée a I'échelle nanométrique vis-a-vis des matériaux massifs ? L’une des
possibilités pour répondre a cette question est de forcer ces structures a transiter I'une vers
lautre au moyen de la pression. La compression permet en effet de modifier de fagon
continue les interactions atomiques au sein des nano-objets ou entre nano-objets et constitue
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1. Introduction

un outil de premier ordre pour sonder les interactions physico-chimiques ainsi que les
nouvelles propriétés en découlant dans les nanomatériaux. L’utilisation de techniques hautes
pressions pour ¢étudier I'infuence du parametre taille se justifie d’autant plus que
contrairement a la température la pression ne conduit généralement pas a une coalescence
significative des grains.

De nombreuses études ont montré que la combinaison de l'effet de surface et de la
pression permettait d’étendre considérablement la diversit¢ de polymorphes accessibles pour
un matériau. il a ét¢ envisagé que I’étude de nanoparticules puisse permettre de disposer de
systetmes sans défauts internes (agissant comme autant de potentiels sites de nucléations) afin
d’aboutir a une meilleure compréhension de la cinétique de transition de phase sous pression.
Enfin, I'influence de I'énergie de surface sur les barrieres de transitions cinétiques permet
d’envisager stabiliser de nombreux états métastables dans le matériau massif.

Le comportement original des nanomatériaux sous pression apparait ainsi comme
dominé¢ par la contribution de I'énergie de surface qui devient un paramétre extrémement
mportant de quantifier. Toutefois, si le concept d’énergie de surface est pertinent pour décrire
des particules libres, ce modele devient délicat a généraliser pour des transitions de phase
dans des nanomatériaux. En pratique, la chimie de surface ainsi que la stabilit¢ de défauts
mtrinséques jouent un role déterminant sur les propriétés de nanostructures a condition
ambiante. Certaines études ont ainsi mis en avant la nécessit¢ de tenir compte de paramgtres
tels que la nature des interfaces (solide/gaz, solide/solide, ...), I'état d’adsorption en surface
ou d’¢carts de stoechiométric dans I'interprétation de nouvelles propriétés physico-chimiques
aux échelles nanométriques. Ces considérations bien que reconnues au sein de la communauté
des agrégats sont en revanche significativement moins discutées dans le cadre d’études hautes
pressions.

Objectifs de ce travail

L’objectif de ce travail est de clarifier 'effet de I'énergie de surface sur les stabilités
structurales de nanomatériaux sous pression. Si I'énergie de surface peut étre confondue avec
un effet de taille, i se trouve que 'T'état de surface" tel que la présence de défauts ou la chimie
de surface conduit a considérer une ¢énergie d’interface afin de prendre en compte des
contributions supplémentaires dans I'analyse thermodynamique.

Bien que de nombreux auteurs aient proposé différentes approches permettant
d’englober les observations expérimentales au sein d’une théorie unique, une large disparité
de résultats subsiste et complique significativement cette tdche. La mise en place d’un modé¢le
thermodynamique pertinent nécessite de se baser sur des données fiables et reproductibles.
Les conditions requises passent ainsi par une bonne maitrise de la synthése des
nanostructures, de leurs caractérisations ainsi que des compétences en hautes pressions. En ce
sens I’étroite collaboration avec des équipes expertes dans la synthése de nanoparticules (par
voie chimique et physique) constitue une opportunit¢ majeure.
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Ce travail de thése s’inscrit dans la thématique de recherche sur les nano-oxydes sous
pression, récemment initiée par Denis Machon au sein de I'équipe Conditions Extrémes et
M¢étastabilit¢é. Peu avant mon arrivée, des résultats nouveaux obtenus par I'équipe sur I'oxyde
de titane nanométrique sous pression ont conclu & une forte influence de la synthése (a défaut
d’une granulo-dépendance) sur I'apparition de propriétés originales dans ce nanomatériau.
Nous nous sommes amsi intéressés a différents oxydes métalliques nanométriques afin
d’étendre ce raisonnement. Le choix de ce type de nanomatériau est notamment stimulé par
leur caractére iono-covalent, qui les place entre un matériau ionique pour lequel la réduction
en taille est attendue pour ne pas affecter de fagon importante I'ordre cristalln et un matériau
covalent pour lequel TIénergie des liaisons pendantes condut a de nombreuses
reconstructions, voire a I'apparition de phases amorphes. Fort des conclusions obtenues dans
I'é¢tude de TiO,, nous avons souhait¢ multiplier les méthodes de synthése de nanoparticules
pour un méme matériau afin de faire varier I'état de surface et pouvoir évaluer son impact sur
les transitions de phase.

Organisation du manuscrit

Nous présenterons dans un premier temps une revue de certains résultats significatifs
sur la granulo-dépendance des chemins de transition sous pression dans différents composés
et discuterons de la pertinence des modeles envisagés dans la littérature. Nous illustrerons au
travers d’un exemple mtroductif (¢tude de TiO, nanométrique) la nécessit¢ de prendre en
compte I'état de surface avant d’attribuer I'apparition de nouvelles propriétés a un simple
effet de taille. Suite a cette revue bibliographique nous présenterons les dispositifs
expérimentaux (techniques de spectroscopies ainsi que les dispositifs hautes pressions)
utilisés durant cette étude.

Nous aborderons ensuite les résultats expérimentaux obtenus durant ces travaux de
thése. Dans le chapitre 4 nous présenterons une étude sur des nanoparticules d’Y,O3, matériau
pour lequel une amorphisation sous pression a récemment été rapportée pour des tailles de
cristallites nférieures a 20 nm. Les résultats obtenus sur deux échantillons provenant d’une
voir de synthése identique mais stockés sous des conditions distinctes nous ont permis
d’identifier les paramétres critiques nécessaires pour observer une transition vers un état
amorphe sous pression. Ces résultats seront discutés d’un point de vue thermodynamique en
termes d’énergie d’interface, prenant en compte non seulement I’énergie de surface
communément invoquée mais aussi la contribution de I'état de surface. Suite a ces résultats,
nous présentons une étude prospective sur un autre nanomatériau appartenant a la famille des
sesquioxydes de terre rare et dont la stabilit¢ structurale a condition ambiante et haute
pression est encore en débat. Dans le chapitre 5, nous traiterons de I'oxyde de zinc ZnO. Nous
présenterons dans un premier les modifications du comportement sous pression a I'échelle
nanométrique rapportée dans la lttérature ainsi que les mterprétations associ€es. La difficulté
de limiter les défauts mtrinseques de ZnO a I'échelle nanométrique sera discutée. Nous
présenterons alors I’é¢tude sous haute pression de differents échantillons nanométriques de
ZnO présentant une taille identique mais obtenus par des voies de synthéses différentes. Ce
protocole nous permettra ainsi d’isoler une influence de [I'état de surface sur le
polymorphisme sous pression de ce matériau. Pour ce faire, une attention toute particuliére
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sera portée sur la caractérisation des défauts des différents échantillons. L’influence de
I'énergie d’interface sur le polymorphisme haute pression sera notamment discutée d’un point
thermodynamique suivant un formalisme de Gibbs.

Enfin, le chapitre 6 sera consacré a tenter d’établir un modéle thermodynamique permettant
de rendre compte des conclusions obtenues précédemment sur ZnO. Nous discuterons dans un
premier temps de la pertinence d’une description de la granulo-dépendance de la pression de
transition dans le cadre de la théorie de Landau et montrerons les limites de ce modéle. Nous
proposerons ainsi une extension de cette approche vers un modele plus réaliste dit de
Ginzburg Landau prenant en compte les perturbations induites par des termes de couplages
tels que linteraction entre nanoparticules, la densit¢ de défauts, etc. Cette approche apporte
une aide a la compréhension des différentes incohérences de la littérature et permet de
suggérer un protocole expérimental permettant d’obtenir des résultats fiables et pertinents lors
de I’étude de nanoparticules sous pression.
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Chapitre 2

Etat de P’art des transitions de phase sous
pression dans les nanomatériaux
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2.1 Introduction

La connaissance de [Détat thermodynamique repose avant tout sur [utilisation de
potentiels thermodynamiques, obtenus classiquement a partir de transformations de Legendre
de [Dénergie mterne. Le choix des variables extensives et intensives qui caractérisent le
systtme impose le potentiel a utiliser. Dans le cadre de notre étude, les variables que nous
controlons expérimentalement sont la pression P et I'énergie de surface y, le choix de
I'enthalpie libre (communément désignée comme [DIénergie libre de Gibbs) s’impose
naturellement. Dans le cas des phases solides (dans un matériau massif), les parametres
expérimentaux les plus aisément contrdlables sont la pression appliquée et la température du
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systeme. L’enthalpie libre G (communément désignée comme I'énergie libre de Gibbs) est la
fonction d’état associée a ces variables. Dans le cadre de notre étude aux échelles
nanométriques, la température sera généralement constante et les variables d’intéréts seront la
pression et I'énergie de surface. Notons que dans le cas de nanocristaux, Perriat et al. utilisent
préférentiellement le potentiel de Gouy .

Il convient dés a présent de faire remarquer que d’un pomnt de vue formel, les lois
thermodynamiques ont ¢été initialement formulées de fagon phénoménologique et applicables
uniquement pour des systémes macroscopiques, c’est-a-dire contenant un grand nombre de
particules. Ainsi, de ce point de vue, les systemes nanométriques (de type "nanogouttes" ou
nanocristaux) de taille inférieure a 2-3 nm ne satisfont pas ce critetre. De nombreux auteurs
ont cependant montré que pour des tailles raisonnables (au-dela de quelques nanométres), il
¢tait possible d’utiliser les arguments thermodynamiques relatifs a I'état massif pour décrire
les transitions solides-solides dans des nanocristaux 2. Compte tenu des tailles étudiées dans la
suite du manuscrit nous nous placerons dans le cadre de la thermodynamique classique.

2.2 Rappels thermodynamiques et cinétiques

Energie de surface

La contribution de Iénergie de surface est trés souvent nvoquée pour appuyer
I'apparition de propriétés orignales dans les nanomatériaux vis-a-vis de leur homologue
massif. Aux échelles nanométriques, i convient ainsi de modifier les expressions
thermodynamiques associées aux matériaux micrométriques en tenant compte des termes
relatifs a Peffet de surface. Dans le cas d’une compression isotherme, I'énergie de Gibbs dans
un nanocristal est définie comme suit :

dG = VdP + ydA, 2.1)

ot y [J.m?] désigne I'énergie de surface. Notons que par souci de lisibilit¢ dans la suite du
texte, nous avons volontairement réduit le second terme de I'expression (2.1) a I'énergie de
surface a défaut d’un terme de contrainte de surface f fréquemment rencontré dans Ia
littérature. Le terme de contrainte de surface est défini dans une nanoparticule isotrope
comme ° :

f=y+Ad, (2.2)

et correspond au travail par unit¢ de surface dii aux déformations élastiques induites par les
mnteractions entre atomes de surface. Ce choix est discuté plus amplement par la suite. Le
critetre de stabilit¢ d’une phase vis-a-vis d’une autre est exprimé par la relation simplifié de
Gibbs-Duhem AG < 0, ou AG désigne la différence d’énergie libre de Gibbs entre deux
configurations du systéme étudi€. Ainsi la contribution supplémentaire de I'énergie de surface
a DIénergic de Gibbs suggere une modification du polymorphisme sous pression dans les
nanomatériaux. La modification de la nature des phases atteintes a haute pression a I'échelle
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nanométrique sera particulierement illustrée dans I'étude introductive sur TiO, ainsi qu’au
chapitre 3 sur Poxyde d’yttrum.

Energie d’activation

(a) ()

Energie
>

B(P)

Configuration atomique

>
>

P, Pr P, P

Figure 2.1: Représentation schématique (a) en énergie de la phase mére (4) et de la phase fille (B) a
une pression donnée P, supérieure a la pression de transition thermodynamique Pr. Bien que AG =
Gp-G4 < 0, la cinétique de la transformation est gouvernée par [’énergie d’activation Ag. (b) de
I’évolution de[’énergie libre de Gibbs lors de la compression (fleches noires) et de la décompression
(fleches rouges). La pente de la courbe d’une phase donnée est directement proportionnelle au volume
molaire Vm *. L extension des phases au-dela de la pression thermodynamique de transition (pour
phase A : Pr<P < P_.1) traduit la présence d’énergies d’activation Ag 4.5 et Agp_.4. Ces dernieres
conduisent a observer une hystérésis de la transition.

Bien que d’un poimnt de vue thermodynamique, la condition nécessaire pour que la
transformation de phase 1 — 2 se déroule soit G, < Gy, la cinétique de la transition est (entre
autre) reliée a I'énergie d’activation comme illustré en figure 2.1. En effet, proche du point de
transition lors d’une transition reconstructive (coexistence possible des deux phases), les
atomes sont soumis a un potentiel pouvant présenter plusieurs puits séparés par une barricre
d’énergie supérieure a kT. Afin de franchir cette barriere cinétique (passer d’un site a lautre),
nécessitant des ruptures de laisons et diffusion des espeéces atomiques, le systeéme requiert
ainsi une énergie d’activation Ag.

Il vient naturellement de cette définition que dans le cas d’un équilibre métastable, le
temps de vie de la phase est associé a la hauteur de la barriere d’énergie Ag. En regle
générale, la source d’énergie via laquelle un systéme métastable transite vers un état stable
est DPénergie thermique kT. Ainsi pour des expériences a basses température, il est
envisageable pour un matériau donné de faire persister le systétme dans une phase métastable
sur une trés longue période de temps (d’ou un mntérét technologique évident. De ce fait, il est
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important de se rappeler dans notre étude que ni la formation, I'existence ou la persistance
d’une phase ne sont des criteres suffisant pour conclure a un équilibre thermodynamique d’un
systtme. On peut comprendre intuitivement de la figure 2.1.a que la présence d’une barricre
d’énergie a la pression de transition (a2 température ambiante) impose que la transformation
A—B aura généralement lieu a une pression P. (dite pression critique) supérieure a la pression
thermodynamique Pt (a laquelle Ggp = Gup). En conséquence, la mesure d’une propriété
physique sous pression pourra présenter un caractére d’hystérésis entre les pressions de
transition a la compression et la décompression *

Phénomeénes de nucléation

Dans les matériaux cristallins "massifs" (= micrométrique), la transformation lors de la
compression s’iitie a partr de défauts, ces derniers étant présent a [’équilibre
thermodynamique méme dans un cristal de haute qualit¢. Lors de la croissance d’une région
transformée, des forces mécaniques géneérent de nouveaux défauts, lesquels a leur tour
peuvent agir comme de nouveaux sites de nucléation. Les transitions reconstructives dans un
cristal massif s’accompagnent ainsi communément d’une fracturation en de nombreux
domaines de taille inférieure témoignant d’une nucléation dite hétérogéne. Ce phénomene
s’observe expérimentalement via microscopie ¢€lectronique en transmission (MET) ou bien en
diffraction de rayons X (DRX) par un brutal élargissement des pics de diffraction aprés la
transition de phase (en raison des différentes orientations ou formes de domames ainsi que les
contraintes générées par ces derniers). Ainsi, la forte concentration ainsi que I'mhomogénéité
des défauts (diminuant la barriére de transition) dans un cristal massif rendent I'étude de la
cinétique de transformation solide-solide a ces échelles extrémes complexes. En ce sens, il a
été¢ suggéré que I'étude de nanocristaux simplifierait ’analyse des mécanismes de transition.
En effet, il a ét¢ avancé que dans un systéme de faible taille et sans défaut, la nucléation de la
nouvelle phase s’opérerait de facon homogéne dans le nanocristal >°. De plus l'utilisation de
milieux transmetteur lors d’études a hautes pression permettrait d’isoler chaque nanograins
afin qu’ils ne s’affectent pas entre eux ainsi que de limiter les contraintes non hydrostatiques.
Ce dernier pomnt, bien que largement admis sera rediscuté en partie 3.2.3.

La transition cohérente de toute la nanoparticule sous-entend que la taille de cette
derniére est inférieure & la taille critique du germe de nuckation de la nouvelle phase °. Cette
notion de taille critique illustre la compétition présente proche de Pr, de deux phénomenes
opposés: la relaxation vers la phase de plus faible énergie (Gup<Ggp) et le colt en énergie di
a la création de I'imterface entre la phase fille (germe) et la phase mere. Ce raisonnement a été

7 et développé par la suite pour s’inscrire dans ce que 'on a

largement introduit par Gibbs

coutume de nommer "la théorie classique de la nucléation" ®°. La compétition entre ces
termes de surface et de volume conduit a définir une taille critique en dessous de laquelle le
nucléus (obtenu lors de fluctuations de I'énergie libre autour de P.) disparait, et au-deld la
croissance de ce dernier s’effectue. En considérant un germe de nucléation sphérique, la taille
de germe critique d* et la barricre d’énergie de nucléation AG* (dans le cas d’une nucléation

homogene) sont respectivement donnés par '%:
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4= 23

161‘[Y3
et AG = ———
3(dGy—-dGg)? ?

(2.4)

ou y représente la difference d’énergie de surface entre les deux phases et dGv et dGs
désignent respectivement la diminution d’énergie libre par unit¢ de volume due a
I'augmentation de la densité a la transition et I'énergie de contraintes induites par I'interface.

AG

4o

AGq

d=
rayon critique

AG(r)

AGy

Figure 2.2: Représentation des contributions volumiques et surfaciques (respectivement) a
I’énergie libre de Gibbs en fonction de la taille de germe de nucléation. On observe que lors d 'une
fluctuation, la taille de la nouvelle phase correspond a une valeur énergétique plus faible que le
maximum, la fluctuation décroit au cours du temps et la phase redevient localement homogéne. A
contrario, lorsque la fluctuation conduit a une taille plus grande que d*, on bascule dans le régime de
croissance de la phase fille.

Notons que ce modele de transition prédisant un déplacement cohérent de tous les
atomes & travers le réseau cristallin ¢ a par la suite été remis en cause par Jacobs et Alivisatos
' au profit d’une transition initiée par un nucléus unique localisé. A défaut de Iidée ntuitive
d’un nucleus de forme sphérique, il a été¢ proposé '''? dans le cas de CdSe ou ZnO, que la
nucléation du germe de structure NaCl  (structure haute pression pour ces deux matériaux)
découle d’un glissement des plans (001) I'un par rapport a lautre. Nous rediscuterons de ces
modeles ultérieurement.

Au-dela des nouvelles phases accessibles sous pression, un phénoméne extrémement
mstructif apparait dans le cas de nanostructure a savoir une modification de la pression de
transition en fonction de la taille de nanoparticules. Il a en effet largement ét¢ montré dans la
littérature que dans divers nanomatériaux, la pression de transition observée pouvait étre
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supérieure, mférieure ou similaire a la pression de transition observée dans un matériau
massif.

2.3 Revue du comportement sous pression de différents nanomatériaux

Les travaux de Tolbert et Alivisatos sur le semi-conducteur CdSe >!'* constituent

probablement 'un des apports les plus significatifs a I'influence de la taille sur la pression de
transition. D’un point de vue structural, la transition sous pression de nanocristaux de CdSe
est identique a celle observée dans le cas de monocristaux, & savoir une transition entre la
structure hexagonale wurtzite vers la structure haute pression de type NaCl . En revanche
pour des tailles de nanocristaux inférieures a 10 nm une forte augmentation de la pression de
transition Pr(D) inversement proportionnelle a la taille (D) est rapportée vis-a-vis de son
homologue massif (Pt ~ 2-3 GPa). Nous détaillerons davantage les mécanismes sous-jacents
en partie 2. 4 mais précisons dés a présent que I'augmentation rapportée est principalement
attribuée au fait que I'énergie de surface de la structure NaCl haute pression soit supérieure a
celle de la structure wurtzite en raison du changement d’aspect prononcé (fortement relié au
chemin de transition) de la nanoparticule sous pression. Dans ce qui suit nous présenterons
certains résultats de la littérature obtenus dans divers nanomatériaux et rapportant une
modification des barrieres de transition sous pression vis-a-vis de leurs homologues massifs.

P1(D) > P

Une augmentation de la pression de transition a I'échelle nanométrique a de méme été
rapportée dans les composés suivants : ZnO lors de la transition wurtzite (hexagonale) —
NaCl '""13 dans la transition sphalérite (cubique) — wurtzite de ZnS '®'7, dans CdS lors de la
transition zinc-blende (cubique) — NaCl ' etc. L’analyse de ZnO sera plus exhaustivement
traitée durant le chapitre 5. Les arguments développés dans les études citées précédemment
afin de rendre compte de I'extension de stabilit¢ de la structure mitiale au-dela de Proo (dans
un cristal massif) rejoignent de fagon systématique les conclusions de Tolbert et Alivisatos
et incriminent le role déterminant joué par I'énergie de surface.

Pi(D) <Pro

Une tendance opposée, a savor une diminution de la pression de transition a néanmoins
¢té rapportée pour plusieurs nanomatériaux. Parmi eux, nous pouvons notamment citer la
transition wurtzite — NaCl de AIN '° ainsi que la transition de la structure cubique de type
fluorite vers une structure orthorhombique o-PbCL pour CeO, 2° . Dans ce dernier composé,
le comportement est attribuable selon les auteurs a un effondrement du volume a la transition
plus important dans le cas de nanoparticules et conduisant a abaisser la barriere d’énergie de
nucléation par rapport au matériau massif. Cette diminution de la pression de transition est
cependant loin d’étre unanimement admise et a récemment ét¢ remise en cause '
Concernant le nitrure d’aluminium AIN, Z. Wang attribue en premier lieu la diminution de la
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pression de transition a une expansion volumique (a conditions ambiante) a I’échelle
nanométrique . Une augmentation de 0.8% du volume de la maille élémentaire vis-a-vis du
matériau du matériau massif est en effet extrapolée des mesures de diffractions par rayons X.
De plus, une diminution du coefficient de Poisson ** ainsi que du module de cisaillement est
mvoquée par les auteurs. Ce dernier argument est cependant a prendre avec précaution car il
n’est évoqué que pour appuyer 'hypothése d’une taille critique (15 nm) en deca de laquelle
une diminution de la pression de transition est observée pour tous les nanocristaux. De
nombreux résultats contredisent cependant ce dernier point >'%%*

Le cas de loxyde ferrique Fe,O3; est particulicrement intéressant. En effet, différents

auteurs 25

ont dans un premier temps conclu a une diminution de la pression de transition
entre les phases y-Fe,O3; ("Maghémite") et a-Fe,O3 ("Hématite"). Les interprétations avancées
sont relativement similaires a celles énoncées précédemment. Ce résultat a cependant été
remis en question par la suite dans une étude de Clark *° montrant la tendance inverse a
savoir une augmentation de la pression de transition lorsque la taille diminue. Le pomt clé¢ de
cette étude concerne l'erreur des précédents auteurs non pas sur I'appréciation de la pression
de transition a I'échelle nanométriques mais bien sur I'estimation de la valeur de pression de
transition du matériau massif. I s’avere en effet que la structure y-Fe,Os a Déchelle
micrométrique présente de nombreuses lacunes pouvant €tre ordonnées ou désordonnées ainsi
que particlement occupées par des impuretés. La structure cristaline peut ainsi E&tre
relativement différente d’un échantillon a Tlautre et dépendra fortement de [Ihistoire
thermique de I'échantillon. Un recuit a basse température (140°C) de la maghémite permet
d’améliorer grandement la cristallnit¢ de ce matériau. La compression a température
ambiante de [Iéchantillon recuit conduit a une importante diminution de la pression de
transition (Pt ~ 24 GPa) vis-a-vis de celle obtenue dans I'échantillon initial (Pt ~ 32 GPa). La
pression de transition rapportée pour des nanoparticules de moins de 10 nm étant d’environ 27
GPa %% il semble bien qu'une augmentation et non une diminution de la pression de
transition soit a envisager. Cette étude est extrémement istructive car elle permet d’mtroduire
la nécessit¢ de prendre en compte les défauts structuraux a condition ambiante dans I'analyse
de la transition de phase. Cette considération sera largement développée tout au cours du
manuscrit.

Une autre illustration de I'influence de I'état de surface se retrouve dans I'étude de
nanoparticules de ZrO,. En effet bien qu’une diminution de la pression de transition
(monoclinique — tétragonale) ait été interprétée 2"** comme résultant d’une pression interne
hydrostatique apparaissant & conditions ambiantes dans des cristallites de tailles suffisamment
faibles, S. Shukla et al *° ont plis récemment mis en avant la complexité d’une telle
observation. Les auteurs ont ainsi montré¢ que la stabilit¢ structurale de la phase monoclinique
¢tait fortement influencée par I'état de surface de la nanoparticule. Parmi leurs différentes
conclusions nous pouvons retenir que la présence d’anions tels qu'OH’, CO,>" ou CH;COO"
(fortement susceptibles d’étre adsorbés lors de Dexposition a Tairr) tende a augmenter
I'énergie d’interface et puisse induire des contraintes non hydrostatiques dans le réseau. Ces
contraintes peuvent dés lors étre interprétées comme induite par une pression de Laplace et
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donc attribuées (a tort) a un effet de taille. De plus la passivation par d’autres oxydes tend a
diminuer la surface des sites de nucléation et a réduire la diffusion des ions oxygenes altérant
ainsi de fagon conséquente la transition de phase.

Pr (D) ~Pr o

Enfin le dernier cas de figure rencontré contient les transitions pour lesquelles aucun effet
de taille sur la pression de transition n’est observé. Les transitions rutile (tétragonal) —
fluorite (cubique) dans SnO, *° et bixbyite (cubique) — corundum (hexagonale) dans InyO3
31 ont ét¢ avancées comme présentant une telle caractéristique. Les auteurs, suivant des
arguments similaires a ceux ¢énoncés précédemment, concluent a une énergie de surface
équivalente dans les structures basse et haute pression ainsi qu’a un effondrement de volume a
la transition identique. Les résultats obtenus dans ces deux oxydes sont cependant a prendre
avec une grande prudence. Tout d’abord, les deux transitions citées précédemment sont
ncompletes (autant pour [Iéchantillon nanométrique que micrométrique) a la pression
maximale attemte. L’échantillon haute pression consiste alors en un mélange des phases basse
et haute pressions. Sans visbilit¢ sur I'intégralit¢ de la transition, il est relativement discutable
de conclure a des pressions de transitions équivalentes. Par ailleurs bien que les auteurs aient
fait le choix d’attribuer la pression de transition a la pression pour laquelle la transition
s’amorce, leurs estimations, a la vue des spectres mis a disposition, demeurent délicates a
estimer et a mterpréter. Signalons qu’en opposition a ces résultats, une augmentation de Pr
(D) dans SnO, a été rapportée précédemment 2, les auteurs attribuant le comportement
observé précédemment a la présence de nombreux défauts introduit par la synthése via
broyage. = Enfin une diminution de la pression de transition dans In,O; a [Déchelle
nanométrique a trés récemment été prédit théoriquement par X. B. Jiang *°.

Comme nous venons de le voir brievement, une large variét¢ de matériaux a été
rapportée dans la littérature comme présentant une forte granulo-dépendance de la pression
de ftransition . La modification des fronticres de transitions sous pression apparait comme

¢tant essentiellement influencée par la contribution de I'énergie de surface a I'énergie libre de
Gibbs.

Nous proposons en Annexe II un calcul permettant d’obtenir la dépendance en
pression et en taille de I'énergie de Gibbs. Le résultat est le suivant :

G = V. P+ 2210 1 G, (2.5)

Ou Vy, et Gn désignent respectivement le volume molaire et I'énergie libre de Gibbs molaire,
Go est défini comme G(P=0) a I’échelle micrométrique et yo comme y(P=0). Nous proposons
par ailleurs une illustration de cette expression permettant de se représenter I'influence de
I'énergie de surface sur la transition de phase en figure 2.3
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L’augmentation de la pression de transition observée dans de nombreux
nanomatériaux  semble ainsi pouvoir étre essentiellement reliée au fait que la phase haute
pression de haute densit¢ (généralement avec une coordinence plus élevée) présente une
énergic de surface supérieure a la phase mitiale. La figure 2.3.b permet par ailleurs d’illustrer
la possibilité d’explorer des états métastables (2 I'échelle micrométrique) et donc d’atteindre
de nouvelles structures par la combinaison des parametres pressions et taille. Cet aspect sera
illustré¢ et davantage discuté dans I'étude suivante. Malgré tout, nous avons illustré (a travers
les exemples de Fe,O3; et ZrO;) qu'une large disparit¢ d’observations et d’interprétations était
parfois rapportée. Il nous apparait ainsi indispensable de discuter briecvement de la pertinence
des estimations de I’énergie de surface rapportées dans la littérature.

(@ (b)

W

Y:S T _______________ »

Pbulk Pnunu P PTI PTZ ' P

Figure 2.3: Représentation de l’évolution de I’énergie libre de Gibbs en fonction de la pression (a)
pour deux morphologies différentes du méme composé : matériau massif (courbe noire) et
nanoparticules (courbe rouge). La contribution de [’énergie de surface (y,> vy, ici) conduit a une
augmentation de la pression de transition dans les nanoparticules.(b) La contribution de I’énergie de
surface induit la transition vers un état intermédiaire (noté 3), métastable dans un échantillon massif,
a la pression Pr; (G3(P) < G;,(P) pour Pr; < P < Ppy). Cette phase transite vers la phase haute
pression 2 a la pression Pr,.

2. 4 Estimations de I’énergie de surface et discussions

Bien que la forme exacte de I'énergie de surface y soit déterminante, cette dernicre
n’est pas rigoureusement €tablie dans un solide. Dans un liquide, les atomes étant libres de se
déplacer, la forme sphérique d’une goutte est naturellement adoptée par I'influence de la
tension de surface. Cette tension impose une force uniforme sur toute la surface de la goutte et
conduit & une compression en accord avec la loi de Laplace. La forme d’équilibre d’un solide
en revanche n’est pas aussi triviale. L’expression la plus simpliste pour estimer la tension de
surface d’un plan donné (dans un nanocristal facetté) est '® :
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Yhid = Econ (E_‘S]) Ps > (2.6)
ou Egon désigne I'énergie de cohésion dans le volume, Ng et Ny sont respectivement le nombre
de liaisons par atome en surface et dans le volume, et ps désigne la densité d’atomes de
surface.

L’¢énergie de surface de chaque plan de faible index doit étre considérée séparément et la
forme d’équilibre adoptée par le cristal correspond a celle pour laquelle les faces les plus
exposées sont celles pour lesquelles I'énergie de surface est la plus faible. Le facettage qui en
résulte (dans un nanocristal parfait et sans reconstruction de surface) est donné par la
construction de Wulff. Cependant bien qu’une estimation puisse €tre obtenue théoriquement
ou bien par des techniques de microscopie (effectuées sous ultra vide), la reconstruction de
surface a l'arr libre ou en présence de solvant (passivation, adsorptions, etc.) peut modifier
profondément I'aspect de cette derniére et significativement compliquer toute estimation de
I’énergie de surface. Notons de plus que le facettage d’une nanoparticule de taille supérieure a

5-7 nm est prédit comme énergétiquement défavorable et ce méme sous des conditions d’ultra
.1 34
vide 7.

A titre d’exemple nous avons rapportés dans le tableau 2.1 les énergies de surfaces des
différentes faces cristalline obtenues par construction de Wulff pour les phases wurtzite et
NaCl de ZnO (ce matériau sera étudié en partie S5). Il est intéressant d’observer que la
transition entre ces formes d’équilibres conduit & ynp- Y < O et conduisant donc a une
diminution de la pression de transition (en désaccord avec les observations expérimentales).
Comme précisé précédemment en partie 2.4 ceci n'est pas observé en raison de
reconstructions de surface, de passivation 3 d’impuretés, etc. Dans la suite de I’étude nous
ferons amsi I'approximation de nanoparticules sphériques pour nos €échantillons.

Face cristalline Energ18'c;f_zs)urface Sﬁ;ﬂtﬁ: Réferences
1010 1.32 Waurtzite 3
1020 1.39 Wurtzite 3

0001 - 0001 2.0 Wurtzite °
100 1.16 NaCl 3
110 2.0 NaCl e

Tableau 2.1 : Energies de surfaces des différentes faces cristalline des structures wz et NaCl dans
V4,10]

Une forme analytique de I'énergie de surface a pression ambiante peut étre déduite
expérimentalement a partir de I’évolution de la contraction du réseau en fonction de la taille
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de nanocristallites. La variation relative du parametre de maille est reli¢ a I'énergie de surface
v par la formule suivante, dérivée de la loi de Laplace:

2=2r 2.7)

Cette relation est obtenue dans le cas d’un solide de forme sphérique en combinant la loi de
Laplace (équation 2.8) et 'expression du module d’incompressibilit¢é B (équation 2.9):

APAV = ydA, 2.8)
1_ _Av
B vAP’ (2.9)

ou V représente le volume atomique.
Via un affinement, il est ainsi possible de déterminer que I'énergiec de surface varie en

fonction de r suivant ' :

y=c¢ +=. (2.10)

Le terme c¢; peut étre représent¢ comme la tension de surface d’une surface plate
hypothétique et demeure le seul terme non nul dans la limite de large taille d’agrégat. Le
terme ¢, désigne quant a lui 'augmentation de I'énergie de surface induite par la courbure de
I'agrégat. Cette méthode a en particulier été utilisée par Tolbert pour déterminer vy, dans
CdSe nanométrique.

Il est cependant raisonnable de penser que ce résultat ne puisse éEtre appliqué que dans
une nanoparticule parfaitement isolée et est difficilement généralisable a d’autres matériaux.
La nature de la granulo-dépendance du parameétre de maille est en particulier extrémement
délicate. 1l a en effet été montré dans d’autres nanomatériaux (SrTiOs, BaTiO3) *° que la
variation non monotone du paramétre de maille (en fonction de la taille de particule)
rapportée dans la littérature se révélait €tre un artefact et reflétait I'évolution du taux
"d’mmpuretés" (présence d’hydroxyles pour SrTiO3) dans la structure. Un controle de I'état
d’absorption des nanoparticules conduit 4 I'absence de la granulo dépendance rapportée *'.
Ces résultats illustrent parfaitement la nécessit¢ d’envisager que I'apparition de nouvelles
propriétés physique a I'échelle nanométriques puisse étre influencée non pas par I'énergie de
surface mais par la modification de I'état de surface en raison de la haute réactivit¢ de surface
a ces échelles **. Cette réactivit¢ provient essentiellement du fait que des nanoparticules de
plus faible taille (et donc de plus haute énergie de surface) seront davantage enclin & adsorber
de molécules ou ions environnants afin de diminuer leur énergie totale et devenir plus stables.
Ces considérations seront plus amplement abordées au long du manuscrit.

16



2. Etat de ’art des transitions de phase sous pression
dans les nanomatériaux

low index surfaces

(100)

~

"
&
]

mixed low and high index surfaces

Figure 2.4: Modification d aspect induite dans une nanoparticule de CdSe lors de la transition
wurtzite — NaCl. Cette transformation (forme sphériqgue — prolate) aboutit a une structure NaCl
présentant davantage de liaisons non saturées en surface (les atomes de la surface de haute énergie
(110) dans la structure NaCl présentent deux liaisons pendantes par atome). La structure atteinte a
haute pression posséde une énergie de surface supérieure vis-a-vis de la structure initiale 2,

Le dernier point a discuter se rapporte aux arguments permettant de comparer I'énergie de
surface des phases basse et haute pressions. La transition wz-NaCl dans CdSe suppose que
I’énergie de surface de la phase haute pression est supérieure a la phase initiale. Ce résultat est
de prime abord surprenant compte tenu que la forme d’équilibre attendue pour une cristallite
de structure NaCl conduit a une énergie de surface similaire voir inférieure a celle de la
structure  wurtzite 2. Tolbert et Alivisatos attribuent cette augmentation 4 la modification
d’aspect d’une nanoparticule a haute pression vis a vis de la forme d’équilibre attendue pour
la structure NaCl. En effet sous réserve d’une transition homogene, le changement d’aspect de
la maille élémentaire conduit naturellement (de par la connectivité des atomes) a une
modification de laspect global de la nanocristallite (voir figure 2.4). Le chemmn de transition
ainsi propos¢ conduit a la création d’une structure NaCl hors équilibre, présentant davantage
de liaisons non saturées (la coordination moyenne passant de 80% a 72%) contribuant ainsi a
augmenter significativement I'énergie de surface de la structure haute pression vis-a-vis de la
structure  initiale (Yyp, — Ypp > 0, 0U yhp et ybp désignent respectivement I'énergie de surface
des phases haute et basse pression).

Ce mécanisme est extrémement itéressant mais demeure en général relativement
compliqué a mettre en évidence expérimentalement. Par ailleurs il est trés fortement probable
que la passivation (volontaire ou mcontrolée) de la nanoparticule complique fortement les
interprétations avancées précédemment. Le recours aux simulations numériques ***¢ est
largement utilis€é mais nécessite certaines prudences quant aux hypothéses imposées (absence
de défauts, facettage d’une nanoparticule isolée, etc). Enfin de nombreuses valeurs de
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I'énergie de surface de la phase haute pression découlent de la comparaison des résultats
expérimentaux avec les modéles thermodynamiques proposés dans la littérature .

Suite aux travaux de Tolbert, de nombreux modéles ont été proposés afin d’englober tous
les résultats expérimentaux au sein d’une théorie unique et pouvant rendre compte de la
dépendance en taille de la pression de transition. Une synthése des arguments généralement
évoqués dans les études précédentes peut étre retrouvée dans le modele proposé par J. Z. Jiang
47 Ce dernier propose ainsi que la pression de transition (pour une transiton 1 — 2) d’un
nanocristal dépende de 3 contributions :

(1) De la difference entre les changements de volume a la transition pour un
nanocristal et pour un cristal massif (AV(P;) =V (1,P;)—V(2,P;));

(2) De la difference d’énergie de surface entre les phases mises en jeu ;

(3) De la différence d’énergie interne dans le cceur de la nanoparticule (estimé¢ comme
identique a I’énergie interne du cristal massif) entres les phases mises en jeu.

Typiquement, une augmentation de la pression de transition dans un nanocristal est
classiquement attribuée une augmentation du terme (2), tandis qu’une diminution de la
pression de transition est fréquemment explicitement reliée a une augmentation du terme (1).
Concernant ce dernier cas, nous avons cependant montré précédemment que de nombreux
résultats étaient a prendre avec beaucoup de précautions. Le calcul des différents termes est
extrapolé¢ des mesures de diffractions de rayons X et s’appuie de plus sur des valeurs de la
littérature (notamment pour la ou les valeurs de I'énergie de surface). Nous rediscuterons des
résultats obtenus par Jiang dans 'oxyde de zinc nanométrique au chapitre 5.

Les simulations numériques peuvent par ailleurs étre riches en informations concernant la
stabilit¢ des polymorphes ainsi que sur la cinétique de la transition (nucléation, croissance,
chemins de transition, ...) et les changements d’aspect en résultant '****® _ Notons enfin que
de nombreux auteurs ont plus récemment avancé des modeles prenant en compte les
phénomeénes de reconstructions de surface **°° en introduisant la contribution d’une énergie
libre ¢lastique (comprenant le terme de contraintes de surfaces f). Notons cependant que les
reconstructions de surfaces mises en jeu ne sont encore une fois étudiées que dans le cas
d’une nanoparticule isolée et ne tiennent pas compte d’une éventuelle passivation de la
nanoparticule °'.

32:53 ont montré

Cependant, tel que nous I'avons évoqué précédemment, differentes études
que les modifications de certaines propriétés physiques (contraintes, forme, ...) aux
conditions ambiantes s’expliquaient non pas par I'inflience de reconstructions de surface
mais par I'état de surface (adsorption, défauts, etc). D’une fagon générale la définition d’une
énergie de surface unique (pour un matériau et une taille de cristallite donnée) est délicate car
sous-entendrait une méme contribution a I'énergiec de Gibbs pour deux matériaux obtenus par
des voies de syntheses differentes. La diversit¢é de résultats obtenus dans la littérature ne

conduit cependant pas dans ce sens.
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Premiéres conclusions

Les premieres considérations développées précédemment ont permis d’introduire la
contribution du paramétre taille (aux échelles nanométriques) sur les aspects cinétiques et
énergétiques des transitions de phase. L’influence de la taille de grain sur le phénomene de
nucléation et sur le changement d’aspect de la nanoparticule modifie de fagon significative la
contribution de I'énergie de surface (non négligeable a ces échelles) sur I'énergie de Gibbs.
De ce qui précede, bien qu'une estimation de I'énergie de surface associée a un nanomatériau
soit possible dans un cadre théorique, cette méme estimation dans un cas réel est plus
discutable. En effet bien que divers modelent prédisent une estimation de I'influence de
I'énergie de surface au travers de l'exploitation de données expérimentales, de nombreuses
contradictions demeurent dans la littérature.

Nous avons ainsi vu que certaines ¢études semblent pointer I'influence de nombreux
parametres résultant de 'Thistoire de synthése" de I'échantillon ainsi que son environnement
post-synthese sur l'interprétation de certains phénomeénes attribués comme granulo-
dépendants. Nous invitons a ce tire le lecteur a4 se référer a la référence °* pour une
description plus compléte de certaines de ces études. Ces contradictions semblent remettre en
cause le fait que les modifications des propriétés thermodynamiques des nanomatériaux soient
purement induites par un effet de taille. En particulier la contribution de nombreux parametres
tels que la chimie de surface ou la présence de défauts intrinséques sur le polymorphisme sous
pression s’impose comme une piste a explorer. Bien que I'imfluence de I'état de surface sur la
stabilit¢ structurale de nanomatériaux soit largement admise dans la communauté des agrégats
3435 ces considérations sont significativement moins discutées dans les études sous haute
pression.

Afin d’illustrer ces considérations, nous proposons de nous rapporter dans ce qui suit a
une étude sous pression de TiO, nanométrique °. Cette étude a été effectuée au sein du
groupe Conditions Extrémes et Métastabilit¢ peu avant mon arrivée et a permis de poser les
bases de la problématique et de la méthodologie suivies dans ce manuscrit.

2.5 TiO, nanométrique sous pression: introduction a I’énergie d’interface

2.5.1 TiO; nanométrique, un amorphe sous pression dans la littérature

Une forte dépendance de la dimensionnalit¢ ainsi que de la pression sur la stabilit¢ de
phase de TiO, a été observée dans la littérature (figure 2.5). En effet, a pression ambiante, la
diminution de taille de particules en dessous de 50 nm conduit a une stabilisation de la
structure anatase (tétragonale P4/mnm) au détriment de la structure rutile (tétragonale
I4)/amd) observée dans le matériau massif. Au-deld de cette dépendance en taille de la
stabilit¢ a pression ambiante, le polymorphisme sous pression est par ailleurs modifié. Ainsi,
lorsque cette phase nanométrique est soumise a de hautes pressions, on assiste a la
suppression de la transition >’ vers la phase columbite (orthorhombique de symétrie Pbcn)

observée dans une poudre micrométrique (vers 3-4 GPa. °%. Finalement, au-dela de 18 GPa, la
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transition de la structure anatase vers une phase monoclinique de type baddeleyite

\

(monoclinique P2;/c) est observée. Notons a ce titre que la pression de transition anatase-
baddeleyite a été reportée comme fortement dépendante de la taille de nanocristallite °.

a T (K)
1800 - ; b
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=] (GPa) o 0-TiO; m-TiO,
rutile 10-1l:a-PbO, baddeleyite
t -
»]|@Ti02  m.Tio, 0 {
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Nanocrystallite size (nm)

Figure 2.5: (a) Diagramme de phase Pression-Taille de TiO,. En dessous d 'une taille cristallite de
10 nm, la structure anatase transiterait vers un état amorphe. Pour des tailles comprises entre 10 et
50 nm, une transition entre la structure anatase et la structure cristalline baddeleyite est observée
proche de 18 GPa. (b) Diagramme de phase Pression-Température pour un échantillon massif de
TiO,. 4 température ambiante, la structure rutile (stable a pression ambiante) transite vers 2-3 GPa
vers une structure orthorhombique de type columbite puis vers la structure de type baddeleyite aux
alentours de 11-12 GPa. D’apreés *°.

Suite a la décompression, une stabilisation de la structure columbite est obtenue a
conditions ambiantes. De facon surprenante, des €tudes récentes ont rapporté une transition
vers un état amorphe pour des nanoparticules de TiO, de dimensions inférieures ou égales a
une taille critique estimée a 10 nm®*®2. Il s’agirait ainsi d’un phénoméne d’amorphisation
sous pression dépendante de la taille. De plus, les auteurs ont observé lors de la
décompression la transition de I’état amorphe obtenu a haute pression vers un nouvel état
amorphe. Ce phénoméne, désigné par Wolf ® par le terme polyamorphisme, a été reporté pour
la premiére fois par Mishima en 1985 ®' dans I'étude de la glace hexagonale. Le
polyamorphisme sous pression consiste en une transition entre un état amorphe de faible
densit¢ (LDA : Low Density Amorphous) vers un état amorphe de haute densit¢ (HDA) lors
de la compression et s’accompagne de profondes modifications ( des propriétés structurales,
mécaniques, optiques, etc. ) entre les matériaux amorphes. Cet état amorphe de faible
densit¢ est conservé lors du retour a condition ambiante. Ainsi, bien que TiO, soit reconnu
comme €tant un mauvais formateur de verre deux états amorphes distincts sont observés lors
d’un cycle en pression pour une taille de cristallite inférieure a 10 nm.
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La dépendance univoque du chemin de transition sous pression en fonction de la taille
de nanoparticules (via la contribution de la surface) a par la suite, largement ét¢ admise dans
la littérature. Or comme nous allons le voir I'influence de la synthése est un paramétre
déterminant,

2.5.2 Absence d’amorphisation pour des nanoparticules de 6 nm

La collaboration avec I'équipe de Stéphane Danicle de I'Institut de Recherche sur Ila
Catalyse a permis d’obtenir des nanoparticules de TiO, synthétisées par une voie sol-gel
orignale °® et présentant une dispersion trés faible en taille centrée autour de 6nm
(caractérisée par TEM et DRX) et de forme sphérique.

Les spectres Raman et diffractogrammes obtenus lors de la compression de ces
nanoparticules sont présentés en figure 2.6. Rappelons qu’a ce stade les nanoparticules
¢tudiées présentent les mémes caractéristiques physiques que les particules étudiées dans la
littérature (taille inférieure a la taille critique de 10 nm) et s’amorphisant sous pression.
Cependant a défaut d’une transition anatase — amorphe, une transition vers la phase
baddeleyite (confirmée par diffraction de rayons X) est observée entre 18 et 27 GPa. Notons
tout de méme un fond relativement mmportant a haute pression témoignant d’une mise en
désordre partielle de I'échantillon mais sans commune mesure avec le signal attendu pour une
amorphisation totale de I’échantillon. La structure haute pression demeure stable jusqu’a 30
GPa, pression significativement supérieure a la pression de transition vers I’état amorphe
rapportée par Swamy (~ 24 GPa). La décompression de [Iéchantilon conduit a une
transformation vers la phase columbite. Finalement, le chemin de transition observé ici pour
des nanoparticules de 6nm est similaire a celui de nanoparticules de 10 a 50 nm.
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Les résultats surprenants obtenus dans cette étude vont significativement a I’encontre
du diagramme de phase (Pression-Taille) largement admis dans la littérature et semblent
contredire la présence d’une taille critique (estimée a 10 nm) conduisant a une amorphisation
sous pression. Aucun effet de taille n’est ainsi observé si ce n’est une augmentation de la
pression de transition ainsi que I’absence de transition intermédiaire vers la phase a-PbO,. Le
mécanisme d’amorphisation proposé dans la littérature suggere une propagation du désordre
présent initialement & la surfaice de la nanoparticule °”°® vers le cceur de cette derniére
lorsqu’elle soumise a de hautes pressions. Le désordre en surface peut non seulement provenir
de phénoménes de reconstructions de surfaces mais peut aussi étre induit par I'adsorption de
"polluants” en surface °'. L’étude de cette derniére hypothése bien que peu envisagée est
cependant primordiale.
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2.5.3 Influence de ’ajout de citrates durant la synthése
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Figure 2.7: Spectres Raman obtenus dans les échantillons de 6 nm (a) TiOx@citl et (b) TiO2@cit5.
Une transition sous pression vers un état amorphe de haute densité HDAI est observée pour les deux
échantillons. La pression de transition est fortement diminuée dans I’échantillon présentant le taux le
plus important de fonctionnalisation. D apreés réf. >°

Nous avions précédemment évoqué le manque d’information récurrent dans la
littérature quant a la synthése et a la caractérisation de surface des nanoparticules avant
compression. L’une des hypothéses envisagées fut la présence de citrates, molécules
organiques (C¢HgO7) fréquemment utilisées dans les synthéses par voies chimiques. Afin de
tester cette hypothése, I'équipe a eu recours a des échantillons de TiO, synthétisés par 'IRCE
et fonctionnalisés en surface par des citrates suivant la méthode en référence . Nous
présenterons ici les résultats obtenus sur des échantillons de tailles similaires pour lesquels
1% et 5% de citrates ont ét¢ introduits lors de la synthése (notés respectivement TiO,@citl et
TiOx@cit5). La figure 2.7 présente les spectres Raman obtenus durant la compression des
¢chantillons TiO,@citl et TiO,@cit5. Dans les deux expériences, on peut clairement observer
la transition vers un état amorphe a haute pression. On dénote cependant une pression de
transition dans Iéchantillon TiOs@cit5 significativement inférieure (Pr~19 GPa) a celle
observée pour un taux de citrate de 1% (Pr ~28.5 GPa). L’amorphisation sous pression de ces
deux échantillons constitue un résultat majeur car il permet clairement de mettre en évidence
I'influence de chimie de surface sur I'évolution sous pression de TiO, nanométrique. Un ajout

de seulement 1% de citrate suffit a orienter fortement le chemin de transition, a savoir
I'apparition d’un état amorphe a défaut de la structure cristalline baddeleyite.
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2.5.4 Discussions

Influence de I’état de surface

Afin de comprendre le role joué par les citrates, on peut s’inspirer des mécanismes
observés sur I'amorphisation par irradiations de TiO,. Les travaux de Lumpkin '>’' ont
notamment montré que parmi les différents polymorphes de TiO, (anatase, rutile, brookite), la
structure anatase était la plus favorable a un processus d’amorphisation au-dela d’une
certaine concentration de défauts. Dans le cas qui nous intéresse, les défauts initiaux (2
pression ambiante) sont introduits par la fonctionnalisation de la surface par les molécules de
citrates. En effet, TiO, présentant un caractére fonique /> élevé, un transfert de charge est
susceptible de fortement modifier I'arrangement cristallin de la surface. Il semble par ailleurs
pertinent de préciser que les molécules de citrate étant capable d’effectuer 3 liaisons avec les
atomes de titane en surface, une fonctionnalisation de seulement 1% de citrates met en jeu
environ 7% d’atomes de surfaces. Cette implication des atomes de surfaces s’élevent méme a
33% pour TiO@cit5 justifiant de l'amorphisation de cet échantilon a relativement basse
pression. A ce titre, un élargissement croissant en fonction de la concentration en citrate est
observé a conditions ambiantes dans les pics caractéristiques de Ianatase obtenus par
spectroscopie Raman 36 et DRX .

Cette observation suggére une mise en désordre résultant de Iinteraction avec les
molécules de citrates en surface. Concernant I'extension des défauts de la surface vers le
ceceur, nous pouvons nous référer aux résultats obtenus par dynamique moléculaire par
Lowther ®7%%. Lors de la compression ils observent une propagation des défauts initiés a la
surface vers le coeur de la nanoparticule, la rendant équivalente a un systeme coeur coquille
pour lequel le cceur présentant une haute cristallinité est entouré d’une coquille amorphe.
Notons a ce tire que H. Cheng > a récemment montré que la migration des défauts
(notamment des lacunes d’oxygéne) de la surface vers le volume est hautement favorable dans
la structure anatase d’un point de vue énergétique. Il est important de noter que dans la
littérature, le désordre initial identifié en surface résulte essenticllement de relaxations suite a
la faible coordination des atomes de surfaces (induit une contraction des liaisons Ti-O) 7%,
Finalement l'augmentation de défauts lors de la compression est soutenue par le caractére
reconstructif de la transition anatase-baddeleyite et conduit in-fine & une amorphisation de la
nanoparticule a haute pression.

La figure 2.8 permet de résumer les résultats expérimentaux précédemment obtenus et
constitue une extension du diagramme de phase Pression-Taille avancé par Swammy °°. Deux
résultats importants sont présentés. Tout d’abord, il a ét¢ montré que la présence de faible
quantit¢ de citrates adsorbés a la surface de TiO, frustrait la transition sous pression vers la
phase cristalline baddeleyite et favorisait au contraire I'obtention d’un état amorphe. De plus,
il a ét¢ montré que la pression de transition vers I’état amorphe est significativement abaissée
lorsque le taux de citrates en surface augmente. Ainsi, selon ce raisonnement, la présence
d’une taille critique (avancée dans la littérature) de particule de 10 nm pour I'amorphisation
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sous pression de TiO, n’est exacte qu’a partir d’un certain taux de fonctionnalisation des
nanoparticules.

P(GPa) | 1% 5%

—

| " Surface
/4 functionalization

d{(nm)

Figure 2.8 : Diagramme de phase Pression — Taille — Fonctionnalisation de TiO, nanométrique.
Pour un taux de fonctionnalisation tres faible, la structure anatase transite vers la structure
Baddeleyite a haute pression et aucune amorphisation n’est observée (dans la limite de d > 6nmy).

Dans le cas d’une fonctionnalisation de surface non négligeable, la densité de défauts créés tend a
orienter la transition de la structure anatase vers un état amorphe en dessous d 'une taille critique

estimée a 10 nm. La pression de transition vers [’état amorphe diminue lorsque la densité de défauts
augmente.

La conclusion de Iétude de Swamy ®° attribue la contribution de Iénergie de surface a
I'énergie totale comme le facteur dommant (sur la cinétique) pour les differents chemins de
transitions observés. Comme nous venons de le voir a travers ces résultats, la réalit¢ semble
plus complexe. En effet dans le cas d’une nanoparticule de 6 nm dont I’état de surface
(cristallinité, fonctionnalisation) est bien contrdlée, aucune amorphisation n’est observée et le
chemin de transition est identique a celui de particules de tailles 10-50 nm. En revanche des
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lors que la fonctionnalisation de la surface de nanoparticules de TiO, augmente, la présence
de défauts mitiés a la surface et se propageant vers le cceur sous pression conduisent a une
amorphisation de la nanoparticule.

Finalement la dimmnution en taille de nanoparticules de TiO, constitue une condition
nécessaire mais non suffisante pour observer une amorphisation et doit étre couplée a la
présence initiale de défauts supplémentaires ici introduits par la fonctionnalisation de citrates.
Ces résultats sont extrémement intéressants non seulement d’un point de vue théorique mais
¢galement pour des applications. Ainsi la combinaison des parametres Pression — Taille —
Défauts permet d’orienter le chemin de transition vers des nouveaux états métastables tout en
mfluant sur les barricres énergétiques (Pr, hystérésie, ...) et en conservant le caractere
nanométrique de la particule.

Polyamorphisme sous pression

Notons enfin qu'une autre étude effectuée au sein de I'équipe sur TiO, nanométrique a
conduit a des résultats significatifs concernant le polyamorphisme (transition entre deux états
amorphes) sous pression de TiO, 7°. L’étude par spectroscopie Raman de deux échantillons
amorphes de TiO, nanométriques (d ~ 6 nm) conduit en effet a observer une différence de
chemins de transitions (Pt et nature des phases amorphes) sous pression entre les deux
¢chantillons et ce malgré une signature Raman identique a conditions ambiantes. L’apparition
de nouvelles phases amorphes de haute densit¢ est en particulier rapportée. L’étude du
polyamorphisme n’étant pas développée dans la suite du manuscrit, nous ne détaillerons pas
davantage les résultats obtenus dans cette étude.

Précisons malgré tout que cet exemple permet a nouveau d’illustrer qu’aux échelles
nanométriques, la prise en compte de I'état de surface (relié a la synthése de I’échantillon
dans le cas présent) dans le bilan d’énergie permet ainsi d’atteindre via I'utilisation de la
pression une variété d’états métastable plus riches que ce méme matériau a [Détat
micrométrique.

2.6 Conclusions

Nous avons précédemment souligné que certains auteurs avaient mis en €vidence une
mnfluence de [I'état de surface sur diverses propriétés physico chimiques (contraintes,
réactivité, diffusion, ...) de nanomatériaux. Parmi ces modifications de I'état de surface, nous
pouvons citer : 'adsorption de diverses molécules 29,53,76 (OH, CO,*", H,0, ...), la présence
de défauts, ou des écarts de stoechiométries 2°. Ces conclusions semblent ainsi fortement
analogues aux observations discutées dans le cadre de I'étude sur TiO, nanométrique. Suite
aux considérations développées a travers ce chapitre nous proposons ainsi de faire le distinguo
entre I'énergiec de surface et ce que nous qualifions d’énergie d’interface (intégrant 1’énergie
de surface et I'état de surface).
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Si I'énergie de surface peut étre purement confondue avec un effet de taille (prise en
compte de I'énergic de surface dans le bilan énergétique), il se trouve que 'T'état de surface"
tel que la présence de défauts ou la chimie de surface conduit a parler d’énergie d’interface
pour prendre en compte des contributions  supplémentaires dans I’analyse
thermodynamique. Les résultats obtenus sur TiO, indiquent que le contrdle de T'état de
surface permet d’orienter les chemins de transitions sous pression et permet ainsi d’explorer
de nouveaux paysages ¢énergétiques. Ceci ouvre des perspectives extrémement intéressantes
en vue d’applications futures car offre la possibilit¢ de synthétiser de nouvelles phases d’un
matériau (et donc d’exalter ou d’atteindre de nouvelles propriétés physiques). Par ailleurs,
d’un point de vue théorique, la confrontation des différents chemins de transitions observés
expérimentalement aux modeles  théoriques  proposés, permettrait une  meilleure
compré¢hension de Ila thermodynamique aux échelles nanométriques. Les contradictions
observées dans la lttérature suggerent que ces considérations ne se limitent pas a TiO, et
méritent d’étre étudiées pour d’autres nanomatériaux. L’identification de facteurs affectant de
fagon significative I'état de surface d’un nanomatériau n’est pas triviale et est attendue
comme fortement dépendante des composés et échantillons. Notons en particulier que dans le
cas de TiO,, l'ajout de seulement 1% de citrate conduit a une modification dramatique du
comportement sous pression. Ceci justific d’autant plus la nécessit¢ de collaborer étroitement
avec des spécialistes de I’¢laboration (par voies chimiques et physiques) et la caractérisation
de nanoparticules.
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Dans cette partie nous allons expliciter les principes physiques des différents
dispositifs expérimentaux utilisés au cours de ce travail ainsi que leurs mises en ceuvre
expérimentales. Notons qu’une description des techniques de photolummnescence (dont les
mesures ont ét¢ effectuées par nos collaborateurs) est donnée en Annexe 4. Cette étude est
basée sur trois techniques de caractérisation, la spectroscopie Raman, la diffraction de rayons
X et la spectroscopie Infra-Rouge. Chacune de ces sondes présente une longueur
caractéristique qui I est propre ainsi quune sensibilit¢ chimique spécifique. Nous
présenterons ainsi dans un premier temps un bref rappel de ces techniques expérimentales
dans le but de présenter les principes généraux ainsi que le vocabulaire spécifique a chacune
d’entre elles. Nous présenterons enfin dans une seconde partie, les dispositifs haute pression
utilisés lors de ce travail.
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3. Techniques expérimentales

3.1 Techniques de caractérisation

3.1.1 La spectroscopie Raman

La spectroscopie Raman consiste en I'étude des transitions vibrationnelles d’un
matériau a partir du processus de diffusion nélastique de la lumiere. Cette technique constitue
I'une des méthodes optiques les plus largement utilisées dans les études sous pression. Ceci
repose majoritairement sur le fait que lutilisation de diamants soit particulierement bien
adaptée a cette technique de caractérisation. En effet, 'usage de diamants sélectionnés pour
leur faible luminescence ne présente que deux zones mterdites bien identifiées : la région
spectrale correspondant au spectre Raman de premier ordre du diamant est situé¢ autour de
1330 cm’' et la zone Raman de second ordre entre 1900 et 2700 cm™. Un autre intérét de
I'usage de la spectroscopie Raman dans I'étude sous haute pression repose sur la possibilité
de sonder la pression interne (via la fluorescence du rubis) du chargement avec le méme
montage. Il existe cependant certaines difficultés inhérentes a la spectroscopie Raman et
pouvant limiter son utilisation. La premiere tient a la faiblesse des intensités des pics de
diffusions Raman, en particulier vis-a-vis du pic de diffusion ¢lastique (Rayleigh). L’une des
conséquences tient en la difficult¢ technique d’obtenir le signal Raman a basse fréquence
(<100 cm'). De plus, la faiblesse du signal dans certains échantillons conduit & la nécessité
d’utiliser une puissance laser importante pouvant conduire a la modification ou détérioration
de I'échantillon.

Les principes

L’effet Raman repose sur le processus d’interaction inélastique entre une onde
¢lectromagnétique (photon) et les modes de wvibrations du réseau (phonons). Dans les

expériences de diffusion Raman, le champ électrique E (laser incident) de la radiation
monochromatique de fréquence vo va induire dans le systéme étudié un moment dipolaire p
tel que: P = [«]E ou [o] désigne un tenseur dit de polarisabilité. La polarisabilité représente
la facilit¢ avec laquelle le nuage électronique peut se distordre sous l'effet d’un champ
¢lectrique appliqué. Ainsi, dans le cas d’un solide (ou d’ensemble de molécule), Ila
polarisabilit¢ varie par rapport a [lorientation du champ électrique vis-a-vis de I'axe
moléculaire et sera donc un tenseur d’ordre 3.

Py Oyx  Ogy Oz
Pol=1%x Oy Oy

o, .
PZ ZX

zy 77

En tenant compte du caractere oscillant du champ électrique dans le temps, on obtient :

E = E, cos(2mv,t) (3.1)

33



3. Techniques expérimentales

avec ||§|, lamplitude du champ électrique. Par ailleurs, pour de faibles amplitudes de

vibrations de la molécule, la polarisabilit¢ peut étre décrite en fonction des coordonnées
normales de vibrations q via un développement de Taylor au premier ordre :

d
Lod = Lao] + (a[_z]) (3.2)
q=qg '

ou « est la polarisablit¢ a I'équilibre et q représente les vibrations de fréquences vy reliées
aux phonons avec I'expression

q = qocos(2mvgt). (3.3)

On peut finalement réécrire le moment dipolaire induit par le champ électrique oscillant
comme :

. R d[a] —
P = [ag]Eycos(2mv,t) + a_q do E, cos(2mv,t) cos(2mvgt) (3.4)
a=dn
P = [, ]E cos(2mv,t) + % (%Z]) o Eglcos(2m(vy + vg)t) +
a=q
cos(2m(vy —vg)V)] ’ 3.5)

Le premier terme est associ¢ a la diffusion (élastique) Rayleigh tandis que le second terme
décrit la diffuision Raman (inélastique) et met en évidence deux fréquences de diffusion
caractéristiques : v — vy (diffusion stokes) et v+ vy  (diffuision anti-stokes). Le photon
diffus¢ dans le processus Raman ne possede pas la méme énergie que le photon incident et
conduira a la création (processus Stokes) ou annihilation (processus anti-Stokes) d’un phonon.
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Diffusion Raman Diffusion Raman
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Figure 3.1: Représentation des diffusions Raman Stokes et Anti-Stokes dans le cas d’'un photon
incident de fréquence w; donnant un phonon de fréquence w; et un photon de fréquence ,.

La figure 3.1 présente une représentation quantique de ces phénomeénes. Rappelons que la
conservation de I'énergie et du vecteur d’onde impose les conditions suivantes:

hk, = hky + hqy , (3.6)
hw, = hoy + hog 3.7)

ou (EZ ,00), (l—{; ,wg4) et (Qg ,wg) se rapportent respectivement au photon incident, au photon
diffus¢é et au phonon crée (ou annthilé). Dans une configuration de rétrodiffusion, seule la
diffuision de phonons provenant du centre de la zone de Brillouin (q ~ 0) est permise.

La diffuision Raman constitue un processus in¢lastique de premier ordre peu eflicace.
De fagon générale, I'intensité de la raie Rayleigh est environ 10° fois plus faible que celle de
Iexcitatrice tandis que Pintensit¢ des raies Raman est inférieure a 10 fois cette intensité
(hors processus de Raman résonnants).

Si T'on en revient a l'expression (3.5) i est important de noter que si la dérivée de la
polarisabilit¢ en fonction de la coordonnée normale de wvibration est nulle, alors le signal

Raman n’est pas observé. Ainsi, pour quun mode de vibration soit actif en Raman il est
nécessaire qu’il induise une variation dans le temps de la polarisabilité, soit : %Z] # 0 . Cette

condition, communément désignée comme "régle de sélection Raman", étant gouvernée par la
symétriec du cristal, 'activit¢ Raman pourra ainsi étre prédite via la théorie des groupes-
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D’un point de vue pratique, il est intéressant de noter que I'expression (3.5) témoigne
de la double sensitivit¢ de la diffusion Raman vis-a-vis des propriétés mécanique (vi) et
¢lectriques ([a]) du matériau sondé. Il en résulte ainsi que 2 types de parametres influenceront
le profil des spectres :

o Les parametres relevant d’un aspect "mécanique" tels que la masse
atomique, la force des liaisons ou bien la géométrie du systéme (distances interatomiques ou
substitution d’atomes) définiront la position de pics

o Les paramétres reliés au transfert de charge (structure de bande,
caractére iono-covalent) moduleront I'intensité du signal.

Rappelons finalement que, bien que I'intensit¢ du signal Raman soit reliée a la
concentration de Déchantillon, i est nécessaire de garder a lesprit que la polarisabilité est
modifiée selon le type de laison considérée. Aussi dans un mélange de phase, I'intensité
relative des pics Raman ne peut étre directement utilisée pour déterminer quantitativement le
ratio des différentes phases présentes.

Nanomatériaux et matériaux désordonnés

Dans le cas d’un cristal infini et sans défauts, les modes normaux de vibration sont des
ondes planes délocalisées dont la longueur de cohérence ne présente pas de limite. Le spectre
Raman de premier ordre associ¢ ne se compose que de modes de phonon localisés au centre
de la zone de Brillouin q ~ 0 (en raison de la conservation du moment).

Dans le cas de nanocristaux en revanche, la symétrie de translation du réseau cristallin
est brisée a la surfaice des grains réduisant significativement la longueur de cohérence des
phonons mis en jeu dans le processus Raman. Un constat similaire apparait pour des
matériaux fortement désordonnés pour lesquels la longueur de cohérence est limitée par la
présence d’impuretés ou par le désordre du réseau. Les phonons mis en jeu deviennent ainsi
confinés spatialement. Ceci conduit généralement a un décalage ou un ¢élargissement des
bandes Ramans observés ainsi qu’a la participation de phonons au-deld du centre de la zone
de Brillouin. Un autre effet possible consiste en I'activation de modes étant normalement
mterdits par symétric. L’observation de ces derniers est ainsi fréquemment associée a la
présence de distorsion importante du réseau cristallin ou a la présence d’impuretés '. Le
processus (inhérent aux matériaux désordonnés) dans lequel tous les modes de la zone de
Brillouin participent au spectre de diffusion a été formulé par R. Shuker et R. W. Gammon >
dans TI'étude de verres et sera discutée en partic 5.6.2. Ce phénomene n’est a priori pas
attendu a pression ambiante dans les nanocristaux de notre étude (sous réserve d’une densité

de défauts raisonnable). En effet un calcul simple dans un nanocristal de 5 nm d’oxyde de

zinc par exemple, conduit °

a un ratio q/qZB~c/L~0.02, ou q et qzp désignent
respectivement le vecteur d’onde des phonons dans un cristal de dimension L et le vecteur
d’onde de la premiere zone de Brilloun, ¢ désigne un paramétre de maille de la structure
hexagonale de type wurtzite de ZnO. Les modes restent ainsi trées proches du poimnt I' de la

zone de Brillouin.
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Instrumentation de la spectroscopie Raman

L’instrumentation d’un spectrométre Raman se résume essentiellement en trois
composants: une source de lumiére monochromatique (laser), un systéme optique permettant
de collecter la lumiere diffusée par I'échantillon et enfin un spectrométre dispersif associ¢ a
un systeme de détection trés sensible. La grande majorit¢ des mesures Raman présentées dans
la suite du manuscrit sont obtenues a I'I[LM (Universit¢ Lyon 1) via un spectrométre Raman
non commercial représenté en figure 3.2 et constitué comme suit.

La raie verte d’un laser Argon 514.53 nm refroidi par air ¢était utilisée comme longueur
d’onde excitatrice. La puissance laser généralement utilisée en sortie était de 15mW (ou
mférieure via lutilisation de filires) et était controlée afin de ne pas observer d’échauffements
dans T'échantillon. Ce dernier était disposé sur une platine de translation permettant un
déplacement micro-métrique de I'échantillon suivant les axes XYZ. Les cellules a enclumes
de diamant utilisées sont montées avec des diamants IIA de faible fluorescence.

G
Spectrométre g
A
Notch +=r= Notch
BT w Miroir
\ Echantillon
Périscope \* \< I .

Notch Objectif

Figure 3.2 : (en haut) Schéma du montage pour une expérience de spectroscopie Raman. (en bas)
Photo du dispositif expérimental
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Un premier filtre interférentiel (filtre Notch Kaiser) est disposé en sortie du laser afin
d’améliorer la résolution en énergie des photons. Le spectrometre Raman est configuré en
géométric de rétrodiffusion. Ce systeme offre notamment I'avantage de travailler sur des
¢chantillons opaques. Un systéme de miroir est disposé afin de définir le trajet optique du
laser. L’utilisation de miroirs a défauts de fibre optique (utilisés dans les spectrometres
Raman commerciaux) permet a ce titre un gain conséquent de signal. La focalisation du
faisceau sur I’échantillon est effectuée via I'utilisation d’un objectif Mitutoyo 50x, conduisant
a une taille de faisceau au niveau de I’échantillon de I'ordre de 2pum. La lumiere rétrodiffusée
était collectée par cette méme lentille. Il est disposé sur le trajet optique un second filtre Notch
coupe-bande présentant un taux de rejet élevé dans une zone étroite de longueur d’onde, a
savoir dans notre cas la raie Rayleigh rétrodiffisée. Un troisiéme filtre Notch peut étre
disposé¢ en aval du périscope afin de filtrer les réflexions parasites. Finalement le signal est
collecté par un spectrographe Acton 3001 équipé¢ d’une caméra CCD PIXIS de haute qualité.

L’enregistrement du signal est effectué par le logiciel Winspec tandis que les logiciels
Fityk ou Peakfit ont été utilisés pour décomposer les spectres Raman expérimentaux obtenus.
Aprés soustraction du bruit de fond les pics Raman sont simulés par des fonctions
Lorentziennes.

3.1.2 La diffraction de Rayons X

Principes et appareillage

La diffraction de rayons X constitue (avec la spectroscopie Raman) l'une des
méthodes n-situ les plus utilisées pour la caractériser la structure et la symétrie de matériaux
a hautes pression. Les bases de la diffraction cristallnes ont ét¢ posées par Max von Laue,
suivi de Wililam Henry et Wililam Lawrence Bragg. D’un pomnt de vue simple, lorsqu’un
faisceau incident de rayons X est envoyé sur I’échantillon, les plans cristallins le composant
agissent comme un réseau & trois dimensions, réfléchissant une partie (de 102 a 0.1 %) du
rayonnement mcident. L’observation de photons X diffractés n’est alors possible que lorsque
les rayons réfléchis par les plans cristallins paralleles interferent de maniere constructive ;
conduisant ainsi a la loi de Bragg :

Dans cette relation, 6 correspond a I'angle d’incidence du faisceau de rayons X par
rapport aux plans cristallins, A est la longueur d’onde du faisceau incident, d désigne la
distance inter-réticulaire entre deux plans d’indices de Miller (hk,l) et n un entier. L’angle de
diffraction, défini comme langle entre les faisceaux incident et diffractés est donc 26. Notons
que la réflexion de Bragg nécessite des longueurs d’ondes A < 2d (avec d ~ quelques A)
justifiant ainsi le recours aux photons X.

38



3. Techniques expérimentales

Deux types d’études de diffraction de rayons-X sont envisageables, selon le type de
faisceau incident et le mode de collecte du rayon diffracté : la diffraction en dispersion
d’énergic et en dispersion angulaire. Dans le cadre de cette thése, les expériences de
diffraction ont seulement étés menées en dispersion angulaire (la diffraction en dispersion
d’énergie nécessitant généralement un rayonnement synchrotron). Dans le cas d’expérience en
dispersion angulaire, le faisceau incident est monochromatique (A fixée) et le détecteur
¢tendu spatialement. L’échantillon reste alors fixe et le balayage en angle 6 est effectué¢ grace
aux mouvements de la source et du détecteur autour de I’échantillon. Dans le cas de
monocristaux, les rayons diffractés conduisent a I'observation de taches de diffraction bien
définies reliées aux valeurs discrétes de 0 ou dpx. Dans le cas de poudres en revanche, les
nombreuses orientations (distribution estimée comme continue) des petits cristaux conduisent
a 'observation sur le détecteur d’anneaux concentriques centrés en 6=0.

Figure 3.3: (a gauche) Diffractométre Xcalibur (géométrie Debye-Scherrer). (a droite) Cellule a
enclume de diamant de type Almax surun support permettant de disposer la cellule sur le goniometre
quatre cercles du diffractométre (désigné par la fleche).

Les mesures de diffractions de rayons X ont ét¢ effectuées au centre de diffractométrie
Longchambon a D'universit¢ Lyon 1 sous la responsabilit¢ de Erwann Jeanneau et Ruben
Vera. La diffraction m situ sous haute pression a ¢été effectuée sur un diffractometre Xcalibur
d’Oxford Diffraction en configuration Debye-Scherrer (voir figure 3.3). Ce dispositif est tout
a fait adapté a l'utilisation de cellules haute pression (de type Letoullec dans cette étude), ces
dernieres pouvant étre disposées sur un goniometre quatre axes entre la source et le détecteur.
L’¢chantillon dans la chambre de compression est ainsi irradi¢ par le faisceau de rayons X (la
taille du faisceau est d’environ 150 pm) généré par une anode de Molybdéne (A=0.7107 A).

Le signal diffract¢ correspondant a des anneaux de diffraction est ensuite enregistré
sur un détecteur CCD. Les images bidimensionnelles des diagrammes de poudre présentent

39



3. Techniques expérimentales

des cercles concentriques correspondant aux anneaux de Debye-Scherrer (figure 3.4). Ces

profils de diffractions sont visualisés et transformés (aprés correction d’artefacts) en
diagrammes de poudre standard (intensit¢ en fonction de [Pangle de diffraction) via
'utilisation du logiciel CrysAlis comme illustré en figure 3.4. La mesure de la pression a été
obtenue par le suivi de la fluorescence (via lutilisation du banc Raman décrit précédemment)
d’un rubis inséré dans la chambre de compression.

Intensity (arb. units)

20 (angle)

Figure 3.4: (a gauche) Image brute de la diffraction d 'une poudre de ZnO a pression ambiante (A =
0.71 A). (a droite) Diagramme de poudre standard de I'intensité en fonction de 2 O obtenu apres
intégration radiale par le programme CrysAlis.

Analyse des diffractogrammes de rayons X

L’analyse des pics de diffractions permet d’accéder a diverses caractéristiques du
matériau étudié. La détermination de Ila position et de [Dintensité des pics permet
I'identification de la structure cristalline ainsi que le calcul de ses parametres de maille
moyennés sur tout le volume de Iéchantillon illuminé par le faisceau. L’identification des
phases présentes peut Etre effectuée par comparaison du diagramme expérimental a des
diagrammes de références (bases ICCD, JCPDS, ...) ou bien en simulant les
diffractogrammes de structures attendues pour un matériau donné. La simulation des profils
de diffraction a été effectuée via le logiciel PowderCell

L’¢largissement des raies de diffraction résulte de la taille finie des domaines
diffractant de maniére cohérente (= cristallites) a I'intérieur des grains. Dans le cas de nano-
cristallites, le réseau ne peut plus étre approximé comme infini et I'on observe un
¢largissement des profils de diffraction. Cet élargissement est trés fréquemment utilisé pour
déterminer en premicre approximation la taille des cristallites via la méthode de Scherrer.
Cependant, la variation locale des paramétres de maille tend a créer des microdéformations
engendrant une dispersion des distances inter-réticulaires autour d’une valeur moyemne *.
L’effet de ces microdéformations se manifeste ainsi par une contribution supplémentaire a
I'¢largissement des pics de diffractions. La séparation de ces deux effets est accessible par la
méthode de Williamson-Hall.
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Diagramme de Williamson-Hall

Williamson et Hall > ont proposé une méthode permettant d’analyser 'élargissement des pics
de Bragg en prenant en compte a la fois I’élargissement AL relié a la taille de cristallite, ainsi
que celui induit par les micro-contraintes Ae. L’hypothése principale revient a considérer que
ces deux contributions varient de facon différente en fonction de I'angle de Bragg ©O. La
largeur a mi-hauteur AL varie suivant la formule de Scherrer :

A = =2 (3.9)

L.cos ©’

avec
K : facteur de forme (typiquement ~ 0.9 lorsque la largeur est prise a mi-hauteur),
L : désigne la taille moyenne des cristallites (en A),

M\ :est la longueur d’onde du rayonnement incident (en A).

0!70_""l'"'I""I""I""I“"
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Figure 3.5: Diagramme de Williamson-Hall obtenu dans des nanoparticules de ZnO (synthétisées
parvoie solvo-thermale) avant et aprés un cycle en pression (désigné respectivement par initial et
final). La taille moyenne des nano-cristallites ainsi que [’évaluation des micro-contraintes sont
respectivement calculées a partir de ['ordonnée a ['origine et de la pente de la droite obtenue par
régression linéaire des couples {sin (26), p.cos (260)}. Le terme [ désigne |’élargissement des raies
(simulés par des fonctions lorentziennes).

L’élargissement di aux micro-contraintes varie quant a lui comme A,=4.¢e.tan6,0u ¢
désigne la déformation du réseau cristallin. En faisant I'hypothése que I’¢largissement total
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des pics de diffraction représente simplement la somme de ces deux contributions (B = Ap +
A), on obtient alors :

B.cos@=%+4s.sin6. (3.10)

Ainsi en tragant f.cos © en fonction de sin © pour les pics de diffractions observés, nous
obtenons simplement le taux de micro-contraintes < ¢ > a partr de la pente de la droite amnsi
que la taille moyenne de cristallite < L > a partir de I'ordonnée a lorigme. Afin d’illustrer
cette méthode, nous présentons en figure 3.5, lanalyse de nanoparticules de ZnO obtenues
par voie solvo-thermale (synthése décrite en partie 5.3.2) avant et aprés avoirr soumis ces
nanoparticules a un cycle en pression jusqu’a 18 GPa. Aucune croissance des domaines n’est
observée durant le cycle en pression et la taille moyenne est estimée a 19 nm.

3.1.3 La spectroscopie Infra-Rouge

Les principes

Le domaine infrarouge (IR) s’étend de 0.7 pym a 50 pum et est arbitrairement divisé en
3 zones : le proche IR (entre 14000 et 4000 cm™), le moyen IR (4000 a 400 cmi') et le lointain
IR (400 a 10 cm!). Le domaine présentant le plus grand intérét dans cette étude est
I'infrarouge moyen (entre 400 et 4000 cm’'), ce dernier correspondant au domaine d’énergie
de vibration de la majorit¢ des molécules organiques et inorganiques. Le principe de la
spectroscopie IR d’absorption repose sur I'interaction entre le champ électrique oscillant du
rayonnement incident et le moment dipolaire €lectrique oscillant de la molécule au cours de la
vibration. La théorie classique du rayonnement ¢électromagnétique stipule qu’un dipole
oscillant a wune friéquence donnée est le sitge d’'une émission (ou absorption) d’un
rayonnement de méme fréquence. Dans le cas de la spectroscopie IR, le rayonnement émis
par la source polychromatique n’est généralement pas suffisamment énergétique pour
engendrer une transition vers un niveau ¢lectronique excité (fluorescence). De plus
contrarement a la diffusion Raman, les transitions entre niveaux vibrationnels de Iétat
¢lectronique fondamental n’induisent pas de niveau virtuel ntermédiaire. Lorsque I'énergie
apportée par le faisceau IR est voisine de I’énergie d’un état vibrationnel de la molécule, cette
derniere absorbe le rayonnement et I'on enregistrera une diminution de I'intensité transmise.
L’absorption IR est ainsi un processus inélastique a un photon avec transfert total de I'énergie.
Le domaine d’infrarouge moyen (entre 400 et 4000 cm’') correspond au domaine d’énergie de
vibration de la majorit¢ des molécules organiques et inorganiques.
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Figure 3.6: Représentation de [’excitation d ‘un état vibrationnel de [’état électronique fondamental
au moyen de processus d’absorption IR, de diffusion Raman et de fluorescence (respectivement de
gauche a droite)

Notons que de ce qui précéde I'une des conditions nécessaires pour que la molécule
absorbe un rayonnement de fréquence vx s’accompagne d’une variation du moment dipolaire
totale g. Ce dernier terme contient la contribution du moment dipolaire permanent u, ainsi
que du moment dipolaire induit par la vibration. Le développement de i en série de Taylor en
fonction des coordonnées normales de vibrations (dans I'hypothése de faibles amplitudes de
mouvement) Qy donne :

— — — o
=g+ i§16[$]Qk. 3.11)

Ainsi, I'absorption du rayonnement de fréquence vy impose que le coefficient [ST”]
k

. < - . 0 u d . <o
soit non nul, c’est-a-dire qu’au moins I'une des composantes % ,%'L , agz soit différente de
k k k

zéro. L’activit¢ des modes IR dépendra ainsi fortement de la symétrie de la molécule
considérée. Contrairement a la spectroscopie Raman pour laquelle un mode de vibration est
actif s’il entraine une variation de la polarisabilit¢, un mode de vibration sera actif en
spectroscopie IR s’il induit une variation du moment dipolaire au cours de I'oscillation.
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Ces reégles de sélection conduisent a une complémentarité des deux techniques basées
sur les caractéristiques électroniques des vibrations. En effet, les vibrations mettant en jeu des
liaisons fortement polaires (C-O, N-O, O-H) n’auront que peu d’influence sur la polarisation,
conduisant ainsi a une fable diffusion Raman. De telles liaisons polaires résulteront en
revanche a un important changement du moment dipolaire et produisent de fortes bandes
d’absorption. La majorit¢ des vibrations fondamentales des composé€s organiques se situe
dans le moyen IR et se compose essenticllement des modes d’élongations v (stretching) et de
déformation o (bending).

Applications

La spectroscopie IR constitue un outil majeur, notamment dans les divers secteurs de
la chimie. Cette technique constitue un instrument de choix car elle présente une sensibilit¢ a
la surface plus importante que ne I'est la diffraction de rayons X ou la spectroscopie Raman.
Parmi ses nombreuses utilisations, nous nous limiterons essentiellement dans la suite du
manuscrit a sa facult¢ d’identifier des traces de composés organiques attribuées comme des
polluants atmosphériques ou adsorbés durant la synthése (CHy, N2O, COs%, etc). Les spectres
IR demeurant relativement complexes a analyser d’un point de vue quantitatif, les mesures
présentées par la suite seront essentiellement abordées qualitativement. L’analyse d’un spectre
IR (notamment pour les études d’adsorption de polluant en surface) passe par une analyse
fonctionnelle reliée au fait que les molécules possédant en commun une certaine fonction
organique présentent toutes au moins une bande absorption dans la méme région. Les régions
du spectre d’absorption propres a de nombreux groupes d’atomes caractéristiques de fonctions
organiques sont bien identifites et permettent une comparaison avec des spectres de
références °

Appareillage et mesures

Les mesures d’absorption IR ont été effectuées sur un spectrométre infrarouge a
transformée de Fourier Perkin Elmer 2000 mis a disposition par le Centre Commun de Micro-
spectrométrie Optique (plateforme CECOMO) de I'université Lyon 1.

Les échantillons ¢étudiés étant sous forme de poudre, nous avons eu recours a la
méthode trés utilisée de pastille KBr pour les analyser en IR. Cette méthode consiste a
mélanger et broyer trés finement 1 mg de la poudre a analyser avec 99 mg de KBr dans un
mortier. Le mélange ainsi formé est par la suite compacté dans une presse hydraulique. La
pastille ainsi obtenue est sortie de la presse et disposée sur un support adapté au spectrometre.
Le KBr a la particularit¢ d’étre transparent sous haute pression, aussi aucun signal relatif au
KBr (au-deld de 400 cm') n’est observable dans les spectres IR, excepté une forte bande
d’absorption vers 3500 cm’' résultant de I'humidité absorbé par le KBr. Cette bande étant
située hors du domaine d’énergie nous intéressant elle ne géne en rien (sous réserve que la
pastille soit correctement préparée) I'analyse de spectres.
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3.2 Dispositif générateur de pression

3.2.1 La cellule a enclume de diamants

La celule a enclumes de diamant (CED) repose sur un principe physique élémentaire :
afin d’atteindre des pressions ¢élevées, il est nécessaire d’appliquer une force importante sur
une surface la plus réduite possible. Ce dispositif permet de recréer des hautes pressions
statiques de lordre de plusieurs dizaines (voir quelques centaines de GPa). L’usage de
diamants dans les cellules hautes pressions date de la fin des années 50 dans un montage de
type '"presse Bridgman". Ce choix de matériau se justific non seulement de par ses
caractéristiques de résistance exceptionnelle mais aussi en raison de sa transparence vis-a-vis
de la plupart des radiations ¢lectromagnétiques (rayons X, visible, la plupart de la région
infrarouge). Cette propriété permet ainsi d’effectuer des mesures de spectroscopie in-situ au
travers des enclumes. Notons tout de méme que lors d’une expérience de spectroscopie
Raman sous pression, deux zones de fréquence sont inaccessibles en raison du signal propre
aux diamants : autour de 1330 e’ et entre 1900 et 2700 cm’' .

Force 0)

l / Enclume de diamant

Echantillon

Rubis

MTP

Figure 3.7: (a) CED a membrane de type Chervin utilisée dans les expériences sous pression de
spectroscopie Raman. Représentation (b) du joint de compression (indenté) et (c) du fonctionnement
d’une cellule a enclumes de diamant’

La cellule haute pression se constitue de deux diamants identiques, sélectionnés pour
leur qualit¢ optique: sans impuretés, inclusions ou microfissures. Les diamants sont de plus
taillés et leur pointe rectifi¢e de maniere a ce que la culasse corresponde a la face (111), la
plus dure du diamant. La CED est un dispositif & diamants opposés (fixés par leur table), I'un
¢tant fixe tandis I'autre subit une force pouvant étre imposée par divers mécanismes. Dans le
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cadre de ce travail, essentiellement deux types de CED ont étés utilisées. La cellule de type
Chervin (figure 3.7) a été préférentiellement utilisée durant les expériences par spectroscopie
Raman. L’application d’une force sur I'un des diamants est effectuée via une membrane
déformable reliée a un compresseur extérieur. L’encombrement résultant étant inadéquat pour
les expériences de diffraction de rayons X, une cellule de type Almax (compression via un
systéme de vis) a été privilégiée pour ces expériences (figure 3.3).

L’¢échantillon a analyser est contenu dans une chambre de compression et disposé
entre les deux facettes des diamants. L’utilisation de cette derniére a pour but d’assurer un
environnement de pression isotrope et éviter au maximum une contrainte purement uni-axiale.
Pour ce faire, un jont en nox de 200um est utilisé. Le jomnt est préalablement comprimé
(indent¢) entre les deux diamants afin de faire une empreinte des culasses des diamants et
obtenir une épaisseur d’environ 50 pm apres indentation. Cette étape a notamment pour but
d’augmenter les propriétés mécaniques du joint par écrouissage. Un trou (d’environ 100-250
um de diametre selon Iexpérience) est ensuite percé par électroérosion. Ce dernier définit
alors le volume expérimental accessible, déterminé en fonction des besoins de I'expérience.
Le joint est alors replacé sur I'un des diamants. Le chargement de la CED consiste finalement
a disposer (sous forme de poudre ou monocristaux) I'échantillon a analyser dans la chambre
de compression, accompagné d’un marqueur de pression interne et éventuellement d’un
milieu transmetteur (MTP).

3.2.2 Marqueur de pression

Afin de mesurer la pression interne (dans la chambre de compression), un rubis (Al,O3 :Cr'")
est généralement utilis¢ et disposé¢ au voisinage de I'échantillon. Le doublet de fluorescence
du rubis (R;, Ry) se décale vers les hautes fréquences lors de la compression et est analysé via
le montage Raman décrit précédemment. L’évolution de la friéquence d’émission du rubis
sous pression est bien établie. La pression interne (en GPa) est alors donnée par la relation :

p =10 ((l)B - 1), (3.12)

B o

ou A désigne la longueur d’onde mesurée de la raie R1 et A0 = 694.2 nm a conditions
ambiantes. Le parametre B est égal a 7.665 pour des conditions quasi-hydrostatiques et B = 5
pour des conditions non hydrostatiques °. La résolution du doublet de fluorescence est
directement liée aux conditions hydrostatiques dans la chambre de compression.

3.2.3 Milieu transmetteur et conditions de compression

Lors d’expériences a haute pression, i est courant d’utiiser un milieu transmetteur
afin de limiter une contrainte purement uniaxiale et assurer une compression hydrostatique
sur Péchantillon. Au-deld d’une certaine pression, la solidification de ce dernier conduit a
une contrainte radiale centrifige dans le plan perpendiculaire & I'axe de compression. Le
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régime de compression est alors qualifié de quasi-hydrostatique. Finalement, au-dela d’une
pression limite, de fortes contraintes de cisaillement sont transmises a I’échantillon par le
milieu et la compression devient non hydrostatique. Le choix du milieu transmetteur est
conditionné non seulement par la gamme de pression étudiée, les restrictions techniques de
chargement (chargement cryogénique pour l'azote ou I'argon) ou encore par la compatibilité
avec la technique de caractérisation utilisée. Sur ce dernier point i est en effet nécessaire de
s’assurer qu’aucune signature du milieu ne perturbe le signal de I’échantillon : présence de
fluorescence, superposition du signal avec des pics d’intérét, etc. Par ailleurs une restriction
majeure concerne I'absence nécessaire de réactivit¢é entre le milieu transmetteur et
I’échantillon. Ce dernier point est d’autant plus important dans les nanoparticules présentant
une réactivit¢ élevée et est relativement difficile a évaluer (excepté pour des milieux inertes
comme I'argon ou l'azote). Certaines études ainsi que les résultats que nous présenterons dans
ce manuscrit suggerent amsi que I'influence de Ienvironnement sur des nano-systemes
(adsorption, mtercalation, ...) conduisent a modifier significativement le comportement sous
pression observé ! Notre étude visant a étudier Iinfluence de létat de surface sur le
polymorphisme sous pression, nous avons fait le choix (dans la plupart des études présentées)
de ne pas utlliser de MTP (conditions isostatiques) afin de ne pas introduire de termes
d’mterface additionnels. Les études pour lesquelles un MTP a été utilisé seront spécifiées.

\J
( i "’ii' A N
/ - \
S iy, $l ‘,"-“‘
/ . e v
v /
A

po > p1 >

Figure 3.8: Représentation schématique de la distribution de contraintes exercées sur des
nanoparticules densifiées lors d une compression isostatique *.

Bien que [lutilisation de MTP lors de I'étude de monocristaux ou de poudres
micrométriques  s’avere  indispensable afin  d’éviter une compression fortement non
hydrostatique, la compression de poudres nanométriques est sensiblement différente. Lors de
la. montée en pression, la compression est transmise par les diamants a I'échantillon (poudre
encore relativement poreuse) via les grains directement en contact avec les diamants. De
proche en proche, la contramte est transmise aux grains sous-jacents a travers les pomts de
contact entre ces derniers (joints de grain) et ce a travers tout I'échantillon. Strictement
parlant, i est alors plus appropri¢ de parler d’une distribution de contrante plutot que d’une
pression appliquée aux particules. Cependant, dans le cas de nanoparticules, cette densité de
pont de contact devient tres importante et i devient raisonnable d’estimer que cette
distribution de contrainte est homogene autour des nanoparticules (figure 3.8). A titre
d’exemple, un calcul rapide estime pour un volume de Ipm® de nanoparticules de 5nm le
nombre de points de contact & 10° pour environ 10° nanoparticules. Ainsi, bien que la surface
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des nanoparticules soit soumise a de fortes micro-contraintes, les conditions de compression
transmise au coeur des nanoparticules peuvent étre estimées comme quasi-hydrostatiques.

Notons par ailleurs que bien que Papplication de contraintes hydrostatiques via un
milieu transmetteur soit justifiéee a I’échelle microscopique, son efficacit¢ pour des
nanoparticules est loin d’étre évidente. En effet excepté via l'utilisation de milieux ultra fluide
tels que I'hélum, il est raisonnable de s’interroger si les autres milieux transmetteurs
(éthanol/méthanol, paraffine, etc) recouvrent mdividuellement chaque nanoparticule ou bien
s‘lls enrobent un amas de nanoparticules directement en contact entre elles. Le dernier cas
revient a considérer une compression isostatique équivalente a celle obtenue en I’absence de
milieux transmetteurs. Nous comparerons au fin de partie 5.4 le comportement sous pression
de nanoparticules en I'absence de milieux transmetteurs et lors de I'utiisation d’un MTP (4 :1
Me¢éthanol / Ethanol).
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Chapitre 4

Influence de I’état de surface sur
I’amorphisation sous pression d’Y,0;
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4.1 Introduction

L’oxyde d’yttrium Y;03 est assimilé a la famile de sesquioxydes de terres rares
LnpO3; (Ln: lanthanides). Bien qu’il soit beaucoup plus ger (Z=39), ses propriétés chimiques
(affinité électronique, rayon ionique) trés proches de certaines terres rares (dysprosium,
holmium et erbium) laissent a penser que Y,Os3 puisse présenter une structure cristalline ainsi
qu'un chemin de transition trés proche des LmOs; 2. Une description plus compléte de ces
derniers, notamment concernant leur stabilité relative en fonction du lanthanide considéré, est
développée en Annexe I (sur Gd,O3). Pour commencer, nous allons principalement nous
mtéresser a I'influence de la taille de particule sur la stabilit¢ structurale de I'oxyde d’yttrum
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sous pression. En effet, comme nous allons le détailler par la suite, une forte modification du
chemin de transition sous pression a ¢ét¢ récemment rapportée dans la littérature et tout
particulierement I’existence d’une taille critique en deg¢a de laquelle une amorphisation sous
pression a ¢été observée. Cette caractéristique est particulicrement intéressante compte tenu de
la haute stabilité structurale sous irradiation de Y,O; a I’état massif >. Fort des résultats
précédemment présentés sur I'amorphisation sous pression de l'oxyde de titane (un mauvais
formateur de verre sous sa forme massive a I'instar d’Y,03), nous étudierons I'influence de
I'état de surface indépendamment du parametre taille des nanocristallites. Suite aux résultats
obtenus, nous mettrons en évidence les parametres critiques gouvernant la transition vers un
¢tat amorphe de l'oxyde d’yttrium sous pression. Une description thermodynamique pouvant
englober les différents processus d’amorphisation (irradiation, broyage mécanique) sera
envisagee.

4.2 Diagramme de phase Pression-Taille dans la littérature

La stabilit¢ a conditions ambiantes des sesquioxydes de terre rares est généralement
reliée au ratio de taille des anions et cations. Ainsi, & I'instar de Ho,Os et Gd,O3, l'oxyde
d’yttrium présente aux conditions ambiantes une structure cubique (type-C) de groupe
d’espace a3 (T/), décrite par Pauling en 1930 suite & Iinvestigation du minéral bixbyite
(Fe,Mn)203 1.

(b)

Figure 4.1: Représentation des
structures (a) fluorine CaF, et (b)
Ln,O;  cubique de  type-
C "schématisées” (I'ion V' est
légerement déplacé de sa position
initiale  dans la  structure

° Ln**
oo

Lacune d'Oxygéne

réelle).(c) Visualisation des deux
sites de coordination des cations
de la structure de type-C.
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Cette structure présentée en figure 4.1 peut étre reliée a la structure Fluorite (CaF)
pour laquelle deux des huit oxygénes situés aux sommets de la maille cubique (dont I'ion Y>*
est au centre) sont retirés. La coordinence de Iion Y** passe donc de huit a six et les oxygénes
restant sont légeérement éloignés des sommets du cube. Deux arrangements différents des
oxygenes manquants peuvent étre observés. Dans le premier cas, les sites moccupés sont
situés sur la diagonale d’une face du cube et Iion Y*' est déplacé du centre du cube
(figure 4.1.c) conduisant a un site de symétric C,. Il existe dans ce cas trois distances Y-O
distinctes, non équivalentes par symétrie (Y;-O=2.333A, Y,-0=2.274 A, Y;-0=2.243 A %)
Dans le second, les deux oxygenes retirés se situent le long d’une diagonale du cube
conduisant & un site de symétrie Cs; pour I'yttrium. Les distances Y-O sont alors identiques
(Y-0=2.28 A*). La maille éémentaire de paramétre a~10.609A °, est constituée de 80 atomes
(16 motifs d’Y,03) répartis de la facon suivante (voir figure 4.2) : 8 cations sur des site Cs;
(Wyckoft-8b) et 24 sur des sites C, (Wyckoft-24d). Les octaedres YOg ainsi définis sont
reliés par les sommets et les arrétes de telle fagcon que les 48 oxygenes soient équivalents
(Wyckoff-48e) et liés a 4 atomes d’yttrium.

Figure 4.2: (a gauche) Présentation de la structure d’Y,0; (avec visualisation des octaédres YOg4) a
condition ambiante (type-C) et (a droite) des différents sites octaédriques

L’¢volution de Y,03 (oxyde fortement réfractaire) sous haute température a été
largement étudiée dans la littérature ©7 notamment en raison de la faible influence de son
environnement sur sa stoechiométrie et sur son point de fusion ’* Iui conférant une stabilité
exceptionnelle a haute température. Une transition structurale a été identifi¢ce aux alentours
de 2660 K précédant la température de fusion a 2712 K. La nature de la phase solide haute
température est cependant encore en débat et attribuée soit a une structure de type hexagonale
P63/mme °*'° oubien 4 la structure cubique de type fluorite (Fm3m) ['*'].
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4.2.1 Etudes haute pression dans Y,O3 massif

Le comportement sous pression de cet oxyde a en revanche, suscit¢é moins d’attention
jusqu'a récemment >'>'%. Nous résumons dans le tableau 4.1 Iessentiel des polymorphismes
sous pressions rapporté dans la littérature sur Y,Os3. L’une des premieres études in situ de
Y,03; massif sous haute pression a été effectuée par E. Husson et al en 1999 2 et rapporte le
chemm de transition suivant durant la compression :

10-13 GPa 19-22 GPa

ou C, B et A désignent respectivement les structure cubique Ia3 (7}/), monoclinique C2/m
(C3,)) et hexagonale P3ml (D3;), couramment rencontrées dans les sesquioxydes. La
transition B — A a été observée comme étant réversible et conduit a une stabilisation de la
phase monoclinique lors de décompression a condition ambiante. La transition C — B sous
pression est ainsi observée comme irréversible. Les structures de type monocliniques et
hexagonales sont respectivement les phases stables a condition ambiante des sesquioxydes
présentant un rayon ionique important (de La a Nd) et mtermédiaire (Sm a Gd). Le chemin de
transition sous pression précédent peut ainsi simplement étre relié a la succession prédite par
Hoekstra '* se basant sur la diminution du volume molaire entre les structures respectives.
Remarquons cependant qu’une disparit¢ des résultats quant au chemin de transition réside
encore dans la littérature. Nous pouvons notamment citer Iétude de L. Wang et al. > dans
laquelle seule la transition C—A est observée entre 12.1 et 22.5 GPa.

4.2.2 Etudes haute pression dans Y,O3; aI’échelle nanométrique

Comme i a ét¢ discuté précédemment, I'opportunit¢ de modifier le polymorphisme
sous pression dans les nanomatériaux vis-a-vis des matériaux massifS a récemment conduit
des auteurs a étudier le comportement sous pression d’Y,Os nanométrique. Les premicres
études menées '>'® en 2008 ont conduit 4 observer une augmentation de la stabilit¢ de la
structure cubique au-delda de la pression de transition observée dans un échantillon massif
d’Y,0s.

Amorphisation sous pression

Un résultat extrémement intéressant a émergé de I'étude de Lin Wang en 2010 7, a
savoir une amorphisation sous pression pour des nanoparticules d’oxyde d’yttrium de taille
mférieure a une taille critique. Dans cette expérience deux échantillons de tailles différentes, a
savoir 16 et 21 nm ont ét¢ étudiés par diffraction de rayons X. Concernant I’échantillon de 21
nm, une transition de la structure cubique a été observée entre 14 et 32 GPa vers la structure
A-hexagonale. Contrairement aux résultats obtenus par Husson % et Ma ' pour un échantillon
massif, aucune transition intermédiaire vers la phase monoclinique n’est obtenue lors de Ia
compression. La seule différence observée vis-a-vis de la précédente étude de Wang et al. °
sur un échantillon massif réside dans I'augmentation significative de la gamme de pression de
transition. L’échantillon récupéré apreés le cycle en pression témoigne en revanche d’une
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transition A — B lors de la décompression. Pour ce qui est de I’échantillon de 16 nm, les
spectres de diffraction indiquent une stabilit¢ de la structure cubique jusqu’a 24.8 GPa, a
savoir 12 GPa supérieurs a son homologue massif. Ils observent enfin a une disparition
progressive des pics de diffraction de la structure C jusqu’a 30 GPa au profit d’un large pic
entre 2theta = 6° et 9° caractéristique de l'obtention d’un état amorphe a haute pression
(conservé durant la décompression). La présence d’un état amorphe aprés décompression est
¢galement observée par mesure Raman. Les spectres Raman présentés sont cependant de
qualit¢ trop insuffisante pour appuyer raisonnablement un tel résultat.
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Cette dépendance en taille de I'amorphisation sous pression d’Y,Os semble fortement
analogue au cas de TiO, nanométrique discuté précédemment. Ce résultat est d’autant plus
important que ces deux oxydes sont reconnus comme étant de mauvais formateurs de verres a
pression ambiante. Il convient de noter qu'une étude antérieure '° & celle de L. Wang a
observé une transition d’Y,Os vers un état fortement désordonné (aux alentours de 16 GPa)
pour une taille significativement supérieure (@~60nm). Ce résultat sera rediscuté dans la
partie 4.6.1

54



4. Influence de I’état de surface sur ’amorphisation sous pressiond’Y203

Taille Transition P(GPa) Réf
Massif C—B 12-20 12
" C—-B 10-13 2
" C—-B 12.8 13
" C—>B 13 18
" B—A 19-22 2
" B—A 21.8 13
" B—A 24.5 18
" C—A 12.1-22.5 >
21 nm C—A 14-32.7 17
63(+ 20) nm C — amorphe 15.5-19 19
16 nm C — amoprhe 24.8-30 1

Tableau 4.1: Transitions polymorphiques sous pression dans Y,0; (massif et nano.) et pression de
transitions respectives rapportées dans la littérature.

Mécanismes d’amorphisation

Le mécanisme d’amorphisation sous pression a ¢été ¢étudié en fonction de la
distribution de paires (PDF) par Wang '’ et est présenté comme résultant d’une brisure de la
connectivit¢ des octaédres YOg. Ceci peut étre apparenté au modele d’amorphisation résultant
de "contraintes stériques" décrit par Sikka et Sharma 2°. Bien que lapplication de pression
tende a mduire une structure compacte (afin de minimiser 1’énergie totale du systéme), il est
possible que la forme des blocs ¢lémentaires de la structure n’y soit pas favorable. Le pomnt de
déstabilisation de la structure cristallne (perte de lordre a longue portée) est alors défini
comme atteint lorsque les distance entre les atomes non liés entre eux deviennent proches
d’une valeur critique définie en référence *'. La formation d’une nouvelle phase cristalline
(mettant en jeu des brisures de laison et diffusion d’atomes) est alors inhibée et le systeme
abaisse son énergie libre en sacrifiant 'ordre a longue distance en raison d’un gain d’entropie
configurationnelle dans la phase amorphe. La réduction de la distance entre proches voisins
(non liés) peut étre effectuée soit par simple compression de la structure ou bien par flexion
des angles de liaisons. Dans I'étude de L. Wang !” bien que les octaédres YOy restent rigides
et que la cohérence entre deux octa¢dres partageant une arréte commune soit conservée apres
I’amorphisation, I'ordre a longue distance est quant a li perdu. La rotation des octac¢dres
partageant un sommet en commun ¢tant la déformation la plus favorable d’un point de wvue
énergétique, elle conduira selon les auteurs a un effondrement la structure au-dela d’une
flexion critique. Bien que mise en avant dans I'étude, I'analogie avec le mécanisme similaire
observé dans les zéolites *>?° est cependant fortement discutable en raison de la porosité
significativement plus importante de ces matériaux.

D’un point de vue énergétique I’amorphisation sous pression de ce nanomatériau est
interprété par Wang et Yang '"comme provenant d’une augmentation de I'énergie libre de la
structure cristalline due a la présence de défauts. L’état amorphe devient ainsi favorable
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lorsque Ga < Gc + Gd ou Ga désigne I’énergie libre de le la phase amorphe, Gec I’énergie libre
de la phase cristalline de haute densit¢ et Gd I’énergie libre due a la présence de défauts. Les
défauts envisagés par Wang résultent essentielement de I'augmentation de la fraction
d’atomes en surface vis-a-vis du volume. Cette mise en désordre de la structure cristalline
(afin de relaxer les contraintes de surfaces) a notamment été mise en avant par Winterer 2%, ce
dernier ayant montrés une dispersion des longueurs de laison Y-O d’autant plus importante
que les particules sont de faible taille. Notons par ailleurs que l'influence des défauts créés
durant la compression est a priori écartée en raison de résultats similaires observés via
I'utilisation de milieu transmetteur de pression (Hélum) ou Pabsence d’un tel milieu. Le

phénomeéne d’amorphisation sous pression est ainsi purement attribué¢ a un effet de taille.

Les résultats précédemment obtenus dans TiO, (partie 2.5) nous ont conduits & nous
interroger sur I'exactitude d’une telle attribution et a considérer I'influence de I'état de surface
sur la transition. Nous avons en effet montré que la diminution de taille était un parametre
nécessaire mais non suffisant dans TiO, nanométrique et que I'amorphisation sous pression
était fortement influencée par I'état de surface mitial (a2 savoir I'adsorption en surface de
molécules organiques). L’¢tude de I'influence de I’état de surface est ici d’autant plus
pertinent que :

O la phase obtenue dans des nanoparticules de Y03 (ou Gd,03) synthétisées
par voie liquide dépend fortement des conditions de préparation. Les différents ligands utilisés
favoriseront ainsi une structure monoclinique 2°, une structure cubique °
phase amorphe *’

volre méme une

0 les nanoparticules d’oxyde d’yttrum sont connus comme étant trés

favorable a 'adsorption de molécules atmosphériques en surface 577,

Dans ce qui suit, nous nous intéresserons dans un premier temps au role de I'état de
surface sur le comportement sous pression en controlant soigneusement I’environnement de
I’échantillon en amont de la compression. Sur la base des résultats obtenus nous présenterons
un modele permettant de relier la taille des nanoparticules et leur densit¢ de défauts a
I'amorphisation sous pression.

4.3 Synthéses et chargement des échantillons

Les nanoparticules d’Y,0O3; ont été synthétisées par I'imnstitut de la catalyse (IRCE) de Lyon
suivant le protocole décrit en référence !, par hydrolyse de YsO(OtBu)s et calcination de la
poudre obtenue a 900°C durant 4h dans P'air afin de limiter la présence de polluants adsorbés
en surface. La méme fournée de nanoparticules d’Y,O3; a été séparée en deux échantillons :
apres avor été refroidi Péchantillon A a été placé a condition ambiante (exposé a lair libre
tandis que I'échantillon B a été préservé sous atmosphére d’Argon en suivant le méme
protocole (Figure 4.4.a). Ce dernier a par la suite ét¢ chargé dans la DAC sous atmosphere
Argon dans une boite a gant.
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Fig. 4.4: (4 gauche) (a) Protocole expérimental suivi durant l’étude présentée. Une fournée de
nanoparticules d’Y,0; est divisée en deux échantillons. L ’échantillon A a été stocké a I’air tandis que
[’échantillon B a été conservé (puis chargé) sous atmospheére d’Argon. Les deux échantillons ont par
la suite été soumis a un cycle sous pression dans une cellule a enclume de diamants.(A droite) (b)
Image obtenue par microscopie a transmission électronique (TEM), (c) Diffractogramme et (d)
spectre Raman des nanoparticules initiales d’Y,O;. La taille est estimée (par DRX et TEM) entre 7 et
10 nm. Les nanoparticules adoptent une structure purement cubique de type-C.

Les clichés de diffraction de rayons X des deux échantillons se révelent identiques et
attestent d’une structure purement cubique (figure 4.4.c). Les spectres Raman des deux
¢chantillons, bien qu’ils ne soient pas strictement identiques (décrits par la suite) témoignent
¢galement d’une phase purement cubique. L’attribution des pics Raman est rapportée dans le
tableau 4.2. La taille moyenne des nanoparticules, estimée par la largeur des pics de
diffraction suivant I’équation de Scherrer, est d’environ 7-8 nm pour les deux échantillons.
La morphologie des particules examinées par microscopie a transmission électronique (TEM)
a révélé des nanocristallites quasi sphériques, denses, homogenes et de tailles comprises entre
7 et 10 nm (figure 4.4.b).

L’¢étude sous haute pression des deux échantillons a été effectuée par spectroscopie
Raman via le montage décrit dans la partie expérimentale (partie 3.1). Durant les deux cycles
sous pressions nous n’avons intentionnellement utilis¢ aucun milieu transmetteur de pression
(PTM). En effet le but principal de I'é¢tude étant la compréhension de I'influence de I'énergie
d’interface sur la transiton de phase des nanoparticules d’Y,0O3, la présence d’'un MTP
pourrait interférer en mtroduisant un terme additionnel d’énergie d’mnterface. Rappelons par
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ailleurs que nous avons discuté au chapitre 3.3 de l'uniformit¢ des contraintes sous pressions
exercées dans une poudre de nanocristaux compacts.

Repelin et al.* Husson et al.” Echantillon A Echantillon B Symétries
116 106 F,
129 128 133 134 F,
161 161 165 165 (0.81) F, + A,
193 193 197 F, +E,
318 316 F,
329 328 331 332 (3.21) F, + E,
376 376 381 382 (2.93) F, + A,
399 399 F,
429 429 437 438 (2.72) F, + E,
469 468 473 474 (3.71) F, + A,
564 564 569 F, + E,
591 591 597 596 F, + A,

Tableau 4.2: Attribution des modes Raman de la structure cubique de Y,0;. Les valeurs entre
parenthéses désignent la pente Ov/OP (en cm’'/GPa) de certaines raies Raman.

4.4 Echantillon "exposé" : un amorphe sous pression

La théorie des groupes conduit a la représentation irréductible des phonons optiques
suivante pour la structure cubique d’Y;0Os :

I,

e = 4Ag + 4, + 14F, + 545, + 5E, + 16F,

\ J
T

T T

(R) (0 (IR)

ou (R) désigne les modes actifs en Raman, (IR) les modes actifs en Infra-Rouge et (i) les
modes inactifS. Parmi les 22 modes actifS en  Raman attendus, seulement 14 sont
généralement observés lors d’études de monocristaux en Raman-polarisé en raison des
superpositions de certains modes *. Le pic le plus intense est centré autour de 380 cm’
(figure 4.4.d).

Décrivons dans un premier temps les résultats obtenus sur les nanoparticules de
I’échantillon A pour lequel les nanoparticules ont ¢ét¢ stockées sous conditions
atmosphériques. La figure 4.5 présente I'évolution des spectres Raman de I'échantillon lors
du cycle sous pression. A trés basse pression (0.4 GPa), le spectre Raman présente un pic
intense & 380 cm' ainsi que des pics relativement large et de faibles intensités a 137, 160,
328, 437, 470 et 594 cm’!. Tous les pics sont reliés aux différents modes de vibration de Ila
structure cubique, conformément & la caractérisation en DRX. Lors de la compression le pic
principal 4 380 cm! est déplacé vers les hautes énergies de 3.1 cmi! par GPa jusqu’a une
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pression d’environ 20.5 GPa. A partir de 17.1 GPa, on observe I'apparition d’un important
signal de fond ainsi que la disparition progressive du pic attribué a la phase cristalline. Au-
dela de 22.4 GPa, ce pic disparait completement et seul demeure un important signal de fond
attestant de la transition vers un état amorphe comme attendu dans la littérature'’. Lors de la
décompression (figure 4.5.b), le large signal centré autour de 430 cmi' & 25.9 GPa se déplace
vers les basses fréquences et I'on observe une augmentation de I'intensit¢ du large pic situé¢ a
basse fréquence autour de 1.6 GPa. Notons par ailleurs que dans certains spectres (prenons
pour exemple celui a 3.1 GPa dans la figure 4.5.b), des pics de faibles intensités sont observés
vers 143 et 160 cm’'. Ces derniers peuvent étre attribués a la présence d’une faible proportion
de phase monoclinique comme détaillé dans le prochain paragraphe. Aucune modification
significative du spectre raman situé¢ vers 400 cmi’ n’est observé.

(a) b)
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Fig. 4.5: Spectres Raman de nanoparticules d’Y,0; cubiques conservées sous conditions
atmosphériques (échantillon A) (a) lors de la compression (jusqu’a ~26.0 GPa) et (b) durant la
décompression. Une transition vers une phase amorphe est observée autour de 22.4 GPa.

4.5 Echantillon "contr6lé" : un cristal a haute pression

De fagon surprenante les spectres obtenus dans I'échantillon B (conservé et chargé sous
atmosphére Argon) présentent une évolution sous pression radicalement différente (Figure
4.6).
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Pour commencer, le spectre obtenu a basse pression (0.7 GPa) contient davantage de
pics mieux résolus, attribués aux modes actifs de la phase cubique d’Y,03. Par ailleurs, aucun
fond (attribué & une contribution de désordre du matériau *?) n’est observé a basse pression,
attestant ainsi d’une plus haute qualité cristalline de cet échantillon en raison d’une plus faible
quantit¢ de défauts (comme nous allons le préciser par la suite). Le comportement sous
pression est significativement différent de celui obtenu précédemment dans I'échantillon A.
En effet, bien qu'un certain bruit de fond devienne observable dés 21.1 GPa accompagné par
la totale disparition du pic principal attribué a la structure cubique, les nanoparticules
semblent demeurer cristallines jusqu’a la pression maximale atteinte (bien au-deld de Ia
pression d’amorphisation observée précédemment). Les signaux émergeants du bruit de fond
important et surtout le pic relativement fin centré a 180 cm' attestent clairement de la
présence d’une phase cristalline. De plus, la position des pics observés (par comparaison avec
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les résultats de Husson %) permet d’identifier la phase haute pression comme étant hexagonale.
En conclusion, le méme polymorphisme haute pression qu’Y,O3; est observé dans cet
¢chantillon nanométrique. La principale différence observable concerne la pression de
transition : 12-22 GPa dans P'yttrium massif et 17-25 GPa dans nos nanoparticules. Lors de la
décompression (figure 4.6.b), Y,O;3 transite vers une phase monoclinique, cette conclusion
¢tant notamment basée sur la séparation du pic en deux composantes distinctes du mode a
basse fiéquence (figure 4.7) >**. L’évolution des fiéquences en fonction de la pression est par
ailleurs sensiblement identique (& 1% prés) aux résultats de Husson * dans le cas massif.
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Fig. 4.7: Spectres Raman et de nanoparticules d’Y,O; cubiques conservées sous atmosphere Argon
(échantillon B) obtenus apres décompression. Le spectre présenté en figure (a) est obtenu apres
soustraction du signal de fond (représenté en rouge sur la figure (b) et attribué au désordre). Les
composantes Raman attestent de [’obtention d 'une structure monoclinique (type B) telle que l'illustre
(c) le spectre Raman d’un échantillon d’Y,O0; massif récupéré aprés décompression *.

Pour résumer, les deux échantillons de taille identique et provenant de la méme
synthése montrent un comportement sous pression radicalement différent. L’échantillon ayant
¢t¢ exposé¢ a lair ambiant présente une amorphisation sous haute pression tandis qu’un
¢chantillon identique conservé sous atmosphere d’argon suit un chemin de transition cristal-
cristal. Ce résultat met clairement en évidence que les conditions de stockage précédant
I'application de pression jouent un role déterminant dans le mécanisme de transition de phase
des nanoparticules d’Y,0s.
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4.6 Discussions

4.6.1 Caractérisation de surface

I a ét¢ rapport¢ dans de précédentes études que le polymorphisme d’Y,O; sous
pression était sensible a la présence de défauts. Wang et al > ont ainsi comparé le
comportement sous pression d’Y,0;3 et Y,03 :Ev’" (ratio molaire de Y** :Eu’" = 99:1). Dans
I’échantillon pure d’yttrium, la structure de type C transite entre 12.1 et 22.5 GPa vers une
structure hexagonale de type A persistante jusqu’a 34.5 GPa. Apres décompression
I’échantillon récupéré présente une structure de type B (monoclinique). Dans I'échantillon
d’Y>03 Eu’’, la séquence de transition de phase durant la compression devient la suivante :
C—B—A avec des pressions de transition autour de 7.9-19 GPa et 25.8-27.7 GPa
respectivement. Durant la décompression, la phase de type A transite a nouveau vers une
phase de type B, récupérable & pression ambiante. Ainsi bien que la structure a conditions
ambiantes reste identique (tout comme les parametres de mailles du réseau), la substitution
des sites S¢ et C, de Y** (Fig4.1) par des ions plus lourds (les ions Eu’" étant 6% plus gros
que Y>") entraine une modification du chemin de transiton sous pression. Les auteurs
justifient ce comportement par la  modification du champ cristalin imposé par le dopage
$Ed™

Est-il envisageable de s’appuyer sur cette forte sensibilit¢ au dopage ou présence
d’impuretés pour comprendre les résultats obtenus dans I'étude présentée précédemment ?

Lin Wang et al attribuent dans leur étude I'amorphisation sous pression a une
augmentation de I'énergie libre associée a la surface des grains '”. Ils ont ainsi proposé qu’au-
deld d’une certaine fraction d’atomes en surface, c’est-a-dire en dessous d’une taille critique,
I'augmentation de I’énergie libre de la structure cristalline métastable est telle que I'état
amorphe est préférentiellement stabilisé. Cet intéressant modéle mérite cependant d’étre
discuté. En effet si 'amorphisation était purement due a une augmentation de I'énergie libre,
la réduction en taille des nanoparticules conduirait a un abaissement de la pression de
transition vers I'état amorphe. Cependant, 'amorphisation dans nos échantillons est observée
a une pression relativement équivalente a celle obtenue par L.Wang et ce, malgré que la taille
de nos nanoparticules soit deux fois plus faible.

Il semblerait a premiere vue que les observations expérimentales soient fortement
analogues a celles obtenues sur I’é¢tude dans TiO,. Dans cette derniere, nous avons montré que
I’amorphisation sous pression dans les nanoparticules n’était pas seulement dépendante de la
taille des particules mais aussi de I'état de surface. On peut ainsi envisager que le méme
mécanisme s’applique dans notre étude sur Y03 nanométrique. L[’amorphisation sous
pression apparait lorsque les nanoparticules atteignent une taille critique. Cette condition est
cependant nécessaire mais non suffisante, un certain degré¢ de défauts devant étre atteint afin
de basculer la transition cristal-cristal vers une transition cristal-amorphe.
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Fig. 4.8: Spectres infrarouge par transformée de Fourier des échantillons A et B. L ’observation de
fortes bandes d’absorption (désignées par des pointillés) autour de ~ 1404 et 1521 cm-1 dans
’échantillon A indiquent la présence d’ions carbonate CO;”".

Dans I'étude de TiO, précédemment décrite, nous avions montré que la modification
de Iétat de surface <¢Etait fortement sensible a Iadsorption de molécules organiques
(essenticllement attrbué a des citrates) lors de la synthése des échantillons. Dans le cas
d’Y»0s3, i semblerait que I'exposition de I'échantillon a I'air ambiant ait un impact direct sur
I'état de surface. Afin d’étudier le mécanisme responsable des différences de comportements
sous pression nous présentons en figure 4.8 les spectres infra rouge (IFTR) obtenus sur les
¢chantillons A et B. (La principale différence entre les spectres repose sur I'mtensit¢ des pics
situés aux alentours de 1404 et 1521 cm’' dans I'échantillon A. Ces pics correspondent aux
modes d’élongation v3 (respectivement symétrique et asymétrique) d’ions carbonates 2%
due a la réaction acido-basique (au sens de Lux-Flood) entre le CO;, atmosphérique et la
surface d’Y,03 (par échange d’ions O;"). Cette formation de ligands monodentés (= un seul
atome du ligand peut se lier a I'atome métallique) est suggérée par lamplitude du splitting
doublet ** 1401 et 1521 cm-1 qui conduirait ainsi & la formation additionnelle de défauts a la
surface. Cette adsorption de gaz atmosphérique est loin d’étre surprenante. Le dioxyde de
carbone CO; est en effet connu pour réagir avec de nombreux systémes d’oxydes métalliques
35 formant soit des complexes CO, coordonnés linéairement ou bien des complexes de types
carbonates (structures unidentés, bidentés, ...) *°. Gougousi et al *° ont notamment montré
que cette pollution de surface était significativement plus élevé dans le cas de I'yttrium que
pour d’autres composés du groupe III ( le Lanthane par exemple), eux méme largement plus
réactifS que les composés du groupe IV (Zr, Hf). Ils ont ainsi relevé une adsorption
conséquente de carbonate en surface de film fin d’Y,03 en moins de 4h d’exposition a lair
libre. Notons a ce titre que le traitement des carbonates post-exposition demeure délicat. En
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effet un recuit pourrait conduire non seulement a la croissance des grains, mais aussi a la
formation de larges cavités suite a la libération du CO, %

De ce qui précede, deux sources de défauts peuvent éEtre identifi¢es dans  les
nanoparticules d’Y,0s3 :

(1) Les défauts reliés a I'état de surface modifié par la présence des ions carbonates
CO5™.

(ii) Les défauts intrinseéques générés par la transition de phase reconstructive sous
pression.

La réorganisation structurale a température ambiante conduit irrémédiablement a une
structure défectueuse en raison de la faible cinétique. Dans le cas de nanoparticules d’Y,0O3
exposées a latmosphére et compressées par la suite, les deux types de défauts précédemment
cit¢s se cumulent et occasionnent une concentration de défauts suffisamment élevée pour
modifier le chemin de transition vers une transformation cristal-amorphe. Ce résultat, a savoir
que l'amorphisation est fortement dépendante de la qualité¢ cristallne pourrait a ce titre
expliquer le résultat de N. Dilawar '° discuté précédemment et pour lequel les auteurs
observaient une amorphisation pour des tailles de cristallite d’environ 60 nm soit
significativement supérieures a la taille critique rapportée par Wang. Nous pensons que ce
comportement est inhérent a la trés faible qualit¢ de I'échantillon étudié par les auteurs,
estimée par la forte dispersion en taille (= 35 nm) et le profil des spectres Raman témoignant
de nombreux défauts.

4.6.2 Considérations thermodynamiques et cinétiques

En se basant sur les similarités entre les processus de fusion et d’amorphisation, il a été
proposé¢ que la transformation cristal-amorphe puisse étre mterprétée comme le processus de
fusion induite par des défauts pour des cristaux métastables. Ces derniers sont ainsi amenés
au-dela de I'état critique de défauts pour lequel la température de fusion chute en dessous de
la température de transition vitreuse °'. L’amorphisation dans I'état solide apparait lorsque
I'augmentation de I'énergie libre de la phase cristalline originelle devient égale ou supérieure
a I’énergie libre de I’état amorphe.
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Fig. 4.9: Représentation de [’évolution de [’énergie libre de Gibbs en fonction de la pression pour
trois morphologies différentes du méme composé (ici Y,0;) : matériau massif, nanoparticules et
nanoparticules "défectueuse" (défini dans le manuscrit). Les contributions des termes de surfaces
conduisent a une augmentation de la pression de transition (pour les nanoparticules) ou a une
amorphisation sous pression (nanoparticules "défectueuse”).

Afin de mieux se représenter ces considérations ainsi que nos résultats, nous
proposons en figure 4.9 une illustration thermodynamique simple des différentes phases
d’Y,0; a haute pression. La représentation G(P), largement utilisée dans ce manuscrit, est
d’une grande utilit¢ pour comprendre I'influence de la taille et des défauts sur les chemins de
transitions a haute pression. Comme nous I'avons décrit au chapitre 2.2, la compression induit
une augmentation de I’énergie libre proportionnelle au volume molaire de la phase cubique
basse pression. Pour des échantillons massifS et a une pression critique, I'énergie de Gibbs de
cette phase égale celle de la phase hexagonale possédant un volume molaire plus faible. La
pression thermodynamique ainsi obtenue est de l'ordre de 12 GPa dans Y»>O3; en phase
cubique °

Lorsque D'échantillon est formé de nanoparticules, une augmentation de la pression de
transition est attendue du fait de I'énergie de surface **4°. Ceci est vérifié dans nos résultats
sur I’échantillon B pour lequel la transition est observée au-dessus de 20 GPa. Suivant cette
logique, si 'on considere différents échantillons de nature chimique et de taille identiques, la
pression de transition ainsi que la phase haute pression dans ces derniers sont attendues
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comme ¢étant relativement similaires, étant donné que l'augmentation de I'énergie de surface
est identique. Il est cependant récurrent d’observer différents comportements sous pression
selon la méthode de synthése employée. Dans ce cas, I'état de surface agit comme un
parametre essentiel et le recours a une énergie d’interface (a défaut d’énergie de surface)
s’impose. Les résultats obtenus sur I'échantillon A illustrent clairement cet effet : un terme
d’énergie additionnel, reli¢ aux défauts de surface mnhérent a I'état de surface, se doit d’étre
pris en compte dans le potentiel thermodynamique de Gibbs. Si cette contribution est
suffisamment élevée, I'énergie du systéme sous pression "croise" le domaine d’énergie relatif
a des états amorphes a une pression inférieure a la pression thermodynamique de transition
C(cristal)—A(cristal). La transition vers un état amorphe devient ainsi plus favorable d’un
point de vue énergétique. Notons finalement que la diminution en taille affecte ainsi I'énergie
libre non seulement par une augmentation de I'énergie de surface (raisonnement nvoqué dans
la littérature) mais aussi par une augmentation du terme additionnel relié aux défauts.

En effet au-dela d’une certaine taille de grain, le terme d’interface tend a devenir
négligeable vis-a-vis des termes volumiques. Il est important de noter que le coefficient
d’adsorption d’ions ou de molécules organiques en surface est fortement augmenté lorsque la
taille de nanocristallite diminue *'***. Katari et al. ont par ailleurs montré une augmentation
significative du taux de saturation de ligands en surface d’une nanoparticule de fable taille
Au-dela d’une certaine taille de gramn, on peut s’attendre a une forte diminution de Ila
réactivit¢ de la surface de Y,Os vis-a-vis de son environnement conduisant ainsi a négliger la
contribution du dernier terme Ggfauts dans le bilan énergétique.

La description précédente est basée sur des concepts thermodynamiques classiques
prenant en compte I'énergie interface au potentiel de Gibbs. Trés instructive, elle permet de
décrire DI'inflience de taille de grain sur les transitions induites par pression et plus
particulicrement dans I’étude nous concernant, la dépendance en taille de I’amorphisation
sous pression. Il est cependant important de ramener cette étude de transition cristal-amorphes
dans un cadre plus large et de la relier aux autres procédés d’amorphisation.

La compétition entre la transformation vers une phase cristallne ou vers un état amorphe
est gouvernée par un équilibre délicat entre facteurs thermodynamiques et cinétiques.
L’amorphisation peut en effet apparaitre si la nucléation et/ou la croissance d’une phase
cristalline sont entravées d’un point de vue cinétique. Afin de mieux représenter cet aspect, le
recours au concept de paysage €nergétique des différentes configurations peut s’avérer utile.
Ce '"paysage" peut étre représenté comme un graphique multidimensionnel de 1'énergie
potentielle (E) correspondant a différents arrangements (d’ordre local ou a longue distance)
d’atomes du systéme et 4 la nature des liaisons *’. Chaque arrangement constitue ainsi une
configuration généralement schématisée en 2 ou 3 dimensions comme un graphique de E en
fonction des coordonnées généralisées de la configuration. Chaque polymorphe cristallin du
systéme correspond a un minimum profond d’énergie. Lorsque la température ou la pression
augmente, un autre polymorphe cristallin devient plus stable conduisant ainsi a une transition
polymorphique. Rappelons que la probabilit¢ de transition est gouvernée a la fois par la
hauteur de la barriére de potentiel séparant les deux phases, mais aussi par le chemmn de
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transition entre ces derniers, mettant en jeu des ruptures et reformations de laisons ainsi que
le déplacement des coordonnées atomiques relatives. Au-delda de ces puits de potentiel fins et
profonds caractérisant 'ordre cristallin, un paysage d’états amorphes (méga-bassin) est formé
de nombreux minima peu profonds d’énergie proche, étant séparé de la région de stabilité par
des barrieres d’énergie relativement faible.

Nous avons représenté en figure 4.10 une possiilit¢ de paysage énergétique a la pression
de transition entre les phases cubique et hexagonale pour des nanoparticules d’Y,03
présentant respectivement une haute (échantillon A) et faible (échantillon B) densit¢ de
défauts. Dans le dernier cas, les deux minima d’énergiec des phases cristallines sont
équivalents mais séparés par une forte barriere cinétique. La transition vers un état amorphe
est fortement défavorable d’un point de vue énergétique. Dans le cas présentant une forte
densit¢ de défauts (échantillon A), le mnimum d’énergic des phases cristallines est
significativement augmenté. L’énergie du bassin amorphe est en revanche attendue comme
n’étant que tres peu affectée de par le fait que les états amorphes forment des structures
désorganisées et flexibles pour lesquelles les processus de relaxation sont facilités.
Finalement, pour une densit¢ critique de défauts, la hauteur de la barriere d’énergie entre les
phase cubique et hexagonale peut étre amenée a dépasser I'énergie critique de transition
cubique-amorphe, résultant ainsi en une transition vers un état amorphe préférentiel d’un
point de vue cinétique a une transition C (cub.) — A (hex.).

Pour résumer, deux facteurs critiques ont étés identifiés comme gouvernant le processus
d’amorphisation: (i) la profondeur des minima d’énergies associés aux différents é&tats
cristallins du systéme et (i) la hauteur de la barricre d’énergie entre ces états cristallins et le
bassin amorphe, cette derniere pouvant étre diminuée par la concentration de défauts (induite
par dopage, wrradiation, etc), I'énergie de surface/interface, la présence de contrainte, etc. Des
lors que cette augmentation d’énergie est suffisante, la structure cristalline initiale peut Etre
déstabilisée au profit d’une nouvelle configuration atomique non-cristallne. Par ailleurs, en
sachant que la barricre d’énergie entre deux phases cristallines, présentant une transition de
type reconstructif, est élevée en raison des brisures de liaison et déplacements atomiques,
I'amorphisation est susceptible d’étre facilitée dans de tels matériaux. Notons en revanche que
les transitions displacives (avec une barriere d’énergie relativement faible) entre phases
cristallines semblent préférentielles sur les transitions cristal-amorphe.

Nos résultats expérimentaux s’accordent parfaitement avec ce modele. En effet, dans le
cas de nanoparticules "nues", I'augmentation du minimum d’énergie ainsi que la diminution
de la hauteur de la barriére cinétique n’est pas suffisante pour basculer le systéme vers un état
amorphe. Dans le cas de nanoparticules "défectueuses" en revanche, la combmaison de
I'énergiec de surface et I'influence des défauts est suffisante pour amener I'extremum de la
barricre de potenticlle entre états cristalins a une valeur supérieure a celle gouvernant le
chemin de transition cristal-amorphe. Comme évoqué précédemment, la transition cubique-
hexagonale étant de nature reconstructive, elle conduit & la formation de défauts additionnels
durant la compression, facilitant ainsi la transformation vers un état amorphe.
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Figure 4.10: Diagramme de paysages énergétiques des deux échantillons d’Y,0; a haute pression.
L’échantillon A présente une haute densité de défauts due a la formation d’ions carbonates CO5> en
surface. Sous pression la transformation vers un amorphe est favorable d 'un point de vue cinétique
pour cet échantillon. Une transition cristal-cristal a en revanche lieu dans [’échantillon B présentant
une faible densité de défauts

D’un point de wvue plus général, les concepts précédents s’appliquent aussi aux autres
processus d’amorphisation, tels que I'amorphisation induite par iradiations (métamictisation),
pour laquelle i a ét¢ montré qu’elle n’apparaissait que lorsqu’une concentration critique de
défauts était atteinte.*’. L’influence des défauts sur Pamorphisation de nanoparticules a été
rapporté dans de précédentes études expérimentales d’irradiation *>*°. En fonction de la dose
d’irradiation, des défauts ponctuels (lacunes d’oxygéne *’, ...) ou étendus (sous forme de
complexe ou plans lacunaires **) ainsi que des contraintes dans le réseau sont accumulés dans
la structure et augmente I'énergie libre du matériau cristallin, résultant a terme en la formation
d’une phase métastable de haute énergie. Notons qu’a faible dose d’irradiation la distribution
des centres de contraintes suggere une nucléation autour de défauts ponctuels. Une fois que
ces derniers ont transit¢ vers un état amorphe, I'mterface amorphe-cristal conduit a une
croissance de la phase amorphe dans tout I'échantillon 7. Le cas de loxyde de zrconium
7rO;, (zircone) est particulicrement intéressant. Dans ZrO, massif, I'irradiation par des ions
nduit une transformation de la phase mitiale monoclinique vers une phase cubique ou
tétragonale *° (phase haute pression). Dans le cadre de notre interprétation précédente, cela
sous-entend que la phase monoclinique est de plus en plus déstabilisée vis-a-vis des phases
cubiques ou tétragonales en raison d’une accumulation de défauts. Cependant, I"augmentation
de Dénergie n’est pas suffisante pour surpasser la barricre d’énergie relative a la transition
vers un ¢tat amorphe. La situation est en revanche differente pour un échantillon
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nanométrique de ZrO, (3nm), pour lequel une amorphisation par fradiation est observée *°.

Ainsi la combinaison de T'effet de taille et de la densit¢ de défauts joue un réle crucial dans
I'amorphisation de la zrcone nanométrique, matériau connu comme ¢€tant l'une des
céramiques les plus résistantes aux radiations. Dans ce cas I'énergie de surface et I'énergie
des défauts contribuent de fagons complémentaires a amener la barriere cinétique (entre état
cristallin et état amorphe) a une valeur suffisamment faible pour promouvoir un état amorphe.

Le broyage mécanique d’échantillons massifs par des billess en acier ("ball-milling") est
une technique de synthése de nanoparticules (par voie physique) °° particuliérement
intéressante dans le cadre de cette discussion car elle induit non seulement une diminution de
la taille de grains mais aussi introduit (de maniére souhaitée ou non) une certaine densit¢ de
défauts. Cette technique est notamment reconnue comme pouvant produire des nanoparticules
amorphes. Ainsi, lorsque la concentration de défauts induits par le broyage est suffisamment
importante, une amorphisation de I'état solide peut apparaitre °'. Il est intéressant de noter qu’
Y,0;3 et ZrO, s’amorphisent durant un broyage mécanique °'*2, processus encore relié & une
augmentation d’énergie due a la contribution de I'énergie de surface et des défauts+énergie
¢lastique. Finalement, indépendamment du type de procédé¢ d’amorphisation (induit par la
pression, les radiations ou mécaniquement), le modele thermodynamique sous-jacent est
identique. Nous nous devons cependant de noter, que dans certains cas, la relaxation des
défauts est plus efficace dans un nanomatériau que dans son homologue massif en raison de la
proximité des surfaces libres > (notamment dans le cas de nano-fils). Dans ces situations, une
densité critique de défauts peut étre difficile a obtenir et donc I'absence d’états amorphes
peut €tre rencontree.

4.7 Conclusions

Au cours de ce chapitre nous avons ¢tudié le polymorphisme a haute pression de
Ioxyde d’yttrum nanométrique par spectroscopie Raman. Nous nous sommes attachés a
étudier I'influence de I'état de surface sur le mécanisme d’amorphisation sous pression
mndépendamment d’effets reliés a la taille ou a la synthése de I’échantillon. Pour ce faire, deux
¢chantillons différents ont ¢été utilisés, provenant d’une méme fournée de nanoparticules
d’Y,0; mais conservés sous des environnements différents. Dans le premier échantillon (A)
conservé sous atmosphére ambiante, une amorphisation sous pression a ét€ observée aux
alentours de 17-22.5 GPa. Le second échantillon, conservé sous atmosphere inerte d’Argon, a
cependant révélé une transition C (cub.) — A (hex)) entre 17 et 25 GPa lors de la
compression. La décompression a pression ambiante voit apparaitre une transition A (hex.) —
B (mono.).

Les différences de comportements sous pression ont ¢ét€ expliquées en termes de
difrence de chimie de surface. En effet, les mesures de FTIR ont permis de révéler une
adsorption importante d’ions CO3* dans les nanoparticules exposées a I'atmosphére, tandis
quaucune carbonatation n’est observée dans les échantillons conservés sous atmosphere
argon. Au-dela de Texistence d’une taille de nanocristaux critique (aucune amorphisation
sous pression n’est observée dans le matériau massif), nous avons mis en évidence la
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nécessit¢ d’une densit¢é de défauts critique pour obtenr un état amorphe durant la
compression. Dans le cas présent, une densit¢ de défaut mitiale est induite par la formation en
surface de carbonate puis un degré critique de défauts est atteint lors de la transition
reconstructive du systéme, cette dernicre générant une densité de défauts supplémentaire. Ce
phénomeéne est attendu comme d’autant plus favorable pour des nanoparticules de faible taille
(sans controle de I'état de surface) en raison de lefficacité du processus d’adsorption a ces
¢échelles. Ce résultat illustre parfaitement la nécessité de contrdler la voie de synthése a ces
¢échelles, chose rarement suivie dans la littérature. A titre d’exemple parmi les deux études
rapportant une amorphisation sous pression dans Y,O; nanométrique, soit les échantillons
étudiés sont simplement achetés '° et n’ont subis ni traitement ni caractérisation de surface,
soit la voie de synthése n’est simplement pas spécifice '’. Notons enfin que le processus
conduisant a une modification de I’état de surface n’est pas exclusivement réservé a
I'adsorption de carbonates mais sera fortement dépendant de la voie de synthése utilisée
(introduction de défauts par broyage, etc.).

L’amorphisation sous pression décrite durant ce chapitre peut €tre mise en relation avec
les autres processus d’amorphisation en considérant le concept de paysage énergétique. En
effet le couplage de I'énergie ¢€lastique induite par la haute pression et de I'énergie d’interface
(surface et défauts) nous permet d’explorer les différentes configurations structurales, incluant
notamment la transition favorable (d’un pomnt de vue énergétique) vers un méga-bassin d’états
amorphes. De facon similaire ce concept peut étre étendu aux nanoparticules soumises a un
broyage mécanique ou a une irradiation, I'aspect du paysage énergétique étant dépendant de
I'énergie de surface (reli¢ a la taille de nanocristallite) et a la concentration de défauts. L’effet
de taille est donc un paramétre nécessaire mais non suffisant et les deux conditions
précédentes doivent étre vérifiées pour observer une transition cristal-amorphe. Notons
finalement qu’un tel concept peut étre envisagé comme généralisable a d’autres composés
mauvais formateurs de verre dans leur forme massive (par exemple pour ZrO;)

Les conclusions précédentes sont extrémement intéressantes et de fagon analogue a
TiO, (partie 2.5), suggerent la possbilit¢ d’orienter le chemin de transition de  ces
nanoparticules via le controle de ces deux paramétres que sont la taille et la densit¢ de défauts.
L’exploration de nouveaux paysages énergétiques devient ainsi envisageable et offre de
nouvelles perspectives (théoriques ou en vue d’applications) quant a l'obtention de phases
mnovantes dans ces composés.
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5.Etude sous haute pression de I’oxyde de zinc nanométrique

Les conclusions obtenues en amont dans ce manuscrit (pour Y,03 et TiO,) suggéraient
la nécessit¢ de prendre en compte non plus I'énergic de surface, mais une énergie d’interface
ajoutant la contribution de I'état de surface (défauts, ligands, etc.) a I'énergie libre de Gibbs.
Notre mtérét d’étendre notre prospection sur 'oxyde de zinc réside dans la grande difficulté
de controler les défauts de cristallnit¢ et de surface dans ce matériau aux échelles
nanométriques. De plus de nombreuses modifications du comportement sous pression de ZnO
sont rapportées dans la littérature et principalement discutées en termes d’énergie de surface.
Notre objectif dans cette étude sera d’étudier I'influence de I'état de surface de ZnO
nanométrique sur le polymorphisme sous pression de ce dernier en s’astreignant d’un effet de
taille. Dans ce but nous allons comparer I’é¢tude sous pression de divers échantillons d’oxyde
de zinc obtenus par des voies de synthése différentes (afin de varier la contribution de
I'énergie d’interface) mais centrés autour d’une méme taille. Nous présenterons dans un
premier temps les généralités et principaux enjeux autour de I'oxyde de znc, ces derniers
étant en partie reliés a la grande stabilit¢ des défauts de ce matériau. Nous discuterons ensuite
des différents résultats de la littérature reliés a I'étude de nanoparticules de ZnO sous pression
et identifierons les parametres pertinents a approfondir.

5.1 Généralités autour de ZnO

L’oxyde de zinc (ZnO) est un semiconducteur de type II-VI possédant un large panel
de propriétés reconnues depuis plusieurs siecles. On peut entre-autres noter son utilisation
dans des domaines aussi variés que la cosmétique, dans les crémes solaires (en raison de sa
trés bonne absorption dans 'UV), dans les pentures de toitures, en tant que pigment, comme
piézo-électrique, capteur de gaz, etc ' . Depuis une dizaine d’année, ZnO a suscité un
mportant regain d’intérét scientifique, notamment en raison des perspectives offertes par son
utilisation dans les domaines de I'optoélectronique, de la spintronique et des nanotechnologies
4% De par son large gap ( 3.4 ev a température ambiante) et son émission dans Iultraviolet
(autour de 374 nm), ZnO est en effet un candidat idéal pour des systémes optoélectroniques
tels que les diodes UV ou laser ’ et constitue une alternative prometteuse a I'utilisation de
nitrure de galum (GaN) en raison de sa faible toxicit¢ et de son faible cofit.

Les propriétés extrémement attrayantes relatives aux nanoparticules d’oxyde de zinc
sont cependant lmitées par la présence difficlement contrélable de défauts dans ces
derniéres. Ces défauts non mtentionnellement introduits lors de la synthése peuvent étre des
impuretés, des défauts de cristallinité (atomes interstitiels, lacunes ou bien défauts étendus tels
que des dislocations, défauts de steechiométrie ou encore la présence de molécules adsorbées
a la surface agissant comme un défaut ponctuel de surface. Notons a ce titre que la brisure de
symétrie en surface d’une nanoparticule conduit a définir la surface comme un défaut étendu.
La compréhension de ces défauts amnsi que leur influence sur les propriétés optiques et
électroniques a été considérablement étudiée dans la littérature 51!

Concernant les défauts ponctuels de cristallinit¢ dans les agrégats de ZnO (de type
Schottky et Frenkel), les lacunes d’oxygene (Vo) et de zinc (Vz,) ainsi que les zncs
interstitiels (Zn;) sont prévus comme étant les plus stables '>7'*. 11 est reconnu que lors de la
synthése de matériaux d’oxydes covalents tels que ZnO, la steechiométrie nommale n’est que
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rarement respectée. Ce phénoméne se comprend aisément en analysant la phase de
germination des nanoparticules durant une synthése dite a I'équilbre. L’analyse de I'énergie
de formation des différents diméres accessibles en présence de Zn et O conduit en effet a
observer : une grande stabilité de la réacton O + O — O (5.12 eV '°); une trés forte
probabilit¢ de dissociation de Zny: Zn + Zn «— Zmy (1.29 eV '%), introduisant ainsi un excés de
zinc dans la réaction; une probabilit¢ équivalente de formation et dissociation du complexe
Zn0: Zn + O « ZnO et O + Zn < ZnO (3.60 eV '"). Finalement, le bilan de la réaction étant
de 3 Zn, 1 O et 1 ZnO, les nanoparticules obtenues lors de la synthése sont attendues comme
étant favorablement sous stoechiométrique en oxygene. Une synthése hors équilibre telle que
la synthese LECBD présentée en partie 5.3.1 permet a ce titre de modifier ce point. La grande
stabilit¢ des défauts de steechiométrie post-synthése est reliée a la trés faible diffusion des
atomes d’oxygene de la surface vers le cceur de la nanoparticule en raison d’une barricre de
Mott, entrainant ainsi de grandes difficultés a compenser les défauts de stoechiométric dans
Zn0 lors de recuits sous oxygeéne par exemple. La limitation imposée par la barricre de Mott
peut cependant étre contournée dans les synthéses par voie dites chimique par une
modification du PH (revenant a déplacer le niveau de Fermi dans le gap). Cette méthode peut
cependant conduire a une forte pollution de la surface de I'échantillon par les agents utilisés
pour abaisser le PH. Cette difficulté a contrdler la steechiométric dans ZnO conduit a la
formation d’une couche stable d’oxyde a la surface du zinc lors de son exposition a Iair
(notamment a l'origine de 'emploi de zinc dans les toitures ou les avions).

Les défauts de surface sont essentiellement reliés au fait que les plans de charge en
surface (chargés négativement ou positivement) de Ila nanoparticule théorique (par
construction de Wulff) sont stabilisés dans le cas réel par reconstruction de surface ou bien
par adsorption des molécules environnantes (passivation) telles que CO ou H 'S. Cette
propriété¢ est a lorigine de lutilisation de ZnO comme capteur de différents gaz tel que O,
H,0, N,0, CO, etc >'®2° Notons a ce titre que le phénomeéne d’oxydation naturelle lors de
I'exposition d’un échantillon non passivé a lairr lbre sera fortement Lié a la création de
défauts de cristallinit¢ (lacunes atomes interstitiels et leurs differents complexes). Le
mécanisme associé est décrit par la théorie de Mott 2! et illustre la création de défauts de
cristallinité dans la proche surface de la nanoparticule lors de la migration des cations Zn**
vers la surface afin de s’oxyder. Les applications mhérentes aux nanoparticules d’oxyde de
zinc ¢étant fortement dépendantes des défauts, le contrdle de ces derniers durant I'étape de
synthése constitue un enjeu déterminant.

Au méme titre que les nanostructures en général, les nanoparticules de ZnO sont
généralement synthétisées suivant deux types de méthode a savor la synthése dite
"chimique", ayant généralement leu en milieu liquide ainsi que par voie de synthése
dite "physique".

La premicre voie de synthése est généralement la plus utilisée, notamment de par le
fait qu’elle permet de synthétiser en grande quantité et a faible colt des nanoparticules de
ZnO de taille et de forme controlée (via un controle du PH, de la température, etc 2***). Cette
méthode de synthése se heurte cependant & une problématique majeure car 'interaction des
plans de charges en surface de la nanoparticule avec le solvant (formation de ligands,
interaction dipolaire entre solvant et plans de charges) induit une forte modification de I'état
de surface. En effet I'adsorption est généralement mhomogeéne et dépend fortement de
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I'interaction entre le milieu et la surface considérée %4, La surface synthétisée ne correspond
alors pluis a la surface intrinséque des nanoparticules. Une contamination par les résidus des
précurseurs par ailleurs hautement probable.

Les méthodes de synthése de nanoparticules par voie dite physique peuvent se
regrouper dans deux approches de synthése a savoir top-down (broyage mécanique) et
bottom-up (CVD, LECBD, ...). La technique de broyage mécanique (ex : broyeur planétaire)
sera rediscutée ultérieurement mais précisons des maintenant qu’elle induit généralement de

nombreuses contraintes résiduelles 2°

et joints de grains ainsi que la formation de défauts plus
ou moins étendus %27 dans la nanoparticule. Par ailleurs, un temps prolongé de broyage du
matériaux peut conduire a la contamination de ce dernier par les composés du systeme de
broyage (billes ou enceintes) >’ 2°. Les voies de synthéses physiques de type bottom-up telles
que la LECBD (décrite en partie 5.3.1), la MBE ou la CVD, consistent a synthétiser des
nanoparticules (NPs) sous vide de telle sorte que la surface puisse se reconstruire librement et
s’affranchisse de ligands. Bien que la surface des NPs soit généralement mieux définie (que
pour des voies de synthéses chimiques), les nanoparticules obtenues par ces voies physiques
comportent généralement de nombreux défauts de volumes, par exemple des lacunes
d’oxygeéne. La description des mécanismes en ceuvre sera abordée en partie 5.3.1 (synthése
PLYRA). Fmalement, cette approche de synthése nécessite des dispositifs couteux et
complexes, ne permettant généralement pas de produire de produire des nanoparticules en

grande quantité.
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Figure 5.1 : Comparaisondel’émission de nanoparticules de tailles similaires mais de syntheses
différentes. A gauche : Luminescence de nanoparticules synthétisées par ablation laser apres
différents traitements (sans traitement, recuit a I’air ou sous hydrogene). A droite : Luminescence de
nanoparticules et nano-piliers synthétisés en chimie organométalliques avec différents solvants.
D aprés *° et’’ respectivement.

De ce qu’il précéde, selon le type de synthése employé, un méme composé a une taille
donnée pourra présenter différents types de défauts ** et donc différentes propriétés physiques.
Cette difference peut a titre d’exemple étre observée sur la figure 5.1 dans laquelle des

31

nanoparticules de ZnO d’environ 5 nm synthétisées par voie chimique présentent des
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propriétés de luminescence dans le visible differentes de celles synthétisées par voie physique
(ablation laser) 3°. Ces différences sont reliées a la présence de ligands en surface ou de
défauts de cristallinité n’étant pas controlés dans la synthése de ce type de systéme.

Ces observations rejoignent fortement les considérations développées dans le chapitre
précedent et conduisent naturellement a se demander si différents échantillons nanométriques
de ZnO de taille similaire mais obtenus via des syntheses différentes ne doivent pas étre
considérés comme deux matériaux (sensiblement) différents.

L’étude de ZnO sous haute pression est, d’'un point de vue application, fortement
reliée a I'obtention d’un dopage de type p dans ce matériau. En effet, au-deld des applications
citées précédemment, 'un des grands enjeux actuels repose sur 'mtégration de ZnO dans des
dispositifs optoélectroniques. Dans ce but, I'obtention de ZnO dopé de type n et p est
indispensable. En raison d’écarts de steechiométrie (hautement probable d’un point de wvue
thermodynamique dans les oxydes) induisant des lacunes d’oxygeéne (VO) ou des atomes de
zinc interstitiel (Zni), ZnO dans sa structure hexagonale de type wurtzite (phase stable a
conditions ambiantes) présente naturellement un dopage de type n. Des échantillons non
dopés de ZnO peuvent ainsi présenter des densités de porteur de ordre de 10! cm™ *3. De
nombreux débats ont cependant porté sur la nature d’un tel dopage et ont mis en doute la
participation des Zni et VO ** au profit d’impuretés (introduites involontairement) telles que
I'intercalation d’hydrogéne dans les interstices. Ces impuretés ne sont pas imputables aux
méthodes de synthéses dans le sens ou I'hydrogéne est toujours présent dans toutes les
techniques de synthése et peut aisément diffuser dans le réseau en raison de sa grande
mobilit¢. Notons que le role de I'hydrogeéne dans ZnO est particulier vis-a-vis des autres semi-
conducteurs car contrairement a ces derniers ou H est amphotérique (c’est-a-dire agit comme
un donneur ou un accepteur d’électron), I'’hydrogéne dans ZnO se comporte tout le temps
comme un donneur *° et ne peut pas s’autocompenser .

L’obtention d’un dopage de type p est en revanche beaucoup plus compliquée,
notamment en raison de problkmes de solubilit¢ *°, par la présence d’impuretés créant des
niveaux profonds dans le gap (peu propice a la conductivité) et par le fait qu’il doit compenser
le dopage de type n naturellement présent. De nombreuses études ont envisagé la substitution
des sites Zn et O par des éléments du groupe I (Li, Na) ou du groupe V (N, P, As)
respectivement. Cependant, bien que I'implantation d’azote (via une source telle que NO,
N>0O; ou NHj) ait ét¢ décrite comme le meilleur candidat, a I’heure actuelle aucune méthode
fiable et reproductible n’a été ¢établie pour I'obtention de ZnO type-p dans sa structure
wurtzite, limitant amnsi grandement I'msertion de ZnO dans des dispositifs optoé€lectroniques
basés sur des jonctions p-n.>’.

Il a cependant ét¢ envisagé que la phase haute pression de ZnO (cubique de type
NaCl) serait théoriquement favorable a un dopage de type p, notamment en raison de sa
structure électronique ainsi que par son aptitude a incorporer davantage de dopants et de
défauts (lacunes de znc). Cette perspective a ainsi motivé de nombreuses ¢études sous
pression dans le but de stabiliser a condition ambiante cette phase haute pression.
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En conclusion, un mmportant effort de recherche a été effectué depuis plusieurs années
sur le comportement sous pression de l'oxyde de zinc a T'échelle nanométrique. Cet
engouement est suscit¢ non seulement par la perspective de nouvelles applications
(notamment le dopage de type p) mais aussi d’un point de vue plus fondamental sur la
compréhension des mécanismes de transitions sous pression de ce type de matériaux. Dans le
cadre de notre étude, I'un des aspects déterminants dans notre choix de ce matériau réside
dans la grande stabilit¢ et complexit¢ (difficlement controlables) des défauts de ZnO a
I’échelle nanométrique. Comme discuté précédemment, le contrdle de ces défauts lors de la
synthese de ZnO nanométrique ainsi que les différences de propriétés physiques observées
selon le type de synthése utilisée ne peuvent étre négligées. Ces considérations bien connues
des communautés relatives aux synthéses d’agrégats sont en revanche, significativement
moins discutées dans les études hautes pression de 'oxyde de zinc nanométrique.

Nous présenterons dans ce qui suit les résultats obtenus dans la littérature sur I'étude
sous haute pression de ce matériau (en poudre et a I'échelle nanométrique). Nous nous
attacherons a porter un jugement critique a propos des propriétés physiques orignales
observées dans les nanoparticules d’oxyde de zinc et attribuées mtrinsequement a un effet de
taille. Forts des conclusions observées, nous proposerons une étude sous haute pression
comparant le polymorphisme sous pression de différentes nanoparticules obtenues par des
voies de synthéses différentes et étant plus ou moins défectueuses.

5.2 Comportement sous pression dans la littérature

5.2.1 Description structurale de ZnO

Les composés biaires semi-conducteurs de type II-VI cristallisent généralement dans
une structure hexagonale de type wurtzite (B4) ou dans une structure cubique zinc blende
(B3). L’oxyde de znc cristallise a conditions ambiantes dans une structure wurtzite mais
d’autres polymorphes de ZnO peuvent étre obtenus-

Rocksalt (B1) Zinc blende (B3) Wurtzite (B4)

Figure 5.2:  Représentations des structures : NaCl (rs), zinc blende (zb) et wurtzite (wz). Les
spheres grises et noires désignent respectivement les atomes de Zn et d’O.
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La structure wurtzite appartient au groupe d’espace P6s3mc (226) et possede une maille
base hexagonale définie par deux paramétres de maille a (~ 3.250 A) et ¢ (~ 5.204 A) *® reliés

dans une structure wurtzite "idéale" par le ratio ¢/, = \/8_/3 = 1.633. La structure est formée
de deux sous réseaux hexagonaux interpénétrés, chacun d’entre eux étant formé d’un type
d’atome (respectivement anions et cations), décalés I'un par rapport a l'autre selon l'axe ¢
d’une quantit¢ u = 0.375c¢ (dans une structure id€ale). Dans un cristal réel, la structure dévie
de son arrangement idéal en raison de la difference d’électronégativit¢ entre le zinc et
I'oxygéne (témoignant de I'ionicit¢ de la liaison Zn-O) et affecte ainsi le ratio c¢/a ou la valeur
de u. Il est cependant intéressant de noter qu’en raison d’interaction polaire a longue portée,
bien que le ratio c/a et le parameétre u tendent a s’écarter de leur valeur idéale, une forte
corrélation demeure entre ces derniers :

“:(i)(i_)+i6 (5.1)

Le parametre u peut ainsi €tre vu comme une caractérisation de I'anisotropie du réseau et son
évolution sous pression peut étre particulierement informative sur les chemins de transitions
3949 En raison de I'absence de centre d’inversion de symétrie, le matériau présente un
caractére polaire dii a la présence de plans (0001) et (0001) respectivement chargés
positivement (Zn) et négativement (O). Le moment dipolaire associé a wz-ZnO est
significativement plus important que celui de CdSe *' (11 fois) ou CdS (5 fois) ce qui justifie
notamment son importante utilisation comme composé piézoélectrique **.

L’ionicit¢ de la structure wz pouvant étre estimée a 0.616 * sur échelle de Phillips
(résidant entre ionique et covalent), la structure wz-ZnO est prédite (selon le critere de
Phillips**) pour transiter sous pression vers une structure cubique de type NaCl Toujours
selon ce critére, une structure métallique CsCl (B2) est attendue a trés haute pression (estimée
proche de 260 GPa par Jaffe **) *°. Finalement, parmi les nombreuses phases métastables de
I'oxyde de znc, la structure la plus fréquemment évoquée dans la littérature est la structure
cubique de type zinc blende. Cette derniere ne peut cependant étre obtenue a conditions
ambiante que sous des conditions spécifiques de synthése et sera davantage discutée en
partie 5.5.1 au méme titre que d’autres polymorphes de ZnO.

5.2.2 Comportement sous pression d’un échantillon massif

A notre connaissance, la premicre étude sous pression de l'oxyde de znc a été
effectuée en 1962 par Bates et al*®, Cette expérience ex-situ sous haute pression - haute
température a permis de mettre en évidence la transition de la structure hexagonale wurtzite
vers une structure cubique NaCl aux alentours de 9.5 GPa. Cette transition a dans un premier
temps été considéré par les auteurs comme quasi réversible en raison de la cinétique lente de
la transition. En effet bien que la structure de I’échantillon récupéré apres le cycle en pression
soit attrbuée a une structure cubique, les auteurs observaient une relaxation vers la structure
wz au-deld de quelques semaines. En 1970, J. C. Jamieson et al. *7 ont réitéré I'expérience et
trouvé que la transition wz-rs était totalement réversible. Notons que Decremps et al. ont fait
de méme plus récemment *® et aboutissent aux mémes observations expérimentales que
Jamieson. Rejetant largument cinétique préceédent, Jamieson avance deux possibilités pour
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expliquer les résultats de Bates. Tout d’abord, la transition wz-rs n’était observable dans
I'expérience ci-dessus (qu'on rappelle ex-situ) qu’en présence de chlorure d’ammoniaque
(NH4ClI) dans la cellule et a des températures supérieures a 100°C. Selon eux la présence de
NH4Cl peut jouer dans la réaction un role de catalyseur et stabiliser la structure NaCl durant
la décompression. Par ailleurs, les températures élevées auxquelles est soumis I’échantillon
peuvent conduire a une croissance des germes de la phase NaCl de sorte que ces derniers
soient moins favorables a un retour vers la structure wurtzite. Ces considérations sont
soutenues par Kusaba et al *° qui proposent que la cristallinit¢ de la phase NaCl a haute
pression joue un role détermmant sur la réversibilit¢ de la transition. Ainsi, I'utilisation d’un
« catalyseur » (tel que NH4CI), un recuit a haute pression ou bien le maintien de I’échantillon
a haute pression durant une longue durée permettrait de stabiliser la structure By lors du retour
a condition ambiante
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Figure. 5.3: Spectres EDXD (Energy-Dispersive X-Ray) indiquant la coexistence des phases

wurtzites et NaCl autour de 9.6 GPa. Les pics désignés par Cu et g sont représentatifs de la jauge de

. . 50
pression et de la chambre de compression

Nous présentons finalement dans la Fig. 5.3 les spectres de DRX obtenus dans une
étude plus récente de Desgreniers et al. °° sur un échantillon massif de ZnO durant un cycle
pression (a température ambiante) jusqu'a 56 GPa. La transition de phase entre les structures
wurtzite et NaCl est identifiée comme s’amorgant aux alentours de 9.1 GPa.. Une coexistence
des deux phases est observée jusqu’a environ 9.6 GPa, pression au-dela de laquelle la
transition est complete. La transition considérée étant du premier ordre, elle s’accompagne
d’un brutal saut de volume d’environ 16.7%. La structure NaCl reste alors stable jusqu’a la
pression maximale atteinte. Notons au passage qu’aucune transition vers une phase de type
CsCl n’est observée. Durant la décompression, la structure NaCl-ZnO demeure stable en
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dessous de la pression de transition observée durant la compression puis disparait autour de
1.9 GPa au profit de la structure wurtzite initiale. La transition présente ainsi fortement un
caractere d’hystérésis. Le signal de I'échantillon récupéré étant entierement attribué a la
structure wurtzite, la transition wurtzite — NaCl est amsi totalement réversible dans un
¢échantillon massif a température ambiante.

Le caractere réversible de la transition B4-Bl constitue un probléme majeur, non
seulement d’un point de vue théorique, mais aussi de par ses applications potentielles dans les
sciences des matériaux. Cette problématique demeure complexe et comme nous I'avons vu
précédemment, aboutit a une grande disparit¢ de résultats. En I’état actuel, i semble admis
dans la littérature **°%°! que la transition B4-Bl soit, dans une poudre a température ambiante,
totalement réversible. Ce résultat est extrémement important d’un point de wvue des
applications dans le sens ou il suggere I'impossiilit¢ d’obtenir la structure de ZnO propice a
un dopage de type p a condition ambiante. Notons a ce titre que I'extension du diagramme de
phase proposé par Decremps *® (figure 5.4) suggére une possible iréversibilité de la
transition a basse température (T~200°K).
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Figure 5.4:  Diagramme de phase T-P de ZnO **. Les symboles pleins et vides désignent
respectivement les transitions de phase B4-Bl et BI-B4. L’extrapolation de la courbe associée a la
décompression laisse envisager la stabilisation de la structure haute pression a pression ambiante. La
droite en pointillés désigne la courbe d’équilibre entre les structures B4 et Bl rapportés par Bates *°.

Comme il a été¢ discuté, la réduction de taille de cristallite aux échelles nanométriques est
susceptible de modifier fortement les barrieres de transition sous pression. Ainsi et comme
nous allons le voir, de nombreux auteurs ont cherch¢ a étudier I'influence du parametre taille
sur le diagramme de phase sous pression de ZnO, notamment afin de tenter de lever la
problématique de la réversibilité de la transition B4 - B1.
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5.2.3 Echantillon nanométrique

Pression de transition

L’une des premicres études discutant de la stabilit¢ structurale sous pression de
Poxyde de znc a I'échelle nanométrique a été menée par J. Z Jiang et al. 2%. Dans cette étude,
ils rapportent, au méme titre que pour ZnS, CdSe ou CdS °?7* une augmentation de la
pression de transition (Pt (nano.) ~ 15.1 GPa) dans leurs échantillon nanométriques (@ ~ 12
nm) en comparaison d’échantillons massifs (Pr (bulk) ~ 9.5 GPa). Un graphique regroupant
les différentes pressions de transitions (B4-B1) obtenues expérimentalement dans la littérature
pour des nanoparticules de ZnO a été proposé par S. Li °* et est présenté en figure 5.5. Le
tableau 5.1 regroupe une liste plus exhaustive de résultats expérimentaux, incluant notamment
les études HP-HT ainsi que celles portant sur différentes morphologies (nanofils, nanotubes,
etc ). La tendance des points expérimentaux observée sur la figure 5.5 est fortement analogue
aux résultats obtenus sur des nanocristaux de CdSe par Tolbert °? et montre une importante
augmentation de la pression lorsque la taille de nanoparticules diminue. Rappelons que Jiang
28 propose que la pression de transition d’un nanocristal dépende de trois contributions : (1)
de la difference de changements de volume d’un nanocristal et dans une poudre a la transition
(AV(P;) =V (rs,P;) =V (wz,P;)); (2) de la difference d’énergie de surface entre les phases
mises en jeu; et (3) de la différence d’énergie mnterne dans le coeur de la nanoparticule
(estimée comme identique a I'énergie mnterne du cristal massif) entres les phases mises en jeu.
Le calcul de ces trois contributions désigne la différence d’énergie de surface (11kJ/mole)
entre les phases hautes et basses pressions (terme 2) comme majoritairement responsable de
I'augmentation de la pression de transition. Ce résultat rejoint les conclusions de Tolbert et al
> discutées dans le chapitre. Par la suite de nombreux raffinements de ce modéle ont été
proposés afin de s’approcher au mieux des valeurs expérimentales obtenues dans la littérature.
On peut notamment citer le modele proposé par S. Li incluant la contribution de I’énergie

libre élastique (AG4(D) = 4f%, avec f la contrainte de surface) en plus de I'énergie libre de

surface (= 6y %) dans I'expression de I’énergie libre de Gibbs d’un cristal nanométrique.

Toutefois, les conclusions précédemment obtenues dans I'é¢tude de Y.O3 ont rappelé la
nécessit¢ de disposer de données fiables a travers des matériaux qualifiés de "modeles" afin
d’¢élaborer un mod¢le pertinent. Nous proposons ainsi de discuter les valeurs expérimentales
rapportées dans la figure 5.3. A ce titre, nous pouvons d’ores et déja émettre une réserve quant
a la pression de transition (15 GPa pour @=12 nm) obtenue par J. Z. Jiang. En effet, les
¢chantillons nanométriques utilisés dans cette ¢étude ont  €tés synthétis€ par broyage
mécanique (via planetary ball) de ZnO micrométrique, technique reconnu comme générant un
grand nombre de défauts 27*7°3¢ | tels que des lacunes, dislocations et introduisant des
impuretés. 11 a en particulier été montré par A. Suchocki >’ dans une poudre de LINbO; que
les défauts ponctuels associés a une mauvaise steechiométrie pouvaient jouer un rdle
immportant sur la transition de phase et augmenter significativement les pressions de transition
(augmentation de plus de 60% de la pression de transition pour un écart de 0.2% de Li).
Ainsi, bien que I'augmentation significative observée de la pression de transition pourrait étre
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largement influencée par les défauts introduits durant la synthése, aucune étude de ce type n’a
a notre connaissance ét¢ menée dans ZnO.
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Figure 5.5: Dépendance de la pression de transition P.(D) en fonction de la taille de
nanoparticules de ZnO a température ambiante. P,.() désigne la pression de transition dans une
poudre et a été pris a 9.5 GPa. La courbe simulée illustre I’équation (10) de la référence ** et les
symboles ¢ °°, @ **ct m”’ désignent les points expérimentaux’’. Nous avons complété ce diagramme
avec les pointsV . Les barres d’incertitudes verticales ont été extraites par nos soins des articles
cites et représentent la gamme de pression de transition observée dans les études associées

Nous avions évoqué au chapitre 2 qu’une grande prudence s’impose lorsque l'on
souhaite comparer de fagon pertinente les pressions de transitions rapportées dans la
littérature. Cette difficulté est inhérente a la diversit¢ des criteres utilisés pour définir la
pression de transition et n’est que trés rarement discutée. En effet, la transition de phase
reconstructive s’étalant sur une large gamme de pression dans I'oxyde de zinc nanométrique,
le choix de la pression de transition n’est généralement pas uniforme dans la littérature et peut
conduire a certaines conclusions discutables. Ce probleéme est d’autant plus pertinent dans les
¢tudes de nanomatériaux en raison de I'élargissement parfois conséquent de la gamme de
transition vis-a-vis de leurs homologues massifs. Cet ¢largissement est a titre d’exemple
d’environ 3 a 10 GPa (vorr le tableau 5.1) dans ZnO nanométrique et de seulement ~0.5 GPa
pour ZnO micrométrique 31,

Afin d’illustrer ce propos, nous reproduisons en figure 5.5 un diagramme de J. Z.
Jiang (présentant I'évolution de la pression de transition en fonction de la taille) dans lequel
nous avons ajout¢ une barre d’erreur correspondant & la gamme de transition observée dans
les articles pris pour référence. En particulier, nous pouvons noter que pour des nanoparticules
de 18 nm, les auteurs ont estin¢ la pression de transition (Pr) a la pression a laquelle la
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transition est terminée tandis que pour une taile de 50 nm, Pr est prise au début de Ila

transition.
Morphologie = Dimensions Voie ‘de MTP PPy Commentaire
synthése P
Nano-spheéres 1242 nm ? Physique 16:3:1 MeOH- 13—16
(Broyeur planétaire) EtOH-H,O (15.1)
1842 nm ° Chimique Huile minérale 10—12
(Hydrothermale) (12)
3042 nm ? v Huile minérale 8.5—11.5
(10.8)
50 nm ¢ Non précisé Huile de 10.5—13
(commercial) silicone (10.5)
45nm? Chimique 4:1 14—24 9 Nanoparticules
MeOH-EtOH (14) recouvertes de
DDAB
7.3nm¢ o o 13—16 o
(13)
12+nm € Physique Huile de 15 Recuit a 550 K
(Broyeur planétaire) silicone
8+1 nm ' Chimique MgO 7.7 Recuit a 800 K
Nano-colonnes 1=60-100 nm & Physique 16:3:1 MeOH- 10—-12 Pure
L= quelques pm  (déposition en phase EtOH-H,O (10.3)
vapeur)
oo "o "o 8—13.37? Dopé Mn
®)
L=50-100 nm ™ Physique Néon 13.7-24.1
L =3-4 ym
Nano-ceintures e=10-30 nm . Physique Huile de 9.3—-12.4
1=50-300 nm (évaporation silicone
L=10'10% um thermique)
Nano-tubes d=10-70 nm’ Chimique 4:1 10.5—18.4
MeOH-EtOH

Tableau 5.1 : Résumé des pressions de transitions (B4—B1) obtenues dans la littérature sur des
échantillons nanométriques de ZnO de différentes morphologies. Pi et Pf indiquent respectivement la
pression a laquelle s’initie et se termine; PT indique la pression de transition sélectionnée par les

auteurs. Les points d’interrogations indiquent que la transition est incomplete a la pression maximale

. s 28 b 58 59 d 60 61 62 63 h 64 i65 j66
atteinte dans expérience. “ 7%, 7 38, ¢ 3° 400 ¢ 01 J62 £ 63 h 64 165 ] 66

A la vue de ce diagramme modifié¢, la dépendance forte de la pression de transition en
fonction de la taille mvoquée par les auteurs apparait de fagon bien moins marquée. Bien
quaucune dépendance en taille ne semble significative au-dela de 15 nm il semble cependant
apparaitre un "saut" de la pression de transition (peu importe comment celle-ci est définie)
autour de cette méme taille. Notons tout de méme que les trois valeurs rapportées en dessous
de cette taille sont attribuées a des nanoparticules passivées par un composé organique ou
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synthétis€ par broyage mécanique (introduisant de nombreux défauts cristallns). L’influence
de ces parametres sur la transition sera discutée peu apres. Précisons enfin que tous les
résultats présentés dans le tableau 5.1 et en figure 5.5 ont été obtenus par diffraction de rayons
X, permettant amnsi d’écarter une influence de la technique de caractérisation.

Finalement, les données expérimentales accessibles nécessitent d’étre prises avec
précautions et sont susceptibles de ne pas étre suffisamment fiables pour servir de base a un
modele thermodynamique pertinent attribuant un effet de taille a 'augmentation de PT .

Réversibilité de la transition wz-NaCl

Intéressons-nous maintenant davantage a l'aspect cinétique de la transition. En effet,
comme il a été discuté dans le chapitre (2.2), la présence d’une barricre d’énergie lors de la
transition de phase (généralement différente lors de la compression et décompression) conduit
a une large hystérésis de la transition pouvant éventuellement conduire a récupérer apres
décompression des phases métastables a conditions ambiante. Une telle observation a été
rapportée dans I'étude de Jiang et atteste d’un effet de taille sur la réversibilit¢ de la transition
de phase. Il a en effet ét¢ montré que contrairement a I’échantillon massif pour lequel la
transition wurtzitte — NaCl est totalement réversible, pour des nanocristaux, I’échantillon
apres la décompression est formée de la coexistence entre les phases wz-ZnO et rs-ZnO, avec
une importante proportion de structure cubique NaCl (non quantifiée). Plus récemment, F.
Descremps et al. ¢! ont effectué le méme type d’étude et ont rapporté que la proportion de
structure cubique conservée aprés le cycle pression augmente en fonction de la pression
maximale atteinte durant la compression. Un tel phénomeéne est selon eux relié a la
modification de I'aspect de la nanoparticule durant la transition de phase. Cette modification
d’aspect durant la transition reconstructive (gouvernée par la diffusion des atomes de surface
52) étant principalement dirigée par des processus dynamique, ils en déduisent qu’imposer un
traitement thermique (2 une température suffisante pour que la diffusion soit grande devant
I’échelle de temps de la transition) a I’échantillon a haute pression pourrait ainsi conduire a
une augmentation de la proportion de phase cubique conservée a condition ambiante. En effet,
comme nous I'avons évoqué en partie 2.4 °>¢7 Taspect d’une nanoparticule de phase NaCl
obtenue a haute pression ne correspond pas a I'aspect d’équilibre en raison de reconstruction
de surface. Ainsi, imposer un recuit a haute pression pourrait induire a une restructuration de
la forme instable vers la forme d’équilibre de faible énergie de surface.

Les spectres obtenus sont présentés en Fig. 5.6. Finalement Decremps et al. observent
qu’un traitement en température a 550°K et haute pression (15 GPa) sur des nanoparticules de
ZnO conduit a l'obtention d’une structure NaCl pure a condition ambiante. Ce résultat est
d’une importance significative car, comme il a ét¢ discuté précédemment, il ouvre la voie a un
possible dopage de type p de ZnO via l'obtention de structure NaCl pure dans les
nanocristaux. Il convient cependant de noter que I’augmentation de la pression de transition a
ces échelles de taille limite grandement la synthése d’échantillons de gros volumes (= 100

mm dans une multi-enclume). Récemment Baranov et al. ont remis en doute ces résultats

62,68

expérimentaux et attrbués cette stabilisation a des contraintes résiduelles demeurant dans
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I’échantillon lorsque l'acquisition de ce dernier n’est pas effectuée hors cellule. Cette critique
des résultats de Decremps et al. apparait cependant trés peu pertinente, la mesure hors cellule
étant généralement implicite pour un échantillon récupéré aprés un cycle sous pression.
Baranov et al ont réitéré cette expérience et les résultats sont présentés apres les
considérations suivantes.

g .
L = 4
3 —
~ -
wi o |
=s[0 =
s L ]
D 3
2 =
S [ I
Pl s T
=7
o
5 I J U d
2 d recovered sample E
RN L I

pure NaCl

[ AN J\ L pure wurtzite
i 1 i N i i
240

15

25 30

RN

Figure 5.6 : Spectres EXRD dans une nanopoudre (0 ~ 12 nm) de ZnO a condition ambiante
(signal du bas) et apres (signal du haut) un cycle a haute pression et haute température (15 GPa,
550K). Le signal intermédiaire présente a titre de comparaison un spectre de structure Nacl pure (a
10GPa et 1000K). *!

Remarquons  tout d’abord que Iinterprétation généralement proposée, a savoir la
modification d’aspect de la nanoparticule, mérite d’étre considérée avec prudence dans un
cadre expérimental. En effet le manque de controle relatif de la passivation de la surface, que
ce soit durant la synthése (notamment pour des voies de synthéses chimiques) ou lors de
I'exposition de I’échantillon a I'air libre (a I'instar de Y,O3 nanométrique), peut profondément
mfluencer le "facettage" de la nanoparticule a conditions ambiantes et amsi rendre trés délicat
la prévision de l'aspect de surface (et donc de I'énergie de surface associée) de cette dernicre
a haute pression. En particulier I'aspect prédit (par DRX) par Tolbert pour un nanocristal de
CdSe a haute pression (estim¢ équivalent pour ZnO) a été remis en cause par la suite par
Wickham ®’. De méme lattrbution d’un effet de Iénergie de surfice sur des échantillons
passivés par des molécules organiques (lignes ¢ dans tableau 1) dans la réference *° reste
discutable (Padsorption de ligands abaissant I'énergie de surface ®*'!). Les auteurs de cette
derni¢re étude le reconnaissent a ce titre parfaitement et précisent que la pression de transition
(observée dans leurs échantillons) doit résulter d’une compétition entre un effet de taille et
une influence de I'interface. Cet effet sera d’autant plus marqué que ZnO présente un
caractére polaire plis marqué que CdSe et une énergie de surface plus importante '*. Les
reconstructions de surfaces ainsi que le facettage de nanoparticules pour ces deux composés
sont de méme attendues comme différentes 2. En ce sens, extrapolation directe de résultats
de Tolbert obtenus sur CdSe est extrémement délicate dans le cas de ZnO. Un autre
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raisonnement peut cependant €tre proposé pour expliquer ces résultats. Nous avons en effet
évoqué précédemment que selon Kusaba *°, la proportion de phase haute pression récupérée a
pression ambiante est fortement dépendante de la cristallnit¢ de la structure a haute pression.
Cela se comprend aisément dans le sens ou durant la décompression, les défauts (ou étendus)
de la structure HP tendent a faciliter la germination et croissance de la phase wurtzite. La
structure a haute pression de ZnO nanométrique étant généralement relativement défectueuse
(comme nous le détaillerons dans I'interprétation des spectres Raman en partie 5.3.4.2), un
recuit a haute température peut améliorer la cristallinit¢ de cette derniere. Finalement, sous
réserve de barriere de transition (B1—B4) suffisamment importante, une récupération de la
structure NaCl est envisageable.

Concernant les résultats de Decremps, notons a ce titre une autre conséquence
mtéressante du raisonnement précédemment discuté. Il a ét€¢ suggéré que I'augmentation de la
température (afin que kT soit supérieur a I'énergie d’activation de la transition) a haute
pression permet de stabiliser la structure HP d’équilibre. Or nous avons évoqué en partie 2.4)
que la structure haute pression thermodynamiquement stable est attendue comme présentant
une ¢énergie de surface équivalente ou mférieure a celle d’une nanoparticule de structure
wurtzite. Dans ce cas, la pression nécessaire a la transition de phase peut étre envisagée
comme inférieure ou égale ala pression thermodynamique (pour laquelle Gpp=Gpp).

Baranov et al ®® ont trés récemment illustré cette possibilité (via un protocole trés
similaire 4 Decremps et al.’') et ont obtenu une transition B4-Bl totalement irréversible a 7.7
GPa et environ 800 K pour des nanoparticules de tailles comprises entre 16 et 18 nm
(transition partiellement réversible au-deld de cette taille) synthétisées par différentes voies
chimiques. Notons que les nanoparticules de structure NaCl ainsi obtenues a condition
ambiante présente une haute densité de défauts (caractérisés par cathodoluminescence) ainsi
qu’ une augmentation importante de leurs tailles nitiales ( 28-35 nm) trés probablement due
au recuit effectué¢ a haute pression. Une autre information intéressante de cette €¢tude concerne
la stabilit¢ de la phase NaCl récupérée. Les auteurs observent ainsi qu’a condition ambiante
un échantillon présentant une concentration raisonnable de défauts transite spontanément vers
la structure wurtzite au-deld d’un an. Cette durée de vie de la structure NaCl dimmnue
drastiquement (devient de 2-4 semaines) pour un échantillon de NaCl fortement "défectueux".
Cette transition "rapide" est de méme observée dans un échantillon présentant un mélange des
structures NaCl et wz (méme en faible proportions). Enfin, ils observent par absorption de
rayons X et cathodoluminescence qu’un recuit (a pression ambiante) aux alentours de 370 K
environ de I’échantillon de structure NaCl conduit & un retour vers une phase purement
wurtzite. Ces informations sont particulierement importantes dans le cadre de futures
applications.

Baranov illustre de plus a travers cette étude certaines considérations intéressantes
quant a P'influence de la voie de synthése sur le comportement sous pression d’un échantillon
nanométrique de ZnO. Contrairement au comportement sous HP-HT observé précédemment
sur des nanoparticules synthétisées par voie chimique, ils n’observent aucune présence de la
phase Nacl suite a un traitement identique pour des nanoparticules (17 £ 4nm) obtenues par
un traitement HP-HT (500K a 13 GPa) de poudre micrométrique. Les auteurs attribuent ainsi
cette réversbilit¢ de la transition a la surfaice mal définie des nanoparticules obtenues par
"broyage": (forte compacit¢, joints de grains, aspect de la cristallite wrégulier, etc). Par
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ailleurs la présence de nombreux défauts intra-grain agit comme autant de sites de
germinations potentiels a la transition. Ces nombreux paramétres sont selon eux, totalement
supprimés dans le cas de nanoparticules synthétisées par voie chimique. Sur ces conclusions,
quelques remarques méritent d’étre formulées.

Tout d’abord le rapprochement effectu¢ entre les résultats obtenus sur I’échantillon
nanométrique synthétis¢ par traitement HP-HT d’une poudre micrométrique et les résultats
obtenus dans la littérature sur des échantillons synthétisés par broyage mécanique , en
particulier sur I'étude de Jiang *® est fortement discutable. En particulier bien que des défauts
de cristallinit¢ soient fortement probables, un contrdle pouss¢ lors de synthése par broyage
mécanique permet d’obtenir des nanoparticules d’aspect défini amnsi qu’une dispersion en
taille relativement fine contrairement a la synthése par voie physique présentée dans I'étude
précédente. Concernant I'aspect de surface des nanoparticules obtenues par voie chimique
dans cette étude, les considérations précédemment développées quant a la passivation de la
surface peuvent conduire encore une fois a émettre une réserve sur la stabilit¢ des faces de
haute énergie et donc sur I'influence de I'énergie de surface invoquée. Les auteurs rapportent
a ce titre la forte probabilit¢ de présence de groupes hydroxyles ou de résidus organiques a la
surface de leurs nanoparticules.

5.2.4 Un effet de taille dans la littérature mais ...

Comme nous venons de le voir, deux effets de tailles associés au comportement sous
pression de Toxyde de znc nanométrique sont rapportés dans la littérature : Une
augmentation de la pression de transition inversement proportionnelle a la taille de cristallite
et une modification du caractére réversible de la transition wurtzite — NaCl. La dépendance en
taille de la pression de transition est schématisée en figure 5.3 et devient significative pour des
tailles mférieures a 50 nm. Rappelons de fagon tres générale que I’émergence (ou la
dépendance en taille) de nouvelles propriétés physiques coincide généralement a une taille de
cristallite proche d’une longueur caractéristique. Dans le cas discuté¢ ici, a savor Ia
germination de la phase haute pression, la longueur caractéristique correspond a la taille de
germe de germmation critique d*. Ce diametre critique, dans le cas d’une germination

homogene 4 partir d’un nucleus supposé sphérique est donné par '°:

.
d =T (5.3)

Ou vy désigne I'énergie de I'nterface entre la phase mitiale wurtzite et la nouvelle phase
nucléée. Le terme AGy désigne la réduction d’énergie libre par unit¢ de volume (AG, =

P(AV/V)) due a laugmentation de la densité a la transition et AGg correspond a une énergie

de contraintes par unit¢ de volume ’*. Afin d’estimer la taille de germe critique d*, nous
utilisons y~ 1-1.5 Jn? 54’75’76, le terme AGy est obtenu en prenant P ~ 9.5 GPa et le
changement de volume a la transition de ordre de 15.6-17.5% 2%°°°°_ En considérant comme
négligeable la contribution de AGs '° on obtient alors dans Iapproximation d’une
nanoparticule sphérique d* ~ 3 - 4nm. Comme on a pu l'observer précédemment, I’apparition
de nouvelles propriétés dans ZnO se manifeste pour des tailles de cristallites significativement
plus grandes (12-50 nm) que la longueur caractéristique calculée a I'instant. La possibilité
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d’une autre grandeur caractéristique liée a cette transition de phase n’est pas exclue mais reste
encore a déterminer.

Afin de confirmer nos doutes sur linfluence directe du parametre taille sur le
comportement sous pression de ZnO, nous avons comparé le comportement sous pression de
deux échantillons A et B synthétisé par Stéphane Daniel de I'IRCE par une voie de synthése
identique pour A et B et décrite en référence '’. Les tailles de nanoparticules sont
respectivement estimées a 10 nm et 20 nm. Ces deux tailles sont situées de part et d’autre de
la taille "critique" (15 nm) discutée précédemment. Si 'on s’en réfere a la dépendance en
taille de la pression de transition prévue par S. Li, on s’attendrait ainsi a Pt(A) ~ 15 GPa et
Pr(B) ~ 12.2 GPa.
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Figure 5.7: Spectres de DRX obtenus a conditions ambiantes sur deux échantillons de ZnO
provenant d 'une méme voie de synthése (sol-gel). Les tailles moyennes de grain sont estimées par la

formule de Scherrer autour de 10 et 20 nm.(dans [’encart) Diagramme de Williamson Hall estimant
une taille de cristallite de 10.5 nm.

Les spectres Raman obtenus durant le cycle en pression (sans milieu transmetteur de
pression) sont présentés en Fig. 5.5 Précisons qu'une description plus complete des spectres
Raman dans I'oxyde de zinc sera présenté en partie 5.4.
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obtenus durant un cycle de pression sur deux échantillons d’oxyde de zinc

nanométrique. Les deux échantillons ont été synthétisés par voie sol-gel (détaillée en partie 5.3.2 Echantillon 2)
et sont respectivement de taille : a) 10 nm et b) 20 nm. La transition de la structure initiale wurzite vers la
structure haute pression est observée dans une gamme de pression identique pour les deux échantillons.

L’attribution des pics Raman dans les spectres obtenus a pression ambiante atteste
dans les deux échantillons d’une structure purement wurtzite (voir partie 5.3.4.1) et suggere
absence de pollution (ligand, impuretés) '*. Notons tout de méme que la spectroscopie

Raman n’étant pas parfaitement adaptée a la détection systématique de faibles quantités de
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polluants, ce dernier point est a prendre avec précaution. L’étude de deux échantillons obtenus
par une méme voie de synthése nous permet cependant de limiter la variation de termes
d’interfaces. L’observation de I'évolution de la structure wurtzite sous pression s’effectuera
essentiellement par le suivi du pic principal situé a 439.5 cm’' et associé au mode de vibration
E,"® Durant les premiéres étapes de la compression de I'échantilon A (10 nm), nous
observons un décalage du pic principal vers les hautes friéquences jusqu’aux alentours de 11
GPa. Au-delda de cette pression on dénote I'apparition d’un mmportant signal, relativement
large et centré autour de 575 cm’', coexistant avec un pic de faible intensité associé a la faible
quantit¢ de structure wurtzite encore présente. Finalement, au-dela de 14 GPa aucune trace de
la structure wurtzite n’est observable au profit du nouveau signal. Ceci traduit une transition
structurale entre la phase wurtzite et la phase haute pression (la nature de cette phase ainsi que
le signal associé seront discutés en partie 5.6) entre 11 GPa et 13.6 GPa. Le méme
raisonnement conduit a observer une transition de phase dans I'échantillon B (20 nm) entre la
structure wurtzite et une phase haute pression similaire a celle de I’échantillon précédent dans
la gamme 11-14 GPa. Cette transition est observée dans les deux échantillons comme étant
partiellement réversible dans le sens ou le signal de I'échantillon récupéré apres le cycle en
pression atteste d’un mélange entre la phase wurtzite mitiale et la phase haute pression. Les
chemins de transition de ces deux échantillons de tailles différentes semblent extrémement
proches et s’¢loignent raisonnablement de la dépendance prédite en taille discutée
précédemment.

Ces observations sur l'oxyde de znc nanométrique semblent ainsi s’inscrire
sensiblement dans la continuit¢ des problématiques présentées précédemment sur TiO, et
Y,03. Le résultat précédent apparait peu cohérent avec la dépendance en taille prévue dans la
littérature dans cette gamme de dimensions. La grande difficult¢é de controler les défauts
mtrinseéques et défauts de stoechiométrie dans des échantillons nanométriques de ZnO obtenus
par les voies de synthéses 'classiques" constituent une piste intéressante a explorer. Afin de
discuter plus amplement de [Iinfluience de I'état de surface indépendamment d’un effet
purement reli¢ a la taille, nous présentons dans ce qui suit les études sous pression effectuées
sur divers échantillons de ZnO obtenus par des voies de synthéses différentes mais centrées
autour d’une méme taille. Par soucis de simplicit¢, la taille moyenne étudiée sera de 16-20
nm, suffisamment haute pour s’astreindre de phénomeéne de fluctuation dynamique et
suffisamment faible pour observer un effet de taille selon la littérature. Notons finalement
que lessentiel de nos mesures seront conduites a température ambiante afin de ne pas
mfluencer la cinétique de la transition ainsi que pour limiter des phénomenes de coalescence.

5.3 Méthodes de synthéses et caractérisations

Dans ce qui suit nous présenterons les différents échantillons utilisés dans cette étude ainsi
que les voies de synthéses associ€es. Les trois techniques de synthése par voie dite chimique
sont relativement représentatives des synthéses rencontrées dans la littérature. La technique de
synthése par voie physique (LECBD) et plus spécifique sera davantage détaillée. Nous
présenterons de plus les caractérisations associées a chacun des échantillons en nous attachant
particulicrement & comparer la densit¢ de défauts (défauts cristallins, pollution de surface)
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propre a chacun d’eux. La caractérisation par spectroscopie Raman des échantillons a
conditions ambiantes sera notamment davantage développée pour introduire I'étude sous
pression a suivre.

5.3.1 Voie physique

Les synthéses par voies physiques présentent I'avantage vis-a-vis des synthéses de
synthéses dites chimique de s’affranchir de [Iutilisation de ligands pouvant passiver les
nanoparticules durant la synthése. La technique LECBD consiste a synthétiser des
nanoparticules sous vide, permettant ainsi de lmiter les défauts de surface (cette dernicre
pouvant se reconstruire librement). Ce type de synthése présente généralement de nombreux
deéfauts de volumes tels que des défauts d’oxygene. Comme nous le verrons, ce dernier point
est résolu dans le cas de la LECBD par une synthése hors équilibre thermodynamique sous
flux de dioxygéne, permettant ainsi de synthétiser des nanoparticules de haute cristallinit¢ et
de steechiométrie idéale.

=  Echantillon 1 :

Les nanoparticules obtenues par LECBD ont ¢été synthétisées au sein de la plateforme
lyonnaise de recherche sur les agrégats (PLYRA) par Dimitri Hapiuk, Bruno Masenelli et
Patrice Mélnon. La LECBD ¢étant une technique de synthése par voie physique, elle permet
de s’affranchir de la présence d’impuretés ou ligands s’adsorbant sur les agrégats durant la
synthése (probléme mhérent aux synthéses par voie chimique). L’une des plus importantes
spécificités de cette technique repose par ailleurs sur le fait que les nanoparticules soient
synthétisées hors équilbre thermodynamique, comme nous allons le préciser dans ce qui suit.

gee volume de gntrainement

porteur npucléation de la cible
(He..)

diaphragme

\

/

laser pulsé
Nd:YAG buse .

supersonique plasma

Figure 5.9: Synthése par LECBD: représentation schématique de la chambre source otui se déroulent

. . r. 79
la germination et ’accrétion.

La vaporisation d’une cible de ZnO pure (a2 99.99%) est effectuée dans la chambre source par
un laser puls¢ Nd:YAG (532nm). Les atomes composants le plasma subissent alors une
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trempe en deux temps assurée par le passage d’'un flux de gaz merte (He) et d’une détente
adiabatique au travers d’une buse supersonique. Le taux de trempe typique de ce type de
détente est de I'ordre de 10® — 10'® K.s"'et permet a la synthése (germination + accrétion) de
se dérouler hors équilibre thermodynamique. Les principales conséquences d’une synthése
hors équilibre interviennent principalement lors de la phase de germination. Nous avions en
effet évoqué que les probleémes de stoechiométric fréquemment rencontrés dans l'oxyde de
zinc étaient reliés a la faible stabilit¢ du complexe ZnO~ (vis-a-vis de la grande stabilit¢ de la
réaction O+O—0;). La vitesse de trempe rapide devant le temps de vie du complexe excité
(dG a I'exces d’énergie crée durant la collision des atomes de Zn et O) ZnO* conduit & une
stabilisation de ce dernier (formation du dimere wrréversible). Notons que la collision avec le
gaz porteur n’affecte pas en revanche la stabilit¢ des complexes O, (stables et ne participant
plus a la réaction) et Zm (dissocié en 2 Zn). Finalement, I'introduction de 25% d’oxygene
dans le gaz porteur permet d’améliorer significativement la steechiométrie ®° et de s’approcher
de la valeur obtenue dans une poudre de ZnO (voir figure 5.8). Cette voie de synthése permet
par ailleurs d’affiner davantage la distribution, en taille par un tri en masse (effectué sous ultra
vide) formé d’un dispositif quadripolaire. Cette méthode de tri limite cependant
considérablement la quantit¢ d’échantillons disponibles post-synthése et n’a pas pu étre
exploitée dans nos expériences. Finalement, les nanoparticules sont déposées sur un substrat
de silicum (le choix du substrat étant libre) avec une énergie cinétique suffisamment faible
pour que les nanoparticules ne se fragmentent pas lors de leur arrivée (soft landing). Les
agrégats amsi déposés conservent la mémoire des propriétés physiques acquises en phase
gazeuse ; on parle alors d’effet mémoire ®'. Les sources de synthéses par LECBD dont
dispose le PLYRA sont équipées de dispositif de caractérisation. Les nanoparticules ainsi
synthétisées ont ét¢ par la suite analysées in-situ ou ex-situ via differentes techniques de
caractérisations telles que photoluminescence, XPS /AES, Raman, DRX, etc.

Pour commencer la structure cristalline des agrégats obtenus a été analysée via
microscopie a €lectronique en transmission a haute résolution (HR MET) et par diffraction de
rayons-X (figures 5.10).. Les deux techniques révelent que les clusters sont purement
cristallisés dans la structure wurtzite. La taille des nanoparticules est déduite des clichés TEM
ainsi que de la largeur a mi-hauteur des pics de diffraction (par application de la formule de
Scherrer. La taille estimée par ces deux techniques présente une distribution fine autour de
15-18 nm.

La steechiométric de I’échantillon déposé a été estimée par spectroscopie de photo
émission de rayons X (XPS) ainsi que par spectroscopie d’€lectron Auger par Juliette
Tuaillon-combes de la plateforme PLYRA. La technique de spectroscopie Auger n’est en
revanche pas sensible aux défauts de cristallinités discutés précédemment. Afin d’étudier ce
parametres essentiel, des mesures de photoluminescence sur les clusters de ZnO ont été
réalisées.

94



5.Etude sous haute pression de I’oxyde de zinc nanométrique

XRD intensity (a.u.)

o
26 (°)
Figure 5.10 : Diffractogramme et Image de microscopie électronique en transmission (HR-MET)

Précisons que lors de l'exposition des échantillons a I'air ambiant, 'oxyde de znc
synthétisé étant extrémement sensible a nombres de molécules atmosphériques (H,O, CO,
...), 1 est légitime de s’attendre a une adsorption de ces molécules a la surface des
nanoparticules. La figure 5.11 représente le spectre de photoluminescence d’une couche de
nanoparticules synthétisées par LECBD immédiatement apreés la synthése sous ultra vide
(HUV), puis exposées a lair et enfin remis en HUV. L’absence de cette luminescence visible
atteste d’une faible densit¢ de défauts de cristallinit¢ °°. Une large bande d’émission visible
centrée a 2.5 eV témoigne bien de Iinteraction avec les molécules de lair ®2. Cependant,
cette luminescence disparait a nouveau lorsque les agrégats sont replacés sous HUV. Cette
réversibilit¢ de la luminescence atteste de la physisorption (mettant en jeu des liaisons faibles
entre I'adsorbat et la surface) de molécules d’air et ne modific donc pas de fagon profonde la
structure cristalline en surface de la nanoparticule.

Toujours en ce qui concerne I’échantillon obtenu par LECBD, la quantit¢ trop faible
d’échantillons accessibles ne permettait pas d’analyser ce dernier suivant le protocole décrit
en partie 3.1.3 (pastille KBr) par FT-IR (infrarouge par transformée de Fourier). L’étude en
FT-IR de I’échantillon sur substrat de Si n’a malheureusement pas abouti a des spectres de
qualit¢ suffisante, en particulier en raison de la faible quantit¢ d’échantillons et de la présence
de nombreux groupes (silanols, etc) provenant du substrat. Les spectres obtenus n’ont ainsi
malheureusement pas pu étre raisonnablement comparés aux autres échantillons.
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Figure 5.11: Luminescence d’une couche d’agrégats de ZnO (synthétisée par LECBD)
steechiométriques et cristallisés excités par cathodoluminescence (en bas en bleu) en UHV. Les mémes
nanoparticules exposées a l’air (en rouge) puis replacées en UHV (en noir). Les bandes a 3.3 eV et
2.5 eV désignent respectivement la luminescence excitonique et la luminescence visible. "’

Précisons que la méthode de chargement de cet échantillon dans la cellule a enclume a
diamants differe quelque peu de I'ensemble des autres échantillons présentés par la suite. En
effet, les échantillons d’oxyde de zinc obtenus par LECBD étant déposés sur un substrat de Si,
ces derniers étaient préalablement récupérés de la surface du substrat (en "grattant" la surface
de ce dernier) puis chargés en cellule suivant le protocole détaile en3.2.1 Aucune
modification du signal de ZnO n’a ét€¢ observée avant et aprés le prélevement de ce dernier.
Nous nous attachions par ailleurs a ce qu’aucune trace de Silicium ne soit détectable (signe
d’une pollution du substrat) dans la cellule haute pression chargée durant les acquisitions
Raman.

5.3.2 Voie chimique
= Echantillon 2:

Nanoparticules obtenues par voie sol-gel 3 auprés de 'IRCE Lyon par S. Daniele. La
synthése est basée essenticlement sur Thydrolyse dun dérivé amide de znc:
Zn[N(SiMes)z]>. La dimension moyenne de cristallite a été estimée a partir de I'élargissement
des pics de diffraction de rayons x par I’équation de Debye Scherrer comme étant centrée
autour de 15 nm. La morphologie des particules a par la suite ét¢ examinée par microscopie a
transmission électronique (TEM) et réwvele des nanocristallites faiblement agrégées d’environ
20 nm. Le spectre de FT-IR de la poudre ne révele que la présence de laisons nO-H (autour
de 3429 et 1635) cm’' dues a la présence d’eau en surface des nanoparticules ou dans le KBR,
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nM-O ( ~ 905 et 435 cm’') ainsi que les bandes d’absorption de C0, résiduel adsorbé (1629 et
1386 cm’'). L’absence de bandes d’absorption induite par des vibrations nSi-N (1250 cmi’')
indique la disparition complete des ligands de N(SiMes)s.
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Figure 5.12: Image de(A) microscopie électronique en transmission (TEM) et (B) haute résolution
(HRTEM) de nanoparticules synthétisées par voie Sol-gel (échantillon 2).(C) Les diffractogramme de
DRX estiment une taille de 20 nm (équation de Debye Scherrer.(D) La forte contribution de la
luminescence visible autour de 615 nm (dans le rouge) atteste de la densité importante de défauts
(essentiellement lacunes d’oxygenes)

= Echantillon 3:

Nanoparticules  synthétisées  par  techniques  hydrothermales en  conditions
supercritiques 84 par Iéquipe MaNaPI de [Ilnstitut Carnot de Bourgogne. Les réactifs de
solution (nitrate de zinc et hydroxyde de potassium) sont mélangés a I'eau supercritique dans
un réacteur. La taille moyenne de particule a ét¢ déterminée par analyse TEM a 16 nm £+ 2nm.
Une analyse EDX effectuée par nos collaborateurs a montré I'absence de polluants
morganiques. Le spectre infrarouge obtenu est tres similaire a celui obtenu sur I'échantillon 2
et conclut a I'absence de polluants.
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Figure 5.13: (4) Diffractogramme, le diagramme de Williamson-Hall détermine une taille de 19 nm
(voir figure 3.5) .(B) image TEM. L’analyse par TEM a détérminée une taille de 16+2nm

= Echantillon 4:

Nanoparticules obtenu par I'utilisation de polyol (ex: éthylene glycol, diethyléne
glycol, propanediol, etc) "> comme solvant afin de produire des nanoparticules métalliques ou
d’oxyde 7° [Sul Lee]. Ces échantillons nous ont été fournis par Samir Farhat et Mongia Hosni,
du Laboratoire des Sciences des Procédés et des Matériaux (LSPM) de l'université Paris 13
Nord.

Les mesures effectuées par DRX et TEM montrent que les nanoparticules synthétisées
par voie polyol sont de forme sphérique et la distribution de taille est centrée autour de 25-30
nm. Le spectre de FT-IR apparait comme identique aux spectres précédents a ceci prés qu’on
note deux fortes bandes d’absorption, respectivement a 1456 et 1512 cm’'. L’identification de
ces bandes n’est pas parfaitement certaine mais semble fortement étre attribuée a la présence
de polyvinylpyrrolidone (PVP) *°, un polymére organique introduit durant la synthése afin de
prévenir Pagglomération des particules .
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Nous présentons ci-apres les spectres FT-IR obtenus dans les échantillons 2, 3 et 4.
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Figure 5.15: Spectres de FT-IR obtenus dans les échantillons synthétisés par voie sol-gel
(noir), hydrothermale (rouge) et polyol (bleue).
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5. Etude sous haute pression de ’oxyde de zinc nanométrique

5.3.3 Comparaisons de la luminescence excitonique

Les spectres d’émission excitonique acquis a 15K dans les échantillons 1, 2 et 3 sont
présentés en Fig. 5.16. A cette température, la luminescence excitonique est attendue comme
dominée par I’émission des excitons liés aux défauts peu profonds. Bien que le spectre
d’émission de I’échantillon synthétis¢é par LECBD soit bien défini et puisse permettre une
attribution des différentes composantes, les spectres d’émissions des deux autres échantillons
sont extrémement larges et totalement occultés par les répliques phonons. Aucune indexation
des différentes composantes ne peut ainsi €tre effectuée sur ces deux échantillons mais cela
atteste d’une densité de défauts considérablement plus importante que pour I'échantillon 1 5°.
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Fig 5.16: Spectres d émissions excitoniques a 15 K dans les échantillons 1 (en noir), 2 (rouge) et
3(bleue) respectivement. Les spectres d’émission des échantillons 2 et 3 sont incommensurablement
plus larges que ceux de I’échantillon I et dominés par les répliques phonons (attribuées a une densité
de défauts importante), empéchant toute indexation des différents types de défauts. L’encart (a droite
en échelle logarithmique) permet d observer que l’émission de l’échantillon synthétisé par LECBD
(échantillon 1) est dominée par les excitons liés a des défauts de type donneur (DX). Les contributions
FX, TES (Two Electron Satellite) et DX-1,2L0O désignent respectivement [’exciton libre, des
transitions associées aux différents défauts et les répliques phonons de [’exciton lié.

De ce qui précede, les nanoparticules synthétisées par LECBD semblent s’approcher
de nanoparticules "modéles" équivalentes a ce que l'on pourrait qualifier de "nano-
monocristaux". Ce procédé¢ de synthése permet en effet d’obtenir d’une part une bonne qualité
de surface grace a la reconstruction des surface libres en ultra vide (synthése propre, absence
de ligands), et d’autre part de bonnes steechiométries et cristallinités grace a une synthése hors
équilibre thermodynamique. Précisons que nous présenterons des spectres Auger ainsi que la
luminescence visible dans I’échantillon 1 en partie (5.4.3.3).

Dans ce qui suit, nous caractériserons tout d’abord les différents échantillons par
spectroscopie Raman puis nous étudierons leur polymorphisme sous pression.
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5.Etude sous haute pression de I’oxyde de zinc nanométrique

5.3.4 La spectroscopie Raman dans I’oxyde de zinc ZnO
5.3.4.1 Les modes de vibration de la structure wurtzite

La structure wurtzite appartient au groupe d’espace P6s3mc et possede quatre atomes
par maille élémentaire, chacun d’eux occupant un site C3v. Un total de douze modes phonons
est attendu: un acoustique longitudinale (LA), deux acoustiques transverses (TA), trois
optiques longitudinaux (LO) et 6 modes optiques transverses (TO). En s’appuyant sur la
théorie des groupes, on trouve que les phonons optiques (représent¢ en Fig. 5.17) au centre de
la zone de Brillouin I se décomposent selon la représentation irréductible suivante :

Fopt =A;+E +2E,+2B; (54)

Les modes de symétrie A et B mettent en jeu un déplacement des atomes le long de
Iaxe ¢ tandis que pour les modes de symétric E le déplacement s’effectue
perpendiculairement a l'axe c¢ (figure 17). Les modes A; et E; se manifestent par une
oscillation des deux sous réseaux rigides de Zinc et d’Oxygene. Il en résulte ainsi un moment
dipolaire oscillant qui définit ces deux modes comme étant polaires. De par leur caractére
polaire et en raison du champ électrique macroscopique associ¢ aux phonons LO, les modes
A; et E; sont chacun séparés en deux composantes LO et TO de fréquences différentes.
Concernant les modes B; et E,, 'un des sous réseaux reste relativement rigide tandis que dans
'autre les atomes concernés vibrent dans des directions opposées. En prenant pour exemple le
mode Bj, Toscillation du sous réseau d’atome lourd Zn correspond au mode B; (low) tandis
que le mode B; (high) met en jeu le sous réseau d’atomes plus légers O. La méme définition
s’applique aux modes E; et I'on obtient ainsi les modes doublement dégénérés de faible
énergie B, et de haute énergie E, (high). Les modes polaires A; et E; sont & la fois actif en
Raman et en Infra Rouge (IR). Les modes B; sont quant a eux inactifs tandis que les deux
branches E, sont uniquement actives en Raman.

@ zinc
polar: non-polar:
@ Oxygen LO-TO splitting no LO-TO splitting

displacement || c-axis
A and B modes +

¥

A T Imuowyl B (high)

- -
Ea{low) Ea(high)
displacement L ¢c-axis
E modes

Fig. 5.17: Représentation des modes phonons optiques de ZnO *’. La longueur des fléches correspond

a la valeur des vecteurs propres des phonons correspondants, calculés par DFT dans *°

101
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De plus, compte tenu que dans la structure wz-ZnO, les forces ¢lectrostatiques (a longue
portée) sont dominantes vis-a-vis de Ianisotropic ° des forces interatomiques (4 courte
portée), la séparation en énergie LO-TO est plus importante que la séparation A;- E;. De ce

qui précéde, six modes Raman de premier ordre sont attendus dans nos spectres *°.

5.3.4.2 Mesures Raman a conditions ambiantes
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LA SR L A EL S A B B L B B B B S A A R B
438
619
LECBD
(2]
by
(=
=
o
| .
Ly
=
(7))
c
Q
)
£
Solvo-thermale
300 400 500 600 700

Raman Shift (cm™)

Fig. 5.18: Spectres Raman a conditions ambiantes de nanoparticules de ZnO-wurtzite synthétisées (de haut en
bas) par: LECBD (échantillon 1), voie sol-gel (échantillon 2), voie solvo-thermale (échantillon 3), voie polyol
(échantillon 4). Les détails des différentes synthéses sont présentés en partie 5.3

Les spectres Raman obtenus a condition ambiante dans les quatre échantillons d’oxyde
de zinc nanométrique décrits en partie 5.3 sont représentés dans la Fig. 5.18. Les fréquences
associées dans la littérature aux modes optiques actifS en Raman dans 'oxyde de zinc massif
et nanométrique ainsi que nos résultats expérimentaux sont présentés dans le tableau5.2. Les
pics les plus intenses correspondent aux modes de symétrie E, (E;M# et E,%) et sont
respectivement situés pour des échantillons massifs 4 99 cm’' et 439 cm’'. Le pic attribué au
mode basse fréquence B> n’étant que peu visible dans les spectres pris sur les échantillons
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5.Etude sous haute pression de I’oxyde de zinc nanométrique

1 et 2 en raison de limitations techniques (dues au filtre Notch) lors de leurs acquisitions nous
avons volontairement coupé le spectre a 300 cm’™' .

Bien que les spectres présentés soient relativement similaires et attestent d’une
structure purement de type wurtzite, certaines différences subsistent néanmoins et reflétent
d’une certaine fagon la forte mhomogénéité des spectres Raman présentés dans la littérature
sur ZnO. Ces différences sont discutées dans ce qui suit de maniere non exhaustive et nous

invitons le lecteur a se référer a la référence °!

pour plus d’informations. Nous pouvons tout
de méme évoquer quun élargissement des pics ainsi quun décalage en fiéquence sont
généralement attendus pour des nanoparticules et expliqués a laide d’un modele de
confinement de phonon (PCM) °>. De plus la réduction en taille et I'augmentation des
contraintes du réseau tendent & diminuer la section efficace de diffusion >°. Enfin, notons
qu'un ¢largissement des pics Raman peut étre attendu en raison d’une large distribution en

taille de nanoparticules.

Remarque importante : L’une des différences les plus marquées entre les spectres
présentés concerne le domaine des hautes fréquences (au-deld de 600 cm™), pour lequel trois
pics fins et de forte intensité (respectivement a 619, 664, 693 cm’') ne sont observés que sur
I’échantillon synthétis¢é par LECBD. L’attribution et I'mterprétation de ces pics ont suscit¢ de

nombreuses recherches et expériences durant cette thése. Nous avions, dans un premier temps,
abouti a la conclusion inattendue que ces pics correspondaient a des modes de combinaisons
reflétant la haute cristallinit¢ des échantillons synthétisés par voir LECBD. 1l s’averera
finalement qu’ils témoignent de la présence d’un polluant relativement mattendu mtroduit
post-synthése. Notons de méme que le pic a 543 cm’', en premier lieu attribué au mode
2Bjlow (voir tableau 5.2) et normalement inactif en Raman, semble finalement attribuable a
ce polluant. De nouvelles expériences s’affranchissant de ces pics sont toujours prévues mais
ont ¢ét¢ grandement retardées en raison de problémes de synthése. Dans un soucis de lisibilité
du manuscrit une partie des cheminements, expériences et interprétations obtenues durant
cette thése sont rapportés en Annexe III.

Concernant le pic E;M# (associé au sous réseau d’oxygene), certains auteurs ont
rapporté un décalage en énergie significatif (de 4 a 20 cm’') *>°%%27%% ainsi quun
¢largissement de ce mode dans des nanocristaux d’oxyde de znc en comparaison
d’échantillons massifs. Un tel décalage en fréquence n’est pas observé dans nos échantillons,
les faibles variations de fiéquence (+1 cm’') pouvant étre attribuées a Ierreur expérimentale.
Bien que de nombreuses hypothéses (confinement de phonons, contraintes interne, ...) >>°°
aient ét¢ avancées pour expliquer une telle déviation a [I'échelle nanométrique, Alim et a
ont montrés qu’elle pouvait dans certains cas, simplement s’expliquer comme résultant d’un

1.95

chauffage de I’échantillon. Ils ont en effet estimé que lors de I'utilisation de Raman résonnant,
(A= 368 nm), le laser induit une forte élévation de la température au sein de I’échantillon
allant jusqu’a 700°C pour une puissance laser de 10 mW. Cet effet est d’autant plus important
dans le cas de nanoparticule en raison de I'importante surface de contact avec I'air (agissant
comme un isolant thermique) dans DI'échantillon. Il est intéressant a ce titre de remarquer
quune majorit¢ des études rapportant un tel décalage ont été¢ effectuées en condition de
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Raman résonnant. Notons tout de méme qu’un tel décalage vers les basses fréquences de
nombreux modes a ét¢ observé dans des conditions non résonnantes (A = 514.5 nm) sur des
échantillons obtenus par broyage *’°. A défaut de I'interprétation avancée s’appuyant sur un
modele de confinement de phonon, nous pensons que ce décalage provient encore une fois
d’un échaufferment laser de I'échantillon exalté par la forte porosité °° (attendue dans les
échantillons obtenus par un broyage prolongé ') de [Iéchantillon. Notons enfin qu’une
derniére hypothése pouvant étre formulée provient des résultats de Chassaing ** dans lesquels
il montre que la présence de ligands en surface est susceptible d’étirer la nanoparticule et
conduire a un décalage du mode E,Me" vers les basses fréquences (de 1-2 cm™!)

Aucun échauffement ni décalage en fréquence du mode E;™& n’est observé dans nos
¢chantillon lors de l'utilisation d’un laser dans le visible (dont la puissance en sortie du laser
n’excédait pas 20 mW). L’absence d’un tel décalage peut étre généralisée aux autre pics et
rejoint les conclusions de S. L. Zhang ayant observé I'absence de décalage en fréquence pour

les modes optiques en fonction de la taille °°.
Données expérimentales Points /
Mode " Symétrie | chemins
Littérature Solvo- de Zone
Raman LECBD | Sol-gel Polyol | dumode d
thermale ¢
Brillouin
E"" 99 *; 101 ™ ¢ 100 9 99,543 101 E, r
E"E | 333°331°¢ 334 334 330 332 E, r
a b
378 ;380 ;
A (TO) T 381 381 386 389 A r
382 © ; 384
410 %% ; 408
E (TO) X . 410 (vw) 416 417 419 A r
;414
a b
i 438 ;437 ;
g o 438 440 438 438 E, r
439 ©
a d
2wa;s0 | 4’938;‘ ; 484 E, M-K
ZBIIOW;ZLA 536 *: 541 ¢ 543 540 542 (vw) 545 (vw) A I;L, M,H
574 % 574
A (LO) . ! 578 568 569 571 A r
; 569
a b
E (LO), 590 *; 584 ;
g hieh 580 ;586 °, | 585 (vw) 584 583 582 E r
: 580 °, 552°

Tableau 5.2: Attribution des modes Raman de la structure wurtzite de ZnO dans les quatre
échantillons présentés dans cette étude. Nos résultats sont comparés aux données de la littérature : ¢
97 098 ¢Sl d3S e Les données en rouge désignent des attributions alternatives proposées dans la

littérature.

Nous pouvons en revanche aisément observer dans les échantillons 2, 3 et 4 une
importante asymétrie vers les basses fréquences du pic E;"®. Au-deld d’un pur effet de taille
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(confinement, dispersion en taille, etc) cet élargissement est interprété par Cusco °/ comme

une relaxation de la symétric par translation due au désordre induit par les défauts. Notons par
ailleurs qu’en raison de la forte proximité des pics E,"¢" et E; (TO), Iélargissement observé
pourrait résulter de I'exaltation du mode E; (TO) dans ces échantillons. Un tel comportement
a ¢ét¢ relié dans la littérature a une mise en désordre du réseau cristallin et plus
particuliérement a des défauts d’oxygéne 2"°°. Si 'on en suit ce raisonnement I'élargissement
du mode E,"& pourrait ainsi nous donner une premiere caractérisation des défauts de
I’échantillon via la spectroscopie Raman. Comme nous allons le voir, I'influence des défauts
sur d’autres modes optiques et en particulier sur la signature Raman du mode E; (LO) semble
encore plus significative.

Notons en effet que bien que la friéquence du mode E; (LO) (~584 cm') soit
équivalente dans tous les échantillons, on observe que le rapport d’intensité E;(LO) / E;™&" est
remarquablement plus faible dans I’échantillon 1 en comparaison des autres échantillons.
Remarquons a ce titre que l'intensit¢ de ce mode étant faible dans I'échantillon 1, une
estimation de la position du pic est délicate, tout comme la distinction entre ce pic et celui
attribué¢ au mode A; (LO). A ce titre la différence importante des fréquences observées pour le
mode A; (LO) pourrait selon Pages '%° refléter la présence de ligands en surface des
nanoparticules provenant des synthéses 2,3 et 4 (567 cm’ en présence de ligand et 575 cm’
pour une surface propre). Malheureusement en raison de la difficult¢ a estimer correctement
la fréquence de ce mode cette conclusion reste trés discutable. Cette confusion entre les
modes A; (LO) et E; (LO) (possible aussi dans les autres échantillons en raison de la
proximit¢ des modes) est largement présente dans la littérature et ne modifiera pas
I'interprétation développée dans ce qui suit quant a Dintensit¢ du mode E; (LO). De
précédentes études ont reliées dans un premier temps cette exaltation du mode E; (LO) a la
présence d’impuretés (Azote) '°! et/ou de défauts suite a I'incorporation d’atomes dopants
(Fe, Sb, Al ...)99’1027104. De nombreuses réserves ont €t€¢ émises sur cette mterprétation,
notamment du fait que ces modes locaux étaient indépendants de la nature de I'atome dopant.
Plus récemment Séepanovié et al. ont cherché a étudier la sensbilit¢ des mode E," et E,
(LO) vis-a-vis des défauts mtrinseques de l'oxyde de zinc nanométrique. L’augmentation de
ces défauts est obtenue par broyage mécanique successif >7°>*°. Finalement les auteurs en
déduisent que I'exaltation du raport E; (LO) E,"¢" est majoritairement reliée a la présence de
défauts intrinséques (notamment des lacunes d’oxygeénes) ou extrinséques mtroduits via
I'incorporation d’atomes dopants. Un résultat identique ainsi qu’un important élargissement
du pic E;"&" sont observés sur les échantillons nanométriques précédemment cités *° obtenus
par broyage.

Finalement, la comparaison des spectres présentés en figure 5.18 conduit a noter la
présence d’un pic de faible intensit¢ & 484 cm' dans I'échantillon 1 uniquement et attribué
dans la littérature 2 un mode de surface (SO) 246105106 Ce mode, situé entre les modes
optiques LO et TO est généralement attendu pour €tre silencieux en spectroscopie Raman. La
compréhension d’un tel mode reste a établir : effet de défaut, reconstruction de surface ou
résultat de la passivation seront des hypothéses a tester par la suite.
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5.3.4.3 Conclusions sur la signature Raman de la densité de défauts

Il est intéressant de noter que les observations par spectroscopie Raman corroborent
les caractérisations effectuées précédemment et suggerent une meilleure cristallinit¢ (défauts
mtrinseéques et steechiométrie) de DPéchantillon 1. La densit¢ de défauts initialement présente
dans les échantillons 2, 3 et 4 semble ainsi se manifester (et pouvoir étre identifice) sur les
spectres Raman par différentes caractéristiques, dont les plus prononcées sont un
¢largissement du mode E, (high) ainsi que I'exaltation du mode E; (LO).

Afin de vérifier la pertimence de cette influence des défauts sur le signal Raman, nous
avons volontairement mntroduit une large quantit¢ de défauts dans I’échantillon 1 via un recuit
2420 °K sous flux d’O; et flux d’argon, et caractérisé les échantillons avant et aprés recuit.
Rappelons que I'augmentation de la densit¢ de défauts (lacunes) avec la température est reli¢e
a l'augmentation du terme d’entropie AS (en raison du désordre crée par ces lacunes) dans la
variation d’enthalpie libre AG :

AG = nAG; — TAS;,
ou ny et AGr désignent respectivement le nombre de lacunes et I'enthalpie de formation de ces
dernicres.

Notons que par soucis de rigueur, les trois échantillons ont ét¢ obtenus a partir d’une
méme "fournée". Précisons par ailleurs qu’aucune coalescence n’est attendue a une telle
température (nos collaborateurs de PLYRA ayant mesuré sur ces échantillons une température
limite aux alentours de 700-800 K 7).

En premier lieu nous avons tenu a vérifier la conservation de la steechiométrie via des
mesures de spectroscopie d’¢lectron Auger (AES) présentées en figure 5.19.a. Le spectre de
ZnO fnitial est trés proche de celui observé dans une poudre de ZnO °, attestant de la bonne
steechiométrie de I’échantillon. Nous observons que le pic Auger autour de 986 eV (noté¢ 2
dans la figure), caractéristique de la phase métallique (phase Zn) n’augmente pas sous recuit,
indiquant ainsi I'absence d’évaporation ou d’insertion d’oxygéne dans le réseau cristallin.
Comme évoqué précédemment ceci provient d’une importante barricre de Mott empéchant la
diffuision dans ZnO de I'Oxygene provenant de la phase gazeuse. L’absence de modification
de la steechiométrie suggére la nature intrinséque de défauts éventuellement créés durant le
recuit.

Afin de sonder Iévolution de Ila cristallinité, nous avons par la suite effectué¢ des
spectres de photoluminescence a températures ambiantes. L’évolution du spectre de I'exciton
libre est présentée en figure 5.19.b et celui de la luminescence visible en figure 5.19.c.
Concernant la figure 5.19.b, dans une structure wurtzite parfaite, seule I'observation de
I'exciton libre (Fx) est attendue et aucune réplique phonon n’est permise. En présence de
défauts en revanche (cas d’un cristal réel), la diffusion des répliques phonons de I’exciton
libre sont attendues respectivement a 3.26 eV pour Fx-1LO et 3.16 eV pour Fx-2LO.
Précisons que les domaines émetteurs étant de taille relativement élevée (d~16 nm), aucun
décalage en énergie des contributions (par effet de confinement) n’est attendu.
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Figure 5.19 : a) Transitions LMM Auger du Zinc dans un échantillon synthétisé par LECBD avant
recuit comparé aux échantillons recuit sous O, et Ar respectivement. L’épaulement visible autour de
986 eV est caracteristique des transitions LMM du zinc dans une phase métallique et apporte une
information sur la sous-stoechiométrie en O de [’échantillon. L’intensité de cette composante est ici
équivalente a celle d’'une poudre de ZnO de bonne stoechiométrie. b) Spectres d ’émission excitonique
a température ambiante des trois échantillons de ZnO. Les différentes contributions attribuées a
I’exciton libre (Fy), la premiere (Fy-1L0) et la seconde (Fx-2L0O) répliques phonon sont représentées
en noir, rouge et bleu respectivement. Tandis que la contribution de I’exciton libre domine dans
I’échantillon recuit, la contribution Fxy-1LO devient prépondérante dans les échantillons recuits
attestant de la création de défauts cristallins. c) L augmentation de la luminescence dans le visible
aprés recuit traduit la création de défauts de cristallinité (lacunes d’oxygéne et de zinc '*’).
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La présence de ces répliques permet non seulement de témoigner qualitativement de la
cristallinit¢ de I’échantillon mais il est aussi possible via le facteur dit de Huang-Rhys (HR)
d’estimer quantitativement la qualit¢ cristalline de I’échantillon. Il est clair sur la figure 5.19.b
que le signal des nanoparticules avant recuit est dominé par la contribution Fx a 3.30 eV. Le
facteur HR associ¢, défini comme I,/Ip (ou I; et Iy désignent les intensités de Fx-1LO et de Fx
respectivement), est estimé a seulement 0.39. Concernant les échantillons recuits sous O, et
Ar en revanche, le facteur de Huang-Rhys obtenu est estimé a 10.5 et 12.3 respectivement.
L’augmentation significative du facteur HR lors de recuits indique ainsi clairement Ia
dégradation de la qualit¢ cristaline des nanoparticules. L’augmentation significative de la
luminescence visible dans les échantillons recuits appuie ces conclusions.
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Figure 5.20: (a gauche) Spectres Raman a conditions ambiantes de I'échantillon 1 avant recuit, de
I’échantillon 1 recuit sous flux d’O; et de I’échantillon 3 a titre de comparaison. Le pic surmonté
d’une * correspond a un pic de pollution (voir annexe I11). L’ augmentation de la densité de défauts se
manifeste essentiellement par [’exaltation du pic attribué au mode E;(LO).
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Nous présentons en figure 5.20 les spectres Raman obtenus avant et apres recuit sous
O, (le recuit sous Ar conduit & un spectre similaire) amnsi que le spectre de I'échantillon
obtenu par voie hydrothermale a titre de comparaison. Le tableau a droite de la figure présente
les différentes caractéristiques des pics Raman associés aux modes Ezhigh et E;(LO). Aucun
décalage en fréquence significatif n’est observé aprés recuit. Un élargissement du mode E,"&"
est en revanche observé et devient comparable a la valeur observée sur I’échantillon 3. Notons
a nouveau que ce résultat est difficilement appréciable en raison de la possible exaltation du
mode E(TO) & basse fiéquence (~ 415 cm’'). L’impact du recuit est en revanche
particulicrement frappant sur 'augmentation en intensit¢ du mode polaire E;(LO) (suivi par le
ratio I(E;(LO)YI(E,"€")). L’intensit¢ de ce dernier devient comparable a celle observé dans
I’échantillon obtenu dans un échantillon caractérisé avec une densité de défauts importante
(échantillon 3). Notons par ailleurs que les valeurs obtenues sur ces deux échantillons sont du
méme ordre de grandeur que les observations de la littérature sur des échantillons (obtenus
par broyage) de taille équivalente *>**. Ces résultats sont par ailleurs cohérents avec I'étude de
Windisch ' dans laquelle une démarche inverse a la notre est effectuée. Ce dernier a en effet
observé que la "guérison" des lacunes d’oxygene par recuit sous H, s’accompagnait d’une
diminution prononcée du mode E;(LO).

Les mesures obtenues par les différentes techniques de caractérisation (Auger,
photoluminescence, Raman) attestent de la création de défauts de cristallinit¢ dans le recuit
sous O, de I’échantillon obtenu par LECBD. De plus, I'exaltation du mode polaire E;(LO)
aprés recuit (et donc aprés création de défauts) semble valider la sensibilit¢ de ce dernier aux
défauts intrinséques de I'échantillon. Le suivi de ce mode peut ainsi étre envisagé comme une
sonde accessible par spectroscopie Raman de la cristallinit¢ des nanoparticules de ZnO

ZnO ZnO ZnO
intial recuit O, Solvo-thermale
E,higk o (cm?) 438 438.9 437.8
HWHM (cmt) 3.3 5.5 59
E,(LO) ® (cmt) 578 580.5 5794
HWHM (cm) 3.8 8.7 10.3
I(E,(LO))/I(E,high) 0.02 0.33 0.21

Tableau 5.3 Fréquence (»), largeur @ mi-hauteur (HWHM) et intensité relative (I(E,(LO)/I(E,"*")
des modes E,(LO) et E;"*"

Dans ce qui suit, nous présenterons les spectres Raman obtenus durant un cycle
pression sur les différents échantillons de ZnO présentés précédemment. Ces échantillons sont
de tailles équivalentes et ne different que par leur voie de synthése. Cette approche nous
permettra ainsi d’étudier 'impact de la densit¢ de défauts sur le polymorphisme sous pression
de ZnO a ces échelles. Rappelons a ce titre que la transition wz-NaCl est attendue autour de
12-15 GPa (pour les tailles étudiées ici) selon Ia littérature ***°',
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5.4 Mesures de spectroscopie Raman sous hautes pressions

Echantillon 1 (LECBD)

La figure 5.21 présente I'évolution des spectres Raman dans I'échantillon 1 durant un
cycle pression depuis la pression ambiante jusqu’a 16.9 GPa. Durant cette étude nous
considérerons généralement I'évolution du pic le plus intense (E>™") comme la signature de
la phase wurtzite. Lors de la compression, nous observons tout d’abord un décalage attendu
du mode E,"¢" vers les hautes énergies ainsi qu’une diminution en intensité.
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Fig. 5.21: (a gauche Spectres Raman de nanoparticules de ZnO (échantillon 1) durant un cycle sous
pression. Les courbes noires, bleues et rouges désignent respectivement la phase wurtzite, la phase
haute pression et un mélange de ces deux phases. Le spectre le plus haut est attribué a I’échantillon
récupére a pression ambiante apres le cycle sous pression. (a droite) Spectres Raman obtenus lors de
la compression d un monocristal de ZnO (micrométrique) *'. Aucun pic Raman n’est attendu dans la
structure NaCl atteinte a 8.9 GPa . La comparaison des profils Raman a haute pression, nous permet
d’attribuer le signal haute pression observé surnos échantillons a la transition vers la phase NaCl.

Aux alentours de 8.5 et 9.1 GPa, nous pouvons observer la disparition progressive de ce pic
au profit de I'apparition d’un trés large signal et de faible intensité autour de 580 cm'. Cette
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5.Etude sous haute pression de I’oxyde de zinc nanométrique

modification du spectre Raman est attribuée a la transition de la structure wurtzite vers la
structure cubique de type NaCl >'91%° En effet, la structure NaCl, de symétrie Fm3m ne
présente aucun mode optique de premier ordre actif en spectroscopie Raman. Le faible signal
observé peut é&tre attribué¢ a des modes de second ordre et devient dominant deés 10.4 GPa. La
structure cubique demeure stable jusqu’a la pression maximale. Durant la décompression, la
phase haute pression demeure stable bien au-dela de la pression de transition obtenue lors de
la compression, traduisant ainsi I’hystérésis attendue de la transition. Le signal Raman de
I’échantillon récupéré a pression ambiante comprend le signal de la structure wurtzite initiale
ainsi qu’un signal intense autour de 580 cm' attribué & la création de désordre durant le cycle
en pression. La structure obtenue a pression ambiante est donc constitué d’un mélange entre la
structure wurtzite initiale et une structure désordonnée (associé a la structure NaCl). Sans
détailler davantage pour I'instant, nous pouvons d’ores et déja remarquer que la pression de
transition observée dans cet échantillon s’¢loigne significativement de la valeur attendue dans
la littérature et demeure tres proche de la pression de transition observée dans un échantillon
massif.

Echantillon 2 (sol-gel)

Nous représentons dans la figure 5.22les spectres Raman obtenus dans I'échantillon 2
synthétis€¢ par voie sol-gel durant un cycle en pression jusqu’a 18.2 GPa.
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Fig. 5.22 : Spectres Raman obtenus dans I’échantillon 2 durant un cycle sous pression (les codes de couleurs

sont établis de fagon identique qu’a la Fig. 5.21)
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5. Etude sous haute pression de ’oxyde de zinc nanométrique

Une transition de phase débute vers 10.3 GPa et se termine aux alentours de 13 GPa
entre la structure hexagonale initiale et la structure haute pression cubique (comme Iatteste le
signal, trés similaire a celui observé précédemment). Bien que la structure haute pression
atteinte soit semblable a celle observée sur I’échantillon 1, il est intéressant d’observer qu’ici,
la pression de transition est plus ¢levée et s’approche de celle prédite dans la littérature. Le
signal de [I’échantillon aprés décompression présente des contributions trés larges et est
attribué¢ a un mélange de structures wurtzite et NaCl désordonnées (voir 5.5.2).

Echantillon 3 (solvo-thermale)

Observons maintenant sur la figure 5.23 T'évolution sous pression de [I'échantillon
synthétis€ par voie polyol et caractéris€¢ précédemment comme présentant davantage de
défauts structuraux que les échantillons précédents. Durant la compression, nous observons
entre 9 et 14 GPa la coexistence de la phase wurtzite initiale et de la phase haute pression.
Au-dela de cette pression, seul le signal de la structure haute pression subsiste et reste stable
jusqu’a la pression maximale attemte de 16 GPa.
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Fig. 5.23 : Spectres Raman obtenus dans I’échantillon 3 durant un cycle sous pression (les codes de couleurs

sont établis de fagon identique qu’a la Fig. 5.21)
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Il est extrémement intéressant de noter que ce signal est significativement plus fin que
précédemment et intense pour un signal attendu de 2™ ordre. On note, de plus, lapparition de
pics a basse fréquence absents dans les échantillons 1 et 2. La nature de ce signal et de la
phase haute pression observée seront discutées craprés et nous attribuerons pour I'instant
cette structure haute pression a une "structure désordonnée". Notons finalement que Ila
pression de transition observée ici est encore une fois plus élevée que dans I’échantillon 1 et
est cohérente avec la valeur prédite par la littérature (Pt ~ 12 - 15GPa) pour cette taille de
nano-grains. Durant la redescente, le pic situé autour de 564 cm' se sépare en deux
composantes et I'on peut observer la croissance d’un mode de forte intensit¢ a basse
fréquence (142 cm’'). Finalement, la phase obtenue aprés le cycle sous pression semble étre
formée d’un mélange entre structures wurtzite et structure haute pression.

Echantillon 4 (polyol)
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Fig. 5.24 : Spectres Raman obtenus dans ’échantillon 4 durantun cycle sous pression (les codes de couleurs
sont établis de facon identique qu’a la Fig. 5.21)
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Nous présentons finalement en Fig. 5.24 [Dévolution sous pression des spectres Raman
obtenus dans I’échantillon 4 entre la pression ambiante et 16.7 GPa. Le comportement sous
pression de cet échantillon est trés semblable a celui de I'échantillon 3 synthétisé par voie
solvo-thermale. En effet, a la fois la gamme de transition (entre 10 et 13 GPa) et la phase
haute pression sont similaire. Aprés décompression, les conclusions sont identiques a celles
des échantillons précédents.

Conclusions de I’étude Raman

La Fig. 5.25 synthétise les différents comportements sous pression des quatre
¢chantillons présentés précédemment ainsi que d’un autre échantillon (LECBD recuit) dont
I’étude sous pression sera discutée en partic 5.4. Nous observons clairement que malgré une
taille de grain identique entre les échantillons, les spectres Raman sous pression ainsi que les
pressions critiques different selon les voies de syntheses utilisées.

P (GPa)
A
18 4 Structure NaCl  Structure "désordonnée"

16 +

14 1

12 +
I coexistence des phases BP et HP

10

PT (massif)

4+ Structure wurtzite

LEBCD Sol-gel  Hydro. Polyol

Fig. 5.25: Synthése du comportement sous pression des différents échantillons présentés
précédemment. En fonction de la synthése (pour une méme taille de cristallite), la pression de
transition, la gamme de coexistence et la structure haute pression obtenue varient significativement. La
pression de transition dans une poudre Prmssin @ €t€ prise a environ 9 GPa.
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De cette étude expérimentale, trois observations importantes méritent d’étre discutées :

1) La structure atteinte a haute pression semble dépendre de la voie de synthese.
Concernant les échantillons 1 et 2 le signal obtenu a haute pression correspond a une
structure cubique NaCl comme attendue dans la littérature. En revanche, le signal observé sur
les échantillons 3 et 4 ne saurait étre directement attribu¢ a une structure NaCl et se doit d’étre
discuté.

i) La pression de transition moyenne est fortement dépendant de la voie de
synthése et ce, méme pour une taille fixe. Cette conclusion reste observable pour deux
¢chantillons présentant le méme chemin de transition (la transition vers la structure NaCl
apparait a plus haute pression dans I'échantillon 2 que dans I’échantillon 1). La pression de
transition obtenue dans un échantillon ayant une faible densit¢ de défauts présente une
pression de transition proche de la pression de transition observée dans un matériau massif.

iil) Bien qu’aucune dépendance en taille ne semble apparaitre dans I’échantillon 1
concernant la pression de transition, on remarque tout de méme que la gamme de pression de
transition est significativement plus importante (~3 GPa) que dans le matériau massif (~0.5
GPa). Remarquons par ailleurs que cette gamme de pression sur laquelle la transition
s’effectue semble elle-méme dépendante de la voie de synthese.

Influence du milieu transmetteur de pression ?

Il nous semble a ce stade important de discuter de la pertinence des résultats obtenus sans
utilisation de milieux transmetteurs de pression (MTP). Comme i ¢ét¢ introdut au
chapitre 3.2.3, leur utilisation dans I'étude de matériaux massifs permet de conserver des
conditions (quasi-)hydrostatiques durant la compression. De nombreuses études®®>7!1% ont
rapporté une différence significative de la pression de transition dans un échantillon massif
selon que la compression soit effectuée avec ou sans MTP. Bayarjargal et al. ''Cont ainsi
observé dans ZnO une transition wz-rs a 9 et 10 GPa lors de compressions respectivement non

hydrostatiques et avec PMT.

Cependant, nous avons évoqué au chapitre 3.2.3 que bien que l'absence de milieu
transmetteur de pression conduise dans une poudre micrométrique a des contraintes fortement
non hydrostatiques, dans le cas de nanocristaux la distribution de contraintes (aux joints de
grains) par laquelle s’exerce la pression externe peut étre envisagée comme étant relativement
homogéne '''. Nous pouvons & ce titre évoquer I'étude de Grzanka °° dans laquelle le
comportement sous pression d’un échantillon de 18 nm de ZnO est similaire en I'absence ou
via l'utilisation de milieu transmetteur.
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Figure 5.26: Etudes sous pressions de l'échantillon 4(synthése polyol) sans utilisation de milieu

transmetteur de pression (a gauche) et avec utilisation de 4 :1 méthanol/éthanol comme MTP (a droite). Les
spectres Raman obtenus durant le cycle en pression sont présentés en haut et les décalages en fréquence des

principaux modes optiques durant la compression sont présentés en bas.

Concernant nos
chargements

échantillons, bien que nous puissions faire

I’hypothése que
des différents échantillons (de méme taille) ayant été effectués sous les mémes

les

conditions induisent une méme application des contraintes, cet argument est loin d’étre trivial
et mérite d’€tre appuyé. Nous présentons en figure 5.26 les spectres Raman obtenus sous
pression sur deux chargements de I’échantillon 4. Le premier chargement a ét¢ effectu¢ sans
milieu transmetteur de pression tandis quun mélange 4 :1 méthanol/éthanol a ét¢ utilis€ pour
le second. Les évolutions des deux cycles en pressions sont extrémement similaires, tant par
le signal de la phase haute pression que par la pression de transition : Pr(sans mTP) ~ 10 — 13

GPa; Praurpy ~ 10 — 13.1 GPa. La diffrence entre les deux études réside principalement
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dans Iélargissement du mode E,"&" plus important pour I'échantillon sans MTP et refléte le
caractére moins hydrostatique de la compression. Malgré tout, le décalage en fréquence des
modes optiques en fonction de la pression demeure trés similaire entre les deux études et en
accord avec la littérature ®°

Ce résultat tendrait ainsi & minimiser la responsabilit¢ de I'absence de milieu transmetteur
sur la disparit¢ des Pr observées dans la partie expérimentale. Rappelons a ce titre que
I'absence de milieu transmetteur est justific¢e par les conclusions obtenues sur TiO; et Y,0;3
(chapitres 2 et 4) afin de ne pas mtroduire un terme d’énergie d’interface supplémentaire.
Cette inflience de la passivation de surface sur la cinétique de transition de ZnO a
notamment ét¢ évoquée trés récemment par A. N. Baranov ®¥(présence d’hydroxyles et de
résidus organiques provenant du précurseur) et se justific d’autant plus que ZnO posséde une
grande propension a adsorber les molécules de gaz (justifiant son application de détecteur de

gaz).
5.5 Identification de la signature Raman a haute pression

Comme nous lavons évoqué précédemment, la structure cubique de type NaCl attendue a
haute pression ne possede, de par sa symétrie, aucun mode actif en spectroscopie Raman. Les
spectres Raman obtenus a haute pression dans les échantillons 3 et 4 nous ont conduits & nous
mterroger sur leur origine. Une hypothése est qu’il puisse s’agir de la signature d’une phase
correspondant a une structure intermédiaire résultant d’un blocage de Ila cinétique de
transition ou bien d’une phase métastable de ZnO

5.5.1 Polymorphes de ZnO

Stucture Zinc-Blende :

Zin¢ blende (B3) Wurtzite (B4)
a0l v o rocksalt ]
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Fig. 5.27: (a gauche) Représentation des structures zinc blende et wurtzite °. (a droite) Variation de [ 'énergie
totale en fonction du volume de la maille élémentaire pour les trois structures de ZnO : wurtzite, zinc blende et
NaCl.**

La structure zincblende (représentée en figure 5.27) appartenant au groupe d’espace
F43m, est composée de deux sous réseaux cubiques faces centrés (fcc) interpénétrés dont 'un
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des réseaux est déplacé par rapport a lautre suivant la diagonale de la maille d’une distance
valant un quart de la diagonale de cette derniere. D’un point de vue cristallographique les
structures wurtzite et zincblende sont donc extrémement proches, la seule difference étant
I'angle formé entre les deux sous réseaux tétraédriques (0° pour la wurtzite et 60° pour la
zincblende).

La figure 5.27 (a droite) représente I'énergie de cohésion en fonction du volume de la
maille ¢lémentaire pour les structures wurtzite, NaCl et zinc-blende de ZnO. D’un point de
vue énergétique, bien que la structure wurtzite soit plus stable a conditions ambiantes, la
différence d’énergie totale entre ces deux phases demeure extrémement faible (50 meV). De
nombreuses études ''27''* ont ainsi rapporté la possibilit¢ d’obtenir la phase métastable znc
blende de ZnO selon certaines conditions de croissances (a Iinstar de AIN ''®). Davantage
dans le cadre de notre études, Wu et al. ''®ont récemment étudié (dans le cadre de calculs de
DFT) I'évolution de I'énergie de Gibbs en fonction de la pression et de la température dans
ZnO et prédisent une transition wurtzite — zincblende autour de 30 GPa (a 300K).
Cependant, aucune explication n’est avancée pour justifier I'absence de cette transition dans
les précédentes études expérimentales de la littérature.
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Fig. 5.28: Spectres Raman lors de la compression d 'un échantillon de ZnO :Al (1%). Le signal a haute
pression est attribué par les auteurs au signal de la structure zinc-blende ' . Spectre Raman dans un

échantillon de nano-tétrapodes de ZnO . Les pics (en rouge) @ 399 et 581 c’! désignent selon les
auteurs la signature Raman d une structure zinc-blende.

P. J. Wu et al. "7 ont proposé que la stabilisation de la structure blende vis-a-vis de la
structure wurtzite (lorsque la taille de grain diminue) dans des nanocristaux de CdSe puisse
résulter de deux phénomenes. Tout d’abord, une reconstruction de surface apparaissant suite a
la passivation (adsorption en surface) ainsi quun phénomene de relaxation mnduit par les
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défauts d’empilement intrinseéques a des nanoparticules de faibles tailles et conduisant & Gz <
Gwz. Nous pourrions ainsi envisager, a I'instar des études présentées précédemment (TiO, et
Y,03), cette transition comme résultant de la combinaison des défauts mitiaux (inhérents a la
voie de synthése) ainsi que des défauts apparaissant durant la transition reconstructive.

Bien que la structure zncblende soit prévue comme pouvant éEtre stabilisée,
relativement peu d’observations expérimentales claires ont €té rapportées dans le cas de ZnO.
En particulier seules deux études '°*''3 proposent un spectre Raman de cette structure dans
Zn0O. Notre hypothése quant a la possibilit¢ d’attribuer le signal observé a une phase znc
blende a ét¢ dans un premier temps motivée par I'étude de S. K. Sharma ', Dans cette
derni¢re, ils rapportent la transition sous pression de la structure wurtzite vers une structure de
type blende aux alentours de 10 GPa dans un échantillon de ZnO: Al (dopé a 1%). Les
spectres obtenus sont présentés en figure 5.28.a et 'on observe que le signal de la structure
haute pression, rapport¢é comme étant la signature de la structure zinc blende de ZnO est
extrémement similaire a ceux obtenus en figure 5.23 et 5.24 dans les échantillons 3 et 4. Nous
avons cependant pris ce résultat avec une grande prudence car cette étude reste a notre
connaissance la premiere rapportant le spectre Raman d’une structure purement zincblende
dans ZnO et aucun argument concret n’est avancé pour justifier cette attribution.

Nous rapportons par ailleurs une étude de Y. Wu et al ' portant sur la caractérisation
de tétrapodes nanométriques d’oxyde de zmc. Dans leurs travaux, ils observent une
ségrégation de phases entre le cceur des tétrapodes possédant une structure zinc blende et les
quatre «bras » de structure wurtzite. Ils attribuent la stabilit¢ de la structure zinc blende
(observable durant la croissance des tétrapodes) a une pression de Laplace induite par
contrainte de surface estimée a environ 20 GPa. En comparant les spectres Raman (Fig.
5.28.b) obtenus (mélange de structure wurtzite et zinc blende) avec les courbes de dispersions
de phonons des phases concernées, ils discriminent les signaux Raman reliés aux modes
optiques TO (doublement dégénéré) et TO de la structure zinc blende a respectivement 399
"et 581 cm'. Bien que le mode TO (~ 580) puisse étre cohérent avec nos spectres, la
qualit¢ des spectres avancés dans cette ¢tude ainsi que la présence de nombreux arguments
fortement discutables ne nous ont pas permis de nous appuyer sur ces résultats.

cm

Finalement, a défaut de pouvor conclure sur lattribution de la structure haute
pression par spectroscopie Raman, nous avons effectué une étude par diffraction de rayons X
sur Péchantillon 3 (synthétis¢é par voie solvo thermale) durant un cycle en pression. Les
diagrammes de diffraction obtenus sont présentés en figure 5.29.
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Fig. 5.29: (a) Diffractogrammes obtenus dans [’échantillon 3 (synthése solvothermale) durant un
cycle en pression. Une transition de phase vers la structure NaCl (en premiere estimation) débute a 9
GPa et se termine a 15 GPa. (c) Comparaison du signal haute pression avec pics attendus pour les
structure NaCl et zinc-blende. L’échantillon récupéré apres le cycle en pression consiste en un
mélange des phases de basse et de haute pression. (d) Attribution des pics de diffraction aux pics

simulés dans les structures wurtzite, NaCl et zinc-blende (respectivement en rouge, bleu et vert). Les
symboles * désignent les pics attribués au joint (Fer structure Im-3m) contenant l’échantillon.
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5.Etude sous haute pression de I’oxyde de zinc nanométrique

Une transition entre la structure wurtzite et la phase haute pression (attribu¢e dans
cette figure a la structure NaCl) est observée débutant a 9 et se termmant a 15 GPa et
s’accompagne d’une diminution du volume par maille d’environ 15.7 %. L’attribution du
signal haute pression a I'une des deux structures cubiques envisagées (NaCl ou zincblende)
est délicate. En effet nous observons sur la figure 5.29.c que les diffractogrammes simulés de
ces deux structures sont extrémement proches et ne se distinguent que par un faible décalage
d’angle ainsi que par une inversion du ratio d’mntensité¢ entre les pics a 16.9° et 19.5°. Lors de
la décompression on observe un retour partiel de la structure wurtzite des 1.1 GPa.
L’¢chantillon récupéré a condition ambiante présente un mélange de phase entre les structures
basse et haute pression, la proportion de structure wurtzite étant estimée autour de 35%..
Comme il est illustré en figure 5.29.d la décomposition du diffractogramme par les pics
attendus dans les structures wurtzite, NaCl et zincblende offre un trés bon accord. Néanmoins,
cette expérience ne permet pas de conclure formellement a la présence de zincblende.

Cette expérience de diffraction n’est malheureusement pas suffisante pour pouvoir
conclure de facon définitive sur cette attrbution. Notons cependant qu’il convient de garder a
Iesprit que chacune de ces techniques de caractérisation possédent des longueurs
caractéristiques ainsi que des sensibilités chimiques différentes. La diffraction nous donne
ainsi une information moyennée sur une large partie de I'échantillon et sera d’avantage
sensible aux atomes lourds tandis que la spectroscopie Raman constitue une sonde plus locale
(quelques nm) davantage sensible aux laisons mmpliquant des oxygenes.

Structure graphitique

Dans une étude relativement récente, F. Claeyssens ''® et al se sont intéressés par

simulation DFT aux reconstructions de surface dans un film fin d’oxyde de zinc en fonction
de la géométrie de la surface. De fagon surprenante, ils ont observé que lorsque le nombre de
plans atomiques est inférieur a 10 la phase la plus stable correspond a une structure de type
graphite (non polaire) dans laquelle chaque atome de zinc est entouré¢ dans le plan de trois
atomes d’oxygene (et réciproquement) avec un empilement de couches de type AB. Notons
que cette structure (groupe d’espace P63/mmc) a ¢été envisagée comme intermédiaire de
transition entre les structures wurzite et cubique des nitrures BN et AIN''.

La dispersion de phonon de cette structure graphitique est représentée en figure 5.30.c
et prévoit six modes de vibration. Les trois branches a basses fréquences au point I' de la
zone de Brilloun correspondent aux modes de vibration acoustique (un mode hors du plan, un
mode tangentiel dans le plan et un mode radial dans le plan). Les trois modes optiques
consistent en un mode hors du plan et deux modes dans le plan (respectivement a 250 cm,
566 cm! et 631 cm’!). Cependant, bien que le nombre de modes attendus sur le profil de

120

dispersion semble en accord avec nos mesures, les fréquences des modes optiques associées
sont en revanche a trop haute énergie pour étre directement associées aux pics observés a
haute pression dans nos échantillons.
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Fig. 5.30: Représentation (a) de la structure wurtzite et (b) des deux premieres couches de la structure

graphitique '*'. Cette structure est dérivée de la structure wurtzite classique par une relaxation des

atomes de Zn (en jaune) dans le plan des atomes d’O (en rouge). (c) Courbes de dispersions de
phonons tracées le long des directions de hautes symétries de la zone de Brillouin *°.

La dispersion de phonon présentée en figure 5.30.c étant calculée, un décalage
systématique des valeurs n’est bien entendu pas a exclure. Les pics de diffraction attendus
pour cette structure sont en revanche significativement ¢€loignés de ceux observé en
figure 5.29. Seule une ¢étude a notre connaissance rapporte expérimentalement la stabilisation
de cette structure graphitique '*?. Le spectre Raman et le difftactogramme associé sont
présentés en figure 5.31 et different significativement de nos données. L’attribution de cette
structure dans I'étude de C. L. Pueyo demeure cependant extrémement vague. Finalement, par
manque d’arguments pertinents et compte tenu des crittres de stabilit¢ rapportés
précédemment pour cette structure apparaissant comme trés restrictifS, nous n’avons pas
prospecté davantage sur cette hypothése.

=~ X-phase
after transition to W-ZnO

A (LO)
E(LO)
K / 2nd Order

Lt U
\Wvﬁ\"'

Intensity/ [a.u.]
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20 300 %0 S0 6o 700 025 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75
Raman Shift/ [em”'| 20/ [°]
Figure 5.31: (a gauche) Spectre Raman attribué a la structure graphitique (en noir) et (a droite)

diffractogramme de DRX obtenus dans un échantillon nanométrique de ZnQO et attribué cette structure
de 122

122



5.Etude sous haute pression de I’oxyde de zinc nanométrique

Intermédiaires de transition

Au-dela des polymorphes de l'oxyde de zinc synthétisables a pression ambiante nous
nous sommes intéressés aux différentes structures apparaissant sur le chemin de transition
entre la phase wurtzite et NaCl haute pression. En effet lors de la transition B4-B1 des
structures intermédiaires  ont ¢été utilisées pour comprendre le chemin de transition (voir
figure 5.32) telles qu’une structure hexagonale (iH) ou tétragonale (i), de coordinence 5. Les
groupes d’espaces des structures iH et iT définies sont respectivement P63/mmC et [4mm.

~Oloonn)
A
=0 11|
RS
_ jorto] ¥ o) + Tjoom)
3
O 0170 <—HX : WZ: >0 4,70)
} & ——— Transformation Observed
BCT-4 —7—> Transformation Not Observed
O x1io) l
o)

iH [

Figure 5.32: (a gauche) Représentation des intermédiaires de transition iT (structure tétragonale) et
iH (structure hexagonal) '> (a droite) Représentation schématique reliant la direction de tension aux
polymorphes haute pression résultant dans ZnQO. Les phases BCT-4 et HX désignent les structures
intermédiaires iT et iH respectivement. '>*.La structure iH apparait sous une tension selon [0110]
ainsi que sous une compression suivant [0001] et la structure iT apparait sous tension dans la
direction [0001].La transition wz — NaCl s effectue sous compression hydrostatique.

Bien que ces structures soient généralement envisagées comme des étapes
mtermédiaires de la transiion wz-NaCl, plusieurs auteurs prédisent (par dynamique
moléculaire ou DFT) une transition irréversible vers ces polymorphes haute pression sous des
conditions de compression bien définies '**!**. Nous pouvons notamment citer I'étude récente
de J. Wang '* prédisant que la compression uni-axiale de nano-piliers de ZnO conduirait a
une transformation vers la structure iT a une pression dépendant fortement du diametre des
nanorods (27.5 GPa pour d=1.95 nm et 16.7 GPa pour d= 17.5 nm). Bien qu’il semble évident
que de telles conditions de compressions soient inatteignables dans notre expérience sur ces
¢chantillons (et difficilement réalisables plus généralement pour wune poudre de
nanoparticules), nous nous sommes mntéress€s a ces structures sur la base que dans des
conditions non hydrostatiques de compression sur une poudre présentant des défauts, il était
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5. Etude sous haute pression de ’oxyde de zinc nanométrique

envisageable de trouver localement des zones présentant les structures de ces intermédiaires
de compression.

D’un point de vue expérimental, aucune stabilisation de I'un de ces intermédiaires de
transitions n’a, a notre connaissance, €t¢ reportée a ce jour. Des preuves expérimentales
indirectes ont toutefois été avancées. Bien que le modéle de transition B4-iH-B1 suggere une
influence sur le comportement sous pression des modes optiques A; et E,"€ aucune
instabilité n’est observée dans la [littérature °' ainsi que dans les spectres présentés
précédemment. Un ramollissement du mode E," et des constantes élastiques a été observé
expérimentalement par Saitta et al. ** et attribu¢ a I'intermédiaire iT. Le suivi de I'évolution
des parametres de structures mternes par diffraction de rayons X est de plus trés riche en
mformation et demeure la technique la plus utilisée pour étudier ces structures ntermédiaires.
En particulier, le chemin de transition mettant en jeu un intermédiaire iH s’accompagne d’une
diminution du rapport c/a et d’une augmentation du parametre interne u depuis sa valeur

ow

idéale 0.38 jusqu’a 0.5 '*°. Une description plus compléte des chemins de transition peut étre
obtenue dans la littérature **!2312%127 majs ne sera pas détaillée ici En effet bien que les
considérations développées dans ces modeles soient extrémement mtéressantes, la qualit¢ de
nos diffractogrammes s’est révélée insuffisante pour permettre un affinement rigoureux de la
structure sous pression. Notons que le nombre de modes actifs en Raman est de 2 (E,g) pour
la structure P63/mme '*®'%° et Ainsi, nos données actuelles ne nous ont pas permis de statuer
d’avantage sur I'observation des structure il et iH.

5.5.2 Diffusion Raman de la densité d’états de phonons induit par le désordre cristallin

Finalement, une derniére hypothése est avancée pour identifier la nature du signal
haute pression iattendu présenté sur les figures 5.23 et 5.24 Comme i a été discuté
auparavant, la diffuision Raman de premier ordre de la structure NaCl est mterdite par
symétrie. Parmi les hypothéses concernant l'observation d’un signal Raman significatif a
haute pression nous pouvons envisager d’y vorr le reflet de la densité¢ d’états a 1 phonon (1-
PDOS) tel quil a ét¢ décrit par Shuker et Gammon '*°. Bien que dans un cristal réel la
fonction de corrélation des modes normaux s’étendent sur une taille finie (en raison de
présence de défauts), les régles de sélection (déduites d’un cristal parfait infini) demeurent
une bonne approximation. En revanche dans un systeme présentant un niveau critique de
défauts (analogie avec un matériau amorphe), la symétrie par translation caractérisant un
cristal est perdue et la fonction de corrélation devient localisée. Ceci entraine une levée des
regles de symétrie ainsi qu’une contribution de tous les modes (avec un poids différent, défini
par un tenseur de couplage optique et par le volume de la zone de cohérence d’un mode
donné) a la diffuision Raman.

Ce phénoméne a 6té observé dans la littérature ''° lors de la transition wz — NaCl
sous pression dans des échantillons massif de GaN '*!, InN 3% et AIN '** . Nous présentons en
figure 5.33 la comparaison entre les spectres Raman obtenus dans I'échantillon 4 (le signal de
I’échantillon 3 est identique a cette pression) a 15 GPa et les
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Figure 5.33 Comparaison des densités d états de phonons (caclulés par DFT pour les structures wurtzite et
NaCl) et des spectres Ramans (obtenus dans [’échantillon 4) a 15 GPa et apres décompression (0 GPad).

La simulation des PDOS a été réalisée par José Flores Livas lors de sa thése a I'ILM.
Ce calcul a ét¢ obtenu par la méthode de calcul Ab-initio en DFT (Density-Functionnal
Perturbation Theory), avec une fonctionnelle de corrélation de type LDA (Local Density
Approximation). Les structures wurtzite, NaCl et zinc-blende ont étés optimisées en DFT
avec la méme fonction de corrélation (LDA) avec une grille de points K dans la zone de
Brillouin de 12*12*8 (wurtzite), 16*16*16 (NaCl ) et une énergie de coupure de 60 Hartree.
A partir de cet état fondamental les propriétés dynamiques de réseau de cette structure telle
que la densité d’états de phonons ont été calculés avec un maillage de vecteurs q dans
I'espace réciproque de 4*4*2 pour la structure wurtzite (8 vecteurs au total) et 4*4*4 pour la
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5. Etude sous haute pression de ’oxyde de zinc nanométrique

structure NaCl (10 pomts) suivant les points de haute symétrie de la zone de Brillouin propre
a chaque structures. Rappelons quun décalage des modes LO vers les basses fréquences est
inhérents aux calcul DFTY”.

Bien qu’il apparaisse que le spectre Raman soit di a une diffusion de phonons, il
parait délicat de postuler de facon certaine sur la nature de la structure désordonnée. Il
semblerait cependant que le spectre haute pression reflete la PDOS de la structure NaCl tandis
que le spectre acquis lors du retour a pression ambiante semble décrire un mélange de
structures wurzite et NaCl fortement déféctueuses. Concernant cette création de désordre, il
convient de noter que ce signal haute pression a ¢t¢ observé malgré I'utilisation de milieu
transmetteur. L’augmentation du désordre est ainsi induite non seulement par la création de
défauts (définissant une diminution de la longueur de corrélation), lors de la transition
reconstructive  wz-NaCl mais semble aussi nécessiter initialement une concentration critique
de défauts dans I'échantillon a condition ambiante.

Cette interprétation d’une structure fortement désorganisée a haute pression (proche
d’un ¢état amorphe) peut, a premicre vue, sembler contradictoire avec les diffractogrammes de
diffraction présentés en figure 5.29 et suggérant une bonne cristallinit¢ de la structure HP. 1l
est en effet admis pour les deux techniques que la présence de défauts se manifeste par un
¢largissement des pics constituant le signal. Il est néanmoins important de se rappeler que
bien que la perte de périodicit¢ du réseau (pour des atomes de nombre atomique élevé) a
longue distance soit toujours associé a un ¢largissement du profil de diffraction, les modes
optiques seront en revanche davantage sensible au champ cristalin "local' et plus
particulicrement a I'ordre a courte portée des premicres (~ 0.1-0.5 nm) et secondes (~ 0.5-5
nm) couches atomiques Vvoisines.

5.6 Discussion de la pression de transition

La dépendance en taille de la pression de transition dans ZnO nanométrique a été largement
rapportée expérimentalement dans la littérature (partie 5.2.3) et associée a une augmentation
de I'énergie de surface de la phase haute pression. Durant notre étude, nous avons observé que
pour une taille donnée, la pression de transition ainsi que la largeur de la gamme de transition
¢taient fortement dépendantes de la voie de synthése adoptée. De plus, la pression de
transition observée dans un échantillon "sans défaut " est apparue comme étant trés proche de
la pression de transition observée dans ZnO massif La gamme de pression sur laquelle la
transition s’effectue est en revanche, méme pour un échantillon peu défectueux supérieure (~
3 GPa) a celle observée dans une poudre (~ 0.5). GPa). Ces résultats nécessitent d’étre
discutés et semblent illustrer certaines limites des modeles nvoqués dans la littérature
(discuté précédemment en partie 5.2.3) ainsi que les besoins de le revisiter.

Nous discuterons dans un premier temps de I'apparente influence de la densité de défauts
sur les fronticres de transition (pression de transition et largeur de la gamme de transition).
Nous avons montré en partie 5.3.4.3 qu’un recuit au-deld d’une température critique de
I’échantillon obtenu par LECBD induisait la création d’une densit¢é de défauts cristallins
importants dans I'échantillon. Nous avons amnsi volontairement itroduit des défauts afin
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d’estimer l'mmpact de ces défauts cristallns sur le polymorphisme sous pression d’un
¢chantillon présentant initialement un comportement proche de celui de ZnO a I'état massif.
Nous désignerons cet échantillon par "échantillon 5" et nous présentons en figure 5.34 les
spectres Raman acquis durant un cycle sous pression de cet échantillon.
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Figure 5.34: Spectres Ramans acquis sur l’échantillon obtenu apreés recuit de ’échantillon 1 (voir
texte) durant (a gauche) une compression jsuqu’'a 20 GPa et (a droite) la décompression jusqu’a
condition ambiante. Une transition de la structure wurztite vers la phase haute pression est observée
entre 10 et 13 GPa. Cette pression de transition ainsi que la gamme de pression sont supérieures a
celles observées dans l’échantillon non recuit, caractérisé comme présentant une densité de défauts
inférieure.

Rappelons que l'augmentation de la densit¢ de défauts vis-a-vis de I'échantillon 1 avant recuit
est notamment observable a pression ambiante sur la figure 5.34.a par I'exaltation du mode E;
(LO) situé autour de 580 cm'. Lors de la compression on assiste 4 une transition entre la
structure wurtzite initiale vers une structure haute pression fortement similaire a celle
observée dans les échantillons 3 et 4. De plus contrairement a I’échantillon 1 itial dont le
domaine de transition était proche de celui d’'une poudre de ZnO micrométrique, on observe
dans cet échantillon une augmentation du domaine de transition (~ 10 — 13 GPa). Le
comportement de I'échantillon est représenté en figure 5.34 et se rapproche fortement de celui
observé dans des échantillons présentant une grande densit¢ de défauts cristallins.
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Figure 5.35: Schéma similaire a la figure 5.25 a laquelle est ajouté le comportement sous pression
de ’échantillon récupéré apres recuit de I’échantillon 1 (voir texte). L’introduction de défauts modifie
fortement le chemin de transition, ce dernier devenant similaire a ceux observés pour des échantillons
de faible cristallinité.

Rappelons a nouveau que nous avons montré que Iinfluence de contraintes non
hydrostatiques ne semblait pas influencer significativement la pression critique de transition
et ne permet pas d’expliquer les différents comportements sous pression observés entre les
¢chantillons. L’absence de milieu transmetteur se justifie dans notre étude dans le but de ne
pas introduire de défauts de surface ou termes d’interface supplémentaires. Par ailleurs, au-
dela des défauts extrinseques, nous avons détaillé plus tot dans le manuscrit la grande stabilit¢
des défauts mtrinseques (lacunes d’oxygene, zinc interstitiel) dans ZnO nanométrique. Nous
avons a ce titre montré que des échantillons synthétisés par des voies classiques”
conduisaient a une forte densit¢ de défauts cristallins (Vo, Vzn, Zn;, défauts de steechiométrie,
...) ainsi que ladsorption de ligands en surface (pour I’échantillon 4), difficilement décelables
par les techniques de caractérisation communément utilisées dans les études sous pression.

Ainsi, si le concept d’énergie de surface généralement invoqué est cohérent dans le cas de
nanoparticules sans défauts et libres de toute passivation, ce modéle se heurte a de
nombreuses limites et ne peut en I'état expliquer les résultats obtenus dans cette ¢tude. En
particulier I'absence de modifications sur le comportement sous pressions d’échantillons de
10 et 20 nm obtenus par une méme voie de synthése tend a minimiser la contribution de
I'énergie de surface sur I'énergie libre de Gibbs. A contrario la modification de I'énergie de
surface par I'msertion de défauts dans une structure bien cristallisée modifie de fagon notable
son évolution sous pression.

Les considérations développées précédemment nous permettraient amsi d’étendre la
notion d’énergie d’interface (développée dans les chapitre précédent) a ZnO en incluant non
seulement la contribution de la passivation de surface mais aussi la contribution des défauts
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mtrinséques de I'échantillon. Nous pouvons ainsi raisonnablement supposer que la
contrbution de [Iénergie d’interface sera significativement plus importante dans ces
échantillons, augmentant ainsi la pression de transition thermodynamique. Nous présentons en
figure 5.36 un graphique similaire a celui proposé en partie 4.6.2.
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Figure 5.36: Représentation de [’évolution de [’énergie libre de Gibbs en fonction de la pression
pour une transition de phase 1—2. La contribution de l’énergie de surface induit une augmentation de
la pression de transition dépendante de facon univoque (pour un composé donné) de la taille des
nanoparticules étudiées. La contribution de [’énergie d 'interface (définie dans le texte) en revanche
englobe la contribution de [’energie de surface ainsi que d 'un terme relié a l’état de surface. Il en
résulte ainsi un continuum de valeurs accessibles (dépendant de la synthése) pour I’énergie libre de
Gibbs a P=0 autour de G ,,,, Précisons que dans ce schéma nous ne tenons pas compte de la cinétique
de transition et que la largeur de P,,quii0n 0bservée refléte les différentes Probservables a une taille
donnée en fonction de l’état de surface.

Ainsi, la substitution de I'énergie de surface par un terme d’énergie d’interface semble
permettre d’expliquer la dépendance du polymorphisme vis-a-vis, non plus de la taille mais de
la synthése de D'échantillon nanométrique. L’influence de la synthése peut étre relativement
variée : passivation de la surface (probable dans les synthéses par voir chimique), défauts
mnduits mécaniquement (broyage), etc. Nous avons précédemment montré sans I'étude d’
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Y,03 qu’en dega d’une certaine taille et lorsqu’une densité critique de défauts est atteinte, une
amorphisation des nanoparticules pouvait étre atteinte, méme pour des matériaux considérés
comme mauvais formateurs de verre. Dans notre étude, la mise en désordre partielle observée
a haute pression dans les échantillons 3, 4 et 5 pourrait résulter d’une concentration initiale de
défauts (essentiellement vacances d’oxygénes) plus importante que pour les échantillons 1 et
2.

1.6

-
> 4 AXvOO

-
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P_(DYP_(x)

©
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Figure 5.37: Cette figure est similaire a la la figure 5.5 a laquelle nous avons ajouté les points
expérimentaux acquis durant cette étude. Les échantillons numérotés de 1 a 4 ont étés largement
décrit durant ce chapitre, le symbole 4(5) désigne [’échantillon obtenue apres recuit de l’échantillon
1 etles symboles VY (6) et A (7) désignent les échantillons synthétisés par voir sol gel de 10 et 20 nm
respectivement (presenté en partie 5.2.4). Une augmentation de la pression de transition est observé
pour les échantillons "défectueux" tandis la pression de transition de échantillon "sans défauts”
(échantillon 1) est trés proche de la pression de transition de obtenue dans ZnO massif. La gamme de
pression sur laquelle la transition est observée est représentée par une barre verticale.

Malgré les informations apportées par la considération de I'énergie d’interface, le dernier
point que nous avions ¢évoqué précédemment, a savor I'augmentation de la largeur de
transition dans les échantillons "défectueux" apparait comme extrémement importante (voir
figure 5.35 )mais ne peut raisonnablement pas étre expliquée dans le cadre de ce modéle.
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Cette gamme de pression ou I'on observe une coexistence de phases est généralement
reliée a la barriére cinétique de la transition. D’un point de vue théorique et dans le cas d’une
nucléation homogene, la barriere cinétique dans une nanoparticule est une propriété extensive
" ce qui suggérerait une largeur de gamme de transition constante a taille de nanoparticules
constante. A contrario, si 'on considére des nanoparticules présentant une densité¢ de défauts
(agissant comme autant de sites de nucléation potentiels), i est envisageable d’attendre une
diminution de cette gamme de pression. Comme nous venons de le voir, le probleme est
significativement plus complexe.

Nous proposons dans le chapitre suivant, une interprétation de cette gamme de transition
via la théorie de Ginzburg-Landau, cette dernicre permettant de prendre en compte de
nombreux parametres pertinent tels que linteraction entre nanoparticules, les gradients de
pression, la densit¢ de défauts, etc. .

5.7 Conclusion

Dans ce chapitre nous avons mis en évidence I'impact de I'énergie d’mterface sur le
comportement sous pression de I'oxyde de zinc nanométrique et avons montré que la densité
mitiale de défauts cristallins était un parametre déterminant a controler.

La dépendance en taille de la pression de transition dans ZnO nanométrique a été
largement rapportée expérimentalement dans la littérature et associée a une augmentation de
I'énergie de surface de la phase haute pression. Lors de cette étude, nous avons observé que
pour une taille de nanoparticules données, la pression de transition ainsi que la largeur de la
gamme de pression de transition étaient fortement dépendantes de la voie de synthese
adoptée. La pression de transition dans un échantillon "sans défaut" est apparue comme étant
trées proche de la pression de transition observée dans ZnO massif. Les autres échantillons a
notre disposition, provenant de synthése couramment rencontrées dans la littérature,
présentent une forte densité de défauts cristallns a conditions ambiante ainsi que des ligands
en surface (pour I'échantillon 4). L’augmentation de la pression de transition pour ces
¢chantillons "défectueux" s’accorde parfaitement avec la dépendance en taille rapportée par
de nombreux auteurs. La substitution du terme d’énergie de surface par un terme d’énergie
d’interface (incluant y et la contribution de termes reliés a I'état de surface) permet de
comprendre cette dépendance de la pression de transition vis-a-vis de la synthése. La
contribution de la densit¢ de défauts initiale (complexe a contrler pour des nanoparticules de
Zn0O) apparait ainsi comme déterminante. L’introduction de défauts cristalins dans
I’échantillon 1 (sans défauts) conduit notamment a observer un chemin de transition similaire
aux échantillons 2,3 et 4 décrits précédemment. Ces conclusions pomtent a nouveau la
nécessit¢ de diversifier et de caractériser I'état de surface de nanoparticules afin de pouvoir
disposer de résultats expérimentaux pertinents. En effet, tel qu’il a ét¢ montré dans I'étude de
V. Ischenko : " Bien que pouvant apparaitre trés proche au regard de la composition et de la
morphologie, chaque échantillon de ZnO est différent, selon la fagon dont il a été¢ préparé"

Au-deld de I'évolution de la pression de transition, nous avons montré la nécessit¢ de
prendre en compte la largeur de la gamme de transition. Bien que cette largeur soit plus faible
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dans un échantillon sans défaut, elle demeure significativement plus élevée que pour un
¢chantillon massif de ZnO. Le recours a 1’énergie d’interface ne nous permet de conclure sur
un tel comportement. . Bien que nous puissions alors nous référer aux arguments cinétiques
abordés dans la httérature (barricre cinétique, ...) ces derniers demeurent obscurs et le lien
avec nos observations expérimentales reste peu évident. Les considérations développées dans
le chapitre suivant permettent d’envisager un début de réponse.
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Chapitre 6

Extensions de Papproche thermodynamique
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6.1 Approche via la théorie de Landau des transitions de phase

6.1.1 Généralités

La théorie de Landau, développée en 1936 est une théorie phénoménologique, c’est-a-
dire qu’elle ne permet pas d’établir qu'une transition de phase apparaisse dans le systeme,
I'existence de cette transition est un fait expérimental a partir duquel se base la théorie. Son
enjeu est de pouvoir établir un lien pertinent entre les caractéristiques microscopiques de la
transition (groupe d’espace et changements structuraux, etc) et la mesure de différentes
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quantités macroscopiques (optique, ¢lastique di€lectrique, ...). Cette théorie était initialement
restreinte aux transitions pour lesquelles une relation groupe/sous-groupe était préservée.
Cependant, depuis le travail de Tolédano et Dmitriev ', il a été¢ démontré qu’il était possible
de définir un paramétre d’ordre permettant d’étendre I'approche de Landau a tout type de
transition. Cette généralisation s’appuie en particulier sur Dexistence de relations
groupes/sous-groupes entre les différents états intermédiaires de la transition.

Dans ce chapitre nous avons choisi d’illustrer les différents résultats en prenant
comme référence I'oxyde de zinc, dont le comportement sous pression (a2 I'état massif et pour
des nanoparticules) a été discuté dans le chapitre précédent. Il est trés important de noter que
toutes les considérations a suivre ne se limitent pas a ce matériau et peuvent étre généralisées
a tout type de transitions structurales de type cristal-cristal.

Les structures wurtzite (P63mc) et NaCl (Fm3m) ne présentent pas de relation
groupe/sous-groupe. Comme nous lavons évoqué dans la partie 5.5.1 de nombreux auteurs
ont proposé divers chemins de transitions (cT) permettant de décrire la transition wz-NaCl
comme une déformation contiue . On peut notamment retenir les études récentes de
Capillas * et Stokes > ayant obtenus par des considérations de symétrie, différents ¢T définis
par un sous-groupe commun aux groupes de symétric des structures basses et hautes pressions
(les cT les plus probables étant Pna2; et Cmc2;). Ce résultat nous permet ainsi d’analyser les
transitions reconstructives (c’est a dire sans relation groupe / sous-groupe) telles que la
transition wurtzite-NaCl dans le cadre de la théorie de Landau. L’hypothése forte de la théorie
de Landau est que le potentiel thermodynamique puisse étre développé autour de Pr en série
de Taylor en fonction d’un parametre d’ordre n.

Pour les matériaux massifs, le potentiel de Landau pour une transition de second ordre
est :

F(P,) = Fo + a(P) n* + B(P) n* (6.1)

L’¢évolution du potentiel en fonction de la pression pour une transition de second ordre est
représentée en figure 6.1.a. La forme analytique la plus simple de o(P) conduisant a un
changement de signe de ce dernier a la pression de transition (pour P<P.: a<0 et pour P>P, :
o>0) est:

a(P) = ag (Pc-P), 6.2)

avec oo positif. Le parametre B doit étre positif afin que la dérivée seconde de F(n) par rapport
a 1 soit positive (critere de stabilité). A une pression donnée, I'état d’équilibre stable
correspond a une valeur de m minimisant I’énergie libre F(n,P). L’équation d’état est ainsi

donnée par Z—E =0: .pour P<P,, la seule solution possible est n =0

. pour P>P., deux solutions sont accessibles (voir figure 6.1.b.): un

maximum (instable) enmn =0 et un minimum Meq = /%{;PC).
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F'Fo
F'FO “

() (b) P=P,
P<P, = P~0 P<P P(<P<P,

P>P,

I](:r

Mg Tleq

Fig 6.1 : Représentation du potentiel en fonction du paramétre d’ordre pour une transition (a) de
second ordre et (b) de premier ordre. Les grandeurs P, et P. désignent respectivement la pression de
transition thermodynamique et la pression de transition critique telles qu’elles sont décrites en
partie 2.2 Les décalages des courbes pour différentes pressions sont volontairement introduits par
souci de lisibilité.

Durant la suite de cette étude nous considérerons une transition du second ordre, afin
de travailler a partir d’un potentiel simple. Le formalisme développé peut cependant étre
étendu a une transition de premier ordre en utilisant un potentiel d’ordre supérieur donné par
la forme de Devonshire ®:

F(P.n) =Fo + ao(Pe-P) n’* - BP) ' +T'1°, (6.3)

avec o changeant de signe a la transition et B, I' > 0. Cette fonction est représentée en
figure 6.1.b pour différentes pressions. Les termes P. et P; correspondent respectivement a la
pression critique et thermodynamique telles qu’elles ont été définies au chapitre 2. A basse
pression, la courbe ne présente qu'un seul minimum correspondant a 1 = 0. Un nouveau
minimum du potentiel apparait a la pression de transition thermodynamique P, les deux
minima étant alors séparés par une barricre de potentiel reflétant la barriere cinétique de la
transition. On se place dés lors dans un régime métastable dans lequel un apport d’énergie
(fournie ici par la pression) est nécessaire pour faire transiter le systeéme. Plus nous
"avancerons" dans le régime métastable et plus i sera simple de perturber le systéme afin de
le forcer a basculer vers le nouvel état stable via un mécanisme de nucléation puis croissance.
Finalement a une pression dite pression de transition critique P, une inversion de la courbure
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en 1Mo traduit la fin de la transition (un seul minimum en meq). L’expression du minimum

d’équilibre meq dans une transition de 1 est ainsi la solution non triviale de :
dF

o ao(P, = P) — 2Bneq® + 3, * = 0, (6.4)
d'ou :
JBT 3a, T(P_P,)
nqu — B+B 3:[? r'(P-P )' (65)

6.1.2 Contribution de I’énergie de surface

Dans la plupart des cas, la taille de particule, et donc I'énergie de surface associée,
modifie essentiellement les frontieres de transitions sans changer le nombre ni la nature de
phases stables du diagramme de phase. Cela correspond typiquement au rdle que joue un
parametre d’ordre que lon qualifie de secondaire (ex: la déformation dans [Peffet
magnétostrictif) '. L’idée proposée ici consiste 4 considérer un terme de couplage additionnel
O entre le paramétre d’ordre primaire m et I'énergie de surface. Considérons une nanoparticule
sphérique, c’est-a-dire avec une tension de surface y isotrope (donc scalaire), pour laquelle on
négligera la difffrence de volume entre la phase haute pression et basse pression. Le potentiel
de Landau correspondant peut ainsi s’écrire :

F =Fy +an? + Bn* + 12 WS, (6.6)
ou S est la surface de la nanoparticule et V son volume (le terme S/V est introduit par analyse

dimensionnelle). Les grandeurs F et vy s’expriment respectivement en Jm™ et Jm?.
Recherchons maintenant I'équation d’état donnée par :

oF Yhp — Y
= |205(P, = P) +4p.n2 + 26,702 5] =0 6.7)
Ona S/V = 3/R et la solution non triviale est donnée par :
2 _ ~9% _ 38 Yhp~Vb
n? =S| (B - Py + 2. e (6.8)
On a ainst:
-y (Pc=P)
Nt = (6.9)
avec :
. 38(Ynp —Y
Py =P + % (6.10)

On retrouve ainsi la dépendance en 1/R de la pression de transition attendue a I’échelle
nanométrique dans la littérature. Ce comportement peut étre étendu au cas d’une transition
reconstructive de premier ordre telle que la transition wurtzite — NaCl observée dans ZnO
sous pression. On obtient alors :
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B, 1 :
n2=§+§\/82_31—‘a0(Pc - P), (6.11)

avece
Py =P + %;ﬂﬁ (6.12)

Ainsi, dans le cas ou I'énergie de surface de la phase haute pression est supérieure a
celle de la phase basse pression, on observe alors une augmentation de la pression de
transition telle qu’il a été prévu par Alivisatos ' et observé expérimentalement dans ZnO (voir
chapitre 5).

6.1.3 Limites de validité

Comme nous venons de le voir, une approche basée sur la théorie de Landau permet
de décrire I'évolution de la pression de transition en fonction de la taille de nanoparticules en
tres bon accord avec les données expérimentales rapportées dans la littérature. Une telle
approche ne permet cependant pas d’appréhender la diversit¢ des comportements sous
pressions rapportés dans notre étude sur ZnO pour des échantillons de tailles équivalentes. Par
ailleurs, aucune information relative a la largeur de la gamme de pression de transition ne peut
étre extraite d’un tel modéle.

Quelques critiques s’imposent naturellement :

L’une des hypotheses de départ était de ne considérer qu’une seule nanoparticule
isolée. Cependant, dans la grande majorit¢ des expériences haute pression, I’échantillon est
constitu¢ d’une assemblée de nanoparticules pressées ensemble résultant ainsi non seulement
a un gradient de pression a travers I’échantillon mais aussi a des interactions dipolaires entre
les nanoparticules (d’autant plus dans un matériau fortement polaire tel que ZnO). Cette
distinction est particuliérement déterminante dans ZrO, par exemple °, pour lequel la taille
critique de stabilisation de la phase tétragonale passe de 10 a 33 nm pour respectivement une
nanoparticule isolée et des nanoparticules agrégées.

Une considération plus fondamentale concerne le caractére incomplet de la forme de
I’énergie prés de la transition de phase. En effet, le modéle de Landau est implicitement une
théorie de champ moyen négligeant les fluctuations, c’est-a-dire supposant que le paramétre
d’ordre soit le méme dans tout le systtme. Or, durant une transition de phase du premier
ordre, il apparait une coexistence entre les phases basses et haute pression et le parametre
d’ordre devient ainsi dépendant de la position (et du temps). De ce fait, lorsque I'on approche
de la pression de transition, les fluctuations deviennent non négligeables, car comparables a la
différence entre les valeurs du parametre d’ordre des phases basses et hautes pressions.

Le modele développé précédemment en 6.1.2 nécessite ainsi d’étre reconsidéré afin de
mettre en évidence et mieux comprendre I'é¢tendue de la gamme de pression durant laquelle
on observe une coexistence de phases. Le recours a la théorie de Ginzburg-Landau constitue,
comme nous allons le voir, une approche trés instructive quant a la cinétique de la transition et
permettant une description plus réaliste du mécanisme de transition.
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6.2 Considérations cinétiques : extension vers la théorie de Ginzburg-
Landau

6.2.1 Généralités

En 1950, Landau et Ginzburg ont proposé une théorie phénoménologique ° permettant de
décrire  certains principes de la supraconductivit¢ a partir de considérations intuitives. Bien
que cette théorie ne fut que trés peu reconnue a ses débuts, elle devint largement admise par la
communauté scientifique dés 1959 lorsque Gorkov montra '® qu’elle pouvait étre déduite de la
théorie microscopique BCS (du nom de ses auteurs respectifs J. Bardeen, L. N. Cooper et J.
R. Schrieffer) pour une température suffisamment proche de la température critique T.. Au-
deld du cadre de Ila supraconductivité, cette théorie a été largement utilisée dans plusieurs
autres domaines '''?. L’idée générale de la théorie de GL est d’inclure les fluctuations
discutées en (6.1.3) en ajoutant un terme, dit terme de Ginzburg, dans I’énergie libre
contenant un gradient de Pamplitude du paramétre d’ordre :

_ o,
F=F,+a,(P.— P)n?+ 3n4+5n2ws+1<|vn| (6.13)

Il est important de rappeler que ce terme d’énergie additionnelle n’est pertinent
quautour de P.. En effet des lors que a devient appréciable, les deux premiers termes de
I’énergie libre (6) détermment un minimum profond de [n|, ne laissant que trés peu de place
aux fluctuations d’amplitudes. Dans I’hypothése ou le systéme est isotrope, I'énergie libre ne
peut dépendre de la direction de Vv, ce qui justific la forme du dernier terme de (6.13). Le
coefficient K se doit d’étre positif afin que le systtme ne soit pas mstable vis a vis des
fluctuations (la création d’une nhomogénéité dans le systéme présente un colt d’énergie).

6.2.2 Application a I’étude de nanoparticules sous pression

Dans le cadre de notre étude, le coefficient K peut étre envisagé comme composé de trois
termes, chacun source de fluctuations:

(1) Le premier terme Kpression tient compte du gradient de pression, source
d’incertitude nhérente aux expériences hautes pressions.

(i1) Un second terme Kuipolaire faisant intervenir les interactions dipolaires entre
deux nanoparticules de structures wurtzite au sein de I’échantillon.

(111) Enfin, le demier terme mtroduit Kiterface €St associé au désordre induit a
I'interface entre deux phases lors de la germination d’une phase (rs) dans
lautre (wz).

Ce dernier point a déja été discuté dans la littérature par H. Tolbert ' pour un échantillon de
CdSe. L’énergie d’interface associée est ainsi pressentie comme étant fortement affectée par
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la structure en surface de la phase nucléée et par le désaccord de forme entre la phase initiale
et le nucleus de la phase HP. Le potentiel de Ginzburg-Landau (GL) ainsi obtenu est défini
comme :

Yhp — Vb = 2
F =Fy+an?® + pn* + &n? % S+ (Kpression + Kdipolaire + Kinterface)lvnl (6.14)

Ce potentiel de GL est conservatif du moment que I'on utilise un paramétre d’ordre
unique pour toutes les nanoparticules (dans le cas d’une distribution en taille trés piquée). Le
terme de Ginzburg est désigné comme étant un terme cinétique, les autres termes
correspondant 4 un terme potentiel '°. En utilisant 'équation (6.14), nous obtenons I'équation
canonique suivante :

2
F*—F;=an?+Bn*+|Vn| (6.15)
. Yhp — Vb -1
o = (O( +6 . % . S) : (Kpression + Kdipolaire + Kinterface) (6’16)
= B.(K K K - (6.17)
B - B ( pression + dipolaire + interface) ’

*

E:; = (0 et satisfait I’équation d’Euler de

L’¢état d’énergie minimale est obtenue pour

F(n, Vi) ' dans un cas particulier pour lequel o* et f* sont couplés :

OF”" 1
o = An—n(1-M*D =0, (6.18)
avec @ =-Let pr="2 (6.19)

Le parametre € est désigné comme la longueur de cohérence du parametre d’ordre et
définit I'étendue de pression autour de Pt sur laquelle les termes de fluctuations introduits
précédemment ont un effet notable. Dans notre cas ce parametre est directement relié a la
largeur de la région de transition. Notons que le choix des couplages dans (6.19) a ét¢ effectué
de telle fagon que n(+o) = +1etn(0)=0. L’équation (6.18) correspond a I’équation
stationnaire de Ginzburg Landau.. Il devient alors intéressant de discuter de ce cas particulier
en considérant un parametre d’ordre réel a une dimension (n: R — R) et satisfaisant les
conditions aux limites limp_,,,,n(P) = +1 (la limite en oo revient a considérer qu’on est loin
de la pression critique). La forme analytique de la solution de (6.18) est ainsi donnée par :

(6.20)
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Cette fonction est représentée en figure 6.2 pour différentes valeurs de €. On peut
d’ores et déja remarquer que la largeur de la région de transition est d’environ 2&. En
I'absence du terme de Ginzburg (Kpression + Kadipolaire T+ Kinterface = 0), € ~ 0 et la fonction
s’apparente a la fonction de Heaviside avec une augmentation brutale du parametre d’ordre a
la pression de transition P=P. (avec P, la pression de transition critique). Notons que dans ce
cas P, est équivalent a la pression de transition thermodynamique Pt définie précédemment.
En présence de termes de couplages en revanche (courbes en noir sur figure 6.2), P, s’écarte
de Pt et la transition de phase s’étale sur une gamme de pression.
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Figure 6.2: Evolution du paramétre d ordre normalisé en fonction de la pression. La courbe rouge
désigne I’évolution sous pression d’un échantillon idéal ne présentant pas de couplage ni de gradient
de pression (K=0). Si la pression de transition est définie au point d’inflexion tel que l’a proposé
Alivisatos "', AP est alors la pression apparente de la transition. Dans le cas de monodomaines
(nanoparticules sans défauts), le domaine de transition est directement proportionnel aux termes
cinétiques de l’équation 6.14. Le rectangle bleu désigne le domaine de coexistence entre les deux
phases. Dans le cas de nanoparticules défectueuses en revanche, cette gamme de transition est
également dépendante du nombre de défauts.
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Tout d’abord, considérons le systeme en régime de faible couplage (aucun gradient de
pression, aucunes interactions entre particules), le parametre d’ordre ne sera alors influencé
que par la partie cinétique réduite au terme Kinterrace. Cette perturbation conduit a une
inhomogénéité du paramétre d’ordre (d’autant plus important que le terme |Kinterface| €5t éleve),
justifiant ainsi qu’aucune transition brutale ne soit observée. On observe qu’une augmentation
du facteur K (en considérant tous les termes de Ginzburg) introduit un domaine de pression
dans lequel la transition n’est pas clairement définie (avec AP~4g). Il est mtéressant de
distinguer la participation des termes de Ginzburg d’un cas idéal & un cas plus réaliste. Tout
d’abord, si l'on considére le cas idéal d’une nanoparticule unique dans un milieu idéal,
I'interface entre les deux phases durant le processus de nucléation est la principale origine du
domaine de coexistence de phases. Dans une expérience «réelle » en revanche, le gradient de
pression ainsi que le terme dipolaire vont fortement contribuer a I'importance de ce domaine
de coexistence. En particulier dans le cas de ZnO (dont la structure wurtzite présente un
caractére polaire prononcé), les défauts de stoechiométric hautement probables peuvent
condure a un important écart de la neutralit¢ €lectrique augmentant amnsi significativement le
terme Kipolaire €t donc la largeur de la gamme de transition

Intéressons-nous davantage a I'évolution de la transition a [Déchelle d’une
nanoparticule. Comme nous en avons discuté précédemment, S.H Tolbert et Alivisatos ' ont
proposé que la croissance de la phase haute pression s’effectuait de maniére cohérente dans
toute la nanoparticule autour d’un unique germe de nucléation (généralement en surface). En
sachant que la germination a partr de défauts est largement favorisée, i est intéressant de
maintenant considérer le cas simple d’une nanoparticule présentant des défauts ponctuels en
volume. D’un point de wvue thermodynamique, ces défauts de volume (majoritairement des
lacunes d’oxygene dans ZnO) sont distribués aléatoirement dans la nanoparticule. Il est ainsi
possible de définr autour de chaque défaut un "domaine de Voronoi", lesquels sont
analogues aux domaines de Weiss en magnétisme.

Il semble pertment de noter que bien que dans labsolu chaque défaut peut Etre
considéré comme un embryon pour la transition de phase, du pomnt de wvue de
I'expérimentateur, i est nécessaire d’atteindre une croissance minimale du ou des domaines
de Voronoi a une taille équivalente a la longueur de cohérence de la sonde utilisée (Lconerence
raman < dimension de la cellule de Voronoi). Par ailleurs, en sachant que durant le processus de
croissance chaque domaine peut croitre au détriment d’autres (de facon non cohérente), le
parametre d’ordre n’est plus conservé. Notons deés a présent que cette distinction entre le
caractére non conservatif des défauts et le nombre de nanoparticule qui lui est conservatif est
extrémement importante par la suite.

Le systtme considéré précédemment peut étre ainsi décrit dans le cadre théorique de
Ginzburg-Landau dépendant du temps par un ensemble de Q parametres d’ordre non
conservatifs, dans lequel chaque champ de paramétre d’ordre représente une cellule de
Voronoi. Le potentiel de Ginzburg-Landau est ainsi défini comme Fpanoparticue = F + Ferain avec
Forain représente la densit¢ d’énergie libre reliée aux degrés de liberté orientationnels des
domaines de Voronoi .
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L’énergie Fgrain est composée de deux termes, le premier décrit un potentiel avec Q
minimum  dégénérés correspondant @& Q orientation des domaines de Voronoi, le second
comprend un gradient d’énergie (X > 0) représentant le cout en é€nergie pour créer une
mterface (une paroi de domaine) entre deux domaines (de fagon analogue aux parois de Bloch
pour les domaines de Weiss) '°:

E Q 2 4 E Q § Q 2.2 § Q
Fgrain = (ani + bni ) t+c (ni nj )+
i=1 i=1 i>1 i

R(Vn;)? (6.21)

i= =1

La sommation s’effectue sur les Q orientations possibles de la cellule de Voronoi a
I'ntérieur de la nanoparticule. Malheureusement, la distribution ainsi que [orientation des
domaines de Voronoi étant inconnues, cette équation ne peut pas étre résolue en I’état. Si 'on
considére a nouveau que les défauts sont équiprobables au sein de la nanoparticule, on peut
alors faire I'’hypothése que la distribution en taille des domaines de Voronoi est extrémement
fine. Cette approximation conduit ainsi a :

Farain = an? + (b + on* + R(Vn)? (6.22)
Finalement, en combinant (6.14) et (6.21), on obtient :

F=F, +an? +Bn4+8n2ﬁp;iﬂs+an2+(b+ on* +

) (6.23)
(Kpression + Kdipolaire + Kinterface + N)|Vﬂ|
La forme de I'énergie libre obtenue (6.23) nous montre ainsi que dans ce modele, la
pression de transition est augmentée par deux facteurs : (i) I'énergie nécessaire pour créer des
parois de domaine et (i) I'énergie correspondante aux orientations mutuelles des domaines.
Ces deux termes sont essenticllement reliées a la distribution de défauts au sem de la
nanoparticule et sont donc relativement indépendants des mteractions entre nanoparticules. Il
est par ailleurs intéressant de discuter de la cinétique de la transition aux deux échelles
considérées (au sein de la nanoparticule/assemblée de nanoparticules). En effet, i est bien
établi que la distribution de nanoparticules (la croissance de domaine) dans une phase évolue
en fonction du temps comme t'° et t'> pour des paramétres d’ordres respectivement
conservatifs et non conservatifs (Figure 6.3) '®. Or, la force de lapproche de Ginzburg
Landau est qu'elle est définie dans une classe d’universalité¢, c’est-a-dire que la phase évolue
en fonction du temps (suivant un exposant critique) indépendamment de la nature des
mteractions considérées.  Cela suggere ainsi que le mécanisme de nucléation pour une
assemblée de nanoparticules (parametre conservatif) est plus lent que le réarrangement des
multi-domaines a P'mtérieur de la nanoparticule (parametre non-conservatif). Pour résumer, le
domaine de ftransition est relié non seulement a un facteur d’erreurs expérimentales (le
gradient de pression qui revient en soi & un décalage constant car il est sensiblement le méme
pour toutes les expériences), mais aussi & un couplage entre les nanoparticules de I’échantillon
et enfin au couplage entre les défauts présents au sein de la nanoparticule.
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Figure 6.3: (4) Comportement collectif d’ un ensemble de nanoparticules identiques et parfaitement
alignées en fonction du temps et de la pression. (B) Interaction dipolaire entre particules de phases
différentes. Par soucis de simplicité on considérera les faces non polaires (100) et (1011) des
structures NaCl et wurtzite respectivement. C) Evolution des domaines en fonction de la pression et du
temps dans une nanoparticule présentant des défauts. De gauche a droite : (a) distribution des défauts
et (b) cellules de Voronoi associées, (c) croissance des domaines et (d) transition. Le terme (K, es5ion)(
Vn)? et (Kaipoiaire) ( V1)? sont définis dans le corps de texte.
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6.3 Conclusions et perspectives

Dans le cadre de la théorie de Landau '"classique" I'introduction d’un terme de
couplage entre le paramétre d’ordre et I'énergie de surface permet de rejoindre la dépendance
en taille de la pression de transition observée dans la littérature. Au méme titre que certaines
remarques précédemment formulées au cours du manuscrit, ce modele se limite cependant a
I'é¢tude d’une nanoparticule isolée (donc sans interactions avec son environnement) et sans
défauts et n’illustre pas la coexistence de phases sur des larges gammes de pression. La
théorie de Ginzburg Landau apporte un cadre théorique permettant de discuter d’un tel
phénomeéne via I'introduction d’un terme cinétique prenant en compte différents termes de
couplages. La résolution de I'’équation de Ginzburg Landau est effectuée dans un systéme
sans défauts et en régime de faible couplage. Dans le cas de nanoparticules de ZnO nues et
sans défauts la transformation wurtzite — NaCl apparait a une pression similaire a celle
observée pour le matériau massif. L’augmentation des termes de couplages conduit a observer
une augmentation du domaine de pression sur lequel la transformation de phase s’effectue.

L’influence des défauts sur la transition a été prise en compte en considérant une
nanoparticule comme une assemblée de domaimnes de Voronoi et analysant les interactions
entre ces derniers durant la transition. Bien que I’équation associée ne puisse étre résolue, elle
permet cependant d’interpréter I'augmentation de la pression de transition ainsi que
I’élargissement de la gamme de pression observée lors de notre étude sur des nanoparticules
de ZnO présentant une densit¢ de défauts importante. Par ailleurs, dans le cas d’une particule
présentant une tres forte densit¢ de défauts, les domaines de Voronoi ainsi définis peuvent étre
de taille inférieure ou comparable a la longueur de cohérence Raman, conduisant ainsi a
observer une transition de type cristal-amorphe. Nous avons de plus, montré que la cinétique
de transition présente deux échelles de temps dépendant de la nature des parametres
considérés.

Perspectives et proposition d’un protocole expérimental

Comme nous venons de le voir, le probléme demeure complexe et différents
parametres sont susceptibles de modifier la pression de transition. Ces différents paramétres
ne sont (ou ne peuvent étre) que trés rarement contrOlés et expliquent la dispersion de
pressions de transitions observées dans la littérature. Malgré tout, I'identification des facteurs
conduisant a ces écarts de valeurs est trés encourageante en vue de définir un protocole
expérimental visant a minimiser I'infuence de chacun de ces paramétres. La somme de ces
facteurs étant reliée a ¢, la mesure de AP permet une estimation de ces derniers. Afin de
limiter le nombre de termes participant a I’élargissement, plusieurs expériences dédiées a

minimiser certains facteurs peuvent étre proposées :

De controler I'état d’adsorption en surface des nanoparticules. Les liaisons
organiques des ligands sont en effet fortement non isotropes sous pression.

. Etudier une nanoparticule unique ou des nanoparticules bien dispersées, triées en
taille et mtégrées dans une matrice isotrope (Lif par exemple). Ce protocole permet de
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s’astreindre des facteurs liés a I'agglomération ou I'interaction entre nanoparticules et
permet donc de se limiter a I'étude des parametres conservatifs.

. I est nécessaire de caractériser les défauts ponctuels intrinséques (de type Schottky
et Frenkel) et extrinseéques (défauts de steechiométrie). L’absence de défauts permet
cette fois de limiter les parametres non conservatifs
. De contrdler la taille

Les effets cinétiques et les fluctutations dynamiques présentent différents temps
caractéristique. L’utilisation de faibles rampes de pression permettrait d’assurer

I'équilibre.

. Controler I'environnement de stockage (afin d’éviter toute physorption)
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Chapitre 7

Conclusion générale

Ce travail a ¢été entrepris dans le but de comprendre I'influence de I'effet de taille sur
les modifications de stabilit¢ structurale apparaissant dans les nanomatériaux. L’apparition de
nouvelles propriétés physiques a I'échelle nanométrique est généralement attribuée de fagon
univoque a la contribution de I'énergie se surface a I'énergie libre de Gibbs. Cependant, bien
que le concept d’énergie de surface soit pertinent dans le cas d’une nanoparticule isolée et
sans défauts, son utilisation systématique dans le cadre d’études expérimentales n’est pas
touyjours pertinente et conduit a différentes observations pour un matériau et une taille de
cristallite donnée. A ces échelles la prise en compte de I'état de surface devient déterminante
et de nombreux paramétres peuvent modifier de fagon dramatique Iénergie libre de
I’échantillon. La prise en compte d’une énergie d’interface et non plus d’une énergie de
surface permet de comprendre I’apparition de nouvelles propriétés physiques sous pression
ainsi que d’expliquer la disparit¢ de résultats parfois observés dans la littérature. Dans ce but,
nous avons accordé une importance toute particuliere a diversifier et caractériser I'état de
surface de nos nanoparticules (fonctionnalisation, défauts cristallins et stoechiométrie). Nous
avons de plus fait le choix de nous abstenir de [lutilisation de milieux transmetteurs de
pression afin de ne pas introdurre d’interfaces supplémentaires et avons discuté de I'influence
d’un tel chargement sur le régime de compression. Les résultats obtenus dans cette destination
sont a destination de plusieurs communautés. Concernant la physique des agrégats spécialisé
dans le controle de I'état de surface, I'utilisation du parametre pression permet d’exalter
I'influence de I'énergie d’interface afin de discriminer différents échantillons et explorer de
nouveaux états thermodynamiques. Concernant les études hautes pression, la modification des
diagrammes de phases ainsi que leur nterprétation a I'échelle nanométrique se doit d’étre
précédée par un controle de I'état chimique de la surface ainsi que des défauts des
nanoparticules. Il apparait par ailleurs que lutilisation de valeurs numériques de I'énergie de
surfaces obtenue dans une voie de syntheése soit difficilement extrapolable aux autres études
(échantillons obtenues dans d’autres conditions) compliquant ainsi  significativement
I’¢laboration de modéles théoriques.
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Nous nous sommes dans un premier temps intéressés a I'influence de I'état de surface
sur l'amorphisation sous pression de nanoparticules d’Y,0s3. La caractérisation par
spectroscopie infrarouge a rapidement permis d’identifier aux conditions ambiantes une
source de pollution de surface mtroduite post-synthése, a savoir la carbonatation a partir du
CO, atmosphérique. Cette modification de I'état de surface, difficilement observables par les
techniques de caractérisation traditionnellement utilisées dans de telles études (spectroscopie
Raman et diffraction de rayons X) conduit cependant a des modifications majeures du
polymorphisme sous pression. La comparaison avec un échantillon conservé sous atmosphére
controlée (Argon) de taille identique et produit par la méme voie de synthése a été effectuce.
Une amorphisation sous pression a ét¢ obtenue dans I'échantillon conservé sous atmosphére
ambiante tandis qu’'une transition entre les structures cristallines cubique et hexagonales
(observées dans le matériau massif) a ¢ét¢ observée dans I’échantillon conservé sous
atmosphere d’argon. Le protocole suivi dans cette étude nous a permis d’exclure I'influence
exclusive d’'un effet de taille (via la contribution de I'énergie de surface) ou de termes
d’mterfaces mhérents a la syntheése, sur les différences obtenues entre les deux chemins de
transitions. Il apparait ainsi que le paramétre taille est nécessaire mais non suffisant a
I’amorphisation sous pression et doit étre couplé a une densité¢ critique de défauts. Cette
densit¢ est ici introduite, non pas comme résultant de la voie de synthése comme c’est le cas
pour TiO,, mais essentiellement par I'exposition a lair libre de I’échantillon. La comparaison
avec d’autres processus d’amorphisation nous a permis d’émettre I’hypothése que
I'amorphisation soit favorablement initiée lors de la compression autour de défauts
extrinséques ponctuels mtroduits par I'adsorption de carbonates en surface. L’mnterface cristal-
amorphe ainsi crée conduit alors a une croissance de la phase amorphe dans tout I'échantillon.
La nucléation préférentielle de la phase amorphe a été discutée par des considérations
thermodynamiques et cinétiques. Dans le premier cas, bien que I’énergie libre de Gibbs des
structures cristallne soit fortement modifié¢e par I'énergie d’interface, cette influence est
significativement moins marquée concernant le domame d’énergie propre aux états amorphes.
Ainsi, au-dela d’une certaine valeur de I'énergie d’mterface, la transition vers un état amorphe
devient plus favorable a haute pression d’un pomnt de vue énergétique. Via le concept de
paysages ¢énergétique, nous avons illustrés que le couplage entre I'énergie d’interface et
I'énergie ¢lastique induite par la compression, conduit a un abaissement de la barriere
cinétique entre la structure cubique et un méga-bassin amorphe. Les concepts développés
peuvent étre envisagé pour d’autres matériaux mauvais formateurs de verre a I'état massif. Le
controle de I'état de surface permet finalement de disposer d’un paramétre supplémentaire
aux paramgetres pression et taille et offre amsi la possibilit¢ d’explorer de nouveaux paysages
énergétiques.

L’étude sous pression de différents échantillons de ZnO de taille équivalente mais
obtenus par différentes voies de synthése a permis de mettre en évidence I'influence des
défauts intrinseéques sur le comportement sous pression. Bien que la présence de défauts
cristallins ou défauts de steechiométric soit hautement favorable dans Tl'oxyde de zinc
nanométrique a conditions ambiante, leurs caractérisations par spectroscopie Raman et DRX
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est hautement délicate. L’apport des techniques de luminescence et électrons Auger nous a
cependant permis d’attribuer certains aspects du signal Raman comme témoignant de Ila
présence de tels défauts en vue de suivre leurs évolutions lors du cycle en pression. Ces
techniques de caractérisation nous ont par ailleurs amené a considérer 'un des échantillons,
synthétisé par voie physique, comme un échantillon d’oxyde de zinc nanométrique modele,
présentant une steechiométric nominale et une trés faible densit¢ de défauts. Durant cette
¢tude nous nous sommes intéressés a I'évolution a I'échelle nanométrique de trois aspects de
la transition de la phase sous pression: la pression de transition, la nature de la phase haute
pression et la réversibilit¢ de la transition. Concernant ce dernier pomnt aucune différence
significative n’a ét¢ observée entre les différents échantillons et conclut a une réversiilité
partielle de la transition comme rapporté¢ dans la lttérature. Le signal Raman singulier de la
phase haute pression atteinte dans certains échantillons "défectueux" était en premicre
mstance difficilement attrbuable a la structure NaCl attendue et nous a conduits a nous
mterroger sur la nature de la phase haute pression associée. Suite a différentes hypothéses, il
semblerait que ce signal reflete la densité d’états vibrationnels de la structure NaCl résultant
d’une importante mise en désordre de cette derniere. Enfin, une partie importante des résultats
obtenus concernent les pressions de transitions observées ou pour €tre plus exact la gamme de
pression de transition. L’examen de la gamme de pression de ftransition, bien que
généralement peu discutée, s’est cependant avérée riche en informations et permet de lever
certains quiproquos dans la littérature notamment concernant la comparaison de pression de
transitions. Ce dernier point ne se limite pas a l'oxyde de zinc et nombreux résultats sur
d’autres nanomatériaux méritent d’étre rediscutés. Nous avons pu a travers ces ¢études
observer une dépendance de la pression de transition ainsi que des bornes de transitions en
fonction de la voie de synthése. Tandis que la pression de transition des différents échantillons
défectueux suit une forte dépendance en taille de fagon analogue a la [littérature, le
comportement sous pression de [Déchantillon synthétisé par voie physique se rapproche
fortement de celui d’un échantillon massif. Ce dernier point est expliqué en termes d’énergie
d’interface a défauts d’énergie de surface et est illustré dans le formalisme de Gibbs. Dans le
cas de l'oxyde de zinc la contribution majeure a I’énergie d’mterface (au-dela de I'énergie de
surface) est identifiée comme reliée a la densité de défauts mtrinséques (Vo, Vzn et Zyi) et
défauts de steechiométric a conditions ambiantes. Bien qu’une faible dépendance en taille de
la pression de transition ai ét¢ rapportée pour I'échantillon obtenu par voie physique, la
gamme de pression de transition (~ 3 GPa) en revanche est supérieure a celle de matériaux
massifs (~ 0.5 GPa). Bien qu’une augmentation de cette gamme de pression soit rapportée
dans les échantillons nanométriques présentant une haute densit¢é de défauts, I'mterprétation
dans le cadre de la théorie de Gibbs est cependant limitée et nous a conduit & nous intéresser a
d’autres modeles thermodynamiques.

Tout en travaillant a I'obtention de données fiables et reproductibles sur les transitions
de phases dans les nanoparticules, il est possible d’explorer des pistes de réflexion pour
développer un modele thermodynamique utilisable. Nous avons dans un premier présenté un
modele basé sur la théorie de Landau. Le couplage du parametre d’ordre primaire m avec la
tension de surface y permet d’aboutir a la dépendance en 1/r de la pression de transition telle
quelle est rapportée dans la littérature. Ce modele se limite cependant a prendre en compte
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I'influence de I'énergic de surface d’une nanoparticule idéale et isolée et ne peut rendre
compte des résultats obtenus précédemment dans 'oxyde de zinc. Nous proposons ainsi une
extension de ce modele mtroduisant des termes cinétiques permettant de tenir compte du
gradient de pression, des interactions dipolaires entre nanoparticules et enfin des contraintes
associées a l'interface entre les phases basses et hautes pressions lors de la nucléation. Ces
considérations sont décrites au sein de la théorie de Ginzburg-Landau. Dans le cas d’une
assemblée de nanoparticules sans défauts, le modele développé permet de relier la largeur du
domaine de pression de transition aux trois termes de couplages introduits précédemment.
L’inflience des défauts sur la transition a été prise en compte en considérant une
nanoparticule comme une assemblée de domaimnes de Voronoi et analysant les interactions
entre ces derniers durant la transition. Ce modele permet amnsi une description multi échelle
(transition au sein du gramn ou dans une collection de nanoparticules) de la transition et
suggere différents temps caractéristiques selon I'échelle considérée. Bien que ce modéle ait
¢te¢ développé ici dans le cadre de la transition de 'oxyde de znc, il n’est nullement Lmité a
ce dernier et peut étre étendu a une large gamme de nanomatériaux.

a suivre ...
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Annexe 1

Extension a d’autres sesquioxydes de
terresrares

L’étude a suivre est davantage une étude prospective et pour laquelle manque certains
résultats expérimentaux (justifiant ainsi sa place en annexe)

Dans la continuit¢ des résultats obtenus sur I'oxyde d’yttrium, nous souhaitions nous
mtéresser au polymorphisme sous pression de certains sesquioxydes de terres rares (Re;O3; ou
Re désigne un lanthanide). Cette classe de matériaux présente un mtérét technologique
extrémes riche offrant un large panel d’applications . Plus récemment, les nanoparticules de
Re,O3; ont en particulier ét¢ mtensivement étudiées pour leur propriété de lummescence. Une
grande synthése des propriétés thermodynamiques, des stabilités et transitions de phase en
température et (ou) sous pression attendues dans les sesquioxydes de terres rares a récemment
été apporté par M. Zinkevich *. Cependant comme nous allons le préciser, bien que la stabilité
thermodynamique sous haute température soit relativement bien établie, la stabilité structurale
a condition ambiante ainsi qu’a haute pression de ces oxydes a [I'’échelle nanométrique
demeure encore en débat.

Dans un premier temps, rappelons quelques généralités concernant les structures
propres aux sesquioxydes de terre rare. Selon le rayon du cation, on dénote trois types de
structures stables a température ambiante, pour ces composés (figure A.L1):

Une structure hexagonale de type A (groupe d'espace: P3ml) regroupe les cations
allant de La a Nd et dans laquelle chaque cation est entour¢ de 7 anions d'Oxygene. Une
structure cubique de type C (Ia-3), incluant les cations Tb a Lu, lesquels sont de coordination
6. Finalement les Re,O3 avec une taille de cation intermédiaires (Sm a Gd) peuvent exister a
la fois dans la structure de type C ou dans une structure monoclinique de type B (C/2m) de
coordination 7. Notons par ailleurs que deux structures supplémentaires sont rapportées a
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haute température dans la plupart des sesquioxydes, lune étant hexagonale de type H
(P63/mmc) tandis que l'autre est cubique de type X (Im-3m).
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Figure A.L.1: Représentation des structures a température ambiante dans les sesquioxydes de terres rares

LnyO3. (en bas a droite) Diagramme de phase en fonction de la température des Ln203 *. Les X et H désignent

respectivement une phase cubique haute température et hexagonale haute température ,

A condition ambiante, Gd,O3 est, au méme titre que Smp,O3; ou EuyOs, susceptible
d'exister a la fois sous forme B-monoclinique et C-cubique. Il a été montré que la structure
des sesquioxydes (pour des cations de taile moyenne) & condition ambiante est étroitement
lice a 'Thistoire thermique" de ['échantillon durant sa synthése. Ainsi, bien que la structure
cubique soit attendue comme étant la plus stable a conditions ambiante, il s’avére que de
nombreuses voies de synthése conduisent a lobtention d’un mélange de phase cubique et
monoclinique a conditions ambiante. Cette apparition de la structure monoclinique lors de la
synthése de nanoparticules de Gd,O3; a parfois été interprétée comme résultant de I'influence
d’une pression de Laplace induite par la tension de surface des agrégats . Certaines études
rapportent par ailleurs l'obtention de phases cubiques fortement désordonnées ou d’états
amorphes dans Gd,O3 *°. Cette observation est & ce titre relativement surprenant compte tenu
de la forte ionicit¢ de ce composé. Une large part des applications de Gd,O3 reposant sur sa
structure cubique, la compréhension de la stabilit¢ relative des différents polymorphes de
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Gd,03 est particulicrement importante et méritent ainsi que nous intéressions au
comportement sous pression de ces composés.

Etat de ’art de Gd, O3 sous pression

Il revient de noter qu’en comparaison d’autres oxydes de terres rares, relativement peu
d’études ont été¢ conduite sur le comportement sous pression de Gd,O3. La premiere étude in-
situ ayant été publiée & notre connaissance est celle de H. Chen en 2007 ’. Cette étude s’avére
cependant largement critiquable en raison de la fable qualit¢ des spectres et de I'échantillon
mitial (mélange de phase cubique et monoclinique). Par défaut nous présentons les résultats
relativement similaires obtenus par F. X. Zhang ® dans une poudre de Gd»O; purement
cubique. Les spectres obtenus (figure A.L.2) par spectroscopie Raman et XRD attestent d'une
transition complete de la phase C-cubique vers une phase haute pression identifiée comme
étant A-hexagonale. Cette transformation de type reconstructive s'amorce autour de 7 GPa et
devient compléte vers 15 GPa, s'accompagnant d'une augmentation de la densit¢ de 9.2%.
Lors de la décompression, une transformation "displacive" de la structure hexagonale haute
pression vers une structure B-monoclinique est observée. Ce résultat permet par ailleurs
d’expliquer les résultats d’Hoeskstra ayant rapporté par des mesures ex-situ (donc sans
visbilit¢ sur la structure haute pression) la transition C—B. Plusieurs cycles de pression
successifs ont été¢ effectué¢ par Zhang et attestent par ailleurs de la réversibilit¢ de la transition
B—A. Notons malgré tout que les spectres Raman proposés dans cette ¢tude sont d’une
qualit¢ relativement faible et présentent un signal de fond relativement présent a haute
pression rendant délicate I'observation de la structure A. Malgré tout, cette étude permet ainsi
d’envisager le chemin de transition sous pression dans Gd,Os micrométrique comme :

7-15 GP
C-Cubique — A-Hexagonale lors de la compression

et A-Hexagonale — B-monoclinique lors du retour a pression ambiante.

Aucune trace de la transition C — B prévues par d’autres études ° n’est observée ici.
Cette transition a cependant été rapportée par L. Bai ' lors d’une expérience haute pression
sous chargement argon (au titre de MTP). Cette précision du milieu transmetteur est
volontaire car différents chemins de transitions sont observés par L. Bai sous pression selon le
MTP utilisé. Il obtient ainsi les deux comportements suivant :

89 GPa 89-14.8 GPa
Argon : C+B (2.5 GPa)

) 3 6.2—13 GPa
Huile de silicone : C (Pambiante) — A.
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Figure A.L.2: (a gauche) Spectre Raman obtenue dans une poudre de Gd,03 lors d’'un cycle en
pression. La phase haute pression est attribuée a la structure A-hexagonale. Les pics Raman attribués
a cette structure sont surmontés d 'un astérisque. (a droite) Succession de cycle pression suivi par
diffraction derayons X. La transition C — A est observée comme irréversible. La transition A — B
apparait en revanche comme réversible.

Le chargement argon nécessitant une compression de la cellule, aucune visibilit¢ n’est
possible quant a lapparition de la structure B entre 0 et 2.5 GPa. Les deux MTP utilisés
permettant des conditions hydrostatiques en dessous de 3 GPa la transition de la phase
cubique vers monoclinique peut €tre envisagée comme résultant de contraintes de cisaillement
non hydrostatiques durant le chargement avec Argon. L’influence du traitement en
température nécessaire a ce chargement peut aussi étre envisagée. Finalement la transition C
— B sous pression n’est pas réellement établie dans Gd,Os; micrométrique. Rappelons que
cette transition ait ét¢ particulierement étudiée afin de rendre compte de la présence de
structure monoclinique a condition ambiante dans certaines synthéses de Gd,Os nanométrique
13 Une taille critique de nanoparticule, en dessous de laquelle la structure est monoclinique,
a été estimée & 2.8 nm '%. Cette taille conduirait ainsi & une tension de surface de 2.25 N. m-1
¢quivalente a une pression de 3 GPa. Cependant comme nous venons de le voir cette
transition est loin d’étre une évidence.

Afin d’étudier une éventuelle contribution de I'énergie de surface sur le paysage
énergétique de ce sesquioxyde, H. Chen (2007) a été le premier & proposer une étude a haute
pression sur des nanoparticules de Gd,O3 de 30 nm '°. Néanmoins, au méme titre que leur
¢tude discutée précédemment sur Gd,O; micrométrique, relativement peu de conclusions
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pertinente peuvent étre retenues en raison de spectres de diffraction et de luminescences de
qualités trés discutables. La qualit¢ de I’échantillon peut par ailleurs étre remis en cause, ce
dernier présentant une forte dispersion en taille (30-60nm) et une adsorption en surface de
micelles de CTAB inhérente a la voie de synthése utilisée '*. Une transiton C+B—A+B est
rapportée pour les deux techniques. Une étude plus récente effectuée par N. Dilawar '°
rapporte certains résultats intéressants et pouvant étre reliés aux discussions précédente sur
Y,03. Le comportement sous pression de trois sesquioxydes de terres rares nanométrique
(Y203, SM,03 et Gd,O3) est étudié. Bien que nous traitions essentiellement des résultats sur
Gd,03, i est mntéressant de noter que les auteurs observent une amorphisation partielle de
I’échantillon d’Y,0O3 a haute pression. La taille des nanoparticules d’Y,Os3 est tres élevée (~63
nm) en comparaison de la taille critique envisagée par L. Wang (12 nm) '® et aucun traitement
ou caractérisation de surface sur les échantillons d’origine commerciale n’ont été effectués.
Les conclusions précédemment obtenues sur Y,O3; suggerent ainsi une densité de défauts
mitiale importante dans les échantillons et nous permettent de poser des réserves quant aux
résultats obtenus dans les autres échantillons. Lors de la compression de nanoparticules de
Gd,03 (d ~ 30 nm), aucune transition C — B n’est observée. En revanche, les spectres Raman
présentent une transition de la structure cubique vers un état fortement désordonné au-dela de
11 GPa. Bien que certains pics émergeant du fond amorphe tendent a conclure a la présence
de structure de type C, aucune réelle mformation sur la structure haute pression ne peut étre
raisonnablement avancée. Lors de la décompression, seule la persistance du fond amorphe est
observée et aucune transition n’est rapportée.

Pour résumer, 'oxyde de gadolinum sous sa forme massive présente une transition C-
cubique — A-hexagonale lors de la compression. Bien que certains auteurs rapportent une
transition C—B a basse pression, aucune preuve expérimentale pertinente n’est établie. Lors
de Ila décompression, la structure haute pression A se transforme vers une structure
monoclinique de type B. En revanche, le comportement sous pression dans un échantillon
nanométrique est relativement mal établ. Nous avons en particulier émis certaines réserves
sur la pseudo-amorphisation sous pression récemment rapportées et aucune information sur la
structure récupérée a conditions ambiante apres le cycle en pression n’est avancée.

Etude Raman sous pression de Gd,O3; nanométrique

Dans ce contexte, nous avons effectué des mesures Raman et de fluorescence a autre
pression de nanoparticules de Gd,O3 :Ho purement cubique, présentant une taille de grain de
50 nm et correctement steechiométrique Les intéréts d’un dopage par des ions holmum (~5%)
¢taient initialement de disposer d’une sonde locale supplémentaire via la fluorescence de I’ion
Ho’" mais cela n'a pas été réellement. Les spectres Raman obtenus sont présentés en
figure A.I.3. La phase a pression ambiante est sans ambigiiit¢ attribuée a la phase cubique et
les fréquences respectives des modes sont en bonne adéquation avec la littérature !>, Nous
suivrons essentiellement I'évolution du mode situé a 361 cm’' sous pression afin de mettre en
évidence I'apparition de modifications structurales dans I’échantillon. Lors de la compression,
on observe classiquement un décalage vers les hautes fréquences du pic principal ainsi qu’un
¢largissement notable. Ce mode étant triplement dégénéré ') il est envisageable que cet
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¢largissement résulte d’une levée de dégérescence induite par des contraintes non
hydrostatiques. Au-deld de 12 GPa (non représenté sur la figure), on observe une diminution
significative du pic principal, jusqu’a disparition compléte de ce dernier des 14.2 GPa. Cette
modification s’accompagne par I'apparition dés 12 GPa de nouveau pics aux alentours de
212,485 et 510 cm.

200 300 400 500 600

200 300 200 500 500
1.1 GPa Raman Shift (cm™)

3.0 GPa
5.0 GPa

13.4 GPa

11.4 GPa

Intensity (arb. units)
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7.5 GPa C - cubique

3.1 GPa
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Figure A.1.3: Spectres Raman dans Gd,Oz nanométrique obtenus lors s 'un cycle en pression. Les

transitions C — A et A — B sont observées respectivement durant la compression et décompression.

Les encarts a droite représentent individuellement les spectres Raman ainsi que I'attribution """ des

pics Raman a pression ambiante, pression maximale atteinte et dans [’échantillon récupéré
respectivement.

Bien qu’aucun spectre Raman (de qualit¢ pertinente) de la structure hexagonale de
Gd,O3 ne soit rapportée dans la littérature, la comparaison du spectre haute fréquence avec
Pétude de Zhang ® ainsi que les résultats obtenus sur d’autres Re;O3 (SmpOs'’, ...), nous
permettent d’attribuer ce dernier a la structure hexagonale de type A. Cette évolution
témoigne d’une transition de phase C — A entre 11.4 et 14.2 GPa. Le spectre obtenu dans
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cette étude est significativement mieux résolu que celui obtenu par Zhang sur un échantillon
micrométrique et permet une attribution correcte des pics (en particulier basse fiéquence).
Notons par ailleurs que malgré I’échelle nanométrique de notre échantillon aucune transition
vers un ¢tat amorphe ou fortement désordonnée rapporté par Dilawar n’est observée dans nos
spectres.

Lors de la décompression, on observe dés 5 GPa la croissance de nombreux pics (255,
400, 600 cm’', etc) ainsi qu’une forte modification des pics initialement situés autour de 490
et 520 cm’'. Précisons que le dernier spectre rapporté a été obtenu en cellule et présente donc
une pression résiduelle. Malgré tout, a 1.1 GPa le signal de I’échantillon est attribu¢ a une
structure purement B-monoclinique *'"!7. Les structures A et B sont relativement proches et
présentent une faible barriecre de transition. La transition structurale observée par
spectroscopie Raman est ainsi moins marquée que la transition C — B et une corrélation entre
les pics Raman relatifs a deux structures peut étre avancée. Une description plus complete des
relations entre ces deux structures ainsi que des corrélations entre les modes otpiques dans
difftrents sesquioxydes a ét¢ effectuée par J. Gouteron ''. Ces résultats s’accordent
parfaitement avec la transition B — A observée dans notre étude.

Conclusions

Pour conclure, aucun effet de taille significatif n’est observé dans nos échantillons, si
ce n'est une légere augmentation de la pression de transition (~ 2 GPa). Aucun intermédiaire
de transition attribu¢ a la phase monoclinique n’est observé lors de la compression. De méme
les spectres Raman obtenus a haute pression suggérent une structure peu désorganisé
contrairement a ce qu’il a été avancé par Dilawar. Il est cependant nécessaire de relativiser ce
résultat dans le sens ou la taille avancée par Dilawar pour leurs nanoparticules est d’environ
30 nm contre 50 nm dans notre étude. Comme il a ét¢ discuté précédemment nous pensons
cependant que la transition fortement désordonnée observée dans I’étude citée résulte d’une
forte densit¢ de défauts mitiaux exaltée lors de la transition reconstructive C — A. A titre de
comparaison, la compression d’un échantillon micrométrique observée par spectroscopie
Raman par Zhang conduit de méme a un signal de fond notable a haute pression, rendant
délicate T'identification de la structure hexagonale. Nous suggérons ainsi qu’aucune transition
vers un état désordonné n’est attendue pour des nanoparticules de Gd,O3. Afin de conclure sur
cette problématique nous envisageons de réitérer cette expérience pour des tailles de
nanoparticules plus faible.

Remarque _importante : Il est important de noter quune nouvelle étude importante a
publiée quelque temps aprés que nous ayons obtenu ces résultats. Cette étude a été obtenue

par X. Yang sur des nano-piliers de Gd>O3 :Er’* de 20 nm de diamétre '®. La compression de
ces échantillons conduit (par diffraction de rayons X et spectroscopie Raman) a une transition
de la structure cubique vers un état amorphe entre 9.4 et 15.2 GPa. Lors de la compression
malgré un faible signal attrbué a la structure monoclinique, le signal de I'état amorphe
domine. Les auteurs attribuent cette amorphisation sous pression a la morphologie particulicre
de leurs échantillons ainsi qu’a Ilexistence d’une taille critique estimée a 20 nm. L’influence
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de la morphologie peut néanmoins étre relativisée dans le sens ou aucune amorphisation n’a
été observée par Zhang '’ lors de la compression de nano-piliers de Gd,O3 Eu’" de 30 nm de
diametre. Concernant I'existence d’une taille critique, comme ¢énoncée précédemment, de
nouvelles expériences avec des nanoparticules de tailles inférieure sont nécessaires afin d’en
tirer des conclusions.

Remarque 2 : Comme évoqué plus en avant bien que la fluorescence de I'ion Holium
ait ét¢ suivie sous pression (voir figure A.1.4), Iattribution des pics de fluorescence de notre
¢tude n’a pas pu aboutir. En effet, le nombre élevée de transitions attendues (42, en raison de
la proximit¢ des niveaux °F4 et °S;), I'élargissement des pics observés, ainsi que I'écrantage
d’une partie du signal par la fluorescence du diamant complique significativement une
attribution rigoureuse des pics. D’un point de vue qualitatif, il semblerait cependant que la
mise en désordre de I'environnement de I'ion dopant s’effectue a relativement basse pression.
La transition de phase est observée entre 11 et 13 GPa.
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Figure A.l.4: Spectre defluorescence (S, ='I;°F,—’I) de nanoparticules de Gd,03 :Ho lors de
(a) la compression et (b) la décompression.
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Annexe 11

Démonstration équation 2.5 (chapitre 2)

Considérons I'expression de la différentielle de I'énergie de Gibbs :

dG = VdP + ydA, 2.1)

Silon prend I'énergie libre molaire :

dG,, = —dp + Y da
mn n (2.2)
Appliquons le théoréme de Schwartz : o3| [o(¥)
2|l = lap | (2.3)
P A
d’ou : av| _ |ay
5, = 15, 4
. , . ov r . ay r
Or, dans une nanoparticule sphérique, nous avons : JA— 5 son obtient donc : >l =3
r
. . N r . _ £
Ainsi, arfixé @ y(r,P) = P+, (r) 2.5)
avec Yy, =Y(P=0).
On apar ailleurs V,, = Z—s ;
r
Intégrons par rapport a P ar constant : G = VP + f(T).
Dérivons cette expression Z_(r} _ P| aaL;n | + (1), 2.6)
P P
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v . |av 1
avec V,, = —, soit |a_m| = ~4mr?.
n r P n

G| __ 4amr? r
On obtient ainsi : orlp ~ n P+ 1), (2.7)
En dérivant I'expression (2.1) on a par ailleurs :
0G| _ ydA _ smry _ 8mr 1
orlp  ndr n  n (2P+y0), (2.8)
Comparons les expressions (2.8) et (2.7):
41r? b o F(r) = 4‘1TI‘2P 8mr
+ r)= + TYO (29)
D’ou : o, omr
f'(r) = - Yo (2.10)
On mtegre par rapport ar : 4mr? 3V Yo
f(r) = Yo + cte = . + cte 2.11)

ou le dernier terme désigne I’énergie libre de Gibbs a I’état massif pour une pression nulle.

On obtient finalement :

3V
;nYO + cte

G(r,P) =V,,P + (2.12)
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Annexe 111

Modes de combinaisons ou pollution ?

Durant I'étude sur 'oxyde de Zinc dans le chapitre 5, nous avions évoqué la présence de pics
supplémentaire dans les échantillons synthétisés par LECBD au regard des autres échantillons
et dont le profil n’a, a notre connaissance, pas ¢t¢ rapport¢ dans les spectres Raman de la
littérature. La compréhension de la nature de ces modes a suscit¢ de longues investigations de
notre part, depuis le début cette thése jusqu’a trés récemment. Nous rapportons dans ce qui
suit un bref résumé des raisonnements et expériences entrepris en ce sens.

1000 1030
o
g 619
=
8.
&
‘»
2 - 664 1115 1157
c 693
= 484 M o LA/\ .J
....I....l....l....I////..l....l....l.
300 400 500 600 700 1000 1100 1200

Raman Shift (cm™)

Figure A.Il.1: (a droite) Spectre Raman a conditions ambiantes de [’échantillon synthétisé par

LECBD. Les positions des pics "additionnels" (voir dans le texte) sont données en cm™. (@ gauche)

g . , 1 b2 ¢3 d4
Attribution des pics Ramans en s appuyant sur : an s e

Nous présentons a nouveau les pics Ramans en question sur la figure A.II.1. Bien que
la. premiere hypothése envisagée fut une pollution de [Déchantillon, les différentes
caractérisations de [I'échantillon effectuées (EDX, XPS, ...), ainsi que [Ianalyse des
différentes étapes de synthéses et I'absence de pics similaires dans les autres matériaux
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synthétisés par LECBD n’ont pas permis de valider cette hypothese. Il s’est en revanche
avérée que les fréquences auxquelles tous ces pics sont observés s’accordent parfaitement aux
fiéquences attribuées par Cusco ' (expérimentalement et calculé par DFT-LDA) a des
recombinaisons de mode et modes de second ordre appartenant a différents pomnts de haute
symétrie de la zone de Brillouin.

Données Points / chemins de
Mode Raman Littérature
expérimentales Zone de Brillouin
2LA; SO 4837 484", 484 M-K
2B/V; 2LA 536%;541°" 543 r;L,M, H
TA+TO 618%; 616" 619 H,M
TA+LO 666 ;660" 664 M
LA+TO 700" ;701" 693 M
2TO 980° 986 L-M-K-H
TO+LO 1000°¢ 1000 A, LM
TO+LO 1044%;1045" 1030 A H
1105%; 1107°;
2L 1115 H, K
0 1120°¢ ’
2L0 1158 11609 1157 17

al b2 ¢c3 d4

’ > ’

Tableau A.IlL.1 : Aitribution des pics Raman additionnels en s appuyant sur

Les fréquences et attributions respectives sont présentées dans le tableau A.IL1
Précisons par ailleurs que la forte contribution située a 543 cm™ et celle & 484 cm' (attribué
en partie 5.3.4.2 a un mode de surface) ont ¢ét¢ dans un premier temps attribués aux modes de
second ordre 2LA et 2Bllow respectivement. Nous nous concentrerons cependant davantage
sur les pics a plus haute fréquences dans ce qui suit, ces derniers présentant un profil mieux
définis et extrémement surprenants. En effet bien que I'observation de modes de combinaison
ait déja 6té rapporté dans la littérature *°®, leur profils (de faible intensité et relativement
larges) ainsi que leur activitt Raman (généralement induit par un désordre cristallin), se
distinguent significativement de nos observations. Nous ne détaillerons pas les arguments
théoriques reliés a ce mode de combinaison mais nous attacherons davantage aux diverses
« preuves » expérimentales rencontrées durant cette recherche.

Nous avions ainsi émis d’importantes réserves sur ces attributions et avons envisagé
différentes hypotheéses pour expliquer la nature de ces pics :

a) L’existence d’une phase d’mmpureté. Cependant, comme évoqué précédemment,

des analyses ¢lémentaire (EDX, XPS, ...) montrent que seuls les ¢iéments Zn et O
sont présents dans les échantillons.
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b) La formation d’une phase d’hydroxyde de znc Zn(OH)* en surface des
nanoparticules. Cependant, les spectres Raman et infrarouges n’ont montré aucune
adéquation avec les positions des pics observés.

c) La présence de modes de surface. Néanmoins, comme il a ét¢ mentionnés au
chapitre 5, il est attendu que de tels modes soient observés entre les fréquences des
modes LO et TO. Aussi, cette possiilit¢ a ét¢ abandonnée du fait que les pics
additionnels soient observés a des fréquences significativement supérieures aux
modes LO

d) Pics attribués a de la fluorescence. (revoir les énergies de transition pour dire que
rien n'est attendu). Des mesures Raman a différentes longueurs d’onde (dans le
rouge et le bleu) n’ont montrées aucune modification de ces pics.

e) La brisure de la symétric de translation due la surface des nanoparticules induit
une relaxation des régles de sélection et peut conduire a I'observation de modes
"silencieux". Ce phénomene a déja été¢ suggéré dans la littérature, notamment pour
les modes de symétric B; >’. Cette interprétation ne peut cependant expliquer la
présence des pics a des fréquences aussi €levées dans nos spectres et a donc été
abandonnée.

Finalement, pour citer Sherlock Holmes ®: " Lorsque vous éliminez I'impossible, ce qui reste,

si improbable soit-il, est nécessairement la vérité". Aussi, malgré notre rejet préliminaire

d’attribuer ces pics a des modes de combinaison en raison de leurs inattendues finesse et
mtensités, nous nous devions d’approfondir cette possibilité.

Nous mvitons le lecteur a se rapporter a la figure 5.8 du chapitre 5 présentant les spectres

Raman de [Péchantillon 1 (LECBD) durant un cycle en pression. Si I'on s’intéresse a

I’évolution sous pression des modes nous concernant (& 619, 664 et 693 cm'), nous observons

des 8.5 GPa un ¢largissement ainsi qu’une diminution progressive de I'intensit¢ de ces

derniers jusqu’a 10-12 GPa, pression a laquelle la transition wurtzite—NaCl est observée. Un
comportement identique (non rapporté au chapitre 5) est observé pour les pics localisés a plus
hautes fréquences. La concomitance entre la disparition de ces pics et la transition structurale

nous a ainsi confortés avec notre hypothése suggérant que ces modes soient intrinséques a

I'oxyde de znc.

Nous avons discuté au chapitre 5.3.4.3 de la création de nombreux défauts cristalling
dans les échantillons  obtenus par recuit de I'échantillon 1. Cette "dégradation" de
I’échantillon se manifestait notamment par Iexaltation du mode E1(LO) et s’accompagnait
par ailleurs de la disparition des pics de "combinaison". Afin d’étudier de fagcon plus
rigoureuse une éventuelle corrélation entre la présence de ces pics et la concentration de
défauts, nous avons effectu¢ une étude par spectroscopie Raman durant un cycle en
température de 120 °K a 420 °K (voir figure A.Il.2.e). Ces mesures ont ¢été effectuées a
I’Ecole Normale Supérieur de Lyon avec I'aide de Gilles Montagnac. Rappelons que les
processus mettant en jeu plusieurs phonons sont attendus comme davantage favorisé
(respectivement défavorisé) a haute température (respectivement basse température). En effet,
I'augmentation de la température sous entends davantage de phonons thermique dans le cristal
et conduit ainsi & augmenter I'interaction phonon-phonon. Ce comportement est bien observé
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dans les spectres a basses température représentés dans les figures A.Il.2.a-b pour lesquels
une diminution drastique de I'intensit¢ des pics additionnels (a basse et hautes fréquence) vis-
a-vis de Dintensit¢ du mode E,™# est obtenue (figure A.IL2.¢). Ces modifications sont
parfaitement réversibles lors du retour a température ambiante.
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Figure A.IL.2 : Spectres Raman a basse (a et b) et haute (c et d) température de nanoparticules de
Zn0 (synthétisé par LECBD) déposées sur un substrat de Si. Le graphique (e) représente le ratio
d aire des pics additionnels a faible (618 cm™) et haute (1000 cm™) fréquences (cercles rouges et nois
respectivement) sur celle du mode E2

L’augmentation en température conduit en revanche & un comportement mattendu. En
effet, a défaut d’observer une augmentation des processus a plusieurs phonons, I'intensité¢ des
pics de recombinaison diminue fortement jusqu’a disparaitre totalement aux alentours de 400
K. Notons que cette température est bien entendu largement inférieure a la température
d’évaporation de nanocristaux de ZnO (1650 K) ° et la présence du mode E,"¢" atteste de la
préservation de la structure wurtzite. La disparition de ces pics additionnels est irréversible
lors du retour a température ambiante. Rappelons a ce titre que nous avons montré en
partie 5.3.4.3 que [I’échantillon (caractéris¢ par spectroscopie Auger, photoluminescence et
Raman) ainsi obtenue présentait une concentration de défauts cristallin  significativement
supérieur a D'échantillon original. Ainsi, la disparition de ces pics semblait clairement étre
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reliée a la création de désordre et de défauts dans les nanoparticules. Cette conclusion était a
ce titre cohérent avec I'absence de tels pics dans les autres échantillons présentés dans le
chapitre 5, ces derniers ayant ¢été caractérisé comme présentant de nombreux défauts
ntrinséques.

Pour résumer, différents résultats expérimentaux semblaient valider [attribution
mitiale (sur la base d’attributions de la httérature) des pics Raman additionnels dans
I'échantillon synthétis¢ par LECBD. En effet, les différentes caractérisations ainsi que les
résultats sous haute pression semblaient pointer le caractére mtrinséque aux nanoparticules de
ces pics. De plus une étude en température a permis de mettre en évidence une température
critique (400K) a laquelle les pics Raman disparaissent suite a la création de défauts cristallins
dans les nanoparticules. Cette mterprétation était a ce titre, d’autant plus pertinente que cette
température critique est extrémement proche de celle (450K) correspondant a la migration des
oxygenes dans la nanoparticule (et donc a la création de défauts).

Néanmoins ...

Malgré les résultats fortement encourageant et renforgant Iattribution de ces pics a des
combinaisons de mode, nous avons en parallele continué a prospecter sur une éventuelle
source de pollution de Iéchantillon. Nous avons en particulier longuement suspecté la
présence de composé de type styréne provenant d’huile de pompe, rejeté durant la syntheése
des échantillons par LECBD. Nous ne détaillerons pas ici I'ensemble des raisonnements et
¢tudes effectuées durant une longue période de cette thése mais il s’avére que nous avons
récemment enfin identifié la source de ces pics. Malgré les précautions prises et les
caractérisations effectuées en début de recherche, i s’avere que ces pics sont sans doute
possible attribués a une pollution mattendue, & savor un dérivé de styréne présent dans les
boites de transport des échantillons de ZnO-LECBD ...

w
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Figure A.IL.3: Comparaison des spectres Raman de ZnO-LECBD et de la boite de transport identifiée

comme du polystyréne (voir texte). Le pic surmonté par un * désigne un artefact non corrigé par le filtre notch.

Nous rapportons en figures A.IL.3 et A.IL.4 les spectres obtenus respectivement a
pression ambiante et durant un cycle en pression, dans des 'copeaux" de la boite de

174



A.IIT Modes de combinaisons ou pollution

transport. La majorit¢ des pics additionnels observés dans les échantillons synthétisés par
LECBD  s’accordent parfaitement au spectre rapporté en figure a et sont attrbués dans Ila
littérature au polystyréne '“!'. De méme leur comportement sous pression (voir
figure A.Il.4.c) sont strictement identiques. Fmalement la disparition de ces pics observée
précédemment en température (400 K) correspond parfaitement a la température de transition
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Figure A.IL.4 (en haut) Spectres Raman obtenus dans l’échantillon de polystyréne (MTP : 4:1 Ethanol-
Méthanol) durant une compression jusqu’a 16 GPa. (en bas) Décalage en fréquence au cours de la compression

des principaux pics additionnels du polystyréne (en noir) et de ZnO-LECBD (en rouge).

Suite a ces résultats, nous avons naturellement entrepris de "nettoyer" les échantillons
de cette pollution afin de raffiner nos spectres Raman sous pression et éventuellement voir
une influence de la désorption du polystyréne sur le polymorphisme de Iéchantillon 1 sous
pression. Bien que [lutilisation de méthanol-éthanol permette d’évacuer toute pollution de
styréne, nous n’avons a ce jour pas €té en mesure de réitérer ces expériences en raison de
difficultés reliées a la synthése de ces nanoparticules.
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Annexe IV

Caractérisation par photoluminescence

Les résultats expérimentaux de photoluminescence présenté dans ce manuscrit ont étés
effectués au sein de la Plateforme Lyonnaise de Recherche sur les Agrégats (Plyra) par
Dimitri Hapiuk, Bruno Masenelli et Alexandra Apostoluk.

La photoluminescence est une technique de caractérisation non destructive, rapide et
particulicrement riche d’nformation pour I'étude des semi-conducteurs tel que ZnO. Le
principe général repose sur I'étude de la lumiere émise par un échantillon au cour du
processus de relaxation suite & une excitation de ce dernier a une longueur d’onde donnée.
Deux type d’émission de photoluminescence peuvent étre distinguée :

L’émission intrinséque, proche de I'énergie du Gap (Eg). Elle est associée a la
recombinaison des électrons de la bande de conduction avec les trous de la bande de valence
et rayonne un photon UV correspondant a I'énergie du gap diminu¢ de I'énergies de liaison de
Pexciton libre (estimée & 60 meV dans ZnO ')

L’émission extrinseque, d’énergie mférieure au gap et associée a la présence de
défauts structuraux, impuretés ou dopants, créant des niveaux d’énergies dans la bande
mterdite plus ou moins proche des bandes de conduction ou valence. Cette émission
extrinseque permet amsi de préciser la nature des mmpuretés présentes dans I’échantillon,
qu’elles soient introduite volontairement ou non lors de la synthése du matériau.

Emission Intrinséque

L’excitation d’un électron de la bande de valence (BV) vers la bande de conduction
(BC) par un rayonnement d’énergic supérieur a E, conduit a la formation d’une paire
¢lectron-trou. L’¢lectron photo-généré ainsi que le trou associ¢ forment une quasi-particule,
I'exciton, pouvant étre représent¢ comme un atome hydrogénoide. Les excitons dits libres,
peuvent se mouvoir sur de grandes distance cristallines & condition que le matériau soit tres
pur. Ceci permet de disposer d’un premier critetre de qualit¢ du matériau étudi€. L’énergie
libérée lors de la recombinaison des excitons libres est :

E(n) (R)) = Eg - EX(n) + Ecin’ (41)
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ou Ex(n) désigne I’énergic de liaison de I'exciton, n le nombre quantique principal et le
dernier terme correspond a I'énergie cinétique de I'exciton libre. Des spectres de I'exciton
libre de ZnO sont présentés dans le manuscrit en figure 5.19.

Luminescence extrinseque

En présence de défauts, tel qu'une impureté¢ (neutre ou ionisée), I'exciton peut étre
amenée a étre piégés par le puits de potentiel crée par cette impureté. Celui-ci perds ainsi son
énergie cinétique et on parle des lors d’excitons liés. Selon la nature des défauts (donneur ou
accepteur d’électrons), on distinguera les DBE (Donor Bound Exciton) ou ABE (Acceptor
Bound Exciton).

En régle générale, lefficacit¢ radiative des excitons liés est de plusieurs ordres de
grandeur supérieurs a celle des excitons libres et permet de déceler des concentrations en
impuretés de lordre du ppm (10°®). Précisons a ce titre qu’a trés basse température cette
luminescence est dominante devant la luminescence de I'exciton libre. Lorsque la température
augmente en revanche les excitons fablement liés sont susceptibles d’étre dépiéger
thermiquement et soit se piéger sur d’autres défauts plus profonds ou bien se recombiner
directement. La recombinaison radiative d’un exciton piégé sur un donneur aura pour
énergie :

Eqy(K) = Ey — Exiy — Ej, 4.2)

ou E; désigne I'énergie d’imteraction entre Iexciton et le défaut, aussi appelé énergie de
localisation. Les ¢énergies d’interaction attribuées aux différents excitons liés sont bien
connues pour un ZnO dans la littérature > (voir figure IV.1.b). Une analyse spectroscopique
permet ainsi de révéler de précieux renseignements sur les impuretés présents dans
I’échantillon. Il est cependant a noter que lattribution de ces raies a une impureté précise
n’est pas chose aisée en raison du nombre important de raies excitoniques ainsi qu’a
Iélargissement de ces dernieres. Un spectre d’émission excitonique obtenue dans ZnO est
présenté en figure 5.16.

Nous pouvons observer sur le figure [V.1 la présence de répliques phonons. Ce
processus découle du fait que lors de la recombinaison des excitons, une partie de I'énergie
peut étre dissipée sous forme de phonons. Notons que ces répliques ne se limitent pas a
I'exciton li¢ et sont a ce titre plus intense provenant de la recombinaison d’excitons libres que
d’excitons 1iés®. Les intensités des répliques phonons a basse température sont liées par le
facteur de Huang-Rhys (voir partie 5.3.4.3) et reflétte la qualité¢ cristalline d’un échantillon.
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Figure IV.1.b: (@ gauche) Structure de la région associée a [’électron lié a 15K pour des
nanoparticules de ZnO synthétisées par LECBD. (a droite). Energies associées aux différents excitons
liés connus dans ZnO.

La Luminescence visible

Dans de nombreux matériaux SC, le spectre de PL présente une émission treés large
(entre 400 et 650 nm *° ) due a des états profonds du gap (¢loigné des bandes de valence et de
conduction) provenant d’impuretés et de défauts cristalins de ZnO. La nature de cette
lummescence visible est encore fortement sujette a débat. Bien qu’il ait été suggéré que
I'exaltation de cette lummescence (et plus particulierement dans le vert) soit reli€ a une non-
stechiométrie, des études récentes pointe davantage le role de défauts de cristallinités °
(lacunes d’oxygene 7, lacunes de zinc °). Cette luminescence constitue une bonne sonde de la
qualit¢ structurale des échantillons de ZnO et une forte intensit¢ lumneuse dans cette gamme
d’énergie sera généralement mterprétée comme témoignant d’une forte concentration en
défauts cristallin. Les spectres de luminescence visibles dans nos échantillons de ZnO sont
présentés en figure 5.12 et 5.19. Notons pour finir que I'absence de lumnescence visible peut
étre induite par la présence de centres de recombinaisons non radiatifs. Ces derniers sont créés
lors de processus d’adsorption en surface. Un tel phénomeéne d’exctinction a notamment été
observé dans des nanoparticules de CdSe '°
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