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INTRODUCTION GENERALE

Depuis plusieurs décennies, les verres chalcogénures suscitent un réel intérét dans la
communauté scientifigue. Ces matériaux non conventionnels possedent des champs
d’application trés variés allant de I’optique a I’environnement en passant par la biologie ou
encore plus simplement la chimie.

Les recherches entreprises dans le cadre de cette thése sont en quelque sorte les fruits
du mariage entre la politique environnementale nationale et européenne d’une part, et les
compétences particuliéres de 1’équipe « Verres et Capteurs » du Laboratoire de Physico-
Chimie de I’Atmosphere (LPCA) de 1I’Université du Littoral-Cote d’Opale, d’autre part. En
effet, depuis plusieurs années, cette équipe s’est attachée a développer des capteurs chimiques
potentiométriques avec une membrane en verres chalcogénures pour des espéces métalliques
telles que le Plomb, le Cuivre ou le Mercure. Les recommandations en termes de limite de
rejets des métaux lourds sont régulierement revues a la baisse et il est donc nécessaire de
développer de nouveaux capteurs toujours plus performants. Le Thallium est sans conteste un
des métaux lourds les plus dangereux et nous avons opté¢ pour 1’étude de nouveaux verres
dédiés spécifiquement a sa détection en solution aqueuse. Notre travail s’inscrit donc dans un
contexte environnemental fort, mais les recherches plus fondamentales a effectuer en amont
sont d’un intérét scientifique particuliérement intéressant. Le développement de nouveaux
capteurs plus performants passe par une méthodologie rigoureuse permettant de déterminer
toutes les relations entre la composition, la structure, les propriétés de transport ionique et/ou
électronique dans le matériau massif. La réponse améliorée des capteurs est en définitive
directement corrélée a toutes ces caractéristiques et propriétés.

En outre les électrodes ioniques sélectives ont 1’importance dans la médecine et la
biologie. Il est possible de contrbler les changements des compositions ioniques dans les
liquides biologiques en utilisant les capteurs. De plus on peut recevoir I’information des
altérations intracellulaires de la concentration (de I’activité) des ions Na*, K*, Ca?*, H*, CI-
etc. Nous avons décidé de définir les propriétés principales du systeme vitreux basé aux ions
Na* pour prévoir la possibilité d’utiliser ces verres comme les membranes des capteurs.

Ainsi, nous avons choisi de rédiger ce manuscrit en six chapitres. Le chapitre |
montre quelques généralités sur les verres et en particulier les verres de chalcogénures. On
décrite la synthése des systemes TI-Ge-S, Ag-Ge-S, Ag-TI-Ge-S et NaX-GaxS3-GeS: (X=CI
, Br-, I). Les propriétés macroscopiques telles que la densité, le volume atomique moyen et
les températures caractéristiques sont présentés et discutés.

Le chapitre 11 se focalise sur la conductivité électronique des systemes TI-Ge-S, Ag-
Ge-S, Ag-TI-Ge-S et NaX-Ga2S3-GeS: (X=ClI, Br-, I'). Ces études ont éte réalisés par des



mesures en courant continue ou par la spectoscopie d’impédance complexe. Les données
obtenues seront discutées afin de comprendre le mécanisme de transport au sein de ces
matrices vitreuses.

Ces deux premieres parties ont été intégralement menées au LPCA.

Le chapitre 111 permet de mieux caractériser le transport ionique dans le systeme
(Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)25(GeS2)2s grace aux mesures de diffusions par les traceurs radioactifs
18mAg et 204TI réalisées a I’Université de Saint-Pétersbourg en Russie. Ce systéme a été
choisi pour 1’étude d’effet des cations mixtes argent/thallium. Les résultats obtenus sont
discutés au travers du rapport de Haven Hr qui permet notamment de distinguer clairement
les conductivités ionique et electronique.

Le chapitre IV concerne les analyses structurales des verres T12S-GeS2, Ag2S-GeSy,
T12S-Ag2S-GeS2, NaX-Gaz2S3-GeS:2 (X=CI-, Br-, I").Ces études ont été menées par différentes
techniques. Dans un premier temps, nous avons utilisé la spectroscopie Raman et la
modélisation DFT pour avoir une idée de la structure locale des verres. Dans un second
temps, nous nous sommes intéressés a 1’utilisation de la diffraction des rayons X a haute
énergie et la diffusion de neutrons pour mieux caractériser la structure des verres.

Dans le chapitre V on présente 1’étude des capteurs avec les membranes a base de
verre chalcogénure pour le dosage des ions de TI*. Les électrodes avec les différentes
compositions de membrane ont €té testées afin de définir la sensibilité, la limite de détection,
les coefficients de sélectivité en présence d’ions interférents, la reproductibilité, I’influence de
pH. En plus il était effectué I’échange des traceurs 2%4TI entre la solution et les verres basées a
GeS: et Gez2Sz dans I’Université de Saint-Pétersbourg en Russie. On a réalisé cette mesure
pour comprendre et expliquer les différences significatives dans la sensibilité et la limite de
détection présentées par les capteurs dont les membranes ont la composition de verre
similaire.

Le chapitre VI présente le début de 1’étude des électrodes pour le dosage des ions
Na* notamment la sensibilité et la limite de détection.



Chapitre |

NOUVEAUX VERRES CHALCOGENURES
DANS LES SYSTEMES
Ag-Ge-S, TlI-Ge-S, Ag-TI-Ge-S,
NaX-Ga,Ss3-GeS, (X=CI, Br, I)
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1.1 Introduction

1.1.1 Généralité sur les verres

Le verre est la matiére la plus utilisée dans la vie quotidienne, la construction, le
transport gréce a ses qualités uniques : la transparence, la dureté, la résistance chimique, le
faible codt de production etc. De plus il est impossible de fabriquer n des instruments
d’optique, des téléviseurs etc. sans le verre [1].

Habituellement le concept «verre» est défini comme un état spécial d’un solide, un
état vitreux qui est opposé a 1’état cristallin. Les verres ont deux propriétés qui le distinguent
des cristaux [2]:

@ [’absence d’arrangement ordonné des atomes dans la structure (figure 1.1) ;

@ la présence de I’intervalle de la température de transition vitreuse Tq (figure

1.2).

Liquide

Surfusion

Cristal

T: T. Tom T

Figure 1.1. Exemple de réseau cristallin SiO; Figure 1.2. Une illustration schématique du
(a) et de réseau vitreux SiO; (b) changement de volume avec la température de
1’¢état liquide a celui cristallin et vitreux.

La figure 1.2 présente la dépendance graphique de 1’évolution du volume en fonction
de la température pour la cristallisation et la vitrification. Le changement de volume du corps
avec la température est lié avec le renouveélement des distances moyennes entre les centres des
molécules. Le refroidissement provoque la solidification du liquide. Ce processus peut étre
réaliseé de deux fagons : la cristallisation et la vitrification. La transformation du liquide dans
le cristal solide se réalise a une température strictement définie. Cependant la température qui
est plus basse de celle de la cristallisation provoque 1’apparition d’un autre état de la matiére :
la surfusion. Le refroidissement du liquide augmente son coefficient de viscosité et diminue
I’énergie thermique (E=kT). Cela empéche le regroupement des molécules qui est nécessaire
pour la formation du réseau cristallin. La surfusion se solidifie et par conséquent la substance
se passe a I’état vitreux. La température a laquelle la viscosité égale 10'% P est appelée la

température de transition vitreuse (Tg). La vitrification induit le changement des propriétés de
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la substance. Ces évolutions se réalisent graduellement dans un certain domaine de
température qui s’étend sur =10-20°C. Voila pourquoi Ty n’est pas un point mais signifie la
température moyenne de cette région [3].

Ainsi, le verre peut étre défini comme un solide amorphe qui n’a un ordre qu’a courte
distance et qui est caractérisé par un intervalle Ty,

Sur le plan structural ce qui va différentier un cristal d’un verre va apparaitre sur un
diagramme de diffraction des rayons X. Le cristal va étre caractérisé par des pics de Bragg
correspondant a une distribution ordonnée des atomes dans les trois directions de 1’espace,
autrement dit il possede un ordre a grande distance. Dans le cas d’un verre, I’empreinte de la
diffraction des rayons X se présente sous la forme de pics trés larges dont la signification
premicere est la perte de I’ordre a longue distance mais 1’existence d’un certain ordre a courte

distance et distance intermédiaire (Figure 1.3).

M\\J_UMquwm‘uM
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T T T
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Figure 1.3 Exemple de facteur de structure (a) avec les pics de Bragg pour le solide cristallisé
et (b) pour le solide amorphe [4].

Souvent, lors du passage du cristal au verre, la structure locale du solide ne change pas
significativement. Par exemple, pour le sulfure de germanium GeS2 qui possede un point de
fusion congruent (Figure 1.4), le germanium dans le verre reste toujours entouré par quatre
atomes de soufre pour former un groupement tétraédrique [GeSa4]: il y a donc un ordre a
courte distance entre I’atome de germanium et ses quatre atomes de soufre premiers voisins.
Par contre, I’arrangement de ces tétraedres entre eux est moins ordonné ce qui entraine une
structure différente de celle du GeS: cristallisé ou la taille et la forme des anneaux varient

avec le nombre des groupements tétraédriques qui la forment.
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Figure 1.4 Diagramme de phase solide-liquide pour le systeme germanium-souffre [5].

Puisque la diminution du volume du liquide est moins importante pendant la
vitrification par rapport a un processus de cristallisation normal (Figure 1.2) 1’état vitreux est
caractérisé par la présence de vides dans la structure. Autrement dit, la compacité des verres
est plus faible par rapport aux solides cristallisés. Il est possible d’estimer le volume de ces
cavités en utilisant les méthodes de modélisation comme Reverse Monte Carlo (RMC) et la
théorie de la fonctionnelle de la densité — dynamique moléculaire (DFT-MD). Par exemple, il
a été montré que les cavités occupent 53-55% du volume total dans les verres
stochiométriques GeSz et seulement 36-41% pour la composition GessSs7 [6]. Cette
différence dans la compacité peut étre expliquée par la structure compliquée des verres riches
en germanium. En effet, la fusion de GeS est incongruente (Figure 1.4) et peut étre décrite
approximativement par la réaction suivante :

2GeS 2 GeS2 + Ge
Le trempe de la fonte pour obtenir le verre donne premiérement des tétraedres mixtes du type
Ge(S4-mGem) et puis (au-dessous de 658°C) des unités trigonales mixtes du type Ge(S3-mGem)
[6].

Les verres sont constitués d’un mélange pouvant contenir jusqu’a quatre composants
de base [7], [8] :

1. Les formateurs de réseau.

Ce sont des éléments ou des composés qui ont tendance a donner trés facilement des
verres par refroidissement rapide tels que les oxydes ou les chalcogénures de silicium, de
bore, de phosphore, de germanium ou d’arsenic. Ils sont constitués d’unités structurales

élémentaires liées entre elles en un réseau mono-, bi- ou tri-dimensionnel (Figure 1.1(a)). Les
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unités structurales élémentaires sont constituées d’atomes liés entre eux par des liaisons
covalentes.

2. Les modificateurs de réseau.

Ce sont des oxydes ou des chalcogénures alcalins, alcalino-terreux ou métalliques. Ils
ne peuvent former seuls des verres mais induisent, aprés dissociation, des changements
structuraux dans le réseau du formateur. Les anions du modificateur sont incorporés au réseau
du formateur qui devient localement chargé négativement. Les cations sont répartis dans les
sites interstitiels de la matrice vitreuse (Figure 1.3). Ce sont ces cations qui sont par exemple

a ’origine de la conduction ionique.

I

pe.

o Modifier ion

%0 0 ?thwork former
O o)

o
AOTT
o
C:io 209
AQ;%) \ Bridging oxygen

g‘%o Non-bridging oxygen

® sit 002 © Na

Figure 1.5. Réseau vitreux (SiO,) modifié par Na,O

3. Les composés intermédiaires.

Ces composés, habituellement des oxydes ou des chalcogénures, sont incorporés dans
le réseau du formateur, modifiant ainsi sa structure. Ils peuvent jouer, suivant les situations,
soit le r6le de formateur soit le role de modificateur de réseau.

4. Les sels dopants.

Ce sont par exemple des halogénures ou des sulfates contenant le méme cation que le
modificateur. Pour eux, la matrice vitreuse agit comme un solvant. lls induisent par exemple
un accroissement de la conductivité ionique par une augmentation du nombre de porteurs
mobiles et par une redistribution des sites négatifs utilisables pour le mouvement des cations.
Les sels dopants peuvent également intervenir au niveau des propriétés optiques des verres.

Les trois grandes familles de verres généralement distinguées sont les verres d’oxydes,
d’halogénures et de chalcogénures auxquels peuvent étre ajoutés les verres métalliques ainsi

que les verres organiques.

1.1.2 Définition des verres chalcogénures

Les verres chalcogénures sont basés sur I’association des éléments tels que le soufre,

le sélénium, le tellure (éléments du groupe VIA du tableau périodique) avec un ou plusieurs

14



autres ¢léments parmi lesquels on peut trouver 1’arsenic, I’antimoine, le bismuth (éléments du
groupe VA), le germanium, le silicium (éléments du groupe IVA), ou bien encore le gallium
(groupe I11A) mais aussi des halogénures tels que le chlore, le brome ou I’iode (la figure
1.6). Les chalcogenes eux-mémes sont de bons formateurs de réseau vitreux ce qui donne la
possibilité d’obtenir des verres avec des compositions aussi bien steechiométriques que non-
steechiométriques en chalcogéne, contrairement aux verres d’oxydes [9] . Cette capacité
considérable de formation de verre avec beaucoup d'éléments du tableau périodique rend
possible la variation de la composition des verres chalcogénures sur une large gamme,
entrainant des modifications de propriétés physiques et chimiques. L’ajout des éléments
lourds tels que le plomb ou le mercure, par exemple, permettra de repousser la limite de
transmission IR vers de plus grandes longueurs d’onde. La présence d’¢léments de haute

mobilité comme ’argent, le lithium ou le cuivre aura un impact important sur les propriétés

électriques.
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Figure 1.6. Tableau périodique présentant les chalcogenes (en rouge) et les principaux éléments (en
bleu) qui peuvent leurs étre associés dans les compositions des verres de chalcogénures.

1.1.3 Intéréts des verres chalcogénures

Les verres de chalcogénures sont a la base de nombreux travaux grace a leurs
applications variées en science et en technologie. lls possedent des propriétés uniques telles
que :

* Une tres basse énergie de phonon

* Une large transmission dans I’infrarouge

* Un indice de réfraction linéaire et non-linéaire élevés

* Une haute photosensibilité sous rayonnement laser

Toutes ces propriétés font qu’ils ont été¢ développés pour des applications dans divers
domaines parmi lesquels I’optique infrarouge [10], les biocapteurs infrarouges [11], le

stockage de données [12] ou les systemes holographiques [13].
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L’utilisation des verres de chalcogénures dans le domaine de ’optique infrarouge
(figure 1.7) est facilitée par leurs propriétés viscoplastiques qui permettent une mise en forme
aisée que ce soit pour la réalisation de lentilles pour caméras infrarouges [14], [15] de guides
d’onde planaires pour 1’optique intégrée [16], [17] ou de fibres optiques pour I’infrarouge

[18], [19], [20].

Figure 1.7. L’optique infrarouge.

Les systémes optiques basés sur des verres de chalcogénures peuvent étre classés selon
deux catégories : les systemes actif et passif.

Pour ce qui est de ’optique active, les verres de chalcogénures permettent I’obtention
d’un rendement quantique important pour les terres-rares [21]. De plus, grace a leur fort
indice de réfraction non linéaire (environ 500 fois supérieur a celui de la silice), les verres de
chalcogénures ont montré leur fort potentiel en optique non linéaire [22].

L’optique passive quant a elle repose sur la transparence exceptionnelle des verres de
chalcogénures dans le moyen infrarouge. La largeur de cette fenétre de transmission peut
encore étre agrandie avec 1’ajout de sels dopants de type halogénures d’alcalins pour
finalement s’étendre du visible jusqu’a plus de 20 um [23], [24], [25], [26]. Des biocapteurs
sont aussi développés pour, par exemple, détecter des cellules cancéreuses de poumon [10],
[19], [27], [28].

Figure 1.8. L application pour le stockage optique des données (DVD).
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La haute photosensibilité de ces verres et donc leur capacité a passer de I’état amorphe
a I’état cristallisé sous impulsion laser permet d’envisager également des applications pour le
stockage optique des données (DVD) [12]. Les verres de la famille des tellurures et plus
particulierement ceux de la famille GST (Ge-Sb-Te) semblent étre tres prometteurs pour de
telles applications [29], [30], [31], [32] (figure 1.8).

Bien que la majorité des etudes portent sur les propriétés optiques des verres de
chalcogénures, 1’ajout de sels dopant contenant des ions métalliques permet d’en faire des
verres conducteurs ioniques [33], [34]. Récemment, les propriétés thermoélectriques des
verres de chalcogénures ont été mises en évidence et suscitent un réel intérét [35], [36], [37].
Les matériaux thermoélectriques ont la capacité de convertir une différence de températures
en énergie électrique (effet Seebeck) mais aussi de convertir une énergie électrique en énergie
thermique (effet Peltier). Certaines applications utilisent déja des matériaux thermoélectriques
comme par exemple le module de Peltier qui permet par exemple le refroidissement du
matériel électronique (microprocesseurs, capteurs CCD ...). Des études portent également sur
les propriétés photoélectriques des verres [38], [39], [40]. L’ effet photoélectrique permet la
conversion de lumiere en énergie électrique, des applications de détection de la lumiére
(cellule photoélectrique, photodiode) ou de création d’¢électricité (cellule photovoltaique) sont
donc envisageables avec les verres de chalcogénures. Toujours dans le domaine de 1’énergie,
les verres de chalcogénures sont étudiés pour la réalisation d’électrolytes solides (batteries
lithium) [41], [42], [43], [44] (figure 1.9). De récentes études tendent a développer des
électrolytes solides mais en remplacant le lithium par du sodium beaucoup moins onéreux et
plus abondant. Des résultats assez prometteurs ont par ailleurs été observés trés récemment
[45], [46].

All-solid-state battery

Anode Cathode

Solid electrolyte

Figure 1.9. L’électrolyte solide (Li2S-P2Ss).
L’excellente conductivité des verres dopés ainsi que leur résistance en milieu trés

acide en font des candidats idéaux pour des applications en tant que capteurs chimiques
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dédiés a 1’analyse des eaux (que ce soit industrielles ou naturelles) [47], [48], [49] (figure
1.10). Ces capteurs potentiométriques ou électrodes ioniques spécifiques ont été développés
car ils ont des seuils de détection trés bas, une sélectivité et une durée de vie tres élevées ainsi
qu’une réponse trés rapide comparée aux capteurs commerciaux [47], [50], [51]. Ce type de

capteurs a par exemple été réalisé par Kassem pour doser le cadmium en solution [52].

Figure 1.10. L’exemple de capteur chimique avec la membrane a la base de verre chalcogénure.

I.2 Synthese des verres

Lors de ce travail, on a effectué 1I’é¢tude des propriétés de systémes vitreux suivantes :
@ TI-Ge-S
@ Ag-Ge-S
@ TI-Ag-Ge-S
@ (NaX)x(GazS3)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x (X=CI, Br", I)

La préparation des échantillons de verre du systéme commence par la pesée et 1’ajout
des quantités appropriées des composants dans un tube propre en silice (le diamétre intérieur -
8 mm, I’épaisseur - 1 mm). Les verres du systeme (NaCl)x(GazSs3)20-0.2x(GeSz2)so-0.8x avec
faible teneur en chlorure de sodium ont été préparés par la dilution des verres concentrés de
NaCl en ajoutant les composants de la matrice héte.

La synthése de verres chalcogénures doit étre réalisée en atmosphére exempte
d’oxygéne, d’eau et toutes autres impuretés pour d’une part ne pas entraver la vitrification des
¢échantillons, et d’autre part, ne pas altérer leurs bonnes propriétés. Par conséquent, un soin
particulier doit étre apporté lors de la synthese des verres chalcogénures qui sera opérée sous
vide, dans des tubes de silice avec des produits de départ de haute pureté.

Le montage expérimental utilisé pour la synthese est représenté a la figure 1.11. Il est
composé de différentes parties :

@ Une pompe a vide qui permet d’atteindre un vide de 10-5-10¢ mbar.
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@ Un picge a impuretés refroidi a 1’azote liquide afin de protéger la pompe a vide

contre les vapeurs issues des différents éléments et d’éviter la contamination de

I’atmosphére ambiante.

@ Un tube de silice avec la quantité appropriee des composés du verre (tableau

1.1).

Tableau I.1. Les composants des systémes

Un systeme vitreux

Les composants du systéme

TI-Ag-Ge-S

Germanium (Aldrich, 99.999%)

TI-Ge-S

Soufre (Aldrich, 99.999%)

Ag-Ge-S

Thallium (Fluka, 99.99%)

Argent (Neyco, 99.999%)

(NaX)x(GazS3)20-0.2x(G€S2)80-0.8x

Germanium (Neyco, 99.999%)

(X=CI', Br, I

Soufre (Acros Organics, 99.999%)

Gallium (Neyco, 99.999%)

Chlorure de sodium (Acros Organics, 99.85%)

Bromure de sodium (Sigma, 99.5%)

lodure de sodium (Sigma-Alorich, 99.5%)

Apres la mise sous vide, on réalise le

chalumeau.

Tube de silice

scellage de I’ampoule de silice en utilisant un

Jauge de
pression —

-

T Pisgs
Cryogenique

Pompe =

Figure 1.11. Montage expérimental utilisé pour la synthése du verre TI-Ag-Ge-S

Un traitement thermique analogue a été reproduit pour toutes les synthéses de verres.

Le tube en silice contenant les différents éléments est placé dans un four et est chauffé

lentement pour éviter la formation rapide de vapeurs et I’explosion du tube. Pour tous

systemes vitreux, le chauffage des ampoules avec les composants a été réalisé¢ jusqu’a la

température d’homogénéisation *900-970°C a cause du germanium et/ou de 1’argent dont les

températures de fusion sont les plus hautes (tableau 1.2).
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Tableau 1.2. La température de fusion des composants de systémes [53]

Un élément La température de fusion, °C

Ge 936
Ga 298

S 112.8
Tl 303

Ag 960.8
NaCl 801
NaBr 755
Nal 660

La trempe est 1’étape la plus importante et la plus délicate de la synthese. C’est au
cours de cette étape que 1’on fige le matériau a 1’état vitreux. La trempe peut s’effectuer a
I’eau, pour les verres les moins stables, ou a I’air, pour les plus stables. La trempe provoque
des tensions mécaniques a I’intérieur des verres.

Un recuit autour de la tempeérature de transition vitreuse (Tg — 20+30°C) va permettre
de diminuer ces contraintes. Les échantillons trempés ont été recuits pendant 24 h. Enfin, les

barreaux de verres obtenus ont été sortis délicatement de leur ampoule de silice.

1.3 Les propriétés macroscopiques.

Les propriétés macroscopiques étudiees sont la densité, le volume atomique moyen et
les propriétés thermiques. L’étude de ces caractéristiques permet d’observer d’éventuels
changements de structure a I’échelle macroscopique ou encore de caractériser la stabilité
thermique des verres qui sont des propriétés essentielles a connaitre avant leur éventuelle

utilisation dans d’autres dispositifs.

1.3.1 Densité et volume atomique moyen.

La densité est un parameétre important car elle est liée a d’autres propriétés physiques
du matériau. La densité de 1’échantillon, d, a été mesurée par une méthode hydrostatique en
utilisant le toluéne comme fluide d’immersion et le germanium comme standard. Le
changement de densité est lié a la masse atomique des éléments présents dans la composition.
Plus les masses atomiques des éléments ajoutés a la composition sont élevées, plus la densité
est importante.

Le volume atomique moyen Va représente le volume que peut prendre une mole
d’atomes de composition identique a celle du verre. Pour calculer ce paramétre, nous

appliquons une équation du type :
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2iCiM;

(1.1)

Vat.moy- =
pverre

avec pPerre - la masse volumique du verre déterminée expérimentalement, Ci-la concentration
en atome i dans le verre et Mj la masse molaire de 1’élément i. L unité du volume atomique

moyen est donc le cm3.mol.

1.3.2 Analyse enthalpique différentielle — DSC

L’analyse enthalpique différentielle (DSC) permet de mesurer les températures
caractéristiques et les flux de chaleur associes aux différents phénoménes thermiques qui
peuvent se produire lors du chauffage ou du refroidissement de matériaux. En pratique, trois
températures caractéristiques peuvent étre déterminées a I’aide de cette technique : la
température de transition vitreuse (Tg), la température de cristallisation (T¢) et la température
de fusion (T¥) (figure 1.12).

La température de transition vitreuse Ty a été identifiée comme étant la température
correspondant a l'intersection des deux portions linéaires [54] jouxtant le coude de la
transition d’un thermogramme DSC. La cristallisation est caractérisée en analyse thermique
par un pic exothermique (T¢). Le pic endothermique & la courbe de DSC identifie le point de
la fusion (T¥) (figure 1.12).
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Figure 1.12. Exemple de courbe de DSC pour un verre de chalcogénure multicomposant
présentant les températures caractéristiques.
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Le paramétre qui caractérise la tendance a la formation des verres a été proposé par

Hruby [55] et est donné par la relation :

_TeoTy
Kn =7 (1.2)

La différence T. —T4 nous informe sur la stabilité des verres face a la cristallisation.
Plus I’écart entre Tq et T, est grand, plus le verre est stable et plus la mise en forme du
matériau par chauffage au-dessus de sa température de transition vitreuse est réalisable. Les
mises en forme peuvent par exemple consister dans le moulage de lentilles ou encore
I’¢laboration de fibres optiques.

Les propriétés thermiques des verres sont étudiées a 1’aide d’une DSC TA
instruments Q200. Les échantillons d’une masse comprise entre 3 et 15 mg sont
hermétiquement scellés dans des capsules en aluminium et sont chauffés avec vitesse de
10°C/min de 25 a 400-500°C sous un flux d’azote.

1.4 Etude de verres chalcogénures dans les systemes TI-Ge-S
et Ag-Ge-S

1.4.1 Domaines vitreux connus du systeme TI-Ge-S

Le domaine vitreux du systeme TI-Ge-S est présente a la figure 1.13. L’étude de ce
domaine a ét¢é commencée avant ce travail, en particulier on a réalisé ’analyse des deux
systémes ternaires (T12S)x(GeS)es0(GeSz2)40-x et (T12S)x(GeS)so-x/2 (GeS2)s0-x2 [56], [57], [58].

Pendant ce travail on a effectué 1’¢tude des propriétés de nouveaux
systemes (T12S)x(GeSz2)100-x et (T12S)10(GeS)x(GeSz2)s0-x pour préciser le domaine vitreux et

par conséquences celui-ci a été élargi (figure 1.13).

////////
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Figure 1.13. Domaine vitreux des systémes TI-Ge-S étudiés lors de ce travail (e, o) et lors
d’études réalisées précédemment au laboratoire (e, o) [56], [58], [57]
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1.4.2 Systemes binaires (T12S)x(GeS2)100-x et (Ag2S)x(GeS2)100-x

Dans ce paragraphe on présente et compare les propriétés macroscopiques pour deux
systemes vitreux a la base de matrice GeSz: (T12S)x(GeSz)100-x et (Ag2S)x(GeSz2)100-x. Il nous a
semblé important d’étudier le systéme (T12S)x(GeS2)100-x pour analyser les effets de 1’addition
du TI2S sur GeSz. Le systéme binaire (Ag2S)x (GeS2)100-x a été déja largement étudié [59],
[60]. La séparation des phases a été observée pour un pourcentage molaire en AgzS < 30 mol.
%. Les verres homogenes ont été obtenus dans le domaine de composition compris entre 30
et 55 pourcentages molaires d’AgzS. Cependant nous avons décidé d’étudier a nouveau ce
systeme afin dans un premier temps de pouvoir comparer nos résultats a ceux de la littérature,
mais surtout pour dans un second temps analyser la structure des verres contenant un seul
cation (Ag* ou TI*) et les verres a cations mixtes Ag/Tl, en se plagant dans des conditions de
synthese équivalentes. Des échantillons vitreux ont été synthétisés et caractérisés dans le
domaine de composition compris entre 30 et 50 % molaire d’Ag2S.

1.4.2.1 Binaires (T12S)x(GeSz)100-x

Le domaine vitreux du systeme (T12S)x(GeSz2)100x ,0<x<50 mol.%, est illustré par la
figure 1.14. Tout d’abord, des échantillons ont été synthétisés pour des pourcentages molaires
de TI2S (x) entre 0 et 50 et les différentes caractérisations physico-chimiques ont alors été
effectuées.

GeS2 ThS

0 a0 100

Pourcentge molaire en TS

Figure 1.14. Domaine vitreux du systéme binaire (T1.S)x-(GeS2)100-x : (m) avec les impuretés
de cristaux et (m) sans les impuretés de cristaux.

Les échantillons ont été mesurés en utilisant la diffraction des rayons X a haute
énergie (réalisée sur un échantillon de 0.1 g en masse) et la diffusion de neutrons pulsés (sur
un échantillon de 3.0 g en masse). La figure 1.15 montre les facteurs de structure Sx(Q) des
échantillons (T12S)10(GeS2)90 et (T12S)15(GeSz2)ss et facteurs de structure Sx(Q) et Sn(Q) de
I’échantillon (TI2S)s0(GeSz2)s0. Les résultats présentés confirment que les échantillons de
verres x=10 et x=15 mol.% sont amorphes pour la majeure partie cependant ils presentent des
pics de Bragg correspondant a des cristallites p-GeSz. Donc, il est trés compliqué d’obtenir
les solides complétement vitreux ayant une teneur en TI2S inférieure a 15 mol.%. Les
échantillons avec x compris entre 20 et 40 mol.% TI2S ne présentent aucun pic de diffraction.
Seul un halo de diffusion caractéristique des matériaux vitreux et amorphes est observé. Des

pics de Bragg apparaissent ensuite sur le facteur de structure de la diffusion de neutrons
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Sn(Q) pour x = 50 mol.%. La phase cristalline observée a été identifiée comme étant TI2S.
Néanmoins, la phase vitreuse pour cette composition reste prédominante et les données de la
diffraction des rayons X a haute énergie realisées sur un petit échantillon ne présente aucun
pic de Bragg. Par conséquent, nous estimons que la limite supérieure de la formation de verre

dans le systeme binaire (T12S)x-(GeSz2)100x est x = 50 mol.%.
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Figure 1.15. Les facteurs de structure Sx(Q) et Sn(Q) des échantillons (T12S)10(GeS2)s0,
(T12S)15(GeSy)ss et (T12S)s0(GeS2)so.

Tableau 1.3. Densité, volume atomique et températures caractéristiques des verres du systéme binaire
(T|28)x-(G682)100—x

Concentration d Va Ty Te AT

X (g cm™) (cm® mol) 0 0 0
mol.%

0 2.72(6) 16.74(34) 473(2) - -
5 3.16(4) 16.03(21) 308(2) 372(2) 64
10 3.49(2) 15.95(10) 320(2) 379(2) 59
15 3.80(2) 16.01(8) 281(2) 381(2) 100
20 4.11(6) 16.02(23) 270(4) 387(2) 117
30 4.70(1) 16.15(4) 248(2) 364(2) 116
40 5.29(1) 16.28(2) 210(2) 300(3);384(2) 90
50 5.90(7) 16.31(18) 171(2) 242(2);370(2) 71

Le tableau 1.3 répertorie les valeurs de densité d, le volume atomique moyen Vs, les
températures de transition vitreuse Ty, de cristallisation Tc et la différence AT. On constate
une augmentation de la densité lorsque le pourcentage molaire en TI2S augmente. Plus
précisément, on peut voir sur la figure 1.16(a) que cette augmentation est directement
proportionnelle au pourcentage de TI2S. Cette remarque est tout a fait raisonnable puisque la
densité de TI2S (dri2s=8.46 g/cm®) est supérieure & celle de GeS: (dges2= 3.03 g.cm™®). Les
valeurs du volume atomique varient entre 15.95 cm® mol? et 16.74 cm® mol? (figure
1.16(b)).
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Figure 1.16. Evolution de la densité d (a) et du volume atomique moyen V. (b) des échantillons
(T12S)x (GeS2)100x €N fonction du pourcentage molaire de TI2S. (*) Données obtenues lors de ce travail
et (°) données obtenues lors d’études réalisées précédemment au laboratoire.

Les analyses DSC des verres binaires montrent premierement une diminution de Tg de
473 a 171 °C en fonction de x (figure 1.17). Deuxiémement, ceci s’accompagne d’une
augmentation légére de T¢ lorsque 0<x<20 mol.% et d’une forte diminution lorsque
x>20mol.% (figure 1.18(a)). Le paramétre empirique AT qui informe sur la stabilité des
verres témoigne que la meilleure région de formation de verre est entre 20 et 35 mol.% TI2S
(figure 1.18(b)).

I L [ y I L I J I T I
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450 ® Paraskiva —
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Figure 1.17. Evolution de la température de transition vitreuse Ty dans le systéme
(T12S)x (GeS2)100-x €N fonction du pourcentage molaire de TI,S. (°) Données obtenues lors de ce travail
et (°) données obtenues lors d’études réalisées précédemment au laboratoire.
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Figure 1.18. Evolution de la température de cristallisation T (a) et du paramétre empirique, AT=Tc-
Tg (b) dans le systeme (TI.S)x (GeSz)100-x €n fonction du pourcentage molaire de TI,S. (*) Données
obtenues lors de ce travail et (°) données obtenues lors d’études réalisées précédemment au
laboratoire.

1.4.2.2 Binaires (Ag2S)x(GeS2)100-x

Le domaine vitreux du systéme (Ag.S)«(GeSz)iox s’étend entre 0<x<55 mol.%,
comme il est indiqué & la figure 1.19. Le tableau 1.4 présente la densité obtenue lors de ce
travail et précédemment dans les autres laboratoires pour le systéme binaire (Ag2S)x
(GeS2)100-x.

GeS2 Ag2S |

0 30 100

=
L

Pourcentge molaire en Ag2S

Figure 1.19. Domaine vitreux du systeme binaire (Ag2S)x(GeSz)100-x: (m) avec la séparation
des phases et (m) sans la séparation des phases.

Tableau 1.4. Densité et volume atomique des verres du systeme binaire (Ag2S)x(GeSz)100-x Obtenus
lors de ce travail et précédemment dans les autres laboratoires.

Concentration d[59] Va d Va
X (gcm?) (cm?® mol™) (gcm?) (cm® mol?)
mol.%

0 - - 2.72(6) 16.74
30 4.55 12.46 4.02(2) 14.11
35 - - 4.28(1) 13.25
40 4.7 12.85 4.49(1) 13.45
45 - - 4.66(1) 13.36
50 4.94 12.97 4.87(1) 13.16
55 499 13.21 - -

E.Robinel et al. [59] a obtenu les résultats pour la densité de quatre échantillons des
verres du systeme (Ag2S)x (GeSz2)100-x dans le domaine de composition compris entre 30 et 55
% molaire d’Ag2S tandis que nous avons analysé six échantillons de ce systéme (tableau

1.4). La densité mesurée par M.Bokova a presque la méme tendance du changement que celle
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donnée dans la littérature par E.Robinel. Ce paramétre augmente de facon monotone avec
I’augmentation de la teneur en Ag2S (figure 1.20(a)). C’est évident puisque la densité de

AQ2S (dagzs= 7.32 g.cm™®) est supérieure a celle de GeS2 (dgesz= 3.03 g.cm™).

() (b)
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Figure 1.20. Evolution de la densité d (a) et du volume atomique moyen Va (b) des échantillons
(Ag29)x (GeS2)100x en fonction du pourcentage molaire de AgS. (*) Les résultats obtenus par
E.Robinel etc. [59]

En utilisant les données de la littérature [59] et nos résultats nous avons effectué le
calcul du volume atomique dont les résultats sont présentés dans le tableau 1.4 et a la figure
1.20(b). Le changement de cette valeur est notable : entre 16.74 et 13.16 cm® mol™.

La température de transition vitreuse Ty de ce systéme binaire a été étudiée par
E.Robinel [59], F.Salam [60] et les résultats sont montrés dans le tableau 1.5.

Tableau 1.5. Températures de transition vitreuse Ty des verres du systéme binaire (Ag2S)x-(GeSz)100-x
obtenus précédemment dans les autres laboratoires et lors de ce travail.

Concentration Tq [59] T, [60] Ty
X (°C) °C) (°C)
mol.%

0 - - 473(2)
10 - 324 -
20 - 321 -
30 316 317 -
40 312 - -
50 301 305 -
55 294 - -
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Figure 1.21. Evolution de la température de transition vitreuse T4 dans le systeme
(Ag2S)x (GeS2)100x en fonction du pourcentage molaire de Ag2S. Données obtenus par (*) E.Robinel
etc. [59], (°) F.Salam etc. [60] et (°)M.Bokova.

Selon les données DSC des références [59], [60] Tq diminue du fagon monotone en
fonction du pourcentage molaire Ag2S de 324°C (x=10 mol.%) a 294°C (x=55mol.%).
Cependant il est important de remarquer la diminution significative de T4 entre x=0 mol.% et

x=10 mol.%.

1.4.2.3 Discussion pour les systemes binaires Ag-Ge-S et Tl-Ge-S.

Les mesures de la densité pour les systemes binaires (AgzS)x (GeSz)ioox €t (T12S)x
(GeS2)100-x SoNnt présentées dans deux paragraphes précédents (figure 1.16(a) et 1.20(a)). On
peut voir que la densité augmente de facon monotone plus significativement pour le systeme
avec le cation TI. Presque les mémes tendances de changement de ce parametre sont
présentées sur la figure 1.22(a) pour les systemes (TI2S)x(GeS)eo(GeSz)a0x [56] et
(AQ2S)x(GeS)e0(GeS2)40-x [61]. C’est évident puisque la densité de TI2S (dri2s=8.46 g/cm?) est
supérieure a celle de Ag2S (dages= 7.32 g.cm™).
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Figure 1.22. Evolution de la densité d (a) et du volume atomique moyen Va (b) des échantillons

(T12S)x(GeS)60(GeS2)40-x [56] et (AQ2S)x(GeS)so(GeS2)a0-x [61] en fonction du contenu en cation.

Mean Atomic Volume V, (cm3 mol'1) =

La figure 1.22(b) montre les évolutions du volume atomique moyen Va pour deux

systemes avec la matrice (GeS)so(GeSz2)a0-x. Les changements de ce parameétre sont presque
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identiques a ceux pour nos deux systéemes binaires (figure 1.16(b) et 1.20(b)). Il faut
remarquer la diminution significative de Va pour les systémes avec le petit cation Ag tandis
que le changement de ce parametre reste presque invariant pour les systemes avec le cation
lourd TI.

Il est important de noter la différence la plus remarquable entre la valeur de Va du
matrice GeS: et celles des systémes avec Ag et Tl quand x > 5 mol.%. Dans le deuxiéme cas
un assez grand nombre des cations de thallium ou d’argent pénétrent et occupent les cavités
de GeS2 comme on peut voir a la figure 1.23. Cette intrusion provoque la transformation des
liaisons chimiques dans la matrice ¢’est-a-dire I’apparition des liaisons non-pontantes entre S
et TI* ou Ag* et la diminution du volume de cavités. En effet, les ions de thallium ou d’argent
et de sulfure essaient d’étre plus proches les uns des autres a cause de ces liaisons. Ce
rapprochement «cation-anion» induit la diminution de distance entre eux et par conséquent la
diminution du volume atomique moyen Va. La taille de cation Ag est plus petite que celle de
Tl et cela explique pourquoi la réduction de Va est plus significative pour les systémes avec
AQ2S.

Figure 1.23. Structure optimisée de 500 atomes du solide amorphe avec les cavités (rouge) (a)
Ge/Set(b) Ag/ Ge/S. Ag: gris, Ge: vert, S: jaune [62].

Nous avons presque la méme tendance pour le changement de la température de
transition vitreuse Tg pour nos deux systemes vitreux et les systemes (T12S)x(GeS)s0(GeS2)40-x
[56] et (Ag2S)x(GeS)so(GeS2)a0-x [61] (figures 1.17, 1.21 et 1.24) :

1. Ladiminution quasi-linéaire de Tg4 pour les systemes avec TI2S.

2. La diminution notable de Tg de x=0 mol.% a x=10 mol.% et presque constante

quand x>10 mol.% pour les systéemes avec AgeS.
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Figure 1.24. Evolution de la température de transition vitreuse T4 dans les systemes

(T12S)x(GeS)eo(GeSz2)a0-x [56] et (Ag2S)x(GeS)so(GeSz)40-x [63] en fonction du contenu en cation.

Les résultats obtenus sont liés a I’augmentation de la proportion en modificateur Tl ou
Ag qui réduit le nombre des liaisons pontantes de S et par conséquent la création des
fragments dans la structure de réseau. Ce changement provoque la diminution de la rigidité du
verre. L’écart significatif entre les valeurs de Tq pour les verres riches en thallium et argent
peut étre expliqué par les différences dans la structure de ces verres et par conséquent par les
différents niveaux de la fragmentation de la matrice Ge-S. Les détails de la structure des

verres vont étre discutés dans le Chapitre 1V.

1.4.3 Systeme ternaire (T12S)10(GeS)x(GeS2)g0-x

Le but d’étudier la ligne de composition (T12S)10(GeS)x(GeSz2)90-x €tait de vérifier le
domaine vitreux du systéme ternaire TI2S-GeS-GeS2. De plus il nous était intéressant
d’étudier I’influence du rapport de Ge/S dans la matrice hote avec la concentration constante
de thallium sur les propriétés des verres. Les échantillons ont été synthétisés et caractérisés

pour des pourcentages molaires de GeS compris entre 10<x<30 et 70<x<90 mol.%.

1.4.3.1 Densité et volume atomique moyen.

Le tableau 1.6 répertorie les valeurs de densité d du systeme (T12S)10(GeS)x(GeS2)90-x.
En fixant la teneur en T12S (10 mol.%6), on constate une augmentation monotone de la densité
lorsque le pourcentage molaire en GeS augmente. Plus précisément, on peut voir a la figure
1.25(a) que cette augmentation est directement proportionnelle au pourcentage de GeS. Cette
remarque est tout a fait raisonnable puisque la densité de GeS (dges = 4.01 g.cm™®) est

supérieure a celle de GeS2 (dgesz= 3.03 g.cm™).
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Les valeurs de la densité ont été utilisées pour calculer le volume atomique moyen Va.
Les résultats sont présentés dans le tableau 1.6 et sur la figure 1.25(b). Il est possible voir la

diminution de ce parameétre : de 15.99 a 15.01 cm? mol.

Tableau 1.6. La densité d et le volume atomique moyen Va obtenus lors de ce travail pour le systéme
ternaire (T1,S)10(GeS)x(GeS2)g0-x

Concentration d Va
X (g cm?®) (cm® mol?)
mol.%
10 3.53(1) 15.99(6)
20 3.64(1) 15.78(8)
30 3.71(2) 15.72(6)
70 4.15(1) 15.16(4)
75 4.19(3) 15.17(17)
80 4.28(1) 15.01(7)
85 4.30(16) 15.04(7)
90 4.35(6) 15.14(31)
(a) (b)
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Figure 1.25. Evolution de la densité (a) et du volume atomique moyen (b) des échantillons du
systeme ternaire (T12S)10(GeS)x(GeS2)s0-x en fonction du pourcentage molaire de GeS. (*) Données
obtenues lors de ce travail et (*) données obtenues lors d’études réalisées précédemment au
laboratoire.

1.4.3.2 Analyse thermique.

Nous avons caractérisé les échantillons du systéme vitreux (TI2S)10(GeS)x(GeSz2)o0-x
par analyse enthalpique différentielle (DSC). Les valeurs des températures de transition
vitreuse Ty, de cristallisation T¢et de différence Tc-Tg sont répertoriées dans le tableau 1.7. La
figure 1.27(b) présente les courbes DSC typiques pour les échantillons de verres dont x=20,
80 et 90 mol.%.

Les analyses enthalpiques différentielles des verres du systeme ternaire
(T12S)10(GeS)x(GeSz2)90-x caractérisées par un pourcentage constant en TIl2S, montrent une
diminution de T4 de 320°C a 251°C. Cependant la température de transition vitreuse varie trés
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peu en fonction de la teneur GeS entre 10<x<85 mol.%, comme indiqué a la figure 1.26(a).

Donc les résultats obtenus de T4 peuvent étre divisés a 3 régions :

1. x=0 mol.%, c’est-a-dire le systeme vitreux est basée sur la matrice hote GeS: ;

2. 10=<x<85 mol.%, c’est-a-dire le systéme vitreux est basé sur la matrice GeSs;

3. x=90 mol.%, c’est-a-dire le systéme vitreux est basé sur la matrice GeS.

Une faible diminution de T4 dans la deuxiéme région signifie 1’absence d’une grande

modification de 1’organisation structurale du verre.

Tableau 1.7. Les températures caractéristiques de verres du systeme (T12S)10(GeS)x(GeSz2)oox: Tg,
température de transition vitreuse ; Tc, température de cristallisation ; AT , différence T — T4. Données
obtenues lors de ce travail.

Concentration Tyg Tec AT
X (°C) (°C) (°C)
mol.%
0* 320(0) 379(2) 59
10 274(2) 375(2) 102
20 271(3) 404(2) 132
30 269(5) 432(2) 163
45* 272(6) 475(2) 203
60* 268(2) 443(2) 175
70 265(2) 431(2) 166
75 266(2) 397(2) 132
80 266(2) 389(2) 123
85 262(4) 388(8) 126
90 251(6) 370(9) 118
*Résultats sont de [56], [57]
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Figure 1.26. Evolution de la température de transition vitreuse Tg (a) et de la température de
cristallisation T¢ (b) dans le systéme ternaire (T1,S)10(GeS)x(GeSz)s0-xen fonction du pourcentage
molaire de GeS. (*) Données obtenues lors de ce travail et (*) données obtenues lors d’études
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réalisées précédemment au laboratoire.
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Les résultats pour la température de cristallisation Tc sont présentés a la figure 1.26(b).
Il est possible d’apercevoir 2 régions radicalement différentes. Premiérement, pour 10<x<45,
la température de cristallisation T augmente avec x indiquant alors une meilleure capacité de
formation de verre reflétée par 1’augmentation des valeurs de AT dans cette région (figure
1.27(a)). Cette tendance est inversée quand x > 45 ou la température de cristallisation Tc se
déplace a T inférieure signifiant que 1’obtention de verre est plus délicate. Cependant des
différences entre la température de transition vitreuse et la température de cristallisation sont
plus que 100 °C (tableau 1.7) et cela signifie que la plupart des compositions vitreuses du

systeme (T12S)10(GeS)x(GeS2)90-x Sont assez stables.
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Figure 1.27. (a) Evolution du parametre empirique, AT=Tc-Tg, dans le systéme
(T12S)10(GeS)x(GeSz)s0-x en fonction du pourcentage molaire de GeS ; (b) courbes DSC typiques pour
des échantillons permettant de déterminer les températures caractéristiques.

1.4.3.3 Discussion pour le systeme (T125)10(GeS)x(GeS2)s0-x.

Aprés 1’étude des propriétés macroscopiques du systeme (T12S)10(GeS)x(GeSz2)90-x
avec la concentration constante de thallium on peut dire que le rapport différent Ge/S a une
influence importante sur le changement des valeurs de d, Va et Tg.

Y.Kawamoto [64], E.A. Zhilinskaya et al. [65], H.Takebe et al. [66] ont déja
effectué 1’¢étude de la modification de la densité et du volume atomique moyen dans les verres
Ge-S en fonction de la concentration du sulfure (figure 1.28). La figure 1.25(a) et 1.28(a)
indiquent la méme tendance : la diminution de la concentration de S provoque 1’augmentation
de la densité. C’est évident car d(S)=2.07 g.cm est moins que d(Ge)=5.32 g.cm.

La figure 1.28(b) montre les variations des valeurs du volume atomique moyen qui
sont divisées en cing régions. H.Takebe et al. [66] a expliqué entierement la cause de la
diminution de Va avec la réduction de la concentration de sulfure dans la région (1) (figure
1.28(b)) a laquelle appartiennent les résultats de Va pour le systeme (T12S)10(GeS)x(GeSz2)90-x.

La croissance de la concentration de Ge améne a I’augmentation de la fraction du
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modificateur Ge?* et la diminution de la fraction de Ge**. Cette variation conduit a la
formation de sulfure non-pontant S- (figure 1.29).
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Figure 1.28. Evolution de la densité (a) et du volume atomique moyen (b) avec la concentration de S
pour les verres Ge-S [66].
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Figure 1.29. La variation de la structure du verre Ge-S [66]

Le nombre de coordinence de sulfure (SCN) est 6 pour Ge?* tandis que cette valeur est
4 pour Ge**. L’augmentation de SCN pour Ge total explique la diminution du volume
atomique moyen pour la région 1.

La hausse de la fraction des modificateurs Ge?* dans le réseau et par conséquent la
dépolymérisation du réseau explique aussi la diminution quasi-linéaire de la température
vitreuse Ty pour les verres (GeS)x(GeSz2)100x (figure 1.30). En parlant de Ty pour le systeme
(T12S)10(GeS)x(GeSz2)90-x on peut constater aussi la diminution de ce parameétre (figure
1.26(a)). Cependant la réduction est significative entre les échantillons de verre x=0 et x=10
mol.% et apres elle est faible. Cela peut étre expliqué par la différence de matrice : GeS2(x=0
mol.%%), GeS-GeS: (10<x<90 mol.%) et GeS (x=90 mol.%). Dans un premier temps, on
peut voir que la présence d’ions TI* dans le réseau GeSz (x=0 mol.% sur la figure 1.26(a))
entraine la diminution de Ty de ~495°C (figure 1.30) a 320°C. Cette diminution est
interprétée par la rupture des liaisons pontantes Ge-S induit par le modificateur TI*. Puis
Papparition du deuxiéme modificateur Ge?* provoque I’accroissement de la rupture des
liaisons pontantes et par consequent la diminution encore de la température de transition

vitreuse.
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Figure 1.30. Evolution de la température de transition vitreuse Ty dans le verre Ge,Si.xen
fonction du pourcentage atomique de Ge [67].

|.5 Etude des systemes de cations mixtes Ag-TI-Ge-S

Les verres contenant deux types différents d’ions mobiles qui modifient le réseau hote
ont recus un intérét considérable a cause de leurs propriétés inhabituelles. Cet effet est associé
avec les changements non-monotones des propriétés des verres (la conductivité ionique,
I’énergie d’activation, la diffusion ionique, la température de transition vitreuse etc.) quand un
type d’ion mobile est remplacé par un autre tandis que la concentration totale de deux ions
mixtes est fixée [68], [69]. Ce phénoméne nommé maintenant 1’effet d’alcalis mixtes, 1’effet
de cations mixtes ou l’effet des ions mobiles mixtes a été découvert comme [’effet de
thermometres au 19 siecle. Le dioxyde de silicium, la chaux et les portions égales de sodium
et de potassium ont été utilisés pour la production de la plupart des thermometres. Il y avait un
probléme lié avec les mesures inexactes : le thermométre montrait -0.5°C dans 1’eau glacée
aprés son immersion dans 1’eau bouillante tandis qu’il devait indiquer la température 0.0°C.
En 1883 Weber a découvert qu’on pouvait éviter cette inexactitude si seulement un type
d’alcali — le sodium ou le potassium — était présent dans le verre [70].

Il est indispensable de remarquer que les propriétés des verres ayant le phénomeéne de
cations mixtes ne présentent pas toutes un écart marqué vis-a-vis de la linéarité avec la
substitution d’un ion par I’autre. Par exemple, la densité et le volume atomique présentent
souvent des déviations si faibles que leur variation avec la composition peut étre considérée
«normale » [69].

On a assez bien examiné et documenté les propriétés liées avec I’effet des cations
mixtes pour les verres d’oxydes (p.ex. [69], [71]) tandis que le nombre limité des verres
chalcogénures avec les cations mixtes comme les alcalis, I’argent et le cuivre [72], [73], [74],
[75], [76], [77] ont été étudiés. A notre connaissance, aucune expérience n’a été réalisée pour
les verres chalcogénures avec les cations TI*/Ag* mixtes, a part les travaux dans notre
laboratoire [68]. La différence significative dans les tailles ioniques d’argent et de thallium et

par conséquent la différence dramatique liée a la mobilité de ces ions a provoqué un grand
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intérét pour 1’étude de I’effet de cations mixtes dans les systémes vitreux suivants:
(AQ2S)x(T12S)s0x(GeSz2)s0, (Ag2S)x(T12S)40x(GeS2)e0, et (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)25(GeSz)2s.
Dans ce chapitre on présente les propriétés macroscopiques telles que la densité, les propriétes

thermiques et le volume atomique moyen pour ces trois systemes.

1.5.1 Densité et volume atomique moyen du systeme
(Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS2)s0.

Les évolutions de la densité d et du volume atomique moyen Va obtenues en fonction
de la fraction Agz2S r=Ag2S/(Ag2S+TI2S) dans le systeme (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeSz)s0 sont bien

montrée dans la tableau 1.8 et sur la figure 1.31.
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Figure 1.31. Evolution de la densité (a) et du volume atomique moyen (b) des échantillons

(Ag29)x(T12S)s0x (GeS2)s0 en fonction de la fraction AgzS r=Ag,S/(Ag2S+TI:S). (°) Données

obtenues lors de ce travail et (*) données obtenues lors d’études réalisées précédemment au
laboratoire.

Tableau 1.8. La densité d et le volume atomique moyen V, obtenues lors de ce travail pour le systéme
vitreux (Ag2S)x(T12S)s0-x (GeS2)s0

Concentration d Va
X r= (gcm?) (cm® mol™)
mol.% Ag2S/(Ag2S+TILS)

2.5 0.05 5.90(3) 16.03(7)
5 0.1 5.81(8) 16.02(23)
75 0.15 5.74(2) 15.93(7)
10 0.2 5.70(4) 15.77(39)
15 0.3 5.61(6) 15.43(16)
20 0.4 5.55(9) 15.02(25)
25 0.5 5.44(2) 14.75(5)
30 0.6 5.33(1) 14.44(3)
35 0.7 5.26(1) 14.02(3)
40 0.8 5.11(2) 13.80(6)
45 0.9 5.02(1) 13.41(1)
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Ces deux parametres diminuent de fagon monotone tandis que r=Ag2S/(Ag2S+TI2S)
augmente. La diminution de d est attendue puisque la densité de Ag2S (dages=7.317 g/cm?) est
moins que celle de TI2S (dri2s=8.46 g/cm?®). Le volume atomique moyen Va a une évolution
significative : de 16.31 (r=0) a 13.41 (r=0.9) cm3/mol.

1.5.2 Analyse thermique du systeme (Ag2S)x(T12S)s0-x (GeS2)s0

Les propriétés thermiques Ty, Tc et AT des verres du systtme (Ag2S)x(TI2S)so-
x(GeS2)s0, 0.05<r<0.9, sont présentées dans le tableau 1.9. Les courbes DSC typiques sont
illustrées a la figure 1.33(a). Tous les échantillons présentent clairement une transition
vitreuse unique, indiquant une nature de verre homogene a l'échelle macroscopique et
mésoscopique. La figure 1.32(a) montre que T4 pour r=0.9 est supérieur a celle obtenu pour
r=0. Cependant, on peut remarquer que 1’évolution de Tq présente un minimum autour de
r=0.5. Ce comportement non-monotone de la température vitreuse avec le rapport r est
significatif d’un effet de cation mixte dans le systéme vitreux (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeSz2)s0.

Les températures de cristallisation Tci augmentent lorsque la fraction
r=Ag2S/(Ag2S+TI2S) augmente aussi mais pas de fagon constante (figure 1.32(b)). La figure
1.33(a) présente la tendance de changement du parametre AT = Tc — Tg: I’augmentation pour

les verres 0.0<r<0.4 et la diminution de r=0.4 & r=0.9.

Tableau 1.9. Les températures caractéristiques de verres du systéme (Ag2S)x(T12S)sox(GeS2)so: Tg,
température de transition vitreuse ; T, température de cristallisation ; AT , différence Tc — Tg.
Données obtenues lors de ce travail.

Concentration Ty Ta Te AT
X r= (°C) °C) (°C) Q)
mol.% Ag2S/(Ag2S+TILS)

25 0.05 165(2) 248(2) - 83
5 0.1 159(2) 254(2) 277(2) 95
7.5 0.15 161(2) 272(7) 288(5) 111
10 0.2 161(2) 264(3) 295(1) 103
15 0.3 165(2) 303(2) - 138
20 0.4 175(2) 312(2) 335(1) 137
25 0.5 183(2) 317(5) 341(2) 134
30 0.6 198(2) 329(2) - 131
35 0.7 210(2) 326(2) - 116
40 0.8 227(2) 365(2) - 138
45 0.9 254(2) 353(2) - 99

37



[ T T 1T T T "1 1] I G I R "R
6‘ 250 | ® Paraskiva — 360 (- @ Paraskiva _
o - | ® Bokova - | _® Bokova | ®
= 24() |- . O
: L i o340 | _
Z 230 - - = | *
g L - = °
= 220 ] 2320 i _
g - . = L L
= —
= 210 — =
) _ 7300 | a R
= n t
g 200 - S L
L i s | ]
2 190 - ] o 280
g - - E L .
= | _ = ‘e
= e [ | §_ 260 | _
. ™
2 170 - _ E :
g - 1 = ®
2 - —]
= 160 |- o 240
i B A A A I E IR I I B |
00 02 04 06 08 1.0 00 02 04 06 08 10
Ag,S/Ag,S+TLS Ag,S/Ag,S+TLS

Figure 1.32. Evolution de la température de transition vitreuse Tg (a) et de la température de
cristallisation Tc; (b) dans le systéme (Ag2S)x(T12S)sox (GeSz)so en fonction de la fraction Ag2S
r=Ag.S/(Ag.S+TL.S). (*) Données obtenues lors de ce travail et (°) données obtenues lors d’études
réalisées précédemment au laboratoire.
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Figure 1.33. (a) Evolution du parametre empirique, AT=Tc-Tg, dans le systéme
(Ag29)x(T12S)s0x(GeS2)s0 en fonction de la fraction Ag2S r=Ag.S/(Ag.S+TI.S). (b) Courbes DSC
typiques pour des échantillons permettant de déterminer les températures caractéristiques.

1.5.3 Densit¢ et volume atomique moyen du systeme

(AQ2S)x(T12S)a0x (GeS2)eo.

Les mesures de densité d et volume atomique moyen Va des échantillons de séries
(Ag2S)x(T12S)40x (GeSz2)s0 ont été effectuées. Les valeurs obtenues sont répertoriees dans le
tableau 1.10. L’évolution de la densité est bien représentée sur la figure 1.34 (a). Les valeurs

de ce paramétre varient entre 5.31 g/cm® (r=0) et 4.48 g/cm® (r=1). La tendance de la
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diminution de la densité a la méme explication que le changement de ce parameétre pour les

échantillons de séries (Ag2S)x(T12S)s0-x (GeSz2)so (paragraphe 1.5.1).

Tableau 1.10. La densité d et le volume atomique moyen V, obtenues lors de ce travail pour le
systeme vitreux (Ag2S)x(T12S)40-x (GeS2)eo
Concentration d Va
X r= (gcm?3) (cm® mol?)
mol.% AQ2S/(AgS+TI.S)

5 0.125 5.15(10) 15.64(31)
10 0.25 5.12(1) 14.87(3)
20 0.5 4.92(3) 14.87(10)
30 0.75 4.70(1) 14.50(3)
40 1 4.48(2) 14.10(7)

Le volume atomique moyen de cette série est présenté sur la figure figure 1.34(b). On
constate que Va diminue de 15.63 cm?/mol (r=0) a 14.10 cm®/mol (r=1) avec I’augmentation
de la fraction r.
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Figure 1.34. Evolution de la densité (a) et du volume atomique moyen (b) des échantillons

(Ag29)x(T12S)10x (GeS2)e0 en fonction de la fraction Ag.S r=Ag.S/(Ag.S+TI.S). (*) Données

obtenues lors de ce travail et (*) données obtenues lors d’études réalisées précédemment au
laboratoire.

1.5.4 Analyse thermique du systeme (Ag2S)x(T12S)s0x (GeSz2)s0

Les valeurs des températures de transition vitreuse T4, de cristallisation T et de
différence AT sont répertoriées dans le tableau 1.11. Les courbes DSC typiques du systéeme
vitreux (Ag2S)x(T12S)40-x (GeSz2)e0 sont illustrées sur la figure 1.36(b).
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Tableau 1.11. Les températures caractéristiques de verres du systeme (Ag2S)x(T12S)40x(GeS2)e0 : Ty,
température de transition vitreuse ; Tc, température de cristallisation ; AT , différence T. — T4. Données
obtenues lors de ce travail.

Concentration Ty Te1 Te2 AT

X r= °C) (°C) (°C) (°C)

mol.% AQ.S/(AQ.S+TILS)

5 0.125 198(2) 319(2) - 121
10 0.25 200(2) 333(2) - 133
20 0.5 222(2) 367(5) - 145
30 0.75 254(6) 418(6) - 164
40 1 307(2) 421(2) 444(2) 114

Le changement des valeurs Tg, Tc et AT pour ce systeme vitreux a la méme tendance
que pour le systéme (Ag2S)x(TI12S)s0-x (GeSz)so (paragraphe 1.5.2) :

@ T, augmente de 210°C (r=0) a 307°C (r=40) (figure 1.35(a)) avec la présence de la
déviation négative par rapport a l’additivité avec le minimum observé pour les
compositions dans la gamme 0.1<r<0.3;

@ augmentation de la température de cristallisation T¢ de 309°C (r=0) a 421°C (r=1) (la
figure 1.35(b)) ;

@ changement de AT peut étre divisé en deux régions : I’augmentation de AT pour les verres

0<r<0.8 et la diminution pour les verres avec r>0.8 (la figure 1.36(a)).
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Figure 1.35. Evolution de la température de transition vitreuse Tg (@) et de la température de
cristallisation Tc; (b) dans le systeme (Ag2S)x(TI.S)40x (GeS2)s0 en fonction de la fraction Ag.S
r=Ag.S/(Ag.S+T1,S). (*) Données obtenues lors de ce travail et (*) données obtenues lors d’études
réalisées précédemment au laboratoire.
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Figure 1.36. (a) Evolution du paramétre empirique, AT=Tc-Tg, dans le systeme
(Ag29)x(T12S)a0x(GeS2)e0 €N fonction de la fraction AgzS r=Ag.S/(Ag.S+TL.S). (b) Courbes DSC
typiques pour des échantillons permettant de déterminer les températures caractéristiques.

.55 Densitt et volume atomiqgue moyen du systéme

(AQ2S)x(T12S)s0x(GeS)25 (GeS2)2s.

La densité d et le volume atomique moyen Va pour les échantillons du systeme vitreux
(Ag2S)x(T12S)s0x(GeS)2s (GeSz)2s sont répertoriés dans le tableau 1.12. Les figures 1.37(a) et
1.37(b) présentent les résultats obtenus lors de ce travail et d’études réalisées précédemment

au laboratoire par M.Bokova [68].

Tableau 1.12. La densité d et le volume atomique moyen V. obtenues lors de ce travail pour le
systéme vitreux (AgzS)x(T12S)s0-x(GeS)2s (GeS2)2s
Concentration d Va
X r= (g cm?) (cm® mol?)
mol.% Ag2S/(Ag2S+TILS)

18.75 0.375 5.91(2) 23.81(9)
25 05 5.78(2) 22.78(5)
30 0.6 5.66(1) 21.88(1)
35 0.7 5.56(1) 20.75(2)
40 0.8 5.43(3) 19.54(8)
45 0.9 5.32(3) 17.99(7)
50 1 5.22(2) 16.17(5)

La densité des verres de composition (AgzS)x(T12S)s0-x(GeS)2s (GeSz2)2s diminue de
fagon monotone avec 1’augmentation de la fraction Ag2S (figure 1.37(a)). La cause du
changement de ce parameétre est expliquee dans le paragraphe 1.5.1.

Les résultats de la densité ont été utilises pour calculer le volume atomique moyen en
utilisant I’équation (I.1). La figure 1.37(b) montre I’évolution monotone de ce paramétre en
fonction de la fraction AgzS. Cette caractéristique diminue de 26.08 (r=0) a 16.17 (r=1)

cm3/mol.
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Figure 1.37. Evolution de la densité (a) et du volume atomique moyen (b) des échantillons
(AQ29)x(T12S)s0x(GeS)2s (GeSz)2s en fonction de la fraction AgzS r=Ag,S/(Ag2S+TI,S). (*) Données
obtenues lors de ce travail et (°) données obtenues lors d’études réalisées précédemment au laboratoire
[68].

1.5.6 Analyse thermique du systeme (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)2s (GeS2)2s

Les courbes DSC typiques du systeme (Ag2S)x(TI2S)s0-x(GeS)25(GeSz2)25  sont
présentées a la figure 1.39(b). Le tableau 1.13 donne les résultats recus apres les analyses
thermiques. La température de transition vitreuse T (figure 1.38(a)) change de 160°C pour le
verre (T12S)s0(GeS)25(GeS2)2s a 231°C pour le systéme (Ag2S)x(T12S)s0x(GeS)25(GeS2)2s et
présente une déviation négative (Tg=154°C) de I’additivité avec un léger minium T¢=154°C :
0.0<r<0.30u0<x<15mol.% Ag>S.

Tableau 1.13. Les températures caractéristiques de verres du systéme (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)2s
(GeSz)a2s: Ty, température de transition vitreuse ; Tc, température de cristallisation ; AT , différence T
— Tg. Données obtenues lors de ce travail.

Concentration Ty Te AT
X r= (°C) (°C) (°C)
mol.% AQ2S/(Ag2S+TI2S)

18.75 0.375 162(2) 316(2) 154
25 0.5 168(2) 317(2) 149
30 0.6 177(2) 319(2) 142
35 0.7 184(2) 324(2) 140
40 0.8 194(2) 320(2) 126
45 0.9 205(2) 335(2) 130
50 1 231(2) 329(2) 98
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La température de cristallisation T, augmente (figure 1.38(b)). Par contre, la figure
1.39(a) montre deux tendances de changement du paramétre empirique AT : une augmentation

de AT pour les verres avec 0.0< r <.0.375 et une diminution avec 0.5< r <0.1.
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Figure 1.38. Evolution de la température de transition vitreuse Tg (@) et de la température de
cristallisation T (b) dans le systéme (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)2s (GeSz)2s en fonction de la fraction
AQ2S r=Ag.S/(AgS+TI,S). (*) Données obtenues lors de ce travail et (°) données obtenues lors

d’études réalisées précédemment au laboratoire.
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Figure 1.39. (a) Evolution du parametre empirique, AT=T¢-Tg, dans le systéme

(Ag2S)x(T12S)s0x(GeS)25(GeSz)2s en fonction de la fraction Ag,S r=Ag,S/(Ag.S+TI,S) ; (b) courbes
DSC typiques pour des échantillons permettant de déterminer les températures caractéristiques.
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1.5.7 Discussion pour trois systémes vitreux Ag-TI-Ge-S.

On a effectué¢ 1’étude des propriétés macroscopiques de trois systémes chalcogénures
avec les cations TI*/Ag* mixtes. Il est possible de conclure que la densité, le volume atomique
moyen et les valeurs thermiques de ces systémes ont les mémes tendances de changement :

@ d et Va présentent une diminution linéaire ;
@ Ty présente une augmentation avec un comportement typique d’un effet de
cation mixte.

La volume atomique moyen a une réduction significative dans les trois cas. Dans le
paragraphe 1.4.2.3 on a expliqué la cause de changement de Va pour les systemes
(T12S)x(GeS2)100x et (Ag2S)x(GeSz2)100-x. Cette explication convient aussi pour comprendre la
diminution remarquable de Va avec I’augmentation de la concentration de Ag dans les
systemes (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeSz2)s0, (AQ2S)x(T12S)a0x(GeS2)s0 et (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)2s
(GeS2)2s.

L’augmentation de la température vitreuse Tq de trois systémes est réalisée a cause du
remplacement des ions de TI* par les ions de Ag* qui effectuent moins de ruptures des
liaisons de transition Ge-S-Ge. Cependant cette montée est non-linéaire. C.Rau et al. a
effectué I’étude des verres chalogénures avec la composition 0.5[(1-X)Rb2S-xAg2S]-0.5GeS>
qui est analogue a celles de nos trois systéemes [76]. Les figures 1.40(a), 1.32(a), 1.35(a) et
1.38(a) présentent presque les mémes tendances d’évolution de Tyg. C.Rau et al. a fait la

mesure du spectre Raman dont les résultats sont présentés a la figure 1.40(b).
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Figure 1.40. L’évolution de la température de transition vitreuse Tg (a) et le spectre FT-
Raman (b) pour le systeme 0.5[(1-x)Rb2S-xAg.S]-0.5GeS; [76]

On peut voir que les spectres ne changent pas de maniere monotone pour les
compositions de r=0 a r=1 (r=Ag.S/(Ag.S+Rb,S).). Cet effet est prononcé principalement pour
r=0.2 et r=0.4 c’est-a-dire pour la gamme ou il existe la déviation négative de 1’additivité
pour Ty Les spectres pour les verres r=0.2 et r=0.4 montrent une augmentation plus

significative de la création des terminaux Ge-S dans ses réseaux que dans ceux avec les
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autres fractions AgzS. Cela explique I’apparition de la déviation négative de la croissance de
Tg dans la gamme 0.2<r<0.4.

Quant a la densité et le volume atomique moyen, la déviation de 1’additivité de ces
caractéristiques n’est pas fréquemment considérable pour les systémes vitreux avec les

cations mixtes [69].

1.6 Systeme (NaX)x(GazSs)20-0.2x(GeSz2)s0-0.8x, X=CI",Br-,I"

L’un de but de notre travail était d’étudier les différents régimes de transport en
fonction de la concentration de sodium dans trois systemes vitreux : (NaX)x(GazSs)zo-
0.2x(GeS2)s0-0.8x, ou X=CI, Br, I Cette recherche est nécessaire pour 1’étude des
particularités du transport ionique dans les verres de ces systémes et en plus pour la

découverte de nouveaux verres pour des applications en tant que capteur chimique.

1.6.1 Densité et volume atomique moyen du systéeme (NaCl)x(GazSs)zo-

0.2x(G€eS2)g0-0.8x
Les mesures de densité d des échantillons du systeme vitreux (NaCl)x(GazSs)zo-
0.2x(GeS2)s0-0.8x ont été effectuées et ses valeurs obtenues sont répertoriées dans le tableau

1.14. L’évolution de la densité est bien représentée a la figure 1.41(a).

Tableau 1.14. La densité d et le volume atomique moyen Va pour le systéme vitreux
(NaC)x(GazS3)20-0.2x(G€S2)s0-0.8x

Concentration d Va
X y (g cm?) (cm® mol™)
mol.%NacCl at.% Na

0 0 2.92 (1) 15.73 (8)
0.001 0.0002941 2.90 (1) 15.86(5)
0.003 0.000882 2.91 (1) 15.84(4)
0.01 0.00294 2.90 (1) 15.85 (1)
0.03 0.00882 2.94 (1) 15.66 (8)
0.1 0.0294 2.93 (1) 15.73 (4)
0.3 0.0883 2.90 (1) 15.84 (4)
1 0.295 291 (1) 15.80 (5)

3 0.893 2.88 (1) 15.85 (3)
10 3.067 2.87 (2) 15.66 (9)
15 4.702 2.83 (1) 15.67 (5)
20 6.41 2.81 (1) 15.58 (4)
25 8.197 2.78 (2) 15.55 (14)
30 10.067 2.73 (1) 15.62 (8)
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Figure 1.41. Evolution de la densité (a) et du volume atomique moyen (b) des échantillons du
systeme ternaire (NaCl)x(Ga2Ss)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x €n fonction du pourcentage atomique de Na

On peut constater une diminution quasi-linéaire de la densité lorsque le pourcentage
atomique de sodium augmente. Cette remarque est tout a fait raisonnable puisque la densité
de NaCl (dnaci=2.165 g/cm?) est plus basse que la densité du verre (GazSs)20(GeS2)so (d=2.92
g/lcmd).

Le tableau 1.14 présente les valeurs du volume atomique moyen Va qu’on a calculé en
utilisant les résultats de la densité. Le changement de ce paramétre est insignifiant :
15.55<V.<15.86 cm3/mol (figure 11.41(b)).

1.6.2. Analyse thermique du systeme (NaCl)x(Ga2S3)20-0.2x(GeSz2)s0-0.8x

Nous avons réalisé les analyses enthalpiques différentielles (DSC) des échantillons du
systeme (NaCl)x(Gaz2S3)20-02x(GeSz2)s0-0.8x. Le tableau 1.15 présente les températures de
transition vitreuse Tg, de cristallisation T et de différence T¢ — Tg.

Tableau 1.15. Les températures caractéristiques de verres du systéeme vitreux (NaCl)x(GazSs)zo-
0.2x(GeS2)s0-08x: Tg, température de transition vitreuse ; T, température de cristallisation ; AT ,
différence T. — T4. Données obtenues lors de ce travail.

Concentration To(2) T4(2) T. AT(1) AT(2)
X y (°C) (°C) (°C) (°C) (°C)
mol.%NacCl at.% Na

0 0 426 (5) - - - -
0.001 0.0002941 437 (5) - 544(5) 107 -
0.003 0.000882 434 (6) - - - -
0.01 0.00294 441 (8) - 539(5) 98 -
0.03 0.00882 420 (7) - - - -
0.1 0.0294 430 (5) - - - -
0.3 0.0883 441 (5) - 539(5) 98 -
1 0.295 434 (5) - 539(5) 105 -
3 0.893 432 (5) - - - -
10 3.067 382 (5) - 525(4) 143 -
15 4,702 320 (9) - - - -
20 6.41 284 (13) - 507(1) 223 -
25 8.197 299 (14) - 464(2) 165 -
30 10.067 283 (5) 358 (5) 449(1) 166 91
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La figure 1.42 (a) montre une diminution de Ty de 426°C (x=0 mol.%) a 283°C (x=30
mol.%) lorsque le pourcentage atomique de Na augmente. Les résultats de la spectroscopie
Raman [78] montrent la substitution des atomes pontants de sulfure autour du gallium dans
I’unité de type éthane Gaz2Ser2 par les atomes terminaux de chlore et la formation de 1’unité
mixte GaClSs2. Ce changement provoque la réduction de la rigidité du réseau et par
consequent la diminution de la température de transition vitreuse des verres du systéme
(NaCl)x(GazS3)20-0.2x(GeSz2)s0-0.8x. En outre, le verre a x=30 montre deux valeurs de
Tg (Tg1=283°C et Tgo= 358°C), signifiant que ce verre est de nature non-homogéne et présente

une séparation de phase.
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Figure 1.42. Evolution de la température de transition vitreuse Tg (a) et de la température de
cristallisation Tc (b) dans le systéme ternaire (NaCl)x(Ga2Ss)20-0.2x(G€S2)s0-0.8x €n fonction du
pourcentage atomique de Na.

La température de cristallisation subit aussi une diminution de 544°C (x=0 mol.%) a
449°C (x=30 mol.%) qu’on peut voir sur la figure 1.42(b). Néanmoins, la figure 1.43 montre
2 régions differentes de I’évolution du paramétre empirique : 1’augmentation de la différence
Te-Tg pour x<20 mol.% et la diminution de ce paramétre pour x>20 mol.%. Le verre a x=20
mol.% présente le plus grand écart entre T¢ et Tq en signifiant la plus grande stabilité parmi

les autres échantillons du systeme vitreux (NaCl)x(Gaz2S3)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x.
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1.6.3 Densité, volume atomique moyen et analyse thermique des

systémes (NaX)x(GazSsz)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x, X=I", Br-.

Les évolutions de la densité d et du volume atomique Va des systemes
(Nal)x(GazS3)20-02x(GeS2)s0-0.8x €t (NaBr)x(GazSs)z-02¢(GeS2)so-08x ~ SONt  representees
respectivement sur les figures 1.44(a,b). La densité des échantillons de verre du systeme
(Nal)x(GazS3)20-0.2x(GeSz2)s0-0.8x @ la méme tendance que celle donnée dans la littérature [79] et
augmente de fagon monotone avec I’augmentation de Nal. Le changement de ce parameétre
est évident puisque la densité de Nal (dnaci=3.67 g/cm?) est plus haute que la densité de verre
(Ga2S3)20(GeS2)s0 (d=2.92 g/cm?). Quant a la densité du systéme (NaBr)x(GazSs)20.024(GeS2)so-
0sx, C& parametre ne présente pas le changement significatif parce que la densité de NaBr
(dnasr=3.21 g/cm?®) est presque identique avec celle de verre (GazSs3)20(GeS2)so. Le volume
atomique moyen augmente avec 1’augmentation de 1’iodure de sodium pour le systeme avec

Nal et ne change presque pas pour le systeme avec NaBr.
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Figure 1.44. Evolution de la densité (a) et du volume atomique moyen (b) des échantillons des
systemes ternaires (Nal)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x €t (NaBI)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x €n fonction
du pourcentage atomique de Na
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On a réalisé les analyses enthalpiques différentielles (DSC) des échantillons de deux
systemes : (NaX)x(GazS3)20-0.2x(GeSz2)s0-0.8x, ou X=Br,, I. Le tableau 1.16 présente les
températures de transition vitreuse Tq et de cristallisation Te.

Tableau 1.16. Les températures caractéristiques de verres des systemes vitreux (NaX)x(GazSs)zo-
0.2x(GeS2)s0-08x (X=I", Br) : Tg, température de transition vitreuse ; Tc, température de cristallisation.
Données obtenues lors de ce travail.

Concentration Ty Te
X y (°C) (°C)
mol.%Nal at.% Na
10 3.067 335(5) -
20 6.41 308(5) 499(5)
30 10.067 293(5) 474(5)
Concentration Ty T
X y °C) °C)
mol.%NaBr at.% Na
10 3.067 326(5) 522(5)
20 6.41 299(5) -
30 10.067 230(5) 455(5)

Les résultats obtenus sont montrés sur la figure 1.45. Ty diminue de 426°C (y=0 at.%bo)
a 293°C (y=10.067 at.%) et 230°C (y=10.067 at.%) pour Nal et NaBr, respectivement. La
température de cristallisation a la méme tendance : T diminue de 526°C (y=0 at.%) a 474°C
(y=10.067 at.%) et 455°C (y=10.067 at.%) pour les verres avec Nal et NaBr,
respectivement. Ce changement de Tgy pour les verres de ces deux systemes a presque la méme
explication que pour les échantillons du systtme avec NaCl. Cette diminution des
températures est attribuée a la rupture progressive des liaisons Ge-S ou Ga-S ce qui provoque
la formation de Ga(Ge)Ss2X" et la diminution de la connectivité du réseau vitreux [79].
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Figure 1.45. Evolution de la température de transition vitreuse Tg (a) et de la température de
cristallisation T (b) dans les systémes ternaires (Nal)x(GazSs3)20-0.2x(G€S2)s0-0.8x €t
(NaBr)x(GazSs3)20-0.2x(GeS2)s0-08x €N fonction du pourcentage atomique de Na.
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1.6.4 Discussion pour les systemes (NaX)x(GazS3)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x,

X=CI, I', Br-.

La réalisation de 1’étude des parameétres macroscopiques des systémes vitreux
(NaX)x(GazSs3)20-0.2x(GeSz2)s0-0.8x (X=CI, Br-, I) a permis de voir les différentes tendances du
changement de la densité qui peut étre expliquer simplement en comparant les densités
d(NaX) et d(matrice) :

1. (NaCl)x(GazS3)20-0.2x(GeS2)s0-08x :2.165 glem® < 2.92 g/lcm®— cela explique la

diminution de la densité avec I’augmentation de NaCl dans le matrice ;

2. (NaBr)x(Gaz2S3)2002x(GeS2)s0-08x :(3.21/2.92)g/cm®=1.09~1—  cela  explique
presque I’absence du changement de la densité avec 1’augmentation de NaBr dans
le matrice ;

3. (Nal)x(GazS3)20-02¢(GeS2)s0-08x :3.67  glem®  >2.92g/cm®—  cela  explique
I’augmentation de la densité avec 1’augmentation de Nal dans le matrice.

En parlant du volume atomique moyen Va, les valeurs de ce paramétre ne changent
pas remarquablement dans les trois cas. Cependant on peut noter 1’augmentation
négligeable de Va pour le systeme avec Nal. Ce changement peut étre expliqué par une taille
des ions I- qui est plus grand que celle de CI- et Br~. L’augmentation de la quantité des grands
ions I~ provoque la dilatation significative de la matrice et par conséquent I’accroissement de
Va.

Les résultats pour la température de transition vitreuse Ty présentent une diminution de

ces valeurs :
1. (NaCl)x(GazS3)20-02x(GeS2)s0-08x: de 426°C (x=0 mol.%) a 283°C (x=30
mol.%) ;
2. (NaBr)x(GazS3)20-0.2x(GeS2)s0-08x: de 326°C (x=10 mol.%) a 230°C (x=30
mol.%);
3. (Nal)x(Gaz2S3)20-02x(GeSz2)so-08x: de 335°C (x=10 mol.%) a 293°C (x=30
mol.%0).

Dans le paragraphe 1.6.2 on a expliqué la cause de la diminution de Tg pour le
systeme (NaCl)x(GazSs)z20-0.2x(GeSz2)s0-0.8x qui convient probablement pour expliquer le

changement similaire de ce paramétre pour les systemes avec NaBr et Nal.

1.7 Conclusion

Au cours de ce premier chapitre, les caractéristiques physiques et thermiques des
systemes vitreux TI-Ge-S, Ag-Ge-S, Ag-TI-Ge-S et NaX-GazS3-GeS2 (X=CI, Br, I') ont été

mesurées et analysées. Pour les verres contenant un seul cation, 1’évoluation monotone de la
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densité et de la température de transition vitreuse est observée avec 1’ajout du cation/anion
dans la matrice hote. Les mesures DSC ont révelé le renforcement de la capacité a vitrifier et
de la stabilité thermique au milieu du domaine vitreux.

Dans les systémes vitreux a cations mixtes (Ag2S)x(T12S)so-x(GeSz)s0, (Ag2S)x(T12S)40-
x(GeSz)eo, et (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)25(GeSz2)25, une déviation négative de 1’additivité de la
température de transition vitreuse a été observée avec le minimum pour les compositions dans
la gamme de la fraction r = Ag2S/(Ag2S+T12S) compris entre r=0.1 et r=0.3. Le changement
non-monotone de Tg assure la présence de 1’effet de cations mixtes pour ces verres.

Quant au volume atomique moyen, il faut constater la présence de la dépendance de

Va avec la taille du cation ou de 1’anion ajouté pour tous les systémes.
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Chapitre 11

CONDUCTIVITE DES VERRES DES SYSTEMES
(T12S)x(GeS2)100-x, (AQ2S)x(GeS2)100-x,
(T12S)10(GeS)x(GeSz2)g0-x,
(AQ2S)x(T12S)s50-x(GeS)25(GeSy) 25,
(Ag2S)x(T12S)s50-x(GeS2)s0,
(Ag2S)x(T12S)40-x(GeS2)se0,
(NaX)x(GazS3)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x (X=CI", Br-, I")
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1.1 Introduction

La conductivité ¢€lectrique d’un matériau solide représente la capacité¢ des électrons
et/ou des ions qui le composent a se déplacer sur de longue distance. D’habitude un seul de
ces deux porteurs de charge assure la conductivité cependant il existe les matériaux dans
lesquels les conductivités électronique et ionique se manifestent simultanément [1].

La caractéristique principale de la conductivité électrique est la résistance R. Ce
parametre présente la mesure de 1’opposition des matériaux solides contre 1’établissement du

courant électrique :

R=p*§ (1.1)
ou p est la résistivite, L/S est un facteur géométrique de I’échantillon (L = épaisseur, S =
surface). La résistivité montre la résistance d’un matériau de 1 m longueur et de 1 m? de

section.

La conductivité électrique o est I’inverse de la résistivité :

o == 1.2
: (1.2)
ou
1 L
Ce parameétre peut étre défini pour tous les matériaux en utilisant 1’équation suivante :
6 =Xinieili (11.4)

ou n; — le nombre des porteurs de charges i, ej et pi — leurs charge et mobilité. Le tableau 11.1
présente les valeurs typiques de la conductivité des conducteurs des groupes différents.
D’habitude cette caractéristique dépend de la température et augmente avec I’accroissement

de celle pour tous les matériaux sauf les métaux [1].

Le tableau I1.1. Les valeurs typiques de la conductivité électrique [1].

Le type de la conductivité Le matériau 6, S cm?
La conductivité ionique Cristal ionique <1018-10*
Electrolyte solide 10310t
Electrolyte liquide 103-10?
La conductivité électronique Métaux 10-10°
Semiconducteur 10°-102
Diélectrique <1012
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11.1.1 La conductivité électronique

11.1.1.1 Généralité

Il existe plusieurs concepts théoriques liés avec les processus électroniques dans les
corps non cristallins. Les substances non cristallines comprennent les métaux liquides et les
semi-conducteurs, les verres et les films amorphes produits par I’évaporation, la pulvérisation
ou par une autre méthode. Mott et Davis [2] ont montré que le premier concept, également
valable pour les matériaux cristallins et non cristallins, est la densité des états électroniques
N(E). En général, les données disponibles suggerent que la forme N(E) dans un liquide ou
dans un solide non cristallin ne différe pas largement dans le cristal, sauf pour quelques
détails tels que les états localisés dans la gamme d’énergie interdite ou la bande interdite dans
les semi-conducteurs. Anderson [3] a donné un critéere quantitatif pour la localisation
d’électron (Figure 11.1 et 11.2).

NE)

¢
Figure 11.1. (a) Puits de potentiel pour un réseau  Figure 11.2. Forme de la fonction d'onde dans le
cristallin. (b) Puits de potentiel pour le réseau modele d'’Anderson : (a) les états ne sont pas
Anderson. Les états de densité N(E) sont aussi localisés (prolongés); (b) localisation forte.
montrés.

Tout d’abord, Gubanov [4] puis Banyai [5] ont suggéré que les états a la proximité
des bords de bande de conduction ou de valence dans la plupart des matériaux non-cristallins
sont localisés. En effet, le concept d'états localisés est trés simple : ils sont tout simplement
«piéges» pour les porteurs injectés. En outre, au sommet de la bande de valence et au fond de
la bande de conduction, ces états localisés doivent nécessairement se produire dans un
materiau désordonné.

Si dans n’importe quel matériau non-cristallin, les états sont localisés au bord de la
bande, alors il doit exister une énergie E. séparant les états localisés et délocalisés, comme
d’abord indiqué par Mott [6] (Figure 11.3). Cohen, Fritzsche, et Ovshinsky [7] ont appelé
cette énergie « limite de mobilité ». Pour les énergies inférieures a cette limite, un électron se
déplace en sautant. Cette mobilité disparait a T=0K, méme si les fonctions d'onde des états
voisins se chevauchent. Comme 1’énergic E est juste au-dessus de Ec, avec E = E, la

conductivité a une valeur finie, appelée « conductivité métallique minimale »(Figure 11.4).
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Ec Ec

Figure 11.3. Densité d'états dans le modéle
d’Anderson lorsque les états ne sont pas
localisés dans le centre de la bande. Les états
localisés sont présentés dans la partie ombrée. E.,

O

e E

Figure 11.4. La conductivité oe 8 T=0K en
fonction d’E: la ligne compleéte est la
conductivité électronique o et la ligne pointillée
est la conductivité électronique oac(w).

E’; séparent les régions des états localisés et non

localisés.

Pour T>0K et I’excitation d’électron au-dessus de la limite de mobilité, la conductivité

électronique a une forme exponentielle (Figure 11.5):

(EC_EF)]

0 = Opinexp|— kT

(11.5)

ou Er est I’énergie de Fermi. La conductivité métalligue minimale était calculée par

Mott [6], 0nin =107 — 10° S cm* en fonction des paramétres modeles.

log 4
/ 3
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Figure I1.5. Tracés de la résistivité log p
en fonction 1/T (p = 1/ ) pour des
valeurs de Vo/B augmentants de courbe 1
a4, ol Vo est un potentiel aléatoire dans
le modele d'Anderson et B est la largeur
de raie crystalline (pour plus de details
voir la figure 11.1). La courbe 2 montre la
valeur de p pour Er & Ec, de fagon que
1/p(T) pour cette courbe est la
conductivité métallique minimale &,,iy,.

NEB| eb. N(E)

Ey

B

Ev B vy s bc

a 1]

[IFigure 11.6. La densité d’états dans les semi-conducteurs
amorphes non-cristallin : (a) le modéle de Cohen-Fritsche-
Ovshinsky [7], et (b) modéle de Mott [6] avec les états dans le gap
en raison de liaisons pendantes agissant comme donneurs profonds
au-dessous d'accepteurs ; Ev et Ec sont les énergies de séparation
des états localisés et étendus dans les bandes de valence et de
conduction, respectivement ; AE = Ec — Ea et AE’=Es — Ev sont
les largeurs de bande d'états électroniques localisés dans les bandes
de valence et da conductio

Deux modeles les plus communs des semi-conducteurs amorphes sont présentés sur la

figure 11.6. Le modele Cohen-Fritzsche-Ovshinsky [7] suggére un pseudo-gap pour les
matériaux non-cristallins lorsque les états localisés des bandes de conductions et de valence se
chevauchent dans la bande interdite du semi-conducteur. En revanche, Mott [6] suppose une
bande interdite réelle pour les semi-conducteurs amorphes avec N(E)=0 au-dessus et au-
dessous d’énergies limitantes Ea et Eg, qui correspondent aux plus bas états électroniques
localisés dans la bande de conduction et aux plus hauts états électroniques localisés dans la

bande de valence, respectivement.
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L’excitation électronique dans les états localisés Ea entraine également une
conductivité qui dépend exponentiellement de la température :

(EA—EF)]

O = OpopeXp[——

(11.6)

mais le facteur pré-exponentielle oy, est tres petit devant o,,;, avec un rapport

O hop!Omin de I'ordre de 102 — 102 [2].

11.1.1.2 Cas des verres de chalcogénures

Les verres chalcogénures sans métaux ont une conductivité du type électronique [8],
[9], [10]. Les propriétés électriques de ces verres sont liées généralement avec les propriétés
appropriées des chalcogénes élémentaires. Le soufre appartient aux diélectriques, le tellure
aux sémiconducteurs, le sélénium occupe une position intermeédiaire [11].

Les conductivités typiques de certains verres de chalcogénures sont présentées a la
figure 11.7. On peut remarquer tout d’abord que les systémes a base de soufre font partie des
compositions ayant les plus faibles conductivités intrinseques. Viennent ensuite les verres a
base de sélénium et enfin les verres a base de tellure. On a une conductivité qui progresse de
8.5%10° pour As2Ses a 2.5%10* S.cm pour As2Tes a température ambiante avec des énergies
d’activation de 0.74 et 0.29 eV respectivement [12], [13].

10°
g
'_U
€ 10°
2
=
"g’ 1 As,Te,Tl,Se
£ 10—10
L]
As,S
- 3\ASZS@3
-15 |
L 3As,Se; 2Sh,Se,
1 1 i I I 1
0 2 4 6 8 10

10%/T (K

Figure 11.7. Evolution de la conductivité en fonction de la température pour des verres de
chalcogénures typiques [2]
L’insertion d’éléments dans la matrice hdte par exemple le lithium (Z = 3) ou ’argent

(Z = 47) permet d’augmenter la conductivité [14], [15] grace a I’apport de ces cations mobiles

correspondant alors au phénomeéne de transport ionique.
11.1.2 La conductivité ionique

Pour la premiére fois, la conductivité des électrolytes solides a eté étudiée en détail par

Tubandt [16]. Des expériences ont montré que la conductivité ionique et le nombre de
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transport dépendent fortement de la pureté de 1’échantillon étudiée et encore des conditions de
sa préparation. De plus, on a identifié deux domaines de cette dépendance :

1. La région de la conductivité extrinseque : les températures sont assez basses
et cette dépendance est particulierement importante ;

2. La région de la conductivité intrinseque : les températures sont plus élevées et
la conductivité ne dépend plus de ces facteurs.

La conductivité ionique des solides indique la présence de défauts dans la structure
cristalline. C’est Frenkel (1926) qui a posé pour la premiére fois la question consacrée aux
causes de la conductivité ionique. Il a suggéré que, en raison des fluctuations thermiques, les
ions peuvent acquérir suffisamment d’énergie pour quitter les positions normales dans les

sites du réseau et se déplacer dans les positions entre ceux (figure 11.8(b)).

(a) Schottky defect (b) Frenkel defect

Figure 11.8. Le défaut de Schottky(a) et le défaut de Frenkel (b).

Apres Shottky (1935) a montré que les ions peuvent manquer dans le cristal réel c’est-a-dire

certains les sites du réseau peuvent étre inoccupés (figure 11.8(a)). Puisqu’il doit exister la

balance des charges é€lectriques, les quantités des vacances d’anion et ceux de cation doivent

étre égales [16].

En général on peut distinguer des principaux mécanismes de diffusion des ions dans

les solides (figure 11.9) [17]:

1. L’échange directe : un ion i s’échange avec un ion j. Ce mécanisme est tres peu probable
dans les composés binaires iono-covalents, a cause des distorsions et des répulsions
locales énormes qu’il provoquerait.

2. L’échange par cycleest une variante du mécanisme précédent. Il implique un
mouvement coopératif peu probable de plusieurs especes.

3. Le mécanisme lacunaire, suivant lequel le déplacement s’effectue par passage d’un
atome d’un site normal a un site vacant voisin; Cet atome pourra poursuivre son
déplacement quand une nouvelle lacune — ou la lacune précédente — arrivera (ou

reviendra) a son voisinage.

62



Figure 11.9. Schéma des principaux mécanismes de diffusion.

4. Le mécanisme interstitiel direct, dans lequel un atome passe d’un site interstitiel du
réseau a un autre site interstitiel voisin vide.

5. Le mécanisme interstitiel indirect : I’atome en position interstitielle chasse dans un site
interstitiel libre voisin un atome de méme nature situé sur un site normal.

6. Des meécanismes de sauts coopératifs, par exemple du type « crowdion », ont été proposés
pour expliquer la conductivité dans certains conducteurs ioniques contenant une grande
concentration de porteurs mobiles.

Au début des années 1970 il est apparu le terme de « superconducteur ioniques » qui
désigne des cristaux dont la conductivité ionique devient, a partir d’une certaine température,
« anormalement élevée » par rapport a celle des cristaux ioniques habituels. Pour les cristaux
superconducteurs a température ordinaire, la conductivité peut dépasser 102 S cm™ [17].

La dépendance de la conductivité avec la température est une caractéristique
importante pour les électrolytes solides. Des exemples de ces dépendances pour certains

composés sont présentés sur la figure 11.10.

% H>S04 concentré
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e ¢ RbAg,I
T
T, 25 A Na- - alumine
Qi
o 3|
k=]
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4 : NagZr,PSi,0,,
=k CaF AgCl
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1 | |
1 2 3 4
. 1000/T(K™)

Figure 11.10. La conductivité ionique des électrolytes solides [1].
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Il est important de noter que la conductivité des superconducteurs n’augmente pas si
significativement avec la croissance de la température que celle des cristaux ionigques
classiques. 1l existe une autre caractéristique de ces solides: un intervalle limité des
températures pour leur existence. De plus, la figure 11.10 présente le changement de la
conductivité de Agl qui est typique pour beaucoup de superconducteurs ioniques : une
augmentation brusque, de plusieurs ordres de grandeur, de la conductivité ionique a la
température caractéristique du composé. Dans ce cas 1’évolution significative correspond au
passage d’une structure hexagonale a-Agl a une structure cubique g-Agl. La valeur trés
élevée de la conductivité ionique de la phase a-Agl s’explique par I’apparition d’un désordre
important dans le sous-réseau cationique [17].

Un autre exemple de superconducteur ionique est 1’alumine g dopé par les cations
monovalents M*. La structure de I’alumine £ présente un sous-réseau bidimensionnel a
travers lequel les porteurs cationiques peuvent se déplacer facilement. Il faut noter en
particulier le faible taux d’occupation des sites cationiques dans ce type de composé. Des
études de diffusion dans plusieurs alumines-g (M = Na*, Li*, K, Rb*, Ag" et TI") ont montré
que le rayon du cation monovalent M* est un facteur déterminant pour la mobilité. Un
minimum d’énergie d’activation de migration ionique apparait pour un rayon voisin de celui
de I’ion Na* [17].

11.1.2.1 Mécanismes de transport ionique dans les verres

Depuis sa découverte au 19eme siecle [18], le transport ionique dans les verres a été
largement étudié afin de comprendre ses mécanismes et de trouver ses applications
potentielles [19], [20], [21], [22], [23], [24], [25], [26], [27], [28], [29]. La plupart des
matériaux vitreux présentent un réseau covalent avec une large distribution de lacunes ou les
ions faiblement liés peuvent migrer sous 1’action d’un gradient de potentiel électrique. La
particularité des verres consiste au fait que ce réseau peut souvent exister dans un tres large
domaine de composition. Les verres d'oxydes alcalins (connus pour étre bons formateurs de
réseaux) furent plus particulierement étudiés pour comprendre le transport ionique dans les
matériaux vitreux [30], [31], [32].

D’une maniére générale, la conductivité est donnée par la relation (I11.4). On a de plus

la relation :
AE
n = noexp(——c) (1.7)
kT
ou nq représente le nombre total d’ions apportés par le modificateur et 4E. est

I’énergie de création de porteurs mobiles.
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L’expression de la mobilit¢ est déduite du coefficient de diffusion a partir de
I’équation de Nernst-Einstein :

ukT = ZeD (11.8)

D= alzvoexp(—% (11.9)

ou « est un paramétre lié a la dimensionnalité du matériau, 4 est la distance du saut de
la charge d’un site a ’autre, v est la fréquence de saut, AEm est 1’énergie de migration des
porteurs mobiles.

Donc, combinant les équations (11.4), (11.7)-(11.9) on obtient :

(Ze)2A%ngvpa AE+AEp,
kT P )

Le plus souvent la conductivité est exprimée sous la forme simplifiée suivante :

(11.10)

o =2exp(—2 (11.11)

La lecture de la conductivité en fonction de la température permet de déduire la valeur
de I’énergie d’activation et du facteur pré-exponentiel. Ce dernier, mesuré expérimentalement,
dépend de la concentration des porteurs ng, de la distance moyenne du saut 4 et de la
fréquence d’apparition du saut v.

Un certain nombre de théories ont été proposés pour prendre en compte les différents
aspects de la conductivité ionique dans les verres et déterminer laquelle de deux grandeurs
physiques n ou u influe le plus sur la conductivité. Il faut noter les modeles suivants [33]:

1. Modéle de I’électrolyte fort

Ce modele a été proposé en 1954 par Anderson and Stuart et on I’appelle souvent
« Anderson-Stuart model » [34]. Dans ce cas on suppose que la densité effective des
porteurs n; est indépendante de la concentration des ions ou de la température mais c’est la
mobilité Wi qui varie en fonction de ces parametres.

En suivant ce modéle, 1’énergie d’activation E, est nécessaire pour le saut de cation X

du coté gauche ou il est 1ié avec 1’anion A non pontant au coté droit ou le cation sera lié avec

) S

Figure 11.11. Une illustration schématique de cation dans le verre binaire suivant Anderson-
Stuart model

un autre anion B (figure 11. 11).

Anderson et Stuart ont considéré que 1’énergie d’activation de la migration d’un ion

E. pouvait étre décomposée en deux parties [34]:

65



Es=Eb+Es (11.12)
ou Ep est I’énergie pour vaincre les forces éléctrostatiques qui retiennent 1’ion dans
son site, Es est I’énergie supplémentaire pour déformer localement la structure de telle sorte
que I’ion mobile puisse passer dans le site voisin sans contrainte stérique.
Martin et Angell proposent, dans le cas de verres silicatés, de calculer E, par
1I’équation [35]:
_ Puye’

T pirtrg)

+4aGrp(r-rp)’ (11.13)

ou # est un parameétre de réseau dépendant de la distance entre sites voisins, r — le
rayon du cation mobile, z et z, sont respectivement les charges du cation mobile et de
I’oxygene, rp est le rayon, en 1’absence de contrainte, du passage qu’aura a franchir 1’ion
mobile, G est le module élastique du verre et y est un parametre de covalence. Cette théorie a
permis d’expliquer la variation de I’énergie d’activation en fonction de la composition de
verres silicates alcalins.

2. Modzéle de I’électrolyte faible

C’est Ravaine et Souquet qui ont proposé ce modele en 1977 [36], [37]. Dans ce cas
on suppose que le terme ;i est indépendant de la concentration ionique et a une faible
dépendance de la température tandis que ni dépend fortement de ces deux parametres a la fois.

On sugggére I'existence de deux populations distinctes d’ions : «la population mobile »
et «la population immobile ». La concentration d’ions mobiles n;jest I'un des parametres clés
pour contrdler I’amplitude de la conductivité ionique dans les solides ioniques/superioniques.
L'électrolyte faible signifie une situation dans laquelle le nombre d'ions libres est relativement
plus petit qu'il devrait étre. Selon weak-electrolyte model, les ions libres sont la population
mobile, tandis que le reste des ions appartient a la catégorie de la population immobile.
Cependant, les ions immobiles peuvent commencer a se déplacer dans les systémes
électrolytiques vitreux mais on a besoin de I'énergie qui est équivalente a I'énergie d'activation
E. [38]. Dans le cas simple d’un verre obtenu par dissolution d’un oxyde modificateur de
réseau M20 dans un oxyde formateur de réseau, la dissociation de 1’oxyde dissous peut
s’écrire :

M20 «OM" + M*

Les ions M* peuvent étre considéres a l'origine comme appartenant a une population
immobile. La réaction de dissociation crée des oxygenes non-pontants. Corrélant la
conductivité ionique et l'activité thermodynamique, Ravain et Souquet ont observé une
augmentation importante de la conduction pour un certain nombre de verres a la base de silice
ce qui est la suite de I’accroissement de 1'activité M20. Sur la base de cette hypothese de

I’¢lectrolyte faible, 1’énergie d'activation s’écrit :
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E, = ATH +E, (11.14)

ou AH est I’enthalpie des réactions de dissociation, Em est la « véritable » énergie
d’activation impliquée dans le transport d’ions. Dans ce cas, la conductivité¢ est due

principalement aux ions mobiles de dissociation, alors AH/2>E.

11.1.2.2 Transport ionique pour les verres de chalcogénures

Le transport ionique dans les verres chalcogénures a été observe pour la premiére fois
dans les annees soixante-dix [39], [40]. Certains de ces verres, notamment ceux possédant des
métaux dans leur composition, se comportent comme des superconducteurs ioniques qui se
caractérisent par une conductivité trés élevée (avec une conductivité électronique plus faible
que la conductivité ionique de plusieurs ordres de grandeurs).

L’étude des systémes de verres chalcogénures avec une large gamme de composition

a montré la possibilité d’existence de plusieurs régimes de conductivité dans lesquels le
comportement avec 1’augmentation de la concentration en ion est trés différent [41], [42],
[43], [44], [45]:

1. Dans le régime de la percolation obtenue pour les faibles concentrations en ions
(régime 1, figure 11.12 (a)), une légére augmentation de cette concentration
entraine une augmentation trés significative de la conductivité. En effet, dans ce
cas des faibles concentrations en modificateur, les ions brisent la structure du
réseau et la distance entre ces ions diminue rapidement lorsque la concentration
augmente, facilitant ainsi la conduction.

2. Dans un second régime (régime Il, figure 11.12 (a)), les ions s’organisent en
formant des chemins de conduction préférentiels. L’ajout en ion « agrandit » ces
chemins ce qui facilite le transport des charges et donc, on observe 1I’augmentation
de la conductivité. Cependant, ce mécanisme est moins efficace que le précédent.
En conséquence, I’augmentation de la conductivité est moins significative.

L’exemple de différents régimes de transport ionique est présenté a la figure 11.12.
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Figure 11.12. Conductivité a température ambiante o ,9g pour (a) Ag-Ge-S et
(b) Ag-Ge-Sb-Se [46]
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Dans le domaine de percolation, xc < x < 2-3at.% Ag (Figure 11.12), I’évolution de la

conductivité peut étre décrite par une loi du type :

o;(x,T) =0y T - exp -~ (11.15)
0u a9 est le facteur pré-exponentiel, k la constante de Boltzmann, et T la température
E,=E,— kTolnxi (11.16)

ou ai(x,T) est la conductivité de la phase i contenant x at.% de Ag a la température T ; Ex
représente 1’énergie qu’il faut fournir pour induire une mobilité des ions Ag* dans le verre ;
To est la température critique. C’est le parametre principal qui gouverne le transport ionique
dans la région de percolation. 1l dépend de la connectivité du réseau vitreux. Le terme
In(x/xc) est quant & lui lié au nombre de chemins de conduction [47].

Dans le domaine ou la concentration en Ag est bien supérieure a la concentration
critique, la conductivité ne dépend plus de la connectivité du réseau et ne dépend que de la
concentration en argent dans le verre. Pour une composition donnée, la conductivité suit donc
une loi de type Arrhenius (I’équation I1.11).

Les résultats similaires ont été obtenus pour les verres conducteur ioniques contenant
d’autres cations de petite taille comme Na*, Cu* dans le domaine de composition trés large
[48], [49], [50] Peut-on observer ces différents régimes de transport pour les cations mobiles
plus grands ? Récemment, les études portées sur les verres de chalcogénures contenant les
cations de TI* et Rb* ont confirmé cette hypothése [51], [52]. En effet, les verres de
thiogermanate de thallium ont montré deux régimes différents de transport ionique : la
percolation critique au-dessous de =~ 5 at.% TI, et le régime contrdlé par le modificateur pour

les concentrations de thallium plus élevées (figure 11.13).
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Figure 11.13. (a) Conductivité ionique a la température ambianteozes €t (b) I’énergie d’activation E,
pour les verres (®) (T1:S)x(GeS)so(GeS2)a0-x [51] et (©) (Ag2S)x(GeS)so(GeS2)a0-x [46].
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Par conséquent, la théorie de percolation est une théorie universelle et peut étre appliquée
pour décrire la variation de la conductivité ionique dans tous les verres quand on change la
concentration de cation mobile commencant par les valeurs extrémement faibles jusqu’aux
tres élevées.

Pendant ce travail on a réalis¢ 1’étude du systetme des verres chalcogeénures
(NaCl)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x 0U la concentration de Na a été changée de 0 a 10.07 at.%.
Dans ce chapitre on va présenter les propriétés électriques de ce systéme notamment deux
différents régimes de transport : pour la basse (x<3.07 at.%) et la haute (x>3.07 at.%)
concentration de NaCl.

Un autre phénomeéne intéressant pour le transport ionique est I’effet d’alcalins mixtes
dont on a commenceé a parler dans le chapitre 1. Les verres avec différents cations mobiles
présentent un changement non-monoton de la conductivité ionique, avec un minimum
prononcé de plusieurs ordres de grandeur aux concentrations intermédiaires, accompagné par
une augmentation de I'énergie d'activation correspondante [53], [54]. De plus, on effectue
I'etude de I'effet d'anion mixte [55], [56], [57], [58] qui présente un contraste significatif par
rapport a propos de I’effet de cation mixte : la déviation positive par rapport a I’additivité de
la conduction ionique.

L’effet de cations mixtes a également été observé pour les verres chalcogénures
contenant des ions alcalins/argent [59], [60] et a été signalé pour les verres contenant des ions
cuivre et argent [61], [62].

La figure 11.14 permet de voir 1I’évolution non-monotone des parametres électriques,
G 29g €t Ea, pour la systéme des verres chalcogénides 0.5[(1-x)Rb2S-xAg2S]-0.5GeS2, 0<x<1.
Le minimum de la conductivité a la température ambiante est observé dans la méme gamme

de composition 0.2<x<0.4 que la valeur maximale de 1’énergie d’activation [59].
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Figure 11.14. Conductivité a température ambiante oes et 1’énergie d’activation E, pour le
systeme 0.5[(1-x)Rb2S-xAg.S]-0.5GeS;
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Comme on a déja mentionné dans le chapitre I, le choix a été fait d’étudier I’effet de
cations mixtes dans les trois systémes vitreux (Agz2S)x(TI2S)so-x(GeSz)s0, (Ag2S)x(T12S)40-
x(GeS2)e0 et (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)2s (GeSz)2s dont les résultats liés a la conductivité sont
présentés ci-dessous.

11.2 Principe des mesures

I1.2.1 Spectroscopie d’impédance

Cette méthode a été appliquée pour la premiere fois aux électrolytes solides par J.E.
Bauerle [63]. Elle permet de séparer et d’identifier les différentes réponses relatives a

’¢lectrolyte et aux électrodes.

11.2.1.1 Principe
Si on applique une tension alternative U a un échantillon, un courant alternatif I,
déphasé par rapport a la tension, sera créé.

U = U exp (iwt) (11.17)
I = low) exp i(wt + @) (11.18)

Uo et low sont les amplitudes de la tension et du courant, e est la fréquence angulaire et @)
représente le déphasage entre le courant et la tension.

L’impédance électrique Z(w) d’un élément de circuit (ici I’échantillon étudié entre les
deux électrodes) est le rapport entre la tension alternative et le courant résultant :

Z(w)=U/1I (11.19)

En combinant les équations (11.17) et (11.18), on peut écrire :

Z(w) =VUo/ lo. e®=|Z|. e® =| Z|. cos® - i| Z|. sin® (11.20)
Z(w)=2'"-iZ" (11.21)
La composante réelle de I’'impédance complexe, Z’' = |Z | . cos®, s’appelle la résistance

effective, tandis que la composante imaginaire, Z" = |Z| sin®, est désignée par la
réactance.

Si la pulsation @ varie, I’extrémité M du vecteur d’impédance Z décrit dans le plan

complexe une courbe caractéristique du systeme étudié (figure 11.15).
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|Z| sin ¢

Z

=

Z'=Z]cos

Figure 11.15. Composante réelle (Z') et imaginaire (Z') du vecteur d’impédance dans le plan
complexe
Si plusieurs impédances Zx sont en série, I’impédance totale Z est telle que : Z = X Zk.

On définit de méme I’admittance Y(w) = 1/ Z(w) et la méme régle s’applique aux admittances

dans le cas de connexions en paralléle : Y =X k.

11.2.1.2 Exemple typique d’un spectre d’impédance
Un spectre typique d’impédance complexe (-Z"cen (@) Vs. Z'cen (@)) obtenu a des

températures différentes est présenté a la figure 11.16.

1&'m 304
‘.:~ 40
) E
[ Ny
g m =) 504
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3 . sa
3
Nl 60.“(-
30.0k |
0-0 94.3'0&12“0 1 i 1
0.0 500k  100.0k _ 150.0k _ 200.0k

Zcel| (@) [$]

Figure 11.16. Spectre d’impédance complexe (-Z"cen (@) VS. Z'cenn (@)) pour un échantillon solide
obtenu a températures différentes. (b) Tracé Arrhenius (log ¢ vs. 1000/T) correspondant au méme
échantillon

Les Z'cen () et Z"cen (w) sont les composantes réelles et imaginaires de 1’impédance
de la cellule Zcen (w). On observe clairement un arc demi-circulaire complet lié au début d'un
deuxiéme arc respectivement a haute et basse fréquence. Avec I’augmentation des
températures, les rayons des arcs diminuent et le point d'intersection se déplace a une

impédance plus faible. L'impédance de la cellule Zcen (@) est constituée de I’'impédance de
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I'électrolyte intrinseque Zsiectroyte €t de 1’impédance résultant du processus en cours aux
interfaces électrolyte-électrode Zinterfaces. Comme la phase de 1’¢électrolyte massif est un verre
homogene et isotrope, elle est caractérisée uniquement par une impédance résistive R. La
résistance massive totale correspondant a chaque température est déduite du point de
croisement de I'arc avec la ligne horizontale. Les valeurs de la conductivité totale o ont été

obtenues a l'aide de la relation (11.3) mentionnée au paragraphe 11.1.

11.2.1.3 Mesure de ’'impédance

Les mesures d’impédance ont été réalisées a 1’aide d’un impédance-metre (Hewlett
Packard 4194A) dont la gamme de fréquences s’étend de 100 Hz a 15 MHz. La cellule de
conductivité utilisée est représentée sur la figure 11.17. Dans la cellule, 1’échantillon est
positionné horizontalement entre une tige conductrice et une plaque en argent qui est elle-
méme reliée a une autre tige. L’absence de pression sur I’échantillon dans ce montage permet
d’éviter les variations liées au facteur géométrique lorsque la température de transition
vitreuse est approchée. De 1’or est déposé sur chaque face de 1’échantillon pour établir le
contact électrique avec les électrodes dans la cellule électrochimique, Au /verre/ Au. La

mesure de la température est assurée par un thermocouple placé au plus prés de 1’échantillon

Thermocouple
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- |
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Figure 11.17. Cellule de conductivité utilisée lors des mesures d’impédance complexe

11.2.2 Mesure de conductivité en courant continu
Les mesures de conductivité ont été effectuées en utilisant une source de courant (ou
de tension) continu a I’aide d’un résistivimetre (Hewlett Packard 4339B), avec une tension

appliquée de 100 volt. Ces mesures appliquent la loi d’Ohm :
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I+l
= = (11.22)

ou I est la longueur de I’échantillon, S est la surface de sa section transversal, U est la tension

et | est le courant. La temperature a été contrdlée en utilisant un thermocouple avec une
précision de +1°C. L’intervalle de température utilisé varie entre 20 et 200°C en fonction de

la composition de 1’échantillon. La temperature maximale est au-dessous de la Ty du verre.

11.2.3 Mise en forme des echantillons

Aprés ouverture du tube de préparation, les échantillons sont sciés aux dimensions
désirées puis polis a 1’aide de carbure de silicium SiC afin d’obtenir deux faces parfaitement
parall¢les sur lesquelles sera effectué un dépot d’or ou d’argent. Typiquement, les

échantillons mesurés présentent des épaisseurs variants de 1 mm a5 mm.

11.3 Résultats expérimentaux

11.3.1 Conductivité dans les verres des systémes binaires

11.3.1.1 Binaires (T12S)x(GeS2)100-x

Les propriétés électriques des échantillons du systeme vitreux (TI12S)x(GeS2)100-x,
synthetisés dans la gamme de composition 0 < x < 50 mol.%, ont été mesurees en utilisant un
résistivimeétre ou un impédance-métre selon la résistivité de 1’échantillon. La conductivité,
obtenue selon les méthodes décrites précédemment, montre des dépendances typiques en
fonction des températures pour tous les échantillons (figure 11.18).

Les valeurs de conductivité ne montrent pas d’effets d’hystérésis et obéissent a la loi

d'Arrhenius (I’équation I1.11).

FT T T T 1T T T T 1 e Omol.% TLS

r = 10mol.% TLS
20mol.% TLS
C 30mol.% TLS
40mol.% TLS
£ 50mol.% TLS

Conductivité ¢ (S cm™)

YT IR TIIT B RTTTY EERRTITI BAIRTETT R RTTT |

TSI N T N \. L ASTI I '\
20 24 2.8 32
1000/T (K™)

Figure 11.18. Conductivité électrique totale odu systéme binaire (T1.S)x(GeS2)100-x €n fonction de
1000/T. Les lignes solides représentent un ajustement des moindres carrés des données obtenues a
partir de I'équation (11.11)
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La conductivité a température ambiante oy9g, I'énergie d'activation Eq et le facteur

pré-exponentiel oy des échantillons du systeme vitreux (T12S)x(GeSz2)100-x ont été calculés a

partir d'un ajustement des moindres carrés des données obtenues a partir de I'équation

(11.11). Les résultats sont présentés dans le tableau 11.2 et les figures 11.19-20.

On constate une augmentation de la conductivité (figure 11.19(a)) lorsque les verres

s’enrichissent en TI2S. En fait, la conductivité passe de =101° S cm™ (x=0 mol.%) a =10° S

cm? (x=50 mol.%). On observe aussi une diminution de ’énergie d’activation de 0.91 eV

(x=0 mol.%) a 0.63 eV (x=50 mol.%) accompagnée par une légére augmentation du facteur

pré-exponentiel oy de 10* Scm™* K a 10% S cm™ K lorsque x augmente.

Tableau 11.2. Paramétres de la conductivité obtenues pour les verres du systéme (T1,S)x(GeSz)100-x : la

conductivité a température ambiante o,49g, I'énergie d'activation E et le facteur pré-exponentiel o

Concentration log 0%9g Es log o
X (Scm?) (eV) (S cm?K)
mol.%
0 -14.18(5) 0.91(8) 3.84(19)
10 -11.69(4) 0.79(2) 4.53(11)
20 -10.38(5) 0.75(1) 4.89(12)
30 -9.05(6) 0.68(2) 5.05(13)
40 -8.55(6) 0.65(1) 5.23(11)
50 -8.05(9) 0.63(3) 5.50(15)
(@) (b)
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Figure 11.19. (a) Conductivité a température ambiante o,9g, (b) I’énergie d’activation E,, pour le
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systéme binaire (T12S)x(GeSz2)100-x en fonction de la fraction TI.S.
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Les résultats obtenus représentent la transition de la conductivité électronique (x<20

mol.%) a celle ionique pour les verres riches en ions TI*(x>20 mol.%). Ce changement peut

étre confirmé par les résultats de la diffusion 2%4TI pour le systeme (TI2S)x(GeS)s0(GeS2)40-x

[51]. On a révélé que le transport ionique devient predominant quand la concentration de TI

est plus de 15 at.% ou 23 mol.% TI2S pour le systeme (T12S)x(GeSz)100-x.
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Figure 11.20. Le facteur pré-exponentiel oy pour systeme binaire (T12S)x(GeSz)100x €n fonction de la
fraction TI,S

11.3.1.2 Binaires (Ag2S)x(GeS2)100-x

Beaucoup de travaux ont été menés sur la conductiviteé du systéeme binaire

(Ag2S)x(GeS2)100-x [15], [64], [65], [66]. Cependant nous avons réalisé la mesure des propriétés

électriques des échantillons de ce systeme vitreux synthétisés dans la gamme de composition

x= 35, 40, 50 mol.% pour comparer nos résultats avec ceux recus par les autres scientifiques.

Le tableau 11.3 et les figures 11.21-11.22 listent les parametres de conduction o39g, Es, 0y

caractéristiques pour ces verres binaires.

Tableau 11.3. Paramétres de la conductivité obtenues pour les verres du systéme (Ag2S)x(GeS2)100x :
la conductivité a température ambiante o,9g, I'énergie d'activation E, et le facteur pré-exponentiel oy

Concentration log o298 Es log oy
(Scm?) (eV) (Scm?K)
X [64], [15] [65] [64], [15]  [65] [64], [15]
mol.%
10 - - -5.62 - - 0.47 - -
20 - - -5.06 - - 0.48 - -
30 - -4.17 -4.38 - 0.36 0.33 - 1.85
35 -4.03 - - 0.34 - - 4.16 -
40 -3.73 -3.84 - 0.33 0.34 - 4.36 1.97
50 -3.25 -3.36 - 0.30 0.33 - 4.34 2.18
55 - -2.87 - - 0.33 - - 2.64
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Figure 11.21. (a) Conductivité a température ambiante o,9g, (b) 1’énergie d’activation E,, pour le
systeme binaire (Ag2S)x(GeSz)100-x en fonction de la fraction Ag:S.

Les mesures de conductivité présentées par Robinel, Salam et Bokova (figure
11.21(a)) montrent la méme tendance caractérisée par une augmentation de 10 S cm (x=10
mol.%) a 102 S cm (x=55 mol.%). Ce comportement de la conductivité est accompagné par
une diminution de 1’énergie de I’activation de 0.47 eV (x=10 mol.%) a 0.33 (x=55mol.%).
Quant au facteur pré-exponentiel ce parameétre ne change pas immensément dans deux cas
(figure 11.22). On peut voir une différence significative entre les résultats o, Robinet et
Bokova mais parce que dans le premier cas on a utilisé une autre équation pour le calcul de ce

parameétre :

o = ooexp—+ (11.23)
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Figure 11.22. Le facteur pré-exponentiel ap pour systéme binaire (Ag2S)x(GeSz)100x €n fonction de la
fraction Ag.S
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I1.3.1.3 L’effet de cation

On a déja étudié largement le systéme binaire (M2S)x(GeS2)100-x avec les cations Ag,
Li, Na [64] et K, Rb Cs [67]. La figure 11.23(a) présente la comparaison entre les valeurs de
la conductivité a température ambiante o,9g pour les systemes étudiés par J.L.Souquet,
C.R.Nelson et le systéme avec M=T]I étudié pendant ce travail.

On peut voir que la conductivité ionique augmente avec [’augmentation de la
concentration des cations M pour tous les systemes. Les verres avec la plus grande fraction
atomique de cations M ont la plus haute conductivité dans chaque série de verre. Les cations
Iégers (Ag, Li, Na) montrent une conductivité élevée a température ambiante tandis que la
conductivité des systemes avec les alcalins lourds est plusieurs ordres de grandeur inférieure
et est comparable avec celle de notre série (T12S)x(GeSz)100-x. Ce dernier phénomene peut étre
expliqué par la taille des cations qui est le facteur principal pour le transport rapide des ions.
La méme tendance est observée pour la variation d’énergie d’activation Ea. La figure
11.23(b) présente 1’énergie d’activation en fonction de rayon M* pour la concentration de
cation y=13.33 at.%. L’énergic d’activation augmente avec le rayon ionique. L’ion Ag se
comporte différemment des alcalins en raison de sa structure électronique. 1l est nécessaire
souligner que le comportement du thallium est similaire a celui des alcalins lourds.
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Figure 11.23. La comparaison de la conductivité a température ambiante ovs () et 1’énergie
de ’activation en fonction de r(A) a y=13.33 at.% (b) pour les systémes de verres (M2S)x(GeS2)100-x :
M=L.i, Na, Ag [64]; K, Rb, Cs [67] ; TI.

11.3.2 Conductivité du systeme (T12S)10(GeS)x(GeS2)g0-x
Les propriétés électriques des échantillons du systeme vitreux (T1.S)10(GeS)x(GeS2)g0-x,

ont été mesurées en utilisant un résistivimetre. La conductivité, obtenue selon la méthode
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décrite précédemment, montre des dépendances typiques en fonction des températures pour
tous les échantillons (figure 11.24). Ils ne montrent pas d'effets d'hystérésis significatifs et
obéissent a la loi d'Arrhenius (équation (11.11)). Le tableau 11.4 liste les paramétres de
conduction o,eg, Es et oy caractéristiques pour ces verres binaires.

Tableau 11.4. Paramétres de la conductivité obtenues lors de ce travail pour les verres du systéme
(T12S)10-(GeS)x-(GeS2)g0-x: la conductivité a température ambiante o»9g, I'énergie d'activation E et le
facteur pré-exponentiel ap

Concentration log o298 Es log oy
X (Scm?) (eV) (ScmtK)
mol.%
10 -13.04(3) 0.90(1) 4.57(13)
20 -13.84(6) 0.98(2) 5.19(19)
30 -14.16(5) 0.99(1) 4.98(17)
70 -13.82(4) 1.05(1) 6.41(16)
75 -13.38(2) 1.04(1) 6.69(8)
80 -13.23(3) 1.03(1) 6.57(11)
85 -13.08(9) 0.99(2) 6.25(25)
90 -14.08(3) 1.07(2) 6.55(9)

T T I i
10 mol.%
20 mol.%
A 30 mol.%
70 mol.%
75 mol.% ]
80 mol.% -+
85mol.%
90 mol.% 1
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Figure 11.24. Conductivité électrique totale o du systéeme (T1.S)10(GeS)x(GeS2)s0-x en fonction de
1000/T. Les lignes solides représentent un ajustement des moindres carrés des données obtenues a
partir de I'équation (11.11)

On observe 3 régions différentes, avec une diminution pour 0<x<60, x>80 et une

augmentation pour 60<x<80 de la conductivité (figure 11.25(a)).
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Figure 11.25. (a) Conductivité a température ambiante o»es, (b) 1’énergie d’activation E,, pour le
systeme (T1.S)10(GeS)x(GeSz)s0-x en fonction du pourcentage molaire de GeS. (*) Données
obtenues lors de ce travail et (*) données obtenues lors d’études réalisées précédemment au

laboratoire.

Tout d’abord, pour 0<x<60, une forte diminution de la conductivité par =2.5 ordres de
grandeur se produit avec l’augmentation de X. Ceci s’accompagne d’une augmentation
simultanée de 1’énergie d’activation de 0.873 & 1.1 eV (figure 11.25(b)). Puis, pour 60<x<80,
la tendance est inversée. La conductivité augmente d’environ 2 ordres de grandeur avec
I’accroissement en X. Ceci s’accompagne d’une réduction de 1’énergie d’activation (figure
11.25(b)) d’environ 0.07 eV (de 1.1 & 1.03 eV). Pour la troisiéme région, x>80, o,9g diminue
mais les variations de la conductivité ne sont pas significatives.

La figure 11.26 montre que le facteur pré-exponentiel o, est dépendant de la
composition de la matrice. Ce paramétre augmente de 2 ordres de grandeur (de 10* a 108

S cm! K) avec ’augmentation en X.
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Figure 11.26. Le facteur pré-exponentiel oy pour le systeme (T12S)10(GeS)x(GeS2)g0-x €n
fonction du pourcentage molaire de GeS. (*) Données obtenues lors de ce travail et (*) données
obtenues lors d’études réalisées précédemment au laboratoire.
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11.3.2.1 L’effet de la composition de la matrice GeS-GeS: sur les

propriétés électriques des verres (T12S)10(GeS)x(GeS2)90-x.

Il était effectue la mesure des propriétés électriques pour le systeme
(T12S)10(GeS)x(GeSz)s0-x dont le pourcentage molaire en sulfure de thallium reste fixé a 10
mol.% TI2S. Dans ce cas la conductivité est de type électronique puisque la concentration de
Tl est moins de 23 mol.% ou 15 at.% [51]. Donc, la variation non-monotone de la
conductivité de deux ordres de grandeur passant par le minimum pour x=60 mol.% (figure
11.25) ne peut pas étre expliquée par le changement de concentration en thallium dans les
échantillons. La figure 11.27 (a,b) présente la conductivité et 1’énergie d’activation pour la
matrice (GeS)x(GeS2)100x [68], qui ont la tendance analogue de changement que ces
paramétres du systéeme ternaire (T12S)10(GeS)x(GeS2)90-x.

Une question intéressante qui se pose c’est pourquoi oy9g €t Ea de deux systemes
montrent un changement non-monotone avec I’augmentation du pourcentage molaire GeS. Le
facteur pré-exponentiel op lui-méme contient souvent le terme exponentiel est peut étre
présenté par la relation de Meyer-Neldel [69]:

In 6y=AEs+B (11.24)

ou A = 1 /KTy et To est une constante qui s’appelle la température caractéristique, B =
In oy’
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Figure 11.27. (a) Conductivité a température ambiante o,qg, (b) 1’énergie d’activation E, pour
le systéme (GeS)x(GeS2)100-x €n fonction du pourcentage molaire en GeS [68]; (c) la dépendance du
facteur pré-exponentiel oo en fonction de I’énergie d’activation E pour les verres (GeS)x(GeSz)100-x et
le systéme vitreux (T1.S)10(GeS)x(GeS2)g0-x.

La corrélation linéaire entre Inop et 1’énergie d’activation E, a été observee pour
plusieurs systemes de semi-conducteurs [70]. Z.Cernosek [71] a réalisé la mesure de la

conductivité des verres GexSi00-x, 15<x<44 mol.%, et a decouvert également la déependance
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lineaire du facteur pré-exponentiel Ingy en fonction de I’énergie d’activation E,. Les valeurs
de A et B trouves par Z.Cernosek sont respectivement de 21,9 et -19,2. Les résultats de
conductivité pour nos deux systéemes (GeS)x(GeSz)100-x et (T12S)10(GeS)x(GeSz)s0-x dans les
coordonnés de I’équation (I1.24) sont présentes sur la figure 11.27(c). La corrélation entre
Inay et E, pour ces deux systéemes peut étre considérée comme linéaire et les parameétres A et
B ont été calculés a partir d'un ajustement des moindres carrés des données obtenues a partir
de I'équation (11.24). Nous avons trouvé des valeurs de A égale a 18(9) pour les verres
(GeS)x(GeSz)100x et 22(5) pour (TI2S)10(GeS)x(GeSz2)90-x. Ces résultats sont en accord avec
les données obtenues par Z.Cernosek [71]. Les valeurs du parametre B sont de -9(10) et de
-9(5) respectivement. Ces valeurs sont largement au-dessus des résultats obtenus
précédemment, ce que peut s’expliquer par la différence dans les compositions des verres. En
effet, Z.Cernosek a travaillé sur les verres riches en soufre (entre GeisSss et GeS2), pour
lesquelles les valeurs de 1’énergie d’activation sont basses a cause de leur inhomogénéité.
Z.Cernosek a identifié¢ I’origine du comportement des paramétres op et Ea: c’est
I’existence du chalcogéne non-pontant avec un doublet non liant (long pair - LP) . C’est-a-
dire la bande de valence supérieure des verres GexSioo-x €st créée par les orbitales atomiques
du sulfure non-pontant. Le changement de la densité de 1’état LP dans la queue de la bande de
valence dépend plus probablement de I’interaction entre les orbitales des atomes que de la
composition chimique. Donc 1’absence de la stabilité de la densité de 1’état LP peut expliquer
le changement non-linéaire de 1’énergie d’activation Ea et par conséquent 1’évolution non-

monotone de la conductivité dans les systemes (GeS)x(GeS2)100-x et (T12S)10(GeS)x(GeSz2)90-x.

11.3.3 L’effet de cations mixtes dans la conductivité électrique.

Apres avoir détecté 1’effet de cations mixtes manifesté par une déviation négative de
I’additivité de la température de transition vitreuse dans les verres Ag-TI-Ge-S,(chapitre 1);
on a étudié la conductivité électrique des différentes compositions synthétisées dans les trois
séries suivantes : (Ag2S)x(T12S)s0x(GeS)25(GeS2)zs, (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeSz2)so0,
(Ag2S)x(T12S)40x(GeSz2)s0.

11.3.3.1 Conductivité du systeme (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)2s (GeS2)2s

La figure 11.28 donne les tracés typiques d’impédance Cole-Cole a 423 K pour des
verres pauvres (x = 18.75 mol.%) et riches (x = 50 mol. %) en Ag2S du systeme
(Ag2S)x(T12S)s50x(GeS)25(GeS2)2s.
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Figure 11.28. Tracés typiques d’impédance Cole-Cole pour des verres (a) pauvres en Ag,S (x = 18.75
mol.%) a 423 K et (b) riches en Ag2S (x =50 mol.%) a 423 K du systéme (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)2s
(GeS2)2s, mesurée dans une cellule électrochimique Aulverre|Au.

La résistance de I'échantillon, déterminée comme l'interception de l'arc a haute
fréquence et/ou la polarisation a basse fréquence avec l'axe |Z|cos6, a été normalisée par le
facteur géométrique L/S, ou L est I'épaisseur de I'échantillon et S est ’aire de I'échantillon,

pour obtenir la conductivité électrique totale o a l'aide de la relation (11.3).
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Figure 11.29. Conductivité électrique totale o-du systéme (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)25 (GeSz)2s en
fonction de 1000/T. Les lignes solides représentent un ajustement des moindres carrés des données
obtenues a partir de I'équation (11.11)

Les dépendances typiques de la conductivité en fonction I’inverse de la température
pour les verres (AgzS)x(T12S)sox(GeS)2s (GeS2).s sont présentées a la figure 11.29.

La conductivité & température ambiante oy9g, I'énergie d'activation Es et le facteur
pré-exponentiel oy des echantillons du systéme vitreux (AgzS)x(T12S)sox(GeS)2s (GeS2)2s ont éte
calculés a partir d'un ajustement des moindres carrés des données obtenues a partir de

I'équation (I1.11). Les résultats sont présentés dans le tableau 11.5 et les figures 11.30-11.31.
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Tableau 11.5. Paramétres de la conductivité obtenues lors de ce travail pour les verres du systeme
(AQ2S)x(T12S)s0-x(GeS)2s (GeSz)2sx: la conductivité & température ambiante o,9gs, I'énergie d'activation
E. et le facteur pré-exponentiel oy

Concentration log 0298 Es log oy
X r= (Scm?) (eV) (ScmtK)
mol.% Ag>S/(Ag2S+TILS)

18.75 0.375 -7.94(2) 0.66(1) 5.64(5)
25 0.5 -7.09(2) 0.58(1) 5.21(8)
30 0.6 -6.35(9) 0.50(3) 4.52(10)
35 0.7 -5.26(2) 0.46(1) 4.95(6)
40 0.8 -4.77(2) 0.39(1) 4.27(8)
45 0.9 -3.80(10) 0.37(5) 4.86(10)
50 1 -3.12(2) 0.33(2) 4.95(10)

Les courbes de la figure 11.30 montrent une manifestation claire de 1’effet des cations
mixtes dans le systeme vitreux (AgQ2S)x(TI2S)s0x(GeS)2s(GeSz2)2s. La conductivité a

température ambiante o,9g change de =10 S cm* pour le verre (T1,S)so(GeS)zs (GeSz)zs a 10

S cm pour le systéme ternaire avec AgzS (r=1) en passant par le minimum o59g=10° S cm!

pour 0.05<r<0.3. L’énergie d’activation diminue de 0.66 eV (r=0) a 0.33 eV (r=1). Le

minimum de la conductivité est accompagné par un maximum de 1’énergie d’activation a

E.=0.77eV dans la méme gamme de la composition.
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Figure 11.30. (a) Conductivité a température ambiante o,9g, (D) 1’énergie d’activation Eg, pour le
systeme (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)2s5(GeS2)2s en fonction de la fraction Ag2S r=Ag.S/(Ag2S+TI:S). (*)
Données obtenues lors de ce travail et (*) données obtenues lors d’études réalisées précédemment au

laboratoire.

La figure 11.31 montre que le facteur pré-exponentiel oy est presque indépendant de la

composition. Les valeurs de oy sont presque constantes autour de =10° S cm™* K.,
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Figure 11.31. Le facteur pré-exponentiel ap pour le systéme (Ag2S)x(T12S)sox(GeS)2s(GeS2)2s en
fonction de la fraction Ag2S r=Ag.S/(Ag.S+TI,S). (*) Données obtenues lors de ce travail et (°)
données obtenues lors d’études réalisées précédemment au laboratoire.

11.3.3.2 Conductivité du systeme (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS2)so

La figure 11.32 donne des tracés typiques d’impédance Cole-Cole pour les verres (a)
pauvres en Agz2S (x = 2.5 mol.%) a 388 K et (b) riches en Ag2S (x = 45 mol.%) a 388 K du
systeme (Ag2S)x(T12S)s0-x (GeS2)so.

Les valeurs de la conductivité totale de ce systeme montrent une dépendance de la
conductivité vis-a-vis de la température. La figure 11.33 montre que I'effet hystérésis est
absent et que la loi d'Arrhenius est respectée. Les valeurs oy9g, Es €t oy sont listées dans le

tableau 11.6 et tracées aux figures 11.34 et 11.35.
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Figure 11.32. Tracés typiques d’impédance Cole-Cole pour des verres (a) pauvres en Ag.S (x = 2.5
mol.%) a 388 K et (b) riches en Ag.S (x = 45 mol.%) a 388 K du systeme
(Ag2S)x(T12S)s0-x (GeS2)s0, mesurée dans une cellule électrochimique Aulverre|Au.
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Tableau 11.6. Paramétres de la conductivité obtenues lors de ce travail pour les verres du systeme
(AQ2S)x(T12S)s0-x (GeS2)s0: la conductivité & tempeérature ambiante o,9g, I'énergie d'activation E. et le
facteur pré-exponentiel gy

Concentration log 0298 Es log oy
X r= (Scm?) (eV) (ScmtK)
mol.% Ag>S/(Ag2S+TILS)
2.5 0.05 -9.08(19) 0.71(1) 5.34(11)
5 0.1 -9.14(34) 0.79(4) 6.63(59)
7.5 0.15 -9.19(11) 0.77(2) 6.44(20)
10 0.2 -9.14(13) 0.78(2) 6.51(20)
15 0.3 -8.61(2) 0.73(2) 6.26(7)
20 0.4 -8.11(2) 0.65(1) 5.27(7)
25 0.5 -7.28(3) 0.59(1) 5.20(10)
30 0.6 -6.35(3) 0.54(1) 5.27(9)
35 0.7 -5.37(3) 0.43(1) 4.38(6)
40 0.8 -4.91(11) 0.41(1) 4.41(15)
45 0.9 -4.03(9) 0.18(1) 1.49(18)
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Figure 11.33. Conductivité électrique totale o du systeme (Ag2S)x(T12S)so0-x (GeS2)so en fonction de
1000/T. Les lignes solides représentent un ajustement des moindres carrés des données obtenues a
partir de I'équation (11.11)

Les courbes de la figure 11.34 montrent les changements non-monotones de la
conductivité et de 1’énergie d’activation du systéme vitreux (AgzS)«(T1.S)so-x(GeSz)s0 qui sont
typiques de I’effet de cations mixtes. La conductivité a temperature ambiante o,9g augmente
drastiqguement de =10 S cm™a 10 S cm™ avec I’augmentation de la fraction Agz2S mais en
passant par le minimum 06595=6.46*10"° S cm™ pour 0.0<r<0.2. L’énergiec d’activation
diminue de 0.65 eV (r=0) a 0.18 eV (r=0.9). Le minimum de la conductivité est accompagné
par le maximum de I’énergie d’activation a E,=0.78eV dans la méme gamme de la

composition.
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Figure 11.34. (a) Conductivité a température ambiante o,qg, (b) 1’énergie d’activation E, pour le
systéme (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS2)so en fonction de la fraction Ag2S r=Ag.S/(Ag.S+TI1,S). (*)
Données obtenues lors de ce travail et (*) données obtenues lors d’études réalisées précédemment

au laboratoire.

Les facteurs pré-exponentiels présentés a la figure 11.35 ne montrent pas de variation

significative pour 0.0<r<0.8. Les valeurs de oy sont presque constantes autour de =10°

S cm? K. Le point pour r = 0.9 a une valeur plus basse (=30.9 S em™* K) ce qui peut étre

expliqué par la limite du domaine de vitrification pour cette composition. En effet, la

diminution du facteur pré-exponentiel est liée a I’augmentation de la distance et /ou de la

fréquence de saut (équation 11.10). Le passage de 1’état vitreux a I’état partiellement

cristallisé change les valeurs de ces paramétres.
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Figure 11.35. Le facteur pré-exponentiel ap pour le systéme (Ag2S)x(T12S)sox(GeS2)s0 en fonction de
la fraction Ag2S r=Ag.S/(Ag:S+TI,S). (*) Données obtenues lors de ce travail et (*) données obtenues
lors d’études réalisées précédemment au laboratoire.

11.3.3.3 Conductivité du systeme (Ag2S)x(T12S)a0x(GeS2)s0

La figure 11.36 présente des tracés typiques d’impédance Cole-Cole pour les verres
(a) pauvres en Ag2S (x =5 mol.%) a 473 K et (b) riches en Agz2S (x = 30 mol.%) a 473 K du
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systeme (Ag2S)x(TI2S)40-x (GeSz)e0. Les dépendances typiques de la conductivité en fonction

de I’inverse de la température pour les verres sont montrées a la figure 11.37.
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Figure 11.36. Tracés typiques d’impédance Cole-Cole pour des verres (a) pauvres en AgzS (x =5
mol.%) a 473 K et (b) riches en Ag.S (x = 30 mol.%) a 473 K du systeme
(AQ2S)x(T12S)40-x (GeS2)s0, mesurée dans une cellule électrochimique Aulverre|Au.
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Figure 11.37. Conductivité électrique totale & du systeme (Ag2S)x(T1.S)40-«(GeSz)e0 €n fonction de
1000/T. Les lignes solides représentent un ajustement des moindres carrés des données obtenues a
partir de I'équation (11.11)
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Les résultats sur la série (Ag2S)x(T12S)40-x(GeS2)e0 sont présentés dans le tableau 11.7
et montrent que la conductivité augmente lorsque TI2S est substitué par AgzS (figure
11.38(a)). On observe une augmentation de la conductivité de 1.6*10° S cm™ pour le verre
(T12S)40 (GeS2)e0 & 1.86*10* S cm™ pour I’échantillon (Ag2S)40(GeS2)e0 qui a la plus haute

conductivité mesurée dans ce systéme.
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Figure 11.38. (a) Conductivité a température ambiante o,9g, (b) 1’énergie d’activation E,, pour le
systeme (Ag2S)x(T12S)40-x(GeS2)e0 €n fonction de la fraction Ag,S r=Ag.S/(AgS+T1LS). (*)
Données obtenues lors de ce travail, (*) données obtenues lors d’études réalisées précédemment au

laboratoire.

Tableau 11.7. Paramétres de la conductivité obtenues lors de ce travail pour les verres du systéme
(Ag2S)x(T12S)40x(GeS2)eo: la conductivité a température ambiante o,9g, I'€énergie d'activation E. et le
facteur pré-exponentiel ap

Concentration log o298 Es log oy
X r= (Scm?) (eV) (ScmtK)
mol.% Ag2S/(Ag2S+TI,S)
5 0.125 -9.67(3) 0.79(6) 6.21(11)
10 0.25 -9.56(4) 0.77(2) 5.97(10)
20 0.5 -8.01(1) 0.65(1) 5.48(2)
30 0.75 -5.61(2) 0.42(1) 4.82(4)

L’énergie d’activation varie de 0.63 eV a 0.33 eV. Cependant il est important de

remarquer le changement non-monotone de la conductivité et de I’énergie d’activation du

systeme (Ag2S)x(T12S)40x (GeSz)eo qui est typique de I’effet de cations mixtes.

La figure 11.39 montre que les valeurs de o, sont presque constantes autour de 10° S

cm? K sauf dans le domaine 0.1<r<0.25 qui est marqué par une forte déviation de 1’additivité

pour la conductivité et 1’énergie de I’activation.
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Figure 11.39. Le facteur pré-exponentiel oy pour le systeme (Ag2S)x(T12S)s0x(GeS2)e0 €n fonction de
la fraction Ag2S r=Ag.S/(Ag.S+T1,S). (*) Données obtenues lors de ce travail, (°) données obtenues
lors d’études réalisées précédemment au laboratoire.

11.3.3.4 L’effet de cations mixtes dans les verres Ag-TI-Ge-S

La propriété qui montre le plus large effet de cations mixtes est la conductivité
électrigue comme on a noté dans le chapitre | et au début du chapitre Il. Les figures
11.30(a,b), 11.34(a,b) et 11.38(a,b) présentent la manifestation claire de cet effet dans les
systtmes  (AQ2S)x(T12S)s0-x(GeS)25(GeSz2)25,  (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS2)s0,  (Ag2S)x(T12S)40-
x(GeS2)e0 respectivement : la conductivité a température ambiante ozes présente un minimum
tandis que 1’énergie d’activation E¢ présente un maximum,

L’effet de cation mixte a été rapporté pour beaucoup de systémes des verres d’oxydes,
par exemple le silicate [72], le phosphate [73], [74], le borate [75] cependant on n’a effectué
pas beaucoup d’études de ce phénomene pour les verres chalcogénures. Cet effet a été étudié
profondément dans les systémes 0.56(Na,Rb)2S-0.44SiS: [76], 0.5[(1-x)Li2S-xNa2S]-0.5SiS
[60] et 0.5[(1-x)Rb2S-xAg2S]-0.5GeS2 [59].

05[(1-X)Rb25-XAg2S]-0 5GeS2
0.5[(1-x)Li2S-xNa2S}-0.55iS2
0.5[(1)TI25XAg2S}-0.5GeS2
0.4[(1x)TI2SxAg2S}-0 6GeS2
0.5[(1-x)TI2S-XAg2S}-0.25GeS-0.25GeS2

-1)

o mue

Conductivité logo (S cm
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Figure 11.40. Conductivité o pour les systémes 0.5[(1-x)Rb.S-xAg.S]-0.5GeS; (20°C) [59],
0.5[(1-X)Li2S-XNa,S]-0.5SiS, [60], 0.5[(1-X) T1oS-xAg,S]-0.5GeS, (25°C), 0.4[(1-X) T1,S-
xAgS]-0.6GeS,(25°C), 0.5[(1-X) T1,S-xAg,S]-0.25GeS-0.25GeS(25°C).
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La figure 11.40 présente les différents résultats pour la conductivité de 5 systéemes de
verres chalogénures ayant un effet de cation mixte : Na/Li [60], Ag/TI et Ag/Rb [59]. On
peut voir le minimum de conductivité pour chaque systeme cependant il est important noter
que ce minimum se manifeste pour différents ratios de cation :

e Na/(Na+Li)=0.5;
e 0.2<Rb/(Ag+Rb)<0.4;

o 0.05<Ag/(TI+Ag)<0.3 .
Il est aussi nécessaire remarquer que le minimum de conductivité des verres avec le

ratio Na/(Na+L.i) est plus élevé de plusieurs ordres de grandeur que celui des systemes avec
les ratios de cation Ag/(TI+Ag) et Rb/(Ag+Rb). Cela peut étre expliqué par la différence
significative des tailles des cations. Les verres avec une prédominance des petits cations (Li*,

Na*, Ag*) révélent une conductivité plus forte que celle des cations plus grands (Rb*, TI*).

11.3.4 Systeme (NaX)x(Ga2S3)20-0.2x(G€Sz2)s0-08x, X=CI',Br-,I"
11.3.4.1 Conductivité du systeme (NaCl)x(GazSs3)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x

La conductivité électrique totale a été mesurée par la méthode de 1I’impédance
complexe (6>107" S cm™?) ou les mesures de la résistivité (6<10" S cm™?). Les tracés typiques
d’impédance Cole-Cole a 368 K pour les verres (NaCl)x(Gaz2S3)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x riches de

sodium sont présentés a la figure 11.41.

T T T : | T T v T

600k — —

400k - -1

3

N 200k |-

-|Z| sinO (Ohms)

0 200k 400k 600k 800k
|Z| cos® (Ohms)

Figure 11.41. Tracés typiques d’impédance Cole-Cole & 368 K pour des verres
(NaCl)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x mesurés dans une cellule électrochimique Au|verre|Au. La fleche
sur la figure montre la fréquence de mesure w croissante.

Les dépendances typiques en fonction des tempeératures pour la conductivité o des
échantillons du verre (NaCl)x(Ga2Ss)20-0.2x(GeS2)s0-08x sont présentés a la figure 11.42. La
conductivité obéit a la loi d’Arrhenius (équation 11.11). Les résultats sont listés dans le
tableau 11.8 et montrés a la figure 11.43 (a et b). Les paramétres de la conductivité obtenus
pour les échantillons de verre concentré, x>0.5, sont en conformité avec les résultats

précedents des systemes de verres similaires [77], [78], [79], [80].
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Figure 11.42. Conductivité électrique totale o du systeme (NaCl)x(GazSs)20-0.2x(G€S2)s0-0.8x €N fonction
de 1000/T. Les lignes solides représentent un ajustement des moindres carrés des données obtenues
a partir de I'équation (11.11)

Tableau 11.8. Paramétres de la conductivité pour le systeme (NaCl)x(GazSs)z0-0.2x(GeS2)s0-0.8x. la
conductivité a température ambiante a,9g, I'énergie d'activation E et le facteur pré-exponentiel o

Concentration log 6298 E log gy

X y (Scm?) (eV) (Scm?tK)
mol.%NaCl (at.%Na)

0 0 -16.17(10) 0.99 (2) 3.13 (25)
0.001 0.0002941 -14.40(7) 0.85(2) 2.35(23)
0.003 0.000882 -13.75(6) 0.84(2) 2.86(19)
0.01 0.0029 -13.54(4) 0.86(1) 3.51(14)
0.03 0.0088 -12.95 (3) 0.78 (1) 2.69 (12)
0.1 0.0294 -12.16 (2) 0.76 (1) 3.08 (7)
03 0.0883 -11,04 (3) 0.70 (1) 3.31(12)

1 0.295 -9.80 (5) 0.61 (1) 2.96 (15)

3 0.893 -8.55 (2) 0.59 (1) 3.96 (9)

10 3.067 -6.99 (1) 0.53 (1) 4.44 (1)

15 4.702 -6.13 (1) 0.49 (1) 4.56 (3)

20 6.41 -5.72 (1) 0.47 (1) 4.70 (4)

25 8.197 -5.46 (4) 0.42 (1) 4.08 (11)

30 10.067 -5.46 (2) 0.35 (1) 2.97 (7)

(a) (b)
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Figure 11.43. (a) Conductivité a température ambiante g9g o298, (b) I’énergie d’activation E,, pour le
systeme (NaCl)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-08x €N fonction du pourcentage atomique de Na.
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La conductivité a température ambiante 59, la figure 11.43(a), augmente a 11 ordres
de grandeur avec I’augmentation du contenu de sodium de 107 S cm™ pour la matrice
0.2Ga2S3-0.8GeS2 a 10° S cm pour les verres riches en NaCl.

Quant a I’énergie d’activation (figure 11.43(b)), elle subit une diminution de 0.99 (y=0
at.%) a 0.35 eV (y= 10.067 at%). Les courbes de la figure 11.43(a et b) permettent de
distinguer deux régions avec des variations différentes des parameétres de la conductivité : une
teneur en chlorure de sodium faible et forte. Dans le premier cas (y<=2 at.%) 1’augmentation
de la conductivité est beaucoup plus élevée par rapport a la conductivité de la deuxiéme
région (y>=2 at.%) Cette différence est liée avec I’apparition de la saturation de la
conductivité pour les fortes teneurs en NaCl.

La figure 11.44 montre que le facteur pré-exponentiel o, ne change pas

significativement pour toute la gamme de la composition. Les valeurs de a4sont autour 10° S

cmt K.
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Figure 11.44. Le facteur pré-exponentiel @ pour le systeme (NaCl)x(GazSs)20-0.2x(G€S2)s0-0.8x
en fonction du pourcentage atomique de Na.

11.3.4.2 Différents mécanismes de transport dans les verres des
systemes (NaCl)x(GazSs)20-0.2x(G€S2)s0-0.8x

Pendant ce travail on a étudié les différents regimes de transport en fonction de la
concentration de Na* dans le systtme (NaCl)x(GazSs3)20-02x(GeS2)so0-08x. Deux régions de
concentration de sodium avec les variations nettement différentes des paramétres de
conductivité ont été découvertes et sont présentées a la figure 11.43(a et b).

Les différentes variations de la conductivité de la composition peuvent également étre
observées lorsque l'isotherme de conductivité est tracée sur une échelle bilogarithmique
(figure 11.45(a)). Dans ce cas, a faible concentration de sodium (y<=2 at.%), on peut
remarquer un ajustement presque linéaire sur =3 ordres de grandeur de la concentration et
environ 8 ordres de grandeur de la conductivité a température ambiante. Une tendance

similaire est répétée a la température 373K avec une pente t(T) plus inclinée. La linéarité
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observée indique que la conductivité pour les basses teneur en chlorure de sodium correspond

au régime de percolation critique et obéit la loi de puissance (power-law) [46], [81] :

oi(y,T)= oi(i, T)y'" (11.25)

ou ai(i,T) est la conductivité ionique d’une phase hypothétique contr6lée par la

percolation a y=1, t(T) est un exposant de la loi de puissance dépendant de la température.
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Figure 11.45. (a) Les isothermes de la conductivité aux températures 298 K et 373 K tracées a une

échelle log-log et (b) 1’énergie d’activation E, tracée a une échelle semi-logarithmique pour le
systeme (NaCl)x(GazSs)20-0.2x(G€S2)s0-0.8x

La dépendance observée de I’exposant critique a la température peut étre écrite comme
T)=to+TolT, (11.26)

ou to est un exposant critique pour T=w, To est la température critique. Le paramétre to
est petit et peut étre négligé dans I’équation I1.26. L’énergie d’activation E(y) dépend aussi
de To:

E(y) =Ey— kTOIn(i) (11.27)

ou Eo est I’énergie d’activation au seuil de percolation yc. La diminution linéaire de
I’énergie d’activation Es tracée a une échelle semi-logarithmique, figure 11.45(b), est
compatible avec I’équation 11.27. L’exposant critique t(T) a été calculé en utilisant les
isothermes de la conductivité prises dans la gamme de température de 25 a 200°C. Les
résultats sont présentés a la figure 11.46. 1l est possible de voir que 1’exposant critique obéit
I’équation 11.26 et diminue linéairement avec 1’augmentation de la température.

La température critiqgue To peut étre déterminée en utilisant les isothermes de la
conductivité tracées avec une échelle log-log, figures 11.45(a) et 11.46, ou E(y) est en fonction

de la composition a une échelle semi-logarithmique, figure 11.45(b). Les analyses des
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isothermes de la conductivité donnent To=660+24K tandis que la température critique
To=599+60K a ¢té obtenue grace aux données de 1’énergie d’activation. Ainsi ces deux
méthodes présentent les résultats compatibles. Il faut d’ailleurs remarquer que la température
critique To est comparable avec la température de transition vitreuse pour la matrice hote
699+5K (tableau 1.15). Des résultats similaires pour des verres contenant des ions d’argent et
de cuivre ont été rapportés précedemment [82].
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Figure 11.46. L’exposant critique t(T) du systéme Figure 11.47. Température critique To pour
(NaChx(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x €N fonction de certain verre de chalcogénure en fonction de la
1000/T. coordination moyenne de la matrice hote

De plus on a trouvé que la température critique est liée avec la coordination moyenne de
réseau hote :

<no>=2YyiN; (11.28)
ou y;j et Njsont la fraction atomique et le numéro de coordination locale des espaces atomiques
i dans la matrice hote. En tracant la température critique To en fonction de la coordination
moyenne <ng> pour le systeme (NaCl)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x et les verres chalcogénures a
base d’argent, on obtient une droite de To décroissante et linéaire avec la diminution de <n¢>
(Figure 11.47). 11 est possible d’en déduire I’absence de transport par la percolation (To = 0)
pour les structures sous forme de chaines ayant un nombre de coordination égale a 2 (<no> =
2). Une telle prédiction est identique a 1’absence de percolation dans les modéles classiques
des réseaux 1D [83]. On peut dire que le régime de la percolation critique et des parametres
dérivés sont tres similaires pour les réseaux hétes avec les ions dopants Na* et Ag*.

Le mécanisme de transport dans les verres avec une teneur élevée en sodium (y> 1-3
mol.%) peut étre nommé comme le régime contr6lé par le modificateur. Dans ce domaine les
parameétres de transport dépendent essentiellement du modificateur Na* et sont plutot liés avec

la connectivité des chemins préférentiels de conduction qu’avec 1’organisation structurale de

la matrice héte [84].

94



11.3.4.3 Conductivité des systemes (Nal)x(GazS3)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x
et (NaBr)x(Gaz2Ss)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x

La méthode d’impédance complexe a été utilisée pour la mesure de la conductivité
électrique totale dans les échantillons des verres chalcogénures de deux systemes:
(Nal)x(GazS3)20-0.2x(GeSz2)s0-0.8x  (X=10,20,30 mol.%) et (NaBr)x(GazSs3)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x
(x=10,20,30 mol.%). Les figure 11.48(a,b) présentent les tracés typiques d’impédance Cole-
Cole a 333°C pour les verres (Nal)x(GazS3)20-0.2x(GeSz2)s0-08x et a 378°C pour les verres
(NaBr)x(GazS3)20-0.2x(GeS2)80-0.8x.
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Figure 11.48. Tracés typiques d’impédance Cole-Cole & 333°C (a) pour des verres (Nal)x(GazSs)zo-
0.2x(GeS2)s0-0.8x €t a 378°C (b) pour des verres (NaBr)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-0.8« Mesurés dans une
cellule électrochimique Au|verre|Au. La fleche sur la figure montre la fréquence de mesure

10*

Conductivité o (S em™)

107 E

(@)

\\ \‘\ii:il% Nal ]

AN

\ 20 mol.% Nal ]

10 mol.% Nal

i i P g g g g 3 5 |

2.8 3.2 3.6
1000/T (K™)

croissante

10

Conductivité o (S em™)

107

L1
20 24

&

%,

- NaBr

B N
L 20 mol.%

10 mol.% NaBr

|

30 mol.% NaBr  _|

T T IR T T

28

3.2 3.6

1000/T (K™)

Figure 11.49. Conductivité électrique totale o du systéme (a) (Nal)x(Ga2Ss)20-0.2¢(G€S2)s0-0.8x €t (D)
(NaBr)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x €n fonction de 1000/T. Les lignes solides représentent un
ajustement des moindres carrés des données obtenues a partir de I'équation (11.11)

La figure 11.49(a,b) montre les dépendances typiques de la conductivité en fonction

de la température pour les verres de deux systémes. Ils ne montrent pas d’effets d’hystérésis
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significatifs, obéissent a 1a loi d’Arrhenius et les parametres oy95, Ec €t oy ont été calculés
a I’aide de I’équation (IL.11). Le tableau 11.9 et la figure 11.50(a,b) présentent les résultats
obtenus. On peut noter que les échantillons de verre de ces deux systemes ternaires montrent
presque la méme tendance d’augmentation de la conductivité a température ambiante et de
diminution de I’énergie d’activation : de 3.84*10% a 1.84*10° S cm! pour les verres avec
Nal et de 5.21*10® a 1.27%10° S cm pour les verres avec NaBr. L’énergie d’activation
varie respectivement de 0.48 4 0.23 eV et de 0.55 a4 0.30 eV.

Tableau 11.9. Paramétres de la conductivité pour les systémes (Nal)x(GazSs)20-0.2x(G€S2)s0-0.8x €t
(NaBr)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-08x : la conductivité a température ambiante o,qg, I'énergie d'activation
E. et le facteur pré-exponentiel oy

Concentration log 0398 E log oy

X y (Scm?) (eV) (Scm?K)
mol.%Nal (at.%Na)
10 3.07 -7.42(8) 0.48(1) 3.03(26)
20 6.41 -5.89(1) 0.37(1) 3.33(7)
30 10.07 -4.74(9) 0.23(5) 2.75(9)
Concentration log 0398 Es log oy
X y (Scm?) (eV) (Scm?K)
mol.%NaBr (at.%Na)
10 3.07 -7.28(1) 0.55(1) 4.57(3)
20 6.41 -5.83(3) 0.39(1) 3.24(10)
30 10.07 -4.89(3) 0.30(1) 2.31(12)
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Figure 11.50. (a) Conductivité a température ambiante o,9g, (b) 1’énergie d’activation E, pour les
systémes (Nal)x(G8.253)20.0,2x(GeSQ)go.o_8x et (NaBr)x(Gazss)2o.o,zx(GeSQ)so.o_8x en fonction du
pourcentage atomique de Na.

Les facteurs pré-exponentiels présentés a la figure 11.51 ne montrent pas de grosse
variation pour le systeme (Nal)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x : ceux-ci restent aux alentours de
102-10% S cm* K. Quant au systéme (NaBr)x(GazSs)20-0.2x(GeSz2)so0-0.8x , Ce parametre diminue
de 10*a10° Scm-1 K.
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Figure 11.51. Le facteur pré-exponentiel ap pour les systémes (NaCl)x(GazSs)20-0.2x(G€S2)s0-0.8x €t
(NaBr)x(GazSs3)20-0.2x(GeS2)s0-0.8x €n fonction du pourcentage atomique de Na.

11.3.4.4 L’influence des halogénures sur la conductivité des systemes

(NaX)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-08x (X=CI", Br, I).

On a effectué la mesure de la conductivité des verres pour les systemes
(NaX)x(GazSs)20-0.2x(GeS2)s0-08x (X=CI, Br, I"). La figure 11.52 présente les résultats de
cette analyse pour les verres avec un pourcentage molaire NaX de x=0 a x=30 mol.%. Il est
possible constater 1’augmentation de la conductivité pour ces trois systémes ternaires. Il faut
remarquer que la matrice hote GazSs-GeS2 de chaque systéme ternaire contient un cation
identique Na* mais des anions d’halogénures CI-, Br~ ou I dont les tailles different. Dans ce

cas on peut conclure que cette différence n’a aucune influence sur la conductivité de ces

Verres.
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Figure 11.52. Conductivité a température Figure 11.53. Conductivité a température
ambiante azes pour les systemes ambiante aes pour les systémes
(NaX)x(G8.283)20>o_2x(GeSZ)go.o,gx (X:C|", Br‘,l‘) (AgX)X(AS;zseg)loo.x (X: BI",") en fonction du
en fonction du pourcentage atomique de Na. pourcentage molaire de Ag [85], [86].
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Cependant il est nécessaire dire que cette indépendance de la conductivité avec le
changement des halogénures n’est pas typique. Il existe les systémes vitreux comme par
exemple (AgX)x(Asz2Ses)i00x (X= Br,I") [86], [85], LiPOs-LiX (X=I-, Br,CI") [87], AgX-
AgPOs (X=I-, Br, CI') [88] dont la conductivité augmente avec 1’accroissement du rayon
ionique de I’halogénure (figure 11.53). On a effectué la mesure des spectres de Raman des
verres a base de AgPOs dont les résultats ne présentent pas de modifications avec les
variations de composition. Cela signifie que la structure du verre demeure inchangée et que
les halogénures ne s’insérent pas dans les chaines polyphosphates mais constituent un « sous
réseau » dans la matrice vitreuse [87]. Cela provoque I’apparition de deux types d’ions Ag™ de
mobilités differentes :

1. Les ions Ag* du support vitreux coordonnés a des atomes d’oxygeénes et

d’halogene ;

2. Lesions Ag* dont I’environnement n’est constitué que par des atomes d’halogéne.

Les ions Ag* du deuxiéme type sont plus mobiles que ceux du premier type. Puisque
le rayon de 1’iode est plus grand que celui du chlore ou du brome, il est possible de dire que
dans le sous réseau Agl, I’argent est plus isolé des atomes d’oxygene. Ainsi plus la taille de
I’ion d’halogéne est grand, plus I’isolation de Ag* contre 1’oxygéne dans le réseau est
efficace. Cela est la cause de I’augmentation de la conductivité ionique dans ces verres.

Dans notre cas nous avons une autre situation. Dans le chapitre | (paragraphe 1.6.2)
on a noté le changement de la structure des verres (NaX)x(GazS3)20-0.2x(GeS2)so-0.8x (X=CI-,
Br, I") a cause de I’apparition des halogénures dans la composition. Cela signifie I’absence de
« S0US réseau » et par conséquent la présence d’un seul type de Na* responsable de la

conductivité dans ces systémes.

11.4 Conclusion

Les caractéristiques électriques des verres des systemes avec un seul cation mobile
(T12S)x(GeS2)100x, (Ag2S)x(GeS2)100x et (Tl2S)10(GeS)x(GeSz2)o0-x ont été étudiées afin
d’analyser I’influence de la nature et de la concentration du cation ainsi que du rapport
GeS/GeS: dans la matrice sur les propriétés de transport. 1l a été montré que la conductivité
augmente avec la teneur en cation mobile. De plus, la taille des cations est le facteur principal
pour le transport rapide des ions. Le systeme (T12S)10(GeS)x(GeS2)90-x montre une variation
de la conductivité non-monotone ce qui est liée avec le soufre non-pontant avec un doublet
non liant (LP).

L’effet de cations mixtes a été trouvé dans les systemes (Ag2S)x(TI2S)so-

x(GeS)25(GeS2)25, (Ag2S)x(T12S)s0-x (GeS2)so et (Ag2S)x(T12S)a0-x(GeSz2)e0: la conductivité a
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température ambiante ov9s montre un minimum tandis que 1’énergie d’activation E montre un
maximum pour la fraction r = Ag2S/(Ag2S+TI2S) comprise entre 0.05 et 0.25.

Le systeme (NaCl)x(GazSs)20-02x(GeS2)s0-08x a €té étudieé dans la gamme de
composition trés large ou la teneur en sodium varie de 3.5 ordres de grandeur. Deux différents
régimes de transport ont été trouvés pour les verres pauvres en NaCl (y < 1-3 at.%) et pour
ceux riches en chlorure de sodium (y > 1-3 at.%0). Les verres dilués en sodium montrent les
caractéristiques du régime de la percolation critique détecté précédemment pour les verres
contenant les cations Ag* quand la conductivité dépend de 1’organisation structurale de la
matrice héte. Le mécanisme de transport dans les verres avec une teneur élevée en sodium
(y> 1-3 at.%) peut étre nommé comme le régime controlé par le modificateur. Dans ce
domaine les parametres de transport dépendent essentiellement de modificateur Na* et sont

plutdt lies avec la connectivité de chemins préférentiels de conduction.
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Chapitre 111

DIFFUSION DE TRACEURS RADIOACTIFS
108mAg et 2%4T| DANS LE SYSTEME
(Ag2S)x(T12S)s50-x(GeS)25(GeSz) 25

105



111.1 Introduction

La mesure de diffusion de traceur est une technique expérimentale trés performante
pour étudier les phénomeénes de transport ionique dans les solides en raison de sa
complémentarité avec les mesures de conductivité traditionnelles, la relaxation RMN, la
diffusion de neutrons et autres méthodes permettant d’obtenir des informations sur le
mouvement des ions a I'échelle locale.

Les expériences de diffusion par traceur ont été largement utilisées dans le passé pour
étudier le transport d'ions dans les verres d'oxyde [1], [2], [3], [4], [5], [6]. Parmi les
phénomenes ou résultats les plus importants découverts a cette époque on peut mentionner de
facon non exhaustive :

1. Coefficients de diffusion des cations alcalins nettement plus élevés que ceux des

ions alcalino-terreux, oxydes ou encore des formateurs de verres (Si, Al ...);

2. Diffusivité « cross-over » dans les verres alcalins mixtes;

3. Grande variation du rapport de Haven Hr en fonction de la teneur en ions mobiles.

Plus précisément, concernant ce dernier point, les valeurs de Hr diminuent avec
I’augmentation des ions mobiles de Hr = 1 qui est caractéristique du déplacement d’ions non
corrélés, vers Hr = 0.2 correspondant au déplacement des ions corrélés. Deux approches ont
alors été proposées pour expliquer I’évolution systématique de Hr. La premiere est basée sur
un modele multi-diffusion [7], populaire dans les années soixante et soixante-dix, qui était
fondé sur une valeur unique de Hr pour un mécanisme donné de diffusion se traduisant par
des changements dans le mécanisme de diffusion avec I'augmentation de x. La seconde est
quant a elle basée sur un modele de diffusion unique [8] qui introduit des interactions ion-ion
et/ou défaut-ion dans la dynamique de l'ion et du traceur, tandis que le mécanisme de
diffusion lui-méme est considéré comme unique. Aucune de ces approches n’a été vérifiée
expérimentalement.

Drailleurs, jusqu’a récemment, les mesures de diffusion dans les verres chalcogénures
étaient plut6t rares [9], [10], [11]. Néanmaoins, au cours de la derniere décennie, de nombreux
résultats de diffusion ont été présentés au travers d’exemples intéressants d’études combinées
de conductivité électrique et de diffusion par traceur radioactif D" permettant ainsi de mettre
en évidence des phénomeénes que les mesures électriques seules ne pouvaient souligner. Par
exemple, les expériences combinées de diffusion par traceur 11°™Ag et de mesures électriques,
effectuées sur un certain nombre de verres chalcogenures homogenes sur une gamme de
compositions trés larges en concentration d'argent x (couvrant dans certains cas pres de cing
ordres de grandeur), montrent clairement au moins trois régimes de transport distincts [12],
[13], [14], [15] :
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@ au-dessous du seuil de percolation xc (x < Xc avec Xc = 30 ppm Ag). Les verres sont
des isolants électroniques, le nombre de transport d'ions argent est faible, le coefficient
de diffusion du traceur d'argent est indépendant de la teneur en argent et trés

semblable a celui du verre d'accueil (figure 111.1 (c));

(iii) x >> X,

Mx<x,

Figure 111.1. Explication du phénoméne de percolation.

@ juste au-dessus seuil de percolation avec une concentration X faible (xc <x <1-3 at.%
Ag). C'est ce qu'on appelle le régime de percolation critique. Les verres deviennent
conducteurs ioniques et leur conductivité ionique et coefficient de diffusion dépendent
de la teneur en argent et de la connectivité de la matrice d'accueil (figure 111.1 (b));

@ au-dessus du seuil de percolation, correspondant a un régime de modificateur contrélé
avec une concentration en X élevée ou les parametres de transport d’ions dépendent
essentiellement de la teneur en argent et non plus de lI'organisation de la matrice hote
d’un point de vue microstructural (figure 111.1 (a));

L’intérét de la diffusion par traceurs radioactifs a également été mis en évidence au
travers d’expériences menées a partir du traceur 2%4T| dans les verres Tl.S-GeS-GeS:
[16],[17]. Les résultats ont révélé que le transport ionique devient prédominant pour les
concentrations en thallium supérieures a = 16 at.% TI. L’étude des verres pauvres en thallium
montre I’existence de deux régimes de transport différent : (i) la percolation critique au-
dessous de = 5 at. %Tl, et (ii) le régime de modificateur contrélé pour les concentrations plus
élevées en thallium. Le rapport de Haven, Hr = 1, montre le déplacement d’ions non corrélés
jusqu’a 16.7 at.% TI, contrairement aux ions Ag* pour lesquels le déplacement d’ions non
correlés a été observé seulement pour les verres Ag2S-GeS-GeS: pauvres en argent au-
dessous de 0.1 at.% Ag [12]. La mobilité plus faible d’ions TI* (5 ordres de grandeur par
rapport aux especes ioniques Ag*) peut expliquer les interactions électrodynamiques plus
faibles impliquant I’insensibilité relative de Hr jusqu’a 16.7 at.% TI [16].

Dans ce chapitre on présente les caractéristiques du transport ionique dans le systéme
(Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)25(GeS2)25 qui ont été établies sur la base des mesures de la diffusion
ionique en utilisant des traceurs radioactifs 1%MAg et 2%4TI. Ce systéme quasi-ternaire a été
choisi pour I’étude d’effet des cations mixtes argent/thallium car il est possible d’obtenir les

verres homogeénes sur une gamme de compositions trés larges pour les verres mixtes aussi
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bien que pour les verres mono-cationiques correspondants. Ces verres présentent un systéeme-
modele trés attractif pour I’étude de 1’effet de cations mixtes grace a la différence significative
dans la taille cationique entre 1’argent et le thallium et donc la grande différence dans leur
mobilité ionique [18]. Les résultats sont également discutés en utilisant les expériences de

conductivité présentées dans le chapitre précédent.

I11.2 Principe

Les coefficients de diffusion, ne sont pas accessibles par 1’expérience sur un matériau
a I’équilibre, mais peuvent étre déterminés par la méthode des traceurs. En pratique, on utilise
fréquemment des atomes M* isotopes de M, dénommé « traceurs », souvent radioactifs et
facilement repérables et les profils de pénétration de diffusion de M* dans les verres M-
chalcogénures nous permettent d’obtenir le coefficient de diffusion du traceur D*. Aussi, les
mesures de conductivités particulaires et la relation de Nernst-Einstein permettent d’obtenir,
dans les mémes conditions expérimentales, D,

__ kTo;
D, = N(Ze)?

(11.1)

ou D, est le coefficient de diffusion de conductivité calculé a partir de la conductivité
ionique o; en utilisant la relation de Nernst-Einstein, N est la concentration des especes
mobiles, ze est la charge électrique de I'ion transporteur, et k et T sont la constante de
Boltzmann et la température absolue respectivement.

Le rapport de Haven Hr [19], [20] est un parametre expérimental simple facilement
accessible soit a partir d'une expérience combinée (diffusion de traceur et conductivité
ionique) soit a partir d'une simple électro-diffusion ou d’une mesure de Chemla. Il est

généralement défini par :
D*

H, =
R D,

(111.2)

ou D, et D* gardent la méme définition que précédemment. Dans un cas trés simple (porteurs
de charge non-interagissant dans les cristaux ioniques), le rapport de Haven peut étre associé
a un facteur de corrélation du traceur Bardeen-Herring f [20] reflétant des aspects
géométriques de sauts atomiques successifs dans le réseau

Hp=f=1+2(370114)) (111.3)
ou 64,1 est le cosinus de I'angle entre le premier saut et le | +1°me saut. Les valeurs classées
de f sont accessibles dans des revues sur la diffusion [21], [22]. Habituellement, ils couvrent
la gamme comprise entre 1 et 1/3, et ne dépendent que de la symétrie du reseau et le
mécanisme de diffusion. Dans les systémes avec des interactions interioniques, le rapport de

Haven peut étre représenté par [20]
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Hy =L (111.4)

ou f est le facteur de corrélation physique ou celui de conductivité reflétant des interactions

ion-ion ou défaut-ion.

111.3 Conditions expérimentales

111.3.1 Synthése des verres

Dans ce chapitre, nous allons étudier le systéme (Ag2S)x(TI2S)s0-x(GeS)25(GeS2)2s a
base de germanium et de soufre a partir des mesures de diffusion par traceurs. Les
échantillons sont préparés selon la méthode décrite au chapitre 1. Pour cette étude, les verres
ternaires (AgzS)x(T12S)s0-x(GeS)25(GeS)2s avec x = 0.0, 5, 12.5, 25, 37.5, 45, 50 mol.% ont
été preparés. Les mesures classiques de propriétés physico-chimiques et de conductivité ont
été réalisées afin d’assurer la compatibilité de ces syntheéses avec les autres et d’éviter
I’entrainement d’erreurs steechiométriques qui pourraient étre génantes lors de 1’interprétation

des résultats.

111.3.2 Préparation du traceur 1%mAg

Une cible métallique d'argent (15 mg, de pureté chimique 99.99%) a été irradiée dans
un réacteur de recherche nucléaire de ’institut de physique nucléaire de Saint-Pétersbourg.
La cible irradiée a ensuite été dissoute dans 3 mL d’acide nitrique HNOz a 2 mol.L. La
solution de %®MAgNQ3 utilisée pour les mesures de traceur, a en plus été traitée par dilution
de la solution principale a I'aide de HNOs a 0.04 mol.L™. La teneur typique en argent dans la

derniére solution était inférieure & 100 pg.mL".

111.3.3 Préparation du traceur 29Tl

Le traceur 2%4TI avec un temps de demi-vie t » = 3.783 ans a été préparé en utilisant la
réaction nucléaire 2%TI(n,y)?®TI. La cible de TINOs (144 mg, avec une pureté chimique
99.9%) a été irradiée dans le réacteur de recherche nucléaire de I’institut de physique
nucléaire de Saint-Pétersbourg en utilisant des neutrons thermiques avec un flux moyen de
8.0(2) x 10® n.cm=2.s. Aprés irradiation, ’activité gamma finale et spécifique de 2Tl a été
mesurée égale a 0.3 mCi.mg avec une pureté radiochimique de 99.9%. La cible irradiée a
ensuite été dissoute dans 5 mL d’acide nitrique HNOz & 2 mol.L. La solution de *TINO3
utilisée pour les mesures de traceur, a en plus été traitée par dilution de la solution principale a
l'aide de HNOs a 0.04 mol.L. La teneur typique en thallium dans la solution finale était

inférieure a 300 pg.mL™.
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111.3.4 Mesures de diffusion des traceurs

Les echantillons de verres, préparés sous la forme des plaques rectangulaires, ont été
utilisés pour des mesures de diffusion des traceurs. Les mesures ont été effectuées en utilisant
la géométrie en couche mince. Une goutte de solution radioactive de nitrate d’argent
18mAgNO03 ou de nitrate de thallium 2%*TINOs a été déposée sur une face de I'échantillon, puis
maintenue pendant 2 h, avant d’étre essuyée avec un papier filtre, lavée a I’aide d’eau distillée
et d'alcool éthylique et puis séchée. L'échantillon a alors été enveloppé dans du papier
aluminium et encapsulé dans un tube en Pyrex. Les recuits de diffusion ont été effectués a des
températures comprises entre 20 et 180 °C dans un four a température constante a +/- 2°C sur
une longue période. La durée de chaque recuit est un parametre qui dépend directement de la
valeur du coefficient de diffusion. En pratique, elle a varié de quelques heures a 36 jours pour
le traceur 1%®MAg et de 23 jours a 17 mois pour le traceur 2%4TIl. La température de
I'échantillon a été déterminée a l'aide d'un thermocouple étalonné. Les recuits de diffusion ont
été stoppés par une trempe des échantillons dans l'air. Les cotés de I'échantillon paralléles a la
direction de la diffusion ont été rectifiés pour éliminer les effets de diffusion de surface.
L’échantillon a ensuite été sectionné sur un rectifieur. L’épaisseur de chaque section a été
déterminée a partir soit de la densité, la section transversale et le changement de poids de
I'échantillon, soit par des mesures directes d'épaisseur. Dans ce dernier cas, l'incertitude sur
I’épaisseur était de + 5 pm.

Un détecteur Ge de haute pureté (GX1018, Canberra Indiana, USA) a été utilisé
pour mesurer l'activité gamma initiale et résiduelle de I'échantillon avant et apres le
sectionnement. La calibration du spectrométre dans la gamme d'énergie de 20 keV a 1600
keV a été réalisée en utilisant une source standard 1°°Cd, '5?Eu et 2*!Am. L'activité gamma
des échantillons avec le traceur 1®MAg a été déterminée a l'aide de photopics caractéristiques
de %8MmAg dans la gamme d'énergie 433-722 eV, dont l'efficacité quantique était supérieure a
10% (tableau 111.1). Les photopics caractéristiques de 2**Hg dans la gamme d’énergie 60-80
keV, dont l'efficacité quantique était 0.095-0.789% (figure 111.2), ont été utilisés pour
déterminer ’activité gamma des échantillons avec le traceur 2%4TI. Les échantillons ont été
mesurés pendant 1000 s dans une géométrie fixe et bien définie pour garantir la méme
efficacité du taux de comptage et le méme angle solide vu par le déetecteur. Un programme
Génie 2000 (Canberra Indiana, USA) a été utilisé pour l'analyse des données. D'autres
détails concernant les mesures de diffusion par traceur ont été publiés ailleurs [12], [16], [23],
[24].

110



Tableau I11.1. Photopics caractéristiques du ®™Ag utilisés pour I'analyse des données d'activité

gamma
Energie (keV) Efficacité quantique (%)
433.9 90.5
614.3 89.8
722.9 90.8
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Figure 111.2. Spectre de fluorescence X typique des échantillons contenant 2%4TI.

[11.4 Résultats expérimentaux

Les profils de pénétration de diffusion des traceurs 1%®MAg et 294TI dans les verres
(Ag2S)x(T12S)s0x(GeS)25(GeS2)25 obéissent la loi de Fick pour un dépét infiniment mince

d’isotope radioactif sur un support semi-infini [4]

_ Alat)

1 =

» erf(q) (111.5)

ou

q=r (111.6)

mt

A(a,t) est ’activité résiduelle de 1’échantillon aprés enlévement d’une épaisseur a, t est le
temps de recuit de diffusion, Ao est ’activité résiduelle initiale, Dm est le coefficient de
diffusion de traceur et erf(q) est la fonction d’erreur de Gauss. Les valeurs déterminées
expérimentalement de A(a,t) et Ao donnent des valeurs q qui, lorsqu’elles sont tracées par
rapport a a, forment une droite passant par 1’origine. La figure I11.3 présente les profils
typiques des traceurs de diffusion 2T| et 1™Ag des verres (Ag2S)s(T12S)4s(GeS)25(GeS2)2s
et (Ag2S)as(TI2S)s(GeS)2s5(GeSz)2s recuits a 135 °C et a 90 °C, respectivement. Les cercles
pleins correspondent & la profondeur de penétration calculée en utilisant les variations de

poids, les carrés pleins représentent les mesures directes d’épaisseur. Les lignes continues
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représentent un ajustement des moindres carrés des données expérimentales obtenues a partir

de I’équation (111.6).

(a) 5Ag,S-45T1,S-GeS-GeS, (b) 45Ag,S-5T1,S-GeS-GeS,
T T T T T T
N I 1 ] oL I I I I i
i g 90 °C
~ 12 = - 08} —
g = =}
S 09 - 06} —
< i :
= 06 - 04 —
o B = L i
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O 03 | 02 —]
- i I 108m )
0.0 L 1 ool Ag -
I R B I T B
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Epaisseur a (cm)

Figure 111.3. Profils typiques des traceurs de diffusion (a)?%TI et (b)'®™Ag des verres
(AQ2S)s(T12S)45(GeS)25(GeSy)2s et (AQ2S)as(T12S)s(GeS)25(GeS,)2s recuits a 135 °C et a 90 °C,
respectivement.

Les coefficients de diffusion de traceur d’argent D,g, déterminés a partir de la pente des
profils de pénétration, sont donneées a la figure 111.4, qui présente le log D4, en fonction de

T-1. La figure 111.4 montre que la dépendance en température du coefficient de diffusion de
traceur est en bon accord avec une loi de type Arrhenius :
Eq4

Dy(T) = D, exp(—ﬁ (1.7)

ol Dy, est le coefficient de diffusion de traceur M (?%TI ou 1%™Ag), D, est le facteur pré-
exponentiel, Eq4 est ’énergie d’activation de diffusion, k est la constante de Boltzmann, et T
est la température.

Les parameétres dérivés tels que le coefficient de diffusion a 25°C D55, E4 et D, ont
été calculés a partir d’un ajustement des moindres carrés des données de 1’équation (111.7).
Les résultats pour le traceur d’argent %®MAg sont donnés dans le tableau 111.2. Comme

prévu, les coefficients de diffusion D ,g(T) augmentent avec la teneur correspondant en argent

accompagnés par la diminution de I’énergie d’activation E .
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Figure 111.4. Coefficient de diffusion par traceur d’argent des verre du systéme
(AQ29)x(T12S)s0x(GeS)25(GeS2) 25 tracé en fonction de 1000/T. Les lignes solides représentent un
ajustement des moindres carrés des données de 1’équation (111.7). La ligne pointillée passante par le
seul point pour le verre avec x = 50 a été calculée en utilisant les paramétres de conductivité d’ion
Ag", larelation de Nernst-Einstein (111.9) et le rapport de Haven Hg expérimental. Pour les verres
pauvres en argent, 0 < x < 12.5, la dépendance moyenne D ag(T) est representee.

Tableau I11.2. Caractéristiques de diffusion des verres (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)25(GeSz)2s par les
traceurs 1%®™Ag a température ambiante.

X r= log D2s Eq (eV) log Do Rapport de
(mol.%) Ag/(Ag+TI) (cm%?) (cm3™) Haven, Hr
0 0 -14.42(18) 0.919(30) 1.11(40) -
5 0.1 -13.84(52) 0.771(77) -0.81(104) 0.42(13)
12.5 0.25 -13.56(11) 0.72(19) -1.39(25) 0.403(14)
25 0.5 -12.22(33) 0.615(54) -1.82(74) 0.396(18)
375 0.75 -10.54(20) 0.500(38) -2.1(50) 0.310(37)
45 0.9 -9.38(9) 0.373(17) -3.07(22) 0.255(14)
50 1 - - - 0.262(43)

L’étude de diffusion par les traceurs de thallium 2%4T1 a basses températures demande
un temps de recuit de plusieurs mois ou plus. C’est la raison pour laquelle la gamme des
températures pour les expériences a été limitée notamment pour les verres pauvres en
thallium. La température optimale de 170°C a été choisie pour estimer les valeurs des
coefficients de diffusion par les traceurs 294T1 présentés dans le tableau 111.3. Les données de
diffusion du thallium a 170°C pour les verres riches en argent, 0.5 < r < 1.0, ont été mesurées

directement car leur température de transition vitreuse Tq est assez élevée Ty < 232 °C. Les

113



données de diffusion pour les verres riches en thallium, 0 < r < 0.25, ont été obtenues par
extrapolation a partir des températures plus basses (20-140°C) a cause de leur stabilité
thermique insuffisante, 155 °C < Tq <160 °C.

Tableau I111. 3. Caractéristiques de diffusion des verres (Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)25(GeS2)2s par les
traceurs 2Tl a 170°C.

X r= log Do Rapport de
(mol. %)  Ag/(Ag+TI) (cm?s?) Haven, Hg
0 0 -0.96 0.36(5)
5 0.1 -10.24 0.42(6)
12.5 0.25 -10.72 0.41(5)
25 0.5 -10.94 -
375 0.75 -11.30 -
50 1 -11.90 -

111.5 Discussion

Les isothermes de diffusion des traceurs 1%®mAg et 20Tl pour les verres
(Ag2S)x(T12S)s0-x(GeS)25(GeSz2)25 mesures a 140 et a 170 °C respectivement, présentés sur la
figure 111.5, montrent 1’effet de cations mixtes typique pour ce systéme avec le ""diffusivity
crossover’ décalé dans le domaine du cation moins mobile, r < 0.2. Ce comportement est
caractéristique pour les paires des cations lent /rapide [18], [25]. Le coefficient de diffusion
du thallium a 170°C montre une diminution quasi-exponentielle de deux ordres de grandeur
avec I’augmentation de r, lors que D g est multiplie par le facteur de 1000 a 140°C. 1l faut
noter que les verres riches en thallium, r € [0.0;0.25], sont caractérisés par les valeurs de D g

trés similaires.

T T ¢« 17T ¥ % F % 1
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10°
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Figure I11.5. Isothermes de diffusion des traceurs 1®™Ag et 2°T1 pour les verres
(Ag2S)x(T12S)s0x(GeS)25(GeS2)25 mesurés a 140 et a 170 °C respectivement.
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La comparaison des coefficients de diffusion de Tl et Ag dans les verres mixtes et
dans ceux contenant un seul cation est montree sur les figures I111.6 et 111.7. Les cations lents
de thallium dans les verres mixtes Ag/TI se déplacent trés différemment par rapport a leurs
homologues dans les verres a un seul cation TI-Ge-S. De plus, cette différence est observée
dans un domaine de compositions trés large, étendu a partir des concentrations tres déliées
jusqu’a celles suffisamment riches en thallium. Seulement dans la gamme trés étroite, 26 < Tl
< 37 at.%, les coefficients de diffusion 2°4T1 dans les verres mixtes et mono-cationiques sont
similaires. En revanche, le comportement des ions rapides Ag* presque identique est observeé
dans les verres mixtes et ceux contenants un cation dans une gamme de compositions tres

large, a I’exception des verres trés dilués en argent, [Ag] < 2 at.%

T T T T T T T T ] L L L L
o 107 | 140°C . ~ 10" 170°C *
g : * P g P
S C ] £ C 5
2 r 1 ; - .
(@) 10'8 - gy ) n 10‘11 L |
s y z - 5
o L 2] ] - i
g ® i ]
S E & 3 S E 3
e - ? 1 s C ]
= - 4 £ L q
s = 13

A 2 10" e |
S 107 E 3 ) Ag,S-GeSGes, | 3 = 1WE TS GesGes, |
= R L ® AgSTIS-Ges-GeS, | E - ® AgS-TI,S-GeS-GeS, | ]
S 5 L ]

5 I | % 14 204
S oMk 108m,110m - o 10" E
3 10"k Ag 3 3 g TI E
b N T R S AR A TR B

0 10 20 30 40 G W0 =0 90 &
Ag Concentration (at.%) Tl Concentration (at.%)

Figure 111.6. Isothermes de diffusion des traceurs  Figure I11.7. Isothermes de diffusion des traceurs

18mAg/LOMAG pour les verres mono- cationiques  2%T1 pour les verres T1,S-GeS-GeS; [16] et les

Ag.S-GeS-GeS; [12] et les verres mixtes Ag.S-  verres mixtes Ag.S-Tl,S-GeS-GeS; (ce travail) a
TI,S-GeS-GeS; (ce travail) a 140°C. 170 °C.

La différence notable observée entre les coefficients de diffusion des traceurs 04Tl
dans les verres mixtes et a cation unique permet de supposer que les ions lents TI* dans les
verres mixtes se déplacent en utilisant les chemins de conduction extrinseques de I’argent
dans une gamme de compositions trés large ce qui permet d’augmenter la mobilité ionique de
TI* par un facteur de 10 a 1000 pour 0.5 <r < 0.9. Au contraire, les cations rapides Ag* dans
les verres mixtes utilisent essentiellement leurs propres chemins de conduction a 1’exception
des verres dilués en argent pour r < 0.1. Nous Ssupposons 1’absence de chemin de conduction
préférentielle pour Ag* dans le domaine de compositions similaires pour les verres a cation

unique, ou les cations mobiles sont distribués d’une fagon aléatoire, 1’agglomération des
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unités structurales liées a I’argent n’est pas encore atteinte et le régime de percolation critique
fonctionne [12]. Seulement dans ce cas particulier, les ions rapides Ag* peuvent migrer a
travers le sous-réseau de thallium et présentent une mobilité plus élevée, au moins par facteur
de 10 a 30, par rapport aux verres a cation unique dilués en argent.

L’utilisation des chemins de conduction extrinséques par les deux types des cations
mobiles (sous-réseau lié a 1’argent utilisé par TI* et les chemins associés a thallium utilises
par les ions Ag*) assume les effets de la corrélation mutuelle dans le mouvement des ions. Par
consequent, le rapport de Haven spécifique a chaque cation, Hg(TI) et Hgx(Ag), est supposé
indiquer les effets de corrélation des ions secondaires sur les ions primaires. Les calculs de
rapport de Haven pour les derniers membres des systémes mono-cationiques, r = 0 et r = 1,
aussi bien que les calculs de Hg (Ag) pour r > 0.5 sont assez simples. En effet, la conductivité
des ions TI* ou Ag* est la seule possibilité de transport ionique pour les verres avec r =0 et r

= 1, mais la conductivité partielle des ions d’argent o'54+ est significativement plus élevée par
rapport a celle des ions de thallium o+, c’est-a-dire 6+ >> oq+ pour les verres mixtes

riches en argent:

Dy

)
Doy

Hg(M) =

(111.8)

ou le coefficient de conductivité D, , est deduit en utilisant la relation de Nernst-Einstein

D, .= —L g+, (111.9)

mt NMeZ
ou Ny est la concentration de cation, e est la charge d’un électron, k et T ont leur
signification habituelle. La conductivité totale mesurée a,,, dans ce cas particulier correspond

presque exclusivement soit a py+ (r = 0) soita op4+ (0.5<r<1).
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Figure 111.8. Le rapport de Haven spécifique au cation d’argent Hg (Ag) dans les verres
AQ:S-GeS-GeS; [12] et Ag.S-TI,S-GeS-GeS; tracé en fonction de la distance réciproque entre les
ions d’argent, calculé en supposant la distribution d’une fagon aléatoire des sites d’argent et dans

I’approximation sphérique.
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Le rapport de Haven spécifique au cation d’argent Hg(Ag) pour r € [0.5;1] semble
d’étre identique au rapport de Haven pour les verres mono-cationiques Ag2S-GeS-GeS., tracé

sur la figure 111.8 en fonction de la distance réciproque entre les ions d’argent, 1/7pg_a4 , €t

calculé en supposant une distribution d’une fagon aléatoire des sites d’argent. Pour les verres

avec r <0.500 1/1pg_p, <0.15 A1 les calculs de Hg(TI) et Hg(Ag) sont plus compliqués.
La question de la séparation des contributions des ions TI* et Ag* quand op+ = G pg+

dans le cas des verres riches en thallium, r = 0.1-0.25, reste difficile. La solution peut étre

suivante :

(1) Quelle que soit la température, la conductivité totale a,, est la somme des quatre
contributions :

Oot(T) = o+ (T) + 05+ (T) + 0,(T) + 0,(T), (111.10)

ou g, et o, sont les conductivites électroniques de type n et p respectivement. Les deux n- et
p-types de contributions électroniques sont négligeables devant g+ and o 44+ pour les verres

de sulfures riches en cation mobile [16]. Par conséquent, nous pouvons relier a;,,(T) aux

coefficients de diffusion des traceurs de thallium, D;(T), et d’argent, Dg(T), en utilisant la

relation de Nernst-Einstein et le rapport de Haven spécifique a chaque cation Hg(TIl) et
Hg(Ag)
2
0tot(T) = = [NnDni(T)/Hr(T1) + NpgDag(T)/Hr(Ag)]. (1.11)

D’habitude dans ce cas on suppose que les rapports de Haven spécifiques a chaque cation

sont similaires pour les deux processus de transport ionique (TI* et Ag*) [12], [16].
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Figure 111.9. Le rapport de Haven spécifique au cation d’argent Hg (Ag) et de thallium Hg(TI) dans
les verres Ag.S-Tl,S-GeS-GeS..

(2) D’un autre coté, I’estimation de opy+(T) €t a4+ (T) peut étre effectuée pour les
verres avec r = 0.1 et 0.25 en utilisant (i) les extrapolations des isothermes de la conductivité
totale avec la conduction ionique prédominante par les ions Ag* (r = 0.25) et TI* (r < 0.1),

suivi par (i) les tendances de composition des isothermes de diffusion par traceur de thallium
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et d’argent, figure 111.5 et 111.6. Les valeurs estimees de ap;+ (T) and a4+ (T) ont été ensuite

utilisées pour calculer Hg(TI) and Hg(Ag). Une supposition supplémentaire a été ajoutée que
le rapport de Haven soit invariant en fonction de la température, qui a eté observé
expérimentalement pour les deux systémes des verres des sulfures conducteurs de TI* and
Ag* (figure 111.9) [12], [16].

Les deux approches (1) et (2) donnent les résultats similaires et leur combinaison

permet de déduire les parameétres de transport cohérents et durables.

111.6 Conclusion

L’effet de cations mixtes a été observé pour les coefficients de diffusion par traceurs
radioactifs 108MAg et 20Tl dans les verres (Ag2S)x(TI2S)s0x(GeS)25(GeSz2)2s avec le
‘diffusivity crossover’ décalé dans le domaine du cation moins mobile, X < 10. Le coefficient
de diffusion d’argent D,, augmente de quatre ordres de grandeur a température ambiante
lorsque x augmente, en variant de 3.8*10° cm?s? (x=0) a 4.2*10° cm?s? (x=50). Le
coefficient de diffusion de thallium Dy a 170°C montre la diminution quasi-exponentielle de
deux ordres de grandeur avec I’augmentation de la concentration en argent, en variant de
1.1 %1019 cm?s? (x=0) a 1.3*10'? cm?s* (x=50).

Les cations lents de thallium dans les verres mixtes Ag/TI se déplacent tres
difféeremment par rapport a leurs homologues dans les verres a un seul cation TI-Ge-S a
I’exception des compositions riches en thallium, 26 < Tl < 37 at.%. Cette différence permet
de supposer que les ions TI* utilisent les chemins de conduction extrinséques de 1’argent dans
les verres mixtes ce qui permet d’augmenter la mobilité ionique de TI* par le facteur de 10 a
1000. En revanche, le comportement des ions rapides Ag* presque identique est observé dans
les verres mixtes et ceux contenant un cation dans une gamme des compositions tres large.
Donc, les cations rapides Ag* dans les verres mixtes utilisent essentiellement leurs propres
chemins de conduction a I’exception des verres dilués en argent, [Ag] < 2 at. %, ou les ions
Ag* peuvent migrer a travers le sous-réseau de thallium et présentent la mobilité plus élevée,
d’au moins un facteur de 10 a 30, par rapport aux verres a cation unique. Cela montre la
corrélation mutuelle dans le mouvement des ions ou le déplacement de chaque cation est
affecté aussi bien par les cations du méme type que par les cations d’autre type. Le rapport de
Haven spécifique a chaque cation, Hg(T1) et Hi(Ag), indique les effets de corrélation des

ions secondaires sur les ions primaires, en variant de 0.4 a 0.3 lorsque x augmente.
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Chapitre IV

ETUDES STRUCTURALES PAR HE-XRD DES
SYSTEMES TI,S-GeSz, Ag.S-GeS,,
T1S-Ag2S-GeS,,
NaX-GarS3-GeS; (X=CI, Br, I)

121



V.1 Introduction

Les études structurales de matériaux désordonnés sont d’une grande importance
puisque la connaissance détaillée de 1’organisation des réseaux vitreux a courtes et moyennes
distances permet d’anticiper certaines propriétés macroscopiques des verres. Le principal
probleme vient du fait que ces composés amorphes manquent de symétrie et de périodicité.
Autrement dit, les méthodes structurales efficaces de type Rietveld ne peuvent pas étre
utilisées. Cependant, ces difficultés peuvent étre partiellement résolues en utilisant des
méthodes spectroscopiques indirectes et/ou des techniques directes faisant appel aux
rayonnements synchrotrons, aux réacteurs nucléaires ou encore aux sources neutroniques a
spalliation. Les méthodes spectroscopiques avancées telles que '’EXAFS « Extended X-ray
Absorption Fine Structure » [1], [2], [3], la Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) [4], [5],
[6], la Résonance Quadripolaire Nucléaire (RQN) [7], [8], la spectroscopie Mdssbauer [9],
[10], [11], [12] et la spectroscopie Raman [13], [14], [15], [16] ont toutes prouveé leur
efficacité pour résoudre la structure locale des verres chalcogénures. Pour obtenir des
informations structurales au-dela de cette premiére sphere de coordination, il est judicieux
d’avoir recours a la diffraction de rayons X haute énergie et/ou a la diffusion de neutrons
pulsés [17], [18], [19], [20].

Pendant ce travail, nous avons étudié la structure T12S-GeSz2, Ag2S-GeSz, T12S-Ag2S-
GeS2, NaX-GazSs-GeS2 (X=CI-, Br, I) a I’aide de la spectroscopie Raman puis nous
completeront ces ¢études a 1’aide de la diffraction des rayons X a haute énergie et de la
diffusion de neutrons qui donnent en plus des informations sur la premiére sphere de

coordinance des informations sur la structure plus éloignée.

V.2 Spectroscopie Raman

IVV.2.1 Principe expérimental

La spectroscopie Raman est une technique optique non destructive qui représente avec
la spectroscopie infrarouge et la diffusion inélastique, une des branches de la spectroscopie de
vibration. Cette technique est basée sur 1’effet Raman qui résulte de 1’interaction de photons
issus d’une source de lumiére monochromatique avec les molécules de 1’échantillon [21].
L’un des avantages de la spectroscopie Raman est le fait qu’elle ne nécessite qu’un trés faible

volume d’échantillon.
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Figure IV.1. Diagramme des niveaux d'énergie impliqués a la spectroscopie infrarouge, la
diffusion Rayleigh et la diffusion Raman.

Lorsque I’échantillon est irradi¢ par une source laser de longueur d’onde

A=< (IV.1)

Vo
ou c est la célérité de la lumiére et A, est la longueur d’onde du rayonnement, une
fraction des photons est réfléchie ou absorbée et une fraction bien plus faible est diffusée dans
toutes les directions de I’espace. Généralement la plupart des photons diffusés ont la méme
fréquence vo que le rayonnement incident. Ce processus de diffusion sans changement de
fréquence est celui de la diffusion Rayleigh. Quand la diffusion des photons s’accompagne
d’un changement de leur fréquence, elle correspond a I’effet Raman. Soit vq la fréquence des
photons ainsi diffusés, deux cas peuvent se présenter comme schématisé a la figure 1V.1 :
@ Ladiffusion Raman Stokes : vd = vo— vt
@ Ladiffusion Raman anti-Stokes : va= vo+ vt
Dans les deux cas, les écarts de fréquence vt sont égaux aux fréquences de vibration, actives
en Raman, de la molécule considérée.
En spectroscopie Raman de maniere générale, on ne parle pas en fréquence du

rayonnement (v) mais en nombre d’ondes (9) dont I’unité est le cm™ :
_ 1
o= E =2 (IvV.2)
Dans un spectre Raman, chaque bande peut étre caractérisée par :
@ sa position dans le spectre, que 1’on peut relier a la fréquence d’un mode de vibration ;
@ son intensité, liée au nombre de molécules diffusantes ainsi qu’au mode de vibration
considére ;
@ son état de polarisation, qui renseigne sur la symétrie du mode correspondant ;
@ son profil, qui permet 1I’étude de mouvements ou d’interactions en phases condensées

ou certaines déterminations de température en phase gazeuse.
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1VV.2.2 Modélisations DFT

En physique du solide, les calculs ab initio cherchent a prédire les propriétés
structurales, électroniques et optiques des systemes étudiés [22] par la résolution des
équations de la mécanique quantique. Plusieurs modéles théoriques ont été proposés afin
d’interpréter les mesures et de prévoir de nouveaux effets ou de concevoir des nouveaux
matériaux. La DFT ou (Density Functional Theory) est parmi les techniques de
modélisation utilisées. C’est une méthode de modélisation numérique issue de la chimie
quantique ou I’énergie est décrite par les densités de probabilité de présence des particules en
un point de 1’espace. Connaitre cette densité permet de déterminer 1’énergic E du systéme et
le potentiel d’interaction noyau-électron. Hohenberg et Kohn [23] ont développé la théorie
de la DFT et démontrérent que les propriétés exactes de 1’état fondamental d’un systéme de N
particules en interaction sont déterminées a partir de sa densité électronique. La réutilisation
de ces résultats permet a Kohn et Sham [24] de déterminer une méthode de calcul de la
densité électronique et également de 1’énergie totale d’un systéeme de N particules en
interaction, ainsi introduisant les fonctionnelles d’échange-corrélation modélisant la
corrélation électronique. Actuellement, la DFT est la méthode de calcul de propriétés
chimiques la plus utilisée en chimie théorique, parce qu’elle permet de traiter la corrélation de

systémes contenant un nombre important d’électrons.

1V.2.3 Instruments

Le systéme d’acquisition est un spectrometre Raman LABRAM Dilor spectrometer
utilisant 3 sources d’excitation laser a 514.5, 632.8 et 785 nm. Le faisceau laser est focalisé
sur I’échantillon a travers un microscope Leica DM2500 spécialement adapté au systeme. Le
signal Raman est ensuite dispersé a 1’aide d’un réseau holographique et mesuré par un
détecteur CCD NIR/UV deep depletion 1024x256 pixels refroidi par effet Peltier. Un
logiciel RenishawWiRe 4.0® est utilisé pour piloter les différentes composantes de 1’appareil
Raman et pour commander directement tous les parametres d’acquisition des données. La
longueur d’onde utilisée dans 1’étude de notre systeme est de 632.8 nm et le spectre est
enregistré dans la gamme spectrale de 80 a 1200 cm™. Pour éviter la cristallisation des
échantillons vitreux, la puissance du laser a éte réglée a 0.1mW et le temps d'acquisition variée
entre 60 et 150 s. La résolution du spectrometre était de 1 cm™. Deux a quatre spectres ont été
enregistrés pour chaque échantillon en différentes positions afin de vérifier I'homogénéité de
I'échantillon et I'absence de phénomenes photo-induits.

Les calculs DFT ont été réalisés a I’aide d’un logiciel Gaussian® 09 en association
avec son interface graphique GaussView® 03. L’optimisation des calculs DFT des fréquences

a été réalisée a 1’aide de la fonctionnelle hybride échange-corrélation de Becke [25] a 3
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parametres et de la fonction de corrélation Lee-Yang-Parr [26] (B3LYP) associés avec le
dispositif de base 6-311G ++ (3df,2p). Nous avons choisi de modéliser un certain nombre de
clusters de taille modérée types [27] dans des conditions telles qu’ils se trouvent comme s’ils
¢taient isolés en phase gazeuse. Ceci dans le but d’obtenir une structure assez précise du
cluster a 1’équilibre (longueurs et angles de liaisons) et d’en déduire les fréquences

harmoniques actives en Raman pour chaque mode de vibration.

V.3 Techniques de diffusion

On a choisi d’utiliser deux techniques de diffraction, la diffraction des rayons X a
haute énergie et la diffusion neutronique, car ceux sont des techniques ayant une certaine
complémentarité. En effet, la sensibilité de la diffraction des rayons X dépend de la taille du
nuage électronique alors que la sensibilité en diffusion de neutrons dépend de la taille relative

du noyau de I’atome (figure 1V.2).

] [¢] (+] (+) Q RX:
[Pt 3 i % A & Interaction avec le nuage
H C O C T Fe Ni Pb électronique
Hydrogéne Carbone Oxygéne Chiore  Titane Fer Nickel Plomb
Elément
naelL:»‘.'I‘Ss ° ° o o O o
0 :
AU, S o ° Neutrons:
c n @ (+] Interaction
7 Sbre -4 206,

° avec les noyaux
Figure 1VV.2. Comparaison des sensibilités de certains éléments aux rayons X et aux neutrons
Le manque de périodicité qui est une caractéristique des matériaux amorphes est la
raison pour laguelle on ne peut définir exactement la structure de ces matériaux mais les
techniques de diffraction utilisées permettent d’obtenir un arrangement moyen des atomes
autour de chaque espece atomique. Les deux techniques employées se basent sur les mémes

principes sauf que dans un cas se sont des neutrons qui sont diffractés et dans 1’autre ce sont

des électrons.
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Detector
Figure 1VV.3. Schéma de principe de la diffraction.
Gréce a ces deux méthodes on a acceés a un large domaine de vecteurs de diffusion Q:
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Q _ 411';1‘110 (|V.3)

ou @ représente I’angle de diffraction et A la longueur d’onde de la radiation (figure
I1V.3). Plus le domaine de Q disponible est grand et plus la résolution dans 1’espace réel sera
élevée. Les neutrons pulsés (Amin = 0.05-0.1 A) et les rayons X durs (0.05 A < 1< 0.2 A)
permettent justement d’atteindre des valeurs de Q d’environ 40 AL, ce qui est trés avantageux
comparé aux ~ 10 A obtenus avec des diffractométres de laboratoire utilisant la raie Ke du
cuivre.

Le facteur de structure S(Q) et la fonction de corrélation de paires g(r) caractérisent
I’ordre local dans le matériau. Les travaux de Y. Waseda décrivent précisément la technique
de diffusion et des méthodes de calculs a employer [28]. Nous faisons ici un court exposé du
formalisme que nous avons utilisé dans cette étude dans le cas de la diffraction des rayons X a
haute énergie.

Dans le formalisme de Faber-Ziman [29], le facteur de structure est relié a 1’intensité

cohérente diffractée par I’équation suivante :

_ Icoh_(|f(Q)2|)
s(Q) = fF(@)?)] +1 (IV.4)

ol [{(F(@%)] =|Xicifil? et {|f(@)?]) =Zic;|fil* sont respectivement le carré de la
moyenne et la moyenne des carrés du facteur de diffusion atomique et f; = fY(Q) + fi(E) +
if; (E). () signifie une moyenne sur tous les atomes i du systéme.

Dans nos calculs, les facteurs de diffusion f°sont calculés & partir des tables de
Waasmaier et Kirfel [30] et les facteurs de dispersion anomale f' et f' sont tirés des tables
de Henke [31] ou de Sasaki [32].

Il faut noter que I’intensité cohérente, n’est pas accessible directement a partir de
I’intensité diffractée qui contient aussi plusieurs contributions :

@ diffusion de l’air ;
@ diffusion incohérente ;
@ diffusion multiple.

Afin d’obtenir I’intensité cohérente, il est nécessaire de corriger la mesure en prenant
en compte ces contributions et faire un certain nombre de corrections d’absorption dues a la
géomeétrie de I’échantillon.

Un logiciel développé au laboratoire permet d’effectuer toutes ces corrections et
d’obtenir la fonction de corrélation de paires. Ces programmes sont basés sur la procédure
décrite par Wagner [33]. Selon cette méthode, I’intensité diffusée s’écrit :

1(26,Q) = I,[A(26, E, E)P(20)1,n(Q) + I (Q) +

A(20,E,E")P(20)I1con(Q") + Imeit*(Q)] (IV.5)

avec .
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@ |, = Intensité de faisceau primaire

@ 1(Q) = Intensité cohérente et incohérente diffusée
@ A(20,E) = coefficient d’atténuation

@ Imut = diffusion multiple

@ P(20,E) = facteur de polarisation

@ E’=E/1+0.00392E sin*(@®))

Le coefficient 4(20,E) est un terme d’atténuation dépendant de la géométrie de
I’échantillon. Il est calculé en intégrant le chemin optique du faisceau de rayons X sur le
volume irradié¢ de 1’échantillon.

Dans la pratique, la diffusion de I’air, importante seulement aux petits angles est
enregistrée au cours d’une expérience sans échantillon et soustraite. La diffusion multiple est
éliminée analytiqguement en utilisant la procédure de Warren and Mozzi [34] et I’intensité de
diffusion Compton est calculée en utilisant les valeurs tabulées par Balyuzi [35].

Dans le cas d’un systéme & n composants comme c¢’est souvent le cas, la théorie de
Faber-Ziman permet de définir le facteur de structure S(Q) total comme la somme pondérée
des n(n+1)/2 facteurs de structure partiels Sjj correspondant a chacune des paires atomiques

présentes dans le composé :

S(@) = ) WySy(@ v.6)
Lj

ou les facteurs Wi; sont les poids des différents facteurs de structures partiels et se calculent a
partir des facteurs de diffusion fi et des concentrations atomiques ¢; :
o ci¢ifi(Qf;(Q@)
v KF(@)I?
Quand @ — o, lconh — (If(Q)|)? et (S(Q)-1)—0. Cela permet de faire la normalisation

(IV.7)

de la courbe expérimentale aux grandes valeurs de Q.
S (f(0)?%)
Lorsque Q@ — 0, I’intensité cohérente lcon — 0 et (S(Q)-1)— (F(0))2

Cette valeur permet de Vérifier que la normalisation est correcte aux faibles valeurs de Q.

La structure peut étre décrite dans 1’espace réel a partir de sa fonction de corrélation de
paires, g(r), qui est relative a la probabilité de trouver un atome a une position relative r par
rapport a un atome de référence a ’origine. La position des pics de g(r) permet alors de
déterminer les distances interatomiques. g(r) est calculé a partir de la transformée de Fourier
du facteur de structure S(Q).

Qmux .
1 sin Qr

Q[s(Q) — 1]

2m2p ) r

gr)=1+ M(Q)dQ (IV.8)
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ouU p est le nombre d’atomes par unité de volume calculé a partir de la densité du matériau.
Les données expérimentales étant limitées angulairement et donc en Q, la transformée de
Fourrier du facteur de structure n’est pas intégrable jusqu’a I’infinic. Ceci entraine
I’apparition de lobes parasites autour des pics dus a la fenétre d’intégration. Afin d’éviter cela,
on utilise généralement une fonction de modification M(Q), qui décroit lentement jusqu’a 0 a

Qmax. La fonction de modification généralement utilisée est la fonction Lorch [36]:

Sin(Qn/Qmax)
M@Q) = QTl'/ @ < Qumax (Iv.9)

max

| 0,Q = Qmax

comme pour le facteur de structure, la fonction g(r) totale est une somme pondérée des
facteurs de structure partiels.

Pour le calcul de la coordinence, on définit généralement la fonction de distribution
radiale (RDF ou N(r)) :

N(r)=4nr’pg(r) (1v.10)
ou N(r)dr a une interprétation physique directe, définie comme le nombre d'atomes se
trouvant dans une gamme (r, r + dr) de n’importe quel atome donné [37], [38]. Le nombre

d’atomes (coordinence) C existants entre les distances ry et r» est donc :

r2
C = j N(r)d(r) (Iv.11)
r1
En fait on utilise plutét la fonction totale de corrélation, T(r) , définie comme :
N()
T(r) = — = 4ntrpg(r) (Iv.12)

car les pics sont symétriques et permettent une modélisation plus facile par des gaussiennes.
La coordinence est alors donnée par

c=r1 f r2T(r)dr (IvV.13)

1

i étant la position du pic dans T(r).

IVV.3.1 Diffusion des rayons X a haute énergie (HEXRD) — Mode

operatoire

Les mesures de diffraction de rayons X haute énergie (HE-XRD) ont été réalisées sur
le synchrotron de troisieme génération Advanced Photon Source (APS - Argonne National
Laboratory — Chicago - USA) en utilisant la technique de diffraction des RX durs. Advanced
Photon Source est 1’un de trois synchrotrons les plus puissants au monde avec une énergie de

positrons relativistes de 7 GeV. Les positrons circulent dans 1’anneau de stockage avec une
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vitesse proche de celle de la lumiére et émettent une radiation synchrotron de trés haute
intensité, cohérente et énergétique.

Pour nos expériences HE-XRD, nous avons utilisé le diffractométre 11-1D-C avec
’énergie de RX durs de 115 keV (la longueur d’onde de 0.1 A). A titre d’exemple, le
diffractomeétre de laboratoire utilise habituellement le rayonnement K, du Cuivre de 8.9 keV
correspondant a la longueur d’onde de 1.54 A. Les expériences menées sont pilotées & partir
des logiciels EPICS et SPEC.

Les RX durs permettent d’avoir une résolution beaucoup plus élevée, ainsi qu’une
sensibilit¢ plus grande. L’instrumentation typique est composée de plusieurs dispositifs
optiques de RX durs (monochromatisation, focalisation, etc.), systtme de controle du
faisceau, systeme de détection, porte echantillon motorisé. Le plan de diffusion est vertical
pour diminuer la polarisation des RX et pour augmenter la sensibilité dans le domaine de
vecteurs de diffusion Q élevés. Les caractéristiques principales de 11-1D-C sont données dans
le tableau 1V.1. Les échantillons de verres utilisés pour les mesures HE-XRD sont sous
forme de pastille fine d’environ 1 mm afin de réduire I’absorption et d’éviter les corrections
dues a la diffusion multiple. Les échantillons sont fixés sur une trame en aluminium a I’aide
de scotch Kapton puis I’ensemble est placé sur un support motorisé permettant un balayage
dans les trois directions de 1’espace.

Tableau IV.1. Spécificités de la ligne de lumiere 11-1D-C

Source (en amont) 2.3 Undulator
Source (en aval) 3.3 Undulator (Undulator A)
Type de monochromateur Laue Si (311) 1.8 deg fixed
Gamme d’énergie 115 keV
Résolution (AE/E) 5*10°3
Flux (photons/sec) 1*10 ? @115 keV
Taille du faisceau (HxV) Non facalisé 0.2mm x 0.2mm

IVV.3.1.1 Montage expérimental

Les mesures HE-XRD ont été réalisées par transmission en utilisant soit un détecteur
bidimensionnel MAR345 (« image plate ») ou un détecteur Perkin Elmer en silicium
amorphe de type XRD 1621. Ces deux détecteurs plans possédent un trés bon rapport signal
sur bruit, des tailles de pixels trés petites (150 ou 200 um) et une excellente résolution
(3500x3500 ou 2048x2048). La taille du faisceau a été choisie égale a 0.5mm x 0.5mm pour
permettre un bon positionnement de ce faisceau sur les différents échantillons vitreux sondés.
Le spectre du scotch Kapton a aussi été enregistré pour realiser les bonnes corrections de
fond. La distance entre 1’échantillon et le détecteur a été déterminée par des mesures standard
CeO2. L’¢énergie incidente, d’environ 115 keV, a été calibrée a 1’aide de sources radioactives

ayant des lignes d’émission gamma dans une gamme d’énergie correspondante.
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IVV.3.1.2 Réduction des données et analyses

Une procédure standard de réduction des données, incluant les corrections
géométriques et de polarisation ainsi que la moyenne radiale en utilisant un programme
d’ajustement 2D, a été effectuée [39]. L’intensité des photons mesurée a alors été normalisée
par rapport a la somme des facteurs de forme atomiques (fonction isoélectronique) et a la
diffusion Compton comme décrit par ailleurs. Les données radiales moyennées typiques 1(Q)

et le facteur de structure correspondant sont montreés a la Figure 1V.4.
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Figure 1V.4. (a) Intensité des photons moyennée radialement et (b) facteur de structure (Faber-
Ziman) du verre (T12S)40(GeS2)s0

IVV.3.2 Diffusion de neutrons — Mode opératoire
Les deux principales sources de neutrons sont les réacteurs nucléaires et les sources de
spallation. Dans le premier cas, les neutrons sont produits par des procédés de fission en
continu de noyaux radioactifs. Dans le deuxiéme cas, un faisceau de neutrons pulsés
(typiquement a 25 ou 50 Hz de fréquence) est généré par collision de protons de haute énergie
avec des atomes lourds. Le réacteur & haut flux (RHF) situé a I’Institut Laue-Langevin a
Grenoble est le réacteur le plus puissant en Europe. Trois sources de spallation existent dans
le monde :
@ ISIS situé a Rutherford Appleton Laboratory on the Harwell Science and Innovation
Campus a Oxfordshire, United Kingdom;
@ Spallation neutron Source (SNS) a OAK RIDGE national laboratory aux Etats Unis;
@ Japan Proton Accelerator Research Complex (J-PARC) sont adaptés aux études par
diffusion.
Les spectrométres a temps de vol (time-of-flight) sont utilisés sur les instruments pour
analyser la quantité des neutrons qui arrive sur le détecteur. La vitesse des neutrons froids (~
1000 - 2000 m/s) permet la mesure de leur temps de parcours sur des distances de quelques

métres avec une précision suffisante pour en déduire un spectre en énergie. Le
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diffractogramme obtenu consiste en la superposition de plusieurs réflexions produites par des
longueurs d'onde différentes. Cette méthode donne I'avantage d'utiliser la totalité du faisceau
incident a la sortie du réacteur : le fait de ne sélectionner qu'une seule longueur d'onde conduit
en effet a une perte considérable en intensité de faisceau, augmentant la durée des
expériences.

Les instruments GEM et SANDALS ont été utilisé pour les mesures neutroniques.
Les expériences de diffraction neutronique ont été effectuées sur la source de spallation ISIS

en Angleterre (figure 1V.5).

Figure IV.5. ISIS, Rutherford Appleton Laboratory, Oxfordshire, UK
Cet instrument mesure le temps de vol, il est dédié aux expériences de diffraction sur

les liquides, les matériaux amorphes et les matériaux contenant les éléments Iégers comme
I’hydrogéne. En utilisant SANDALS on peut mesurer le facteur de structure statique S(Q)
dans une gamme trés large du vecteur de diffusion. Cela est possible grace a la combinaison
de la source pulsée des neutrons avec un nombre important de détecteurs qui couvrent une
gamme angulaire entre 3.8° et 39°. Les détecteurs au sulfure de zinc, au nombre total de 1180,
sont réunis dans 18 groupes. Le modérateur utilisé est du méthane maintenu a 100 K. Les
longueurs d’ondes possibles varient de 0.05 A au 4.5 A. Les paramétres du diffractométre
SANDALS figurent dans le tableau 1V.2.

Tableau IV.2. Parametres de I'instrument SANDALS

Incident Wavelength 0.05 t0 4.95 A
Q-range 0.1to50 A
Moderator Liquid methane at 110 K
Incident Flight Path 11m
Final Flight Paths 0.75mto4.0m
Detectors 633 ZnS scintillators

Le faisceau est circulaire de 3.2 cm de diametre. Cela peut étre ajusté en fonction de
I’expérience. Il existe deux possibilités. On peut soit garder le faisceau circulaire et réduire le

diamétre jusqu’au 1 cm ou le transformer en une forme rectangulaire. Dans le deuxiéme cas
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au total il y a 5 tailles différentes : 0.7x3.0, 1.1x3.0, 1.8x1.8, 2.2x2.4 ou 1.7x2.7 cm?. Pour
cela des fentes (jaws) en B4C sont utilisées. En conséquence, avec ces parametres le vecteur
de diffusion peut atteindre des valeurs avoisinant 50 A, Cela nous permet d’obtenir une

excellente résolution dans 1’espace direct.

V.4 Les systemes T12S-GeSz, Ag2S-GeSg, T12S-Ag2S-GeS:
IV.4.1 Les cristaux T1.S-GeSo.

La spectroscopie Raman est un outil puissant pour 1’étude de la structure locale des
matériaux désordonnés et en particulier pour 1’étude des verres de chalcogénures. De plus, la
modélisation des propriétés de vibration par DFT ouvre de nouvelles possibilités pour
identifier les modes caracteéristiques et les configurations de liaisons spécifiques qui aident a
décrypter la structure de systémes multi-composants complexes.

Avant de commencer 1’analyse structurale des verres quasi-binaires steechiométriques
du thiogermanate de thallium nous avons effectué la synthése et les mesures par spectroscopie
Raman sur les composeés cristallisés déja connus dans le systeme TI2S-GeSz. L’information
spectroscopique obtenue parait utile pour mieux comprendre les caractéristiques structurales
des verres.

Trois composés ternaires sont connus dans le systeme (T12S)x(GeS2)1x [40], [41], [42]
en plus de deux membres binaires d’extrémités GeSz and TI2S (figure 1V.6). Contrairement
aux réseaux 3D a basse température ou 2D a haute température des polymorphes de a- et -
GeSz, figure 1V.6(d) [43] , [44], les thiogermanates de thallium cristallins montrent des
anions isolés de Ge-S liés ensemble par les espéces du thallium. TlsGesSi1o (X = %)
monoclinique pauvre en thallium, groupe d’espace €2 /c, cristallise dans une structure du type
adamantane qui comporte des unités tétraédriques GesSio hautement symétriques (groupe
T,), figure 1V.6(c) [40]. Les tétraedres CS-GeSSs2 (CS — pour corner-sharing) dans les
unités d’adamantane partagent leur coins et montrent deux types de distances Ge-S pour les

atomes de soufre pontants Sp et terminaux Si: r(Ge — S,) = 2.2610.05 Aetr(Ge—S,) =

2.14140.012 A. La distance moyenne Ge-Ge entre les CS-GeSSa/2 voisins est de 3.5840.02
A
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Figure 1V.6.Des motifs structuraux dans le systéme TI,S-GeS; [40], [41], [42] : (a) T1.GeSs (x = %4)
monoclinique riche en thallium, groupe d’espace Cc, (b) TlaGe2Ss (x = %) équimolaire triclinique,

groupe d’espace P1, et (¢) TlsGesS1o (X = '4) monoclinique pauvre en thallium, groupe d’espace €2/
c. (d) La structure caractéristique en couche dans la modification monoclinique de g-GeS; stable a
haute température, groupe d’espace P21 /c [43]. Les atomes de thallium, de germanium et de sulfure
sont présentés par les couleurs rose, vert et jaune respectivement.

Des motifs structuraux du type adamantane sont largement adoptés par les thio- et

selenogermanates et silicates analogues des alcalines (voir, par exemple, [45], [46], [47] et les
reférences dedans). Dans le composé équimolaire, TlaGe2Se (X = %) triclinique, groupe
d’espace P1, les diméres isolés de ES-Ge2Ss (ES — pour edge-sharing) ont été trouvés, figure
IV.6(b). Les distances Ge-S sont également différentes pour les especes Sp et St: r(Ge — S,)
= 2.27440.003 A et r(Ge — S,) = 2.16+0.02 A. La distance Ge-Ge dans le dimére ES-Ge2Se
est de 3.07440.003 A. Finalement, dans TlsGeSs (x = %) monoclinique riche en thallium,
groupe d’espace Cc, les tétraedres isolés de GeSa4 sont liés ensemble par les ions de thallium,
figure 1V.6(a). La distance moyenne interatomique Ge-S est r(Ge — S,) = 2.21640.025 A.
Dans tous les trois composes cristallins T12S-GeS2 la coordination du thallium est élevée,
6(T12GeSs) < Nt1_s < 9(T1:GesS10), et diminue avec X. La distance interatomique moyenne

TI-S dépend également de la teneur en thallium x : 3.44+0.27 A (x = 4) & 3.11+£0.07 A (x =
%) > 3.0240.10 A (x=%).

1V.4.2 Synthese T14GesS1o0, T1sGe2Se , TlaGeS4 et les mesures par la
diffraction de rayons X (DRX)

Les trois composés cristallins TlaGesSi10, TlaGe2Se et TlaGeSa ont été synthétisés a
partir de thallium (Fluka, 99.99%), de germanium (Aldrich, 99.999%) et de soufre (Aldrich,
99.999%). Les éléments de départ ont été pesés dans les proportions steechiométriques et

placés dans un tube en silice. Aprés la mise sous vide et scellage, I’ampoule de silice
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contenant les différents éléments était placée dans un four et était chauffé lentement pour
¢viter la formation rapide de vapeurs et 1’explosion du tube. Pour tous les composés
cristallins, dans un premier temps, I’ampoule était chauffée jusqu’a la température 700°C et
laissée a cette tempeérature pendant deux jours avec une agitation réguliére du mélange pour
assurer une bonne homogeénéisation. Puis, le bain fondu était refroidi jusqu’a la température
530°C et recuit pendant 10 jours. Finalement, le composeé était refroidi lentement jusqu’a la
température ambiante pendant 3 jours.

La pureté des cristaux a été testée par la diffraction de rayons X (DRX). En effet,
cette analyse a été réalisée par un diffractométre BRUKER D8 Advance a température
ambiante. Ce diffractomeétre est équipé d’une anticathode en cuivre émettant la radiation Kg,
d’un détecteur LinxEye, d’un goniométre et d’un porte échantillon tournant (pour éviter les
orientations préférentielles). Les conditions générales d’acquisition correspondent a une plage
angulaire en 26 allant de 5 & 80° avec un pas de 0.02° et un temps de comptage d’une
seconde.

L’analyse DRX (figure 1V.7) confirme que les composés synthétisés dans le systéme

TI2S-GeSz2 correspondent aux références respectives [40], [41], [42].
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Figure I1V.7. Courbes DRX des composés cristallins dans le systeme TI.S-GeS; synthétisés dans ce
travaille et dans les références respectives : TlsGesS1o [40], TI4aGesSe [41] et T1.GeSs [42].
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IVV.4.3 Spectres Raman expérimentaux et modélises des cristaux TI>S-

GeSy

Les spectres Raman expérimentaux des composes cristallins dans le systeme TI2S-

GeSz sont présentés sur la figure 1V.9(a). Il faut noter que ni les spectres IR ni les spectres

Raman des thiogermanates de thallium cristallins n’était décrits dans la littérature. Par

consequent, nous pouvons seulement comparer les spectres obtenus avec les cristaux

similaires des thiogermanates des alcalins et effectuer la modélisation DFT des clusters de TI-

Ge-S représentant les motifs structuraux dans le systéeme T12S-GeS: (figure 1V.8).

Les géomeétries optimisées des clusters GeSaTls, Ge2SeTls et GesS10T 4 (des distances

interatomiques et des angles des liaisons) sont récapitulées dans le tableau 1V.3 et comparées

avec des résultats cristallographiques [40],[41], [42]. Les modélisations DFT montrent un

bon accord avec la structure cristalline.
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Figure 1V.9. (a) Spectres Raman expérimentaux des composés cristallins de référence T1.GesSio (X =

%), Tl.GezSe (X =

%), et Tl1sGeSs (x = %5) dans le domaine spectral d’élongation de Ge-S, et (b) DFT
spectres Raman des clusters de TI-Ge-S respectifs.
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Figure 1V.8. Géométrie optimisée des clusters de TI-Ge-S : (a) GeS4Tls, (b) Ge,SsTl4, et (C)
GesS10Tl4, en utilisant la modélisation DFT du spectre vibrationnel des composés cristallins de
référence Tl.GeSs, TlaGe,Ss, et TlaGesS1o, respectivement.
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1VV.4.3.1 Le cristal TlsGesS10

Le spectre Raman du cristal pauvre en thallium dans le domaine d’¢longation de Ge-S
(=300 < v <~450 cm™) montre deux caractéristiques intenses de vibration a 339 and 447cmt
(figure 1V.9). Les spectres similaires ont été observés pour des cristaux des thiogermanates
des alcalins MsGesS10 (M = K, Rb, Cs) [47] ; les caractéristiques intenses ont été attribuées
aux modes de vibration A; représentant 1’élongation de la liaison Ge-S avec des atomes de
soufre pontants et non-pontants, respectivement. Nos modélisations DFT reproduisent assez
bien les caractéristiques Raman de T1sGesS1o (figure 1V.8(c)). Les positions des deux modes
A; les plus intenses sont cohérentes avec les résultats expérimentaux. Le mode a 339 cm?
correspond au mode de respiration en phase des clusters tétraédriques GesSi0. La
caractéristique a haute fréquence a 447 cm est attribuée a 1’élongation symétrique en phase
des atomes de soufre terminaux. Une contradiction évidente est observée pour les amplitudes
des modes d’¢longation asymétrique multiple tandis que leurs positions reflétent les
caractéristiques expérimentales. Cela mérite d’étre signalé que les intensités calculées par
DFT sont similaires a celles dans des alcalins lourds analogues aux composés de thallium,
c’est-a-dire CssGesSi0 or RbaGesSio [47]. Comme prévu, les vibrations liées au thallium
apparaissent aux basses fréquences, v < 100 cm™.

Tableau 1V.3. Paramétres de géométrie optimisée (distances interatomiques Ge-S et TI-S, angles de
liaison S-Ge-S, Ge-S-Ge, S-TI-S et TI-S-TI) des clusters de TI-Ge-S utilisés pour la modélisation
DFT des spectres vibrationnels en comparaison avec les résultats cristallographiques [40] [41] [42].

Ge-S (A) S-Ge-S (deg)  Ge-S-Ge(deg) TI-S (A) S-TI-S (deg)  TI-S-TI (deg)

GeS,Tl; 2.241 110(6) - 2.956 726 90.9
c-T1,GeS, [42] 2.22(3) 109(2) - 3.02(10)* 73.4(7) 119(14)

Ge,SeTly 2.25(2) 110(9) 84.4 2.938 72.0 85.4
C-T1,Ge,Ss [41] 2.22(5) 109(7) 85.0 3.11(7)? 75(2) 130(31)

GesSioTls 2.25(7) 109(5) 108(3) 2.826 - -
¢-T1,GesS1o [40] 2.22(7) 109(3) 107(2) 3.07(4) 72.0(10) 83.8(4)

2| es distances interatomiques TI-S les plus courtes.

Les incertitudes sur le(s) dernier(s) chiffre(s) indiquées entre parenthéses correspondent a ’écart quadratique
moyenne (EQM) des valeurs expérimentales moyennes ou des valeurs calculées. Les EQM manquants pour les
parametres de géomeétrie calculée signifient soit la valeur calculée unique soit la différence négligeable entre
plusieurs paramétres de géométrie presque identiques.

I1VV.4.3.2 Le cristal TlsGe2Ss

La concordance entre les spectres Raman obtenues par la modélisation DFT et les
spectres expérimentaux est meilleure pour la composition équimolaire de TlsGe2Ses aussi bien
dans les positions des pics que dans les amplitudes. La caractéristique la plus intense a
370cm* correspond au mode de respiration en phase des dimeres ES-Ge2Se (ES — pour edge-

sharing) de symétrie A;. Le mode a haute fréquence a 409 cm™ est attribué a 1’élongation
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asymétrique en phase, B1, des atomes de soufres pontants et non-pontants. Les vibrations de
Ge-S de flexion et de déformation sont observées au-dessous de 200 cm-t, similaires a celles
dans les unités de I’adamantane. Les caractéristiques liées au thallium apparaissent au-dessous
de 100 cm?, comme dans Tl4sGesS1w. Il n’y pas de données Raman disponibles pour les
thiogermanates similaires des alcalins. La seule exception semble d’étre NasGezSe
monoclinique avec une structure cristalline différente qui comporte les chaines infinies de
(CS-GeS2S22)« au lieu de dimeres isolés ES-Ge2Ses [48]. Par conséquent, son spectre Raman
[49] est différent de celui de TlsGe2Se.

1VV.4.3.3 Le cristal T14GeS4

Finalement, les cristaux de TIsGeSs riches en thallium montrent aussi une bonne
concordance avec la modélisation DFT. La caractéristique spectroscopique la plus intense a
349 cm correspond au mode A; de respiration de tétraedres GesSio isolés tandis que les
modes d’élongation asymétrique et de flexion/déformation sont observes aux fréquences plus
élevées et au-dessous de 230 cm™, respectivement. Comme prévu, les modes liées au thallium
apparaissent au-dessous de 100 cm™,

En résumé, nous observons une cohérence excellente entre la structure cristalline des

composés T12S-GeSz, leurs spectres Raman expérimentaux et la modélisation DFT.

IVV.4.4 Caractéristiques vibrationnelles des verres T1,S-GeS;

Avant de discuter 1’évolution des caractéristiques Raman dans le systéme quasi-
binaire, il parait judicieux de rappeler les motifs structuraux principaux dans g-GeS: vitreux,
qui sont reflétés par leurs modes caractéristiques de vibration et leurs répliques DFT [50],

montrés sur la figure 1V.10.

(a) (b)
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Figure 1V.10. (a) Spectre Raman expérimental de GeS; vitreux et spectre Raman DFT des tétraédres
partageant leurs coins CS-GeSa; et des tétraédres partageant leurs arréts ES-GeSasz, aussi bien que les unités du
type éthane ETH-Ge2Ser2 [50], (b) représentation schématique des clusters de (1) CS-Ge2S7, (2) ES-Ge:Se, et (3)
ETH-Ge2Ss utilisés pour la modélisation par DFT. Les espéces d’hydrogéne terminal ne sont pas montrées et les
modes de vibration liées aux H sont éliminés du spectre DFT.
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Le verre steechiométrique GeS2 présente les caractéristiques spectroscopiques bien
connues qui sont cohérentes avec les résultats de diffusion de neutrons et de diffraction de
rayons X (voir, par exemple [51], [52], [53] et ses références dedans). La raie la plus intense a
344 ¢cm correspond au mode A; de respiration en phase symétrique de tétraédres CS-GeSaz2
[54], [55], [56] qui est accompagnée par une raie compagnon Aic a 372 cm? [57] liée a la
respiration symétrique des unités ES-GeSas2 . La caractéristique asymétrique large a 259 cm
provient de 1’élongation Ge-Ge dans les unités du type éthane ETH-GezSe/2 [57], [58], [59].
Des calculs ab initio récents [59], [60], [50] ont montré que la caractéristique large mal
résolue autour 400 cm-? contient les contributions des tétraédres CS et ES ainsi que des unités
ETH mais le pic a 436 cm™ est entierement due au mode F2 le plus élevé dans les tétraédres
ES-GeSa/2 [50], [60].
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Figure 1V.11. Spectre Raman du verre (a) (T12S)0.0s(GeS2)o.05 €t (b) des impuretés cristallines de haute
température B-GeS; trouvé sur la surface de 1’échantillon x=0.05.

Comme on a mentionné précédemment (chapitre 1), les verres pauvres en TI
(0.05<x<0.15) peuvent étre difficilement obtenus sans impuretés cristallines a haute
tempeérature B-GeS2. Les mesures de spectroscopie Raman (figure 1V.11) confirment les
résultats de la diffraction de rayons X. Notamment, il a été possible de trouver des cristallites
B-GeS2 a la surface du verre avec ces compositions et d’obtenir des spectres de bonne qualité
(figure 1V.11(b)). La raison de ce comportement semble étre la différence dans la structure
du cristal B-GeS2 et TlaGesS10 (x=1/3) qui est pauvre en Tl (figure 1V.6). Le polymorphe a
haute température B-GeS: est constitué de couches 2D composés par des tétraédres CS- et
ES-GeS42 formant des cycles a deux, trois et huit membres. La structure cristalline de p-GeS:

parait étre le principal motif structural du verre GeSz [50]- [60]. En revanche, TlsGesSio
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monoclinique est constitué¢ des unités d’adamantane isolées GeaSio liées par des atomes de
thallium, c’est-a-dire que son ordre local et intermédiaire est radicalement différent par
rapport a celui de B-GeS:2 et GeS: vitreux. Par conséquent, 1’incompatibilité spatiale des
motifs de structure conduit au renforcement de la capacité de cristallisation des verres pauvres
en TI.

Les spectres Raman expérimentaux des verres (T12S)x(GeSz2)1-x sont présentés sur la
figure 1V.12. Deux tendances différentes en fonction de la composition sont observées pour
les verres de semi-conducteurs (x<0.3) et les verre de conduction ionique (x>0.3) qui sont

cohérents avec les limites de composition des composés (T12S)x(GeSz2)1x.

4
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Figure 1V.12. Spectres Raman expérimentaux des verres (T12S)x(GeSz)1x: (2) 0 < x < 0.15 et (b)
0.2<x<0.5. Les caractéristiques spectrales des unités d’adamantane, des oligoméres CS-GemSy et des
dimeres ES-Ge,Se sont soulignés en jaune, rouge et bleu, respectivement. La mode A; des impuretés

cristallines a haute température p-GeS; a =361 cm,observé dans les verres pauvres en Tl
(x=0.05 et 0.1), est indiqué par une étoile de magenta.
Les spectres Raman des verres (TI2S)x(GeSz2)ix a x<0.3 présentent des changements
caractéristiques avec 1’augmentation de X:

1. On observe I’apparition et la croissance d’un nouveau mode a 450 cm qui est
similaire au mode A: dans les unités d’adamantane GesSio correspondant a
I’élongation en phase Ge-St;

2. Le mode A; symétrique d’élongation Ge-S dans le tétragdre CS-GeSa2 a 344 cm!
se déplacent aux fréquences plus basses ;

3. Les modes A; symétriques (372 cm™) et F, asymétriques (435 cm) dans le
tétraedre ES-GeSa/2 disparaissent avec 1’augmentation de X.

Ces changements indiquent une transformation graduelle du réseau continu g-GeS:z en

une structure désordonnée de fragments qui consiste en des unités isolées de type adamantane
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et connectées par des especes Tl. Une tendance similaire a été rapportée précédemment pour

les verres thiogermanate d’alcalin [47], [49].

1 0 B T I T | T [ T ] B ]
L (@x=03 cTIGeS,, | I c-NaGe,S, |
0.5+ — — —
= D 7 ; P 7
s J 1 s ]
= 00 2
2] 1 l | | | [ 1 2]
C C
-oq—l) T I T | T I T -oq—l) T l T I T I T
£ 10+ _ - £ 10} —
= | (b)x=0.5 c-Tl,GeS, - B i
@© @©
S i . = - i
© 3 . © - .
o L. ] x _ i
0.5+ — 0.5+ —
0.0 0.0
1 l 1 | 1 I 1 1 | 1 | 1 | 1
100 200 300 400 500 100 200 300 400 500
Raman Shift (cm™) Raman Shift (cm™)
Figure 1V.13. Spectres Raman expérimentaux Figure 1V.14. Spectres Raman expérimentaux du
des verres (T1,S)x(GeSz)1x en comparaison avec verre x=0.5 et (a) les références cristallines c-
des composes cristallins : (a) x = 0.3 et c- Na.GeS; et c-NasGe2S7[49]; (b) spectre Raman
TlaGesS1o (x = %); (b) x = 0.5 et ¢c-Tl.GezSs de DFT des clusters de GesSioTls and GesSgTlg
1
(X = E)

Le verre x=0.3 a une composition presque identique a celle de cristal TlsGesS1o
monoclinique (x = ’3) et montre un spectre Raman similaire avec une différence importante :
une population significative de modes Ge-S d’élongation entre 350 et 420 cm™ (figure 1V.13
(a)). Les changements dans cette région spectrale deviennent prédominants pour les verres
(T12S)x(GeS2)1-x a x > 0.3.

Le verre riche en Tl x=0.5 a la méme composition que le cristal TlsGezSs triclinique
(x = 1/2). Néanmoins, les deux matériaux présentent les spectres Raman tout a fait différents
(figure 1V.13(b)). Le mode A: de respiration des diméres ES-Ge2Se a 370 cmt est présent
dans les verres a conduction ionique (figure 1V.12(b)). Cependant ce mode n’est pas le plus
intense méme pour 1’alliage vitreux x=0.5, contrairement & son équivalent cristallin. La
respiration A; en phase des unités tétraédriques CS a 325 cm™ reste la caractéristique
spectrale prédominante pour les verres a conduction ionique (T12S)x(GeSz)1-x. Autrement dit,
le motif structural de TlsGezSs triclinique, c’est-a-dire les dimeres ES-Ge2Ss, ne determine
pas ’ordre local et intermédiaire des verres riches en Tl & X > 0.3. En outre, la seconde

caractéristique la plus intense a 400 cm™ (x=0.5) n’a pas d’analogue cristallin dans le systeme
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TI2S-GeS2 (figure 1V.9(a)) suggerant un nouveau modele de liaison pour les verres a
conduction ionique.

Le systéme NazS-GeS: a conduction ionique rapide [49] permet de résoudre le puzzle
structurel. Deux composés cristallins dans ce systeme, Na2GeSs monoclinique, de groupe
spatial P2:/c [48], et NasGe2S7 monoclinique, de groupe spatial C2/c [61], révelent les
différentes structures cristallines comparables aux thiogermanates d'alcali lourd et de
thallium. Les spectres Raman de ces deux cristaux monocliniques [49] montrent quelques
ressemblances avec des caractéristiques spectrales non identifiées dans les verres de

thiogermanate qui sont riches en Tl (figure 1V.14(a)).
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Figure 1V.15. Structure cristallin de (a) Figure 1V.16. Structure optimisée des clusters
Na.GeSs = NasGe,Se monoclinique, le groupe oligomeéres connectés par sommet commun CS
spatial P2:/c [48], et (b) NasGezS7 utilisés pour la modélisation DFT : (a) le trimére
monoclinique, le groupe spatial C2/c [61] CS-GesSioTlget (b) ’anneau CS-GesSyTls,

Les deux cristaux NazS-GeS: sont constitués de tétraedres CS-GeSa2 (figure 1V.15).
Les tétraedres forment des chaines infinies dans Na2GeSs monoclinique, (CS-GeS2S2/2)w,
tandis que NasGe2S7 est construit par des dimeres CS-GezS7. Les deux motifs structuraux Ge-
S sont liés par des espéces de sodium. Les fréquences d'élongation des modes Ax en phase de
respiration des unités CS pour les deux cristaux montrent un décalage vers le bleu, +6 cm
(Na2GeSs3) ou +17 cm™ (NasGe2S7), cohérent avec la masse moyenne plus petite des
oscillateurs dans les cristaux de sodium par rapport aux verres de thiogermanate de TI. Les
fréquences d'élongation Ge-St symétriques et asymétriques impliquant le soufre terminal
s’identifient mieux une caractéristique bimodale mal résolue a haute fréquence a 400 et 435
cm pour le verre x = 0.5 (figure 1V.14(a)). La modélisation préliminaire DFT de plusieurs
clusters oligomeéres CS-GemSnTlk (figure 1V.16) montre un accord général avec les spectres
Raman expérimentaux (figure 1V.14 (b)) mais il est nécessaire continuer a préciser la

steechiométrie exacte des unités CS oligomeéres.

IVV.4.5 Les cristaux Ag»S-GeS;

Les cristaux connus dans le systéeme Ag2S-GeS:2 sont présentés sur la figure 1V.17.
L'argyrodite AgsGeSs (4AQ2S:1GeS2) est le seul composé a fusion congruente dans le
systeme pseudo-binaire Ag2S-GeS: (figure 1V.18) [62], [63]. La phase & haute température

qui existe au-dessus de 215-223°C est un cubique a face centrée y-AgsGeSs, le groupe
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d'espace F43m [62], [63]. Le polymorphe a basse température, 1’orthorhombique a''-
AgsGeSs, le groupe d’espace Pna2, [64], est constitué de tétraedres GeSs qui sont
faiblement déformés et isolés, et de deux espéces supplémentaires de soufre sans liaison avec
Ge. Les tétraedres GeSs et les atomes de soufre sont connectés par les atomes Ag en formant
un réseau 3D (la figure 1V.17 (a)).
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Figure 1V.17. Composés cristallins connus dans le Figure 1V.18. Diagramme de phase du

systeme Ag.S-GeS;: (a) AgsGeSs, (b) Agi0GesSis, (C) systeme Ag.S-GeS; [63]

Ag2GeSs, (d) HT-GeS;.

Deux autres composés AgioGesSii (5AQ2S:3GeSz) et Ag2GeSs (1AQ2S:1GeSz) ne
peuvent pas étre obtenus a partir de la fonte. Ag2GeSs orthorhombique, de groupe d’espace
Cmc2,, est un composé intermédiaire métastable qui apparait pendant la formation de
AgsGeSs a partir de AgzS et GeS: [65] suite a la réaction a I'état solide a 600-650°C et se
décompose rapidement au-dessus de 650°C. Ag2GeSs est constitue de chaines de
thiogermanate connectés par sommet commun (CS-GeS2S2/2)« liées par des atomes Ag
(figure 1V.17(c)). Les distances Ge-St, 2.26440.003 A, semblent étre intermédiaires entre les
séparations Ge-Sp courtes, 2.149+0.003 A, et longues, 2.357+0.003 A. Par conséquent, les
atomes de soufre terminaux ne peuvent pas étre distingués des atomes pontants en se basant
sur la géométrie puisque la longueur moyenne de la liaison <Ge-S> = 2.26+0.08 A.

Il'y a eu plusieurs tentatives pour synthétiser AgioGesS11 [65], [66] [67]. Récemment,
Ag10GesS11 monoclinique, de groupe d’espace Cc, a été caractérisé et il a été caractérisé qu’il
est constitué de tétraédres GeSs isolés et de dimeres CS-Ge2Sv liés par des atomes Ag (figure
IV.17(b)) [67]. Les distances interatomiques Ge-S; et Ge-Sp dans les diméres sont
respectivement de 2.23 + 0.04 et 2.28 £ 0.04. Les distances Ge-S; sont similaires a celles des

tétraedres isolés, 2.22 + 0.03.
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IV.4.6 Synthese AgsGeSs, Ag10GesSii, Ag2GeSs et les mesures par la
diffraction de rayons X (DRX)

Les deux composés cristallins AgsGeSs, AgioGesSi1 ont été synthétisés a partir
d’argent (Neyco, 99.999%), de germanium (Aldrich, 99.999%) et de soufre (Aldrich,
99.999%). Les éléments de départ ont ¢été pesés dans les proportions steechiométriques et
placés dans le tube en silice. Aprés la mise sous vide et scellage, I’ampoule de silice contenant
les différents éléments était placée dans un four et était chauffée lentement pour éviter la
formation rapide de vapeurs et I’explosion du tube. Pour les deux composés cristallins, dans
un premier temps, ’ampoule était chauffée jusqu’a une température de 900°C avec une
agitation régulieére du mélange pour assurer une bonne homogéneisation.

La synthese d’argyrodite AgsGeSs était ensuite effectuée selon la méthode décrite par
Eulenberger [68] avec de Iégéres modifications. Le mélange était laissé a 900°C pendant 10
jours avec une agitation réguliére de I’ampoule. Puis, le bain fondu a été refroidi lentement
jusqu’a la température ambiante pendant 2 jours. La synthése de Agi0GesSii était réalisée en
suivant la méthode décrite récemment dans [67]. Le bain fondu a été laissé a 900°C pendant 6
heures avec une agitation réguliére du mélange, puis refroidi jusqu’a 400°C, recuit pendant 10
jours a cette température et refroidi lentement jusqu’a la température ambiante dans le four
éteint.

Le composé Ag2GeSs était obtenu a partir d'un verre (AgzS)o.s(GeSz)os par un recuit a
400°C pendant 7 jours. Apres I’avoir analysé par spectroscopie Raman et DRX, le méme
échantillon était recuit a nouveaux a 320°C pendant 15 jours.

La pureté des cristaux a été testée par la diffraction de rayons X (DRX). Les nuances
de ce test ont été décrit dans le paragraphe 1V.4.2.

L’analyse DRX montre que seulement 1’argyrodite AgsGeSes obtenu est constitué

d’une phase unique composée du polymorphe orthorhombique de basse température (figure
1V.19).
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Figure 1V.19. Courbes DRX de AgsGeSs synthétisé (brun) et de a''-AgsGeSg orthorhombique, le
groupe d’espace Pna2 [68].
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Le composé Ag2GeSs obtenu a partir d'un verre (AgzS)os(GeSz)os par un recuit a 400
et 320°C, montre la présence d'au moins trois phases. La principale variété cristalline est
Ag2GeSs orthorhombique, les espéces minoritaires sont AgioGesSi1 monocliniques et la

modification a-GeS2 de basse température (figure 1VV.20) [44].
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Figure 1VV.20. Diagrammes de diffraction des rayons X de la composition Ag.GeSs recuite a 400°C
(brun) et a 320°C (vert), ainsi que de Ag.GeS; orthorhombique (bleu) [65], Ag10GesS11 monoclinique
(magenta) [67] et a-GeS, monoclinique, le groupe d'espace P. [44].
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La syntheése et le recuit de Agi0GesS11 a haute température, réalisés comme on a décrit
récemment [67], ne permettent pas obtenir une seule phase (figure 1V.21). Les phases
multiples identifiées sont: (a) AgioGesSi1 [67] bien que tous les pics de Bragg ne soient pas
observés; (b) a''-AgsGeSs [64] et (c) a-GeS2 [44]. Néanmoins, Ag2GeSs semble étre absent
et certains pics de Bragg ne sont pas identifiés.
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Figure 1V.21. Diagramme de diffraction des rayons X de AgioGesSi1 synthétisé et recuit.

IVV.4.7 Spectres Raman expérimentaux et modélises des cristaux
Ag2S-GeS;
IVV.4.7.1 Le cristal AgsGeSs

Les spectres Raman de AgsGeSes (figure 1V.22) montrent de larges raies intenses de
basse fréquence a ~180 et ~235 cm™, ainsi qu'une caractéristique d’élongation Ge-S pldtot
faible et non résolue entre 300 et 420 cm?, c'est-a-dire dans la région spectrale typique des
tétraédres GeSasn2. 1l faut noter une forte fluorescence des échantillons pendant les mesures.
Les meilleures acquisitions ont été obtenues en utilisant un laser de 785 nm avec une

puissance nominale de 1.5 mW. Des bandes similaires de basse fréquence ont été signalées
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antérieurement pour les couches minces Ge-S photodopés par Ag (figure 1V.23) [69] mais
attribuées a des dimeéres du type éthane Ge2Se;2.
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Figure 1V.23. Spectres Raman de (a)
couches minces Ge-S:Ag photo-diffusés
a la température ambiante et (b-d)
recuits entre 150 et 430°C [69].

Figure 1V.22. Spectres Raman de a''-AgsGeSs
orthorhombique obtenus en utilisant un laser de 785 nm
avec une puissance nominale de 1.5 mW.

L'attribution ci-dessus ne correspond pas a la structure cristalline d'argyrodite de basse
température. Nous avons effectué la modélisation par DFT des clusters Ag-Ge-S présentée
sur la figure 1V.24 afin de comprendre les modes de vibration dans AgsGeSes

orthorhombique. Les résultats sont montres sur la figure 1V.25.
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Figure 1V.24. Représentation schématique des  Figure 1V.25. Spectres Raman DFT des clusters
clusters (a) GeS:Aga et (b) GeSsAgs utilisés dans  GeSsAga (vert) et GeS:Ages (orange) par rapport
la modélisation DFT des spectres Raman pour aux données expérimentales pour a''-AgsGeSs
AgsGeSs. orthorhombique.
Le DFT du spectre Raman du cluster GeS4Aga dans le domaine spectral d'élongation

Ge-S semble étre similaire a celui de GeSaTls (figure 1V.9 (b)) et le spectre Raman
expérimental de TlsGeS4 monoclinique (figure 1V.9 (a)). Néanmoins, ce spectre DFT ne
correspond pas aux resultats experimentaux pour a''-AgsGeSs, ce qui n'est pas surprenant en
tenant compte du rapport inférieur Ag/Ge=4 au lieu de 8 dans AgsGeSs. En augmentant le

rapport steechiométrique a Ag/Ge=6, on obtient un accord raisonnable entre I'expérience et la
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modélisation DFT. Le mode de flexion symétrique Ai le plus intense du tétraédre GeSs
impliquant aussi des vibrations Ag apparait a 208 cm?, c'est-a-dire exactement entre les deux
caractéristiques spectrales expérimentales qui sont mal résolues. Les modélisations DFT

supplémentaires en utilisant des clusters steechiométriques GeSsAgs sont en cours.

I1VV.4.7.2 Les cristaux Ag.GeSz et Ag10GesSu

Plusieurs phases cristallines (Ag2GeSs orthorhombique, Agi0GesSi1 monoclinique et
a-GeS: a basse température) qui ont été trouvées par 1’analyse des spectres XRD, donnent des
spectres Raman différents pour Ag2GeSs recuit (figure 1V.26) en fonction de la position du

faisceau laser sur I'échantillon.
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Figure 1V.26. Plusieurs spectres Raman collectés
pour I'échantillon Ag.GeSs recuit a différents
endroits: a-GeS; (jaune foncé), phase 1 (vert) et
phase 2 (brun).

Figure 1V.27. Spectres Raman des polymorphes
de basse T (a-GeS;) et de haute T (B-GeSy).
L'encart montre les spectres Raman pour les

références ci-dessus tirées de [56].

Le polymorphe a-GeS: a basse température recouvre principalement la surface de
I'échantillon. C'est la seule phase dans Ag=GeSs recuit qui peut étre identifiée sans ambiguité
(figure 1V.27) car elle correspond a la référence a-GeS: publiée [56]. L'identification de la
phase 1 et de la phase 2 a partir des spectres expérimentaux semblait étre difficile, puisque ni
Ag2GeSs orthorhombique ni Agi0GesSi1 monoclinique n’ont de spectres Raman publiés.
Heureusement, nos études de I’échantillon de verre non homogéne (Ag2S)o.30(GeS2)o.70
donnent la réponse. Cet échantillon comporte deux phases :

1. Phase vitreuse rouge qui est collée a la surface interne du tube de silice lorsque la

vitesse de refroidissement est maximale (figure 1V.28(a)).

2. Phase cristalline noire qui recouvre la partie interne du verre rouge (figure

1V.28(b)).

L'analyse DRX révéle deux composés cristallins pour la phase noire de (Ag2S)o.s0
(GeS2)o.70:

1. a-GeS: de basse temperature (figure 1V.29(a))

2. Ag2GeSs orthorhombique (figure 1V.29(b)).
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Figure 1VV.29. Diagramme XRD de la phase
cristalline noire dans un échantillon non homogene
(Ag2S)0.30 (GeS2)0.70comparé a (a) le polymorphe a-

GeS; de basse température [44] et (b) Ag.GeSs
orthorhombique [65].

Figure 1V.28. Microphotographies des
deux phases dans I'échantillon non
homogene (Ag2S)o.30(GeSz)o.70: (a) phase
vitreuse rouge, (b) phase cristalline noire.

Les spectres Raman qui ont été pris a différents endroits de I'échantillon (Ag2S)o.30

(GeS2)o.70 montrent également des vibrations caractéristiques de a-GeS: (figure 1V.30(a)).
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Figure 1\V.30. (a) Spectres Raman de la phase cristalline noire dans I'échantillon (Ag2S)o.30 (G€S2)o.70
(noir) et a-GeS; de basse température (jaune foncé); (b) spectres Raman de différence correspondant a
la phase 2 de Ag.GeS; recuit (ligne marron solide) et a la phase noire de I'échantillon (Ag2S)o.30
(GeS2)o.70 apres la soustraction du spectre a-GeS; (ligne marron en pointillé). Les spectres obtenus
sont liés a Ag.GeSs orthorhombique.
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Les modes de vibration restants correspondent a la phase 2 dans Ag2GeSs recuit. Par
consequent on a attribué le spectre Raman de la phase 2 a Ag2GeSs orthorhombique (figure
IV.30 (b)). Les différences de deux spectres ont été obtenus en utilisant la soustraction du
spectre Raman mis a I'échelle pour a-GeS2. Les modes de vibration les plus intenses entre
300<v<450 cm correspondent aux élongations Ge-S symétriques et asymétriques dans les
chaines (GeS2S212) comprenant a la fois les atomes de soufre pontants Sp et terminaux S.

Les résultats ci-dessus suggéerent que le spectre Raman de phase 1 de Ag2GeSs recuit
est lié a Ag10GesS11 monoclinique et est constitué de dimeres CS-Ge2S7 et de tétraédres GeSa
isolés qui sont connectés par des atomes d'argent (figure 1V.17 (b)). Une analyse

supplémentaire a été réalisée en utilisant la modélisation DFT.
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Figure 1\VV.31. Structures optimisées de (a) Figure 1\V.32. (a) Calcul DFT du spectre Raman
tétraedre isolé 1SO-GeSsAQ. et (b) dimére CS-  de I1SO-GeS:Ag., (b) spectre Raman expérimental
GeyS7AQge utilisé pour la modélisation DFT. Les  de Ag.GeSs recuit (phase 1 = AgioGesSii) et (¢)
deux clusters représentent des motifs structurels calcul DFT du spectre Raman des clusters CS-

dans Agi0GesSi. Ge>S7Ags.

Les clusters optimisés de Ge-S-Ag utilises pour la modélisation DFT du spectre
Raman de phase 1 sont présentés sur la figure 1VV.31. Le tétraédre isolé 1SO-GeSsAg4 et le
dimére CS-Ge2S7Ags représentent les motifs structuraux dans AgioGesS11 monoclinique. Les
spectres DFT Raman correspondants ainsi que les résultats expérimentaux pour la phase 1
sont présentés sur la figure 1V.32, respectivement. Il est nécessaire de constater un
raisonnablement bon accord entre I'expérience et la modélisation DFT, en particulier pour le
dimere CS-Ge2S7Ags. La position du mode A: a haute fréquence qui correspond a I'élongation
Ge-S; en phase a 406 cm™ est similaire a celle de Agi0GesS11 (410 cm™?). La respiration Az
tétraédrique dans 1SO-GeSsAgs (313 cm™?) et CS-Ge2S7Ags (300 cmt) refléte aussi assez
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bien les vibrations respectives a ~295 cm. La contribution du dimere est plus visible dans le
spectre expérimental puisque son intensité relative est a =2 fois plus élevé par rapport a 1SO-
GeSsAQgs. En plus il faut aussi remarquer qu’une autre modélisation DFT est en cours et la
discussion ci-dessus a un caractére préliminaire.

Il convient de comparer la position du mode A: & haute fréquence de Ge-S; dans
Ag10GesS11 (410 cm?) et dans NasGe2S7 (403 cm™) [49]. Dans les deux cas, les fréquences
trés similaires d'élongation sont cohérentes avec les distances similaires interatomiques Ge-S;
dans les diméres CS, 2.2340.04 A (Ag10GesSu11) [67] contre 2.192+0.010 A (NasGe2Sv) [61]

méme pour des cations de liaison nettement différents (Ag* contre Na*).

IVV.4.8 Spectres Raman des verres Ag.S-GeS:

Les spectres Raman expérimentaux des verres (AgzS)x(GeSz2)1-x, 0.30 <x <0.50, sont
montrés sur les figures 1V.33 et 1V.34. Les verres avec les phases séparées (x = 0.30 et 0.35)
et homogenes (0.40 < x < 0.50) sont assez similaires et rappellent g-GeS: vitreux. Les
données Raman rapportées précédemment pour les alliages vitreux Ag2S-GeS: [70] semblent

étre comparables avec nos résultats.
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Figure 1VV.33. Spectres Raman expérimentaux  Figure 1V.34. Spectres Raman expérimentaux
des verres (Ag2S)x(GeSz)1x: (@) x =0.40, (b) x  des verres (Ag2S)x(GeS2)1x: (a) x = 0.50, (b) x
=0.35, () x=0.30. Les verres x =0.30et 0.35  =0.45, (¢) x = 0.00 (g-GeSy). Tous les verres
sont & phase sépares et hétérogeénes. sont homogenes et uniformes.
Plusieurs tendances en fonction de la composition sont clairement visibles dans les

données Raman de Ag2S-GeS: :
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1. Le tétraédre ES-GeSap disparait assez rapidement avec 1’augmentation de la
teneur X en Ag2S ce qui est mise en évidence par une diminution systématique de
la bande d'accompagnement Aic a 372 cm (la respiration symétrique des unités
ES-GeSa4p) et du mode F2 a 436 cm™ (I’élongation Ge-S asymétrique dans le
tétraédre ES-GeSap).

2. Un décalage systématique vers le rouge du mode A: de respiration en phase dans
les unités CS-GeSa2 est observé de 344 cm™ (x = 0) a 332 cm'1 (x = 0.5), c’est-a-
dire Av=-12 cm™.

De nouvelles caractéristiques spectroscopiques apparaissent et augmentent avec X a

400, 370 et 250 cm™,

Le pic asymétrique plutdt faible a basse fréquence 250 cm est similaire a celui trouvé
dans l'argyrodite cristallin, a’’-AgsGeSs orthorhombique (figure 1V.22), et est attribué aux
modes de flexion Ge-S impliquant également des vibrations liées a I'argent. Ce pic est observé
dans de nombreux verres riches en Ag lorsque la teneur en argent augmente [69], [15]. La
figure 1V.35 montre le spectre Raman du verre riche en argent (Agl)o.s(Ag2S)o.2s(GeS2)o.25
avec a''-AgsGeSs orthorhombique (de basse température) mis a 1’échelle, illustrant les

observations et l'attribution ci-dessus.
| Y | Y [ U | y | T ¥ T T T L T T T
O (AGD, 4 (AG;S), (GeS,), | Glassy (Ag,S),(GeS,),

0.5 0.5

c-Ag,GeS, i
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l \
0.0 - 0.0 [ty
|

Raman Intensity (a.u.)
Raman Intensity (a.u.)
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Figure 1V.35. Spectres Raman de verre riche en Figure 1V.36. Spectres Raman des verres
argent (Agl)os(Ag2S)o2s(GeSz)ozs (Magenta) et (Ag2S)x(GeS2)1x: X = 0.50 (vert), x = 0.45 (brun),
de a’’-AgsGeSg orthorhombique (de basse leur différence mis a I'échelle (x5) (orange) et

température) mis a 1’échelle (x0.3) (bleu). AgsGeSs mis a 1’échelle (x0.3) (bleu).

Les modes 370 et 400 cm™ sont clairement plus visibles en utilisant la différence des
spectres Raman (figure 1V.36). Les verres homogeénes (Ag2S)x(GeSz)1x (X = 0.45 et 0.50)
révelent les tendances liees a la composition ci-dessus, et la difféerence entre les spectres
Raman montre les changements attendus. En effet, I'amplitude négative a =435 cm™ indique
une diminution de la population de tétraédre ES-GeSa4 avec l'augmentation de x (la
diminution de mode d'élongation F> asymétrique dans ES-GeSasr). La caractéristique
bimodale a 370/400 cm™* augmente avec 1’accroissement de X ainsi que le mode de flexion a

250 cm. Le décalage vers le rouge et le léger changement de forme spectrale du mode Ax de
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respiration dans CS-GeSa sont responsables de la pointe & 332 cm™. La nature des modes
370 et 400 cmt est illustrée sur la figure 1V.37.

La caractéristique spectrale non résolue a 370 cm dans les verres Ag2S-GeS. semble
étre similaire aux modes d'élongation Ge-S les plus intenses dans les chaines CS-(GeS2S2/2)
qui sont caractéristiques pour Ag2GeSs orthorhombique. Le mode a 400 cm™ semble
correspondre a I'élongation symétrique Ge-St en phase A: dans les diméres CS-Ge2S72

trouvés dans AgioGesS11 monoclinique.
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=y 00 E | J 1 J 1 I
S 0.08 r : I : I . .
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Figure 1V.37. Spectres Raman de (a) Ag.GeSs orthorhombique, (b) la différence entre les verres
x=0.50 et x=0.45, et (c) Ag10GesS11 monoclinique. Les vibrations d'élongation Ge-S dans les chaines
CS-(GeS;S2p) et d’élongation Ge-S;en phase A; dans les diméres CS-Ge,Sy,2 sont surlignées en brun

clair et vert clair, respectivement.

1VV.4.9 Spectroscopie Raman des verres a cation mixte Ag>S-T1.S-GeS;

Les spectres Raman des verres a cation mixte (AgzS)x(T12S)osx(GeSz2)os en fonction
(TAgD/(([TI]+[Ag]) sont montrés sur la figure 1V.38. Les

changements les plus visibles sont liés a :

de la fraction dargent r =

1. Une diminution rapide des modes a ~370 cm™ et ~400 cm™* pour les verres riches en
thallium (0.0< r <0.5).

2. Une diminution significative des vibrations de flexion a basses fréquences v<220 cm™.

Les caractéristiques a 370 cm et 400 cm™ pour les verres riches en Tl sont liées aux

dimeres ES-Ge2Se et aux oligomeres CS-GenSsn+1 OU N = 2 ou 3. Ces unités sont

principalement connectées par des atomes Tl a r <0.5. La substitution du thallium par I'argent

modifie également les motifs structuraux dans les verres. Notamment les dimeres ES sont
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substitués par des chaines CS-(GeS2S22)k de longueur différente k ce qui est caractéristique
des verres riches en Ag (r> 0.5). La diversité des oligomeres CS-GenSan+1a r<0.5 est réduite
aux dimeres CS-Ge2Sr dans les alliages vitreux riches en Ag. Ces changements peuvent étre
qualitativement observés dans les positions des pics (figure 1V.39) et dans les aires des pics
(figure 1V.40) puisque le mode A: de respiration en phase dans les dimeres ES-Ge2Ss a ~370
cm a une fréquence similaire a I’élongation Ge-S dans les chaines CS-(GeS2S22)k. La méme
chose est vraie pour les oligomeres CS-GenSan +1 liés par le thallium et les diméres CS-GezS7

connectés par de l'argent, v ~ 400 cm™.

J : v T ) T I T | T | T [ T
@ | AssTisees, ] - 'O (b) .
= = i i
L i 7 © Agl/(TI+Ag)

2 | 1 = [ - A
g 05 Ag(Ti+Ag)  — % 05 g§ -
c 0.6 c i |
é : 0.8 : (_% & i
——— 1.0 . € 2 i
) ORI o e gai= , e . 7 e
100 200 300 400 500 600 100 200 300 400 500 600

Raman Shift (cm™) Raman Shift (cm™)

Figure 1V.38. Spectres Raman expérimentaux des verres de cation mixte (Ag2S)x(T12S)osx(GeS2)os:
(a) verres riches en Ag (0.5<r <1.0); (b) des verres riches en Tl (0.0 <r < 0.5) ou r = Ag/(Ag + TI) est
la fraction d'argent.

En particulier la position du pic a 370 cm (figure 1V.39(b)) et son aire (figure
1VV.40(b)) se comportent difféeremment a r <0.5 et r>0.5. La position du pic se déplace vers le
bleu de 367 a 370 cm™ et reste constante au-dessus de r = 0.5 suggérant l'absence des atomes
de thallium au voisinage des chaines CS-(GeS2S22)k. La diminution rapide de 1’aire a 370
cm (un facteur de 2 entre r = 0 et r = 0.5) se transforme a une augmentation faible a r> 0.5,
confirmant le changement du motif structural (ES-Ge2Se— CS-(GeS2S22)k) au-dessus de r =
0.5.

Les changements de comportement sont moins marqués pour les oligoméres CS-
(GeS2S212)k. La position de pic présente un décalage vers le rouge presque linéaire avec
I’accroissement de r de 401 a 399 cm, tandis que I’aire du pic a 400 cm™ montre une
diminution monotone avec une pente négative dA/or plus faible pour les verres riches en Ag
(figures 1V.39(c) et 1V.40(c)). Les motifs structuraux similaires connectés par les especes de

cations différents (TI et Ag) sont en accord avec le comportement observé.
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Figure 1V.40. Aires de pic dans les spectres
Raman des verres mixtes Ag2S-T1,S-GeS;: (a) le
mode de respiration A; en phase des tétraédres
CS-GeSup; (b) le mode d'élongation Ge-S dans
les dimeres ES-Ge,S¢ (les verres riches en Tl, r
<0.5) ou les chaines CS-(GeS;S2)k (les verres
riches en Ag, r > 0.5); (c) le mode Ge-S;
symétrique Az dans les oligoméres CS-GenSszn+1
(les verres riches en TI, r <0.5) ou les diméres
CS-GeySy (les verres riches en Ag, r = 0.5). Les
lignes solides sont dessinées comme un guide
pour les yeux.

Figure 1V.39. Positions de pic dans les spectres
Raman des verres mixtes Ag.S-T1,S-GeS;: (a) le
mode de respiration A; en phase des tétraédres
CS-GeSap; (b) le mode d'élongation Ge-S dans
les dimeres ES-Ge»S¢ (les verres richesen Tl, r
<0.5) ou les chaines CS-(GeS;S2)« (les verres
riches en Ag, r > 0.5); (c) le mode Ge-S;
symetrique Ax dans les oligoméres CS-GenSzn+1
(les verres riches en TI, r <0.5) ou les dimeres
CS-GeySy (les verres riches en Ag, r = 0.5). Les
lignes solides sont dessinées comme un guide
pour les yeux.

La caractéristique spectroscopique principale des verres de cations mixtes reste la
respiration en phase A: de tétraedres CS-GeSs2 a 33013 cm™. La position de ce mode de
respiration dépend fortement de la teneur en cation dans le réseau vitreux et montre un
décalage significatif vers le rouge pour les verres riches en cation (M2S)os(GeSz)os par
rapport a GeSz vitreux: -16 cm™ pour M = Tl et -11 cm™ pour M = Ag. Par conséquent la
position du pic a 330 cm™ dans les verres de cations mixtes présente un décalage vers le bleu
de 327 cm? (r = 0) a 332 cm* (r = 1) (figure 1V.39(a)). Le décalage vers le bleu est
monotone mais pas linéaire. Etonnamment, I’aire de la caractéristique a 330 cm™ révéle une
tendance non monotone en fonction de I’argent r (figure 1V.40(a)) avec un minimum peu
profond a r = 0.15, c'est-a-dire dans la région de I’effet de cation mixte. Dans ce cas 1’aire du
pic dépend essentiellement de la largeur de raie puisque les spectres Raman expérimentaux
ont été réduits et normalisés a I'amplitude de ce pic a 330 cm™ (figure 1V.38). La largeur de la
caractéristiqgue a 330 cm, présentée sur la figure 1V.41, montre un comportement non

monotone similaire expliquant principalement les changements d’aire.
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Figure 1V.41. Largeur de ligne du mode de respiration A; en phase dans les tétraédres CS-
GeS42 pour les verres de cations mixtes Ag,S-TI.S-GeS,. La ligne solide est un guide pour les yeux.
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Figure 1V.42. Spectres Raman expérimentaux
(lignes solides) et calculés a partir des verres a
cations simples (lignes pointillées) pour les verres
sélectionnés : (@) r= Ag/(Ag+ TI)=0.1, (b) r=
0.2.
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Figure 1V.43. Spectres Raman expérimentaux
(lignes solides) et calculés a partir des verres a
cations simples (lignes pointillées) pour les verres
sélectionnés : (@) r = Ag/(Ag+ TI)=0.8, (b) r=
0.9.

500

Les spectres expérimentaux des verres de cation mixte ne peuvent pas étre décrits
comme une combinaison linéaire des spectres mis a I'échelle des membres extrémes a cations
uniques r=0 et r=1 (figures 1V.42 et 1V.43). Les dimeres ES-Ge2Ss et les oligomeres CS-
GenSan + 1, 0U N=2 ou 3, reflétés par les caractéristiques de vibration a #370cm™ et ~400cm,
disparaissent plus rapidement que prévu par les relations steechiométriques des verres a
cations uniques supposés intacts. Le bénéficiaire suggéré semble étre les chaines CS-
(GeS2S22)k de différentes longueurs k. La situation observée différe de celle rapportée pour
les verres mixtes Ag2S-Rb2S-GeS2 [70], caractérisée par une augmentation non monotone des
espéces Qa, Cc'est-a-dire des unités tetraédriques avec Ge au centre ayant deux atomes de

soufre pontants et deux atomes de soufre terminaux.
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Les résultats Raman obtenus indiquent que la structure des verres mixtes Agz2S-TI2S-
GeS:2 n'est pas un simple patchwork des fragments de verre a cation unique. La substitution du
thallium par I'argent induit une transformation profonde du réseau vitreux lorsque les motifs
structuraux caractéristiques liés a Tl évoluent graduellement ou disparaissent donnant
naissance aux entités distinctives liées a Ag. Ces résultats confirment l'idée largement
acceptée [70], [71], [72], [73], [74] selon laquelle chaque type de cation dans les systemes
mixtes préserve et conserve son ordre a courte distance et a distance intermeédiaire
typiqguement trouvé dans les systemes de cation unique. L'évolution systématique des
propriétés de vibration en fonction de la teneur Ag r=([Ag])/([TI]+[Ag]) suggére également
que les deux cations ne sont pas sépares spatialement dans le réseau vitreux mais plutot situés
a proximité immédiate les uns des autres. La spectroscopie RMN fournit de nombreux
exemples de cations différents voisins dans les verres mixtes [75], [76], [77], [78]. Nous
devrions prendre en considération cette question dans les études plus approfondies

subséquentes.

1VV.4.10 Les études de diffraction des verres TI1,S-GeS;
IVV.4.10.1 Espace réciproque

Les facteurs de structures obtenus par la diffusion de rayons X Sx(@Q) et de neutrons
Sn(Q) pour les verres (TI2S)x(GeS2)1-x sont présentés sur les figures 1V.44 et 1V.45,

respectivement.

X
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Figure 1V.44. Facteurs de structure obtenus par la diffraction de rayons X a haute énergie Sx(Q) pour
les verres (T1S)x(GeS2)1x: (a) gamme de Q jusqu'a 25 AL, (b) faible région de Q. Les données pour
GeS; vitreux sont tirées de [53].
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Figure 1V.45. Facteurs de structure obtenus par la diffusion de neutrons Sy (@) pour les verres
(T12S)x(GeS2)1x: (a) gamme de Q jusqu'a 30 A, (b) faible région de Q. Les données pour GeS;
vitreux sont tirées de [53].

Des changements systématiques sont observés avec l'augmentation de la teneur x en
TI2S. Un pré-pic intense & Qoa = 1.0 A pour GeS: vitreux diminue rapidement, en particulier
dans le diagramme de diffraction des rayons X, mais le deuxiéme pré-pic & Qob =~ 1.6 A’
apparait et augmente avec ’accroissement de x. Le pic principal (PP) a 2.2 A augmente
également et devient pointu avec X, mais toutes les autres oscillations de Sx(Q) et Sn(Q)
semblent étre atténuées.

Afin d'extraire les parametres des deux pré-pics, une fonction Voigt a été utilisée pour
approximer la ligne de base sous les caractéristiques [53], [79] permettant aux pré-pics d’étre
isolés et ajustés par les fonctions gaussiennes. Les figures 1V.46 et 1VV.47 montrent deux pré-
pics en fonction de x obtenus par la technique DRX-HE et la technique de diffusion de

neutrons, respectivement.
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Figure 1\V.47. Pré-pics isolés a faible Q obtenus
par la technique de diffusion de neutrons pour les
verres (T1S)x(GeS2)1«. De petits pics de Bragg de
GeS; a haute température sont montrés par des B-Ges: a haute temperature sont montrés par des

o - étoiles pour des verres pauvres en thallium; le
étoiles pour des verres pauvres en thallium, verre x = 0.5 montre aussi de faibles pics de
0.05<x<0.15, ' P

Bragg de TI.S (#).

Figure 1V.46. Pré-pics isolés a faible Q obtenus
par la techniqgue DRX-HE pour les verres
(T12S)x(GeS.)1x. De petits pics de Bragg de B-
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Le pré-pic a ~1.0 A pour g-GeS: est lié a la périodicité de Ge-Ge qui refléte I'ordre &
distance intermédiaire dans le réseau vitreux formé par des anneaux GenSn de taille n
différente [80], [81], [82], [83], [84]. Il faut remarquer que le réseau de couche de B-GeS: a
haute température est constitué des anneaux n =2, n = 3 et n = 8 (figure 1V.6 (d)) [43].

L'origine du deuxieme pré-pic est clairement liée au thallium, cependant, on ne peut
pas déterminer s’il est majoritairement lié a la corrélation TI-S, TI-TI ou TI-Ge. Les facteurs
structuraux différentiels obtenus en utilisant une combinaison de Sx(Q) et Sn(Q) permettent
de résoudre le probleme. Le facteur structural différentiel sans les corrélations TI-TI,
AS_1imi(@), donne le meilleur résultat (figure 1V.48) indiquant que le deuxiéme pré-pic a

Qov=1.6 Alest principalement lié & la périodicité a distance intermédiaire TI-TI.
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Figure 1V.48. Pré-pics isolés a ~1.0 At Figure 1V.49. L’aire de pré-pic a 1.0 A (Ge-
(principalement Ge-Ge) et 1.6 A™* Ge) eta 1.6 A™(TI-TI) dans les facteurs de
(principalement des corrélations TI-Tl a distance  structure de (a) de rayon X a haute énergie et de
intermédiaire) dans le facteurs de structure (a) de (b) neutron pour les verres (T12S)x(GeSz)i-
neutron et (c) de rayon X a haute énergie pour le tracés en fonction du contenu x de TI,S. Les
verre (T12S)o.3(GeS2)o.7; (b) les pré-pics sans les lignes solides sont dessinées comme un guide
corrélations TI-TI. pour les yeux.

Les corrélations TI-TI ont été supprimées en utilisant I'équation suivante [79] :

88 rm(@) — 1 = {[5x(@) — 1] - “H D [5(Q) — 1]} ——oese(@ (1V.14

X
WéeGe(Q)_%l(Q)wgeGe
1Tl
ou Sx(Q) et Sn(Q) sont les facteurs de structure Faber-Ziman obtenus par la

diffraction des rayons X et par la diffusion des neutrons; WX, (Q) sont les facteurs de

pondération de rayon X qui dépendent de Q ; WY, sont les coefficients de pondération des
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neutrons. Le deuxieme terme dans I’équation (IV.13) qui est a I’extéricur des accolades,
normalisent le facteur structural différentiel AS_1(Q) aux corrélations originaux Ge-Ge
(avant la soustraction).

La figure 1VV.49 montre les aires de pré-pic Ge-Ge et TI-TI en fonction de la teneur x
en TI2S. Premiérement, il faut noter I'amplitude plus élevée du pré-pic de Ge-Ge dans les
données de neutrons et du pré-pic TI-Tl dans le diagramme de diffraction des rayons X,
cohérent avec les facteurs de pondération Ge-Ge et TI-TI de neutron et de rayons X:
1.69<W {ege/(Weege (Q))<4.32 €t 0.18 < W1, /(WX 11(@)) < 0.47 pour les verres avec une
teneur différente en TI2S, 0.1<x<0.5.

La diminution de I’aire du pré-pic de Ge-Ge indique une disparition graduelle de
I'ordre a distance intermédiaire dans les verres T12S-GeS: liés au squelette Ge-S et suggeére
une fragmentation du réseau continu de type GeSz. Cette observation est cohérente avec une

diminution monotone des températures de transition vitreuse avec I'augmentation de Xx.
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Figure I\VV.50. Dépendances de composition
des positions de pré-pic Ge-Ge et TI-Tl des
facteurs de structure de rayons X a haute

sol—t )
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Figure 1V.51. Dépendance de composition des
corrélations de la gamme intermédiaire TI-TlI
dans les verres TI,S-GeS; calculés a partir des
données de neutrons (carrés) et de rayons X

(cercles). Les corrélations TI-TI moyennes les
plus proches dans TlsGesS10 monoclinique et
Tl4Ge,Se triclinique [40], [41] sont aussi
montrées.

énergie Sx(Q) (cercles) et de neutron Sn(Q)
(carrés) pour les verres (T1.S)x(GeS)1-x. Les
lignes solides sont dessinées comme un guide
pour les yeux.

Le pré-pic TI-Tl augmente de fagcon monotone jusqu'a x = 0.3 et puis reste presque
constant (figure 1V.49). Cette limite de concentration est également visible dans la
dépendance avec la composition des positions du pré-pic (figure 1V.50). La position de pré-
pic de Ge-Ge Qoa(X) révele une diminution légére mais distincte en forme d’une marche de
1.0540.03 A1 2 0.97+0.02 A, La position de pré-pic TI-TI Qon(X) augmente avec x de 1.4A1
a 1.7 A1, cependant, la pente dQob(x)/0x diminue au-dessus de x = 0.3. Les spectres Raman
des verres Tl2S-GeS2 montrent également deux domaines de composition : au-dessous et au-
dessus de x~0.3. La limite de concentration ci-dessus est liée avec le changement des porteurs

de charge prédominants. Les verres pauvres en Tl (x<0.25) sont essentiellement semi-

159



conducteurs, tandis que les alliages vitreux riches en Tl semblent étre des conducteurs
ioniques avec le nombre de transport de thallium t;+=1 [85], [86].

Il est intéressant de comparer le comportement du pré-pic TI-T| dans I’espace réel :

2

Qop(x)

Ly-n(x) =
(1V.14)

ol Ly_pi(x) est la périodicité TI-TI dans le réseau vitreux, avec la distance (ri™,
moyenne entre les secondes voisins les plus proches dans les références cristallines,
TlaGesS10 monoclinique (x = 0.33) et TlaGe2Se triclinique (x = 0.5) (figure 1V.51) [40], [41].
Comme prévu, Ly_q;(x) diminue avec x de 4.5 A a4 3.7 A et tend vers une limite pour les
verres riches en TI. Les verres de conduction ionique TI* sont caractérises par Lpj_(x) <
(rimin ) et suggeérent des effets de corrélation plus forts dans le transport ionique et, par
conséquent, des valeurs inférieures du rapport de Haven Hgr dans les verres.
Expérimentalement, on a trouvé une diminution rapide du rapport de Haven dans le domaine
de conduction ionique, x>0.3, de Hr = 1 @ Hr = 0.36£0.05 [86]. En outre, les références
cristallines TI2S-GeS2 présentent une conductivité inférieure a celle des verres Tl2S-GeS2
[87]. De plus, le cristal TI2S avec la conductivité la plus élevée semble étre un conducteur

mixte avec un nombre de transport ionique du thallium ¢+ = 0.1 [88].

1VV.4.10.2 Espace réel

Les fonctions de corrélation totale de neutron Tn(r) et de rayon X Tx(r) ont été
dérivées par la transformée de Fourier habituelle en utilisant la fonction de modification de
Lorch [36] et Qmax=30 AL pour les neutrons pulsés et Qmax=26 AL pour les rayons X durs.

Les fonctions de corrélation typiques Tx(r) et Tn(r) pour les verres (T12S)x(GeSz2)1-x
sont représentés sur les figures 1VV.52 et 1V.53, respectivement.

Le premier pic a ri1 = 2.2 A correspond aux corrélations Ge-S des plus proches voisins,
surligné en vert sur la figure 1\VV.52 (b). L'amplitude de ce pic réduit rapidement avec
l'augmentation de x associée a la diminution du contenu en Ge. Les verres riches en TI
présentent également une asymétrie prononcée du pic a 2.2 A liée aux corrélations Ge-S; plus
courtes et Ge-Sp plus longues, ou St et Sp correspondent aux atomes de soufres terminaux et
de soufres pontants. GeS: vitreux révéle un deuxiéme pic a r ~ 2.9 A associé aux courtes
corrélations Ge-Ge de second voisin dans les tétraedres ES-GeSa2 [53]. Ce pic disparait avec
l'augmentation de x et est remplacé par un nouveau pic émergent et croissant a rz = 3.1 A lié
aux contacts TI-S de plus proche voisin. La caractéristique TI-S est surlignée en rouge sur la
figure 1V.52(b). Le pic suivant a 3.5 A contient les corrélations de second voisin (contacts

Ge-Ge dans les unités CS-GeSap, séparations S-S et Ge-S). Le pic a 3.5 A diminue avec

160



l'augmentation de x et se décale r plus élevé, ou une nouvelle caractéristique structurelle a

~3.8 A apparait et croit en plus des caractéristiques plus éloignées a ~4.4 et ~4.8 A. Les

dernieres caractéristiques en croissance sont certainement associées a des corrélations liées a

TI. Les corrélations plutot étroites & ~5.4 A et une caractéristique bimodale large a 7.2 A

associée a la structure d’anneau dans

g-GeSz

l'augmentation de x confirmant une fragmentation du sous-réseau Ge-S continu.

[84] disparaissent également avec
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Figure I\VV.52. Les fonctions de corrélation totales obtenues avec les rayons X a haute énergie Tx(r)
pour les verres (T1S)x(GeS2)1x: (a) Iespace r jusqu'a 10 A, (b) la région de premiére et deuxiéme

voisines; les corrélations de premier voisin Ge-S et TI-S sont surlignées en vert et en rouge,

T

Figure 1\VV.53. Les fonctions de corrélation totales
obtenus avec les neutrons Tw(r) pour les verres
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Figure 1V.54. Procédure d'adaptation typique
des fonctions Tn(r) et Tx(r): (a) x = 0.50, (b) x
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La procédure d'ajustement typique des fonctions de corrélation totales est représentée
sur la figure 1\V.54. Nous nous limitons aux corrélations entre premiers voisins Ge-S et TI-S
ainsi qu’aux contacts les plus proches entre seconds voisins Ge-Ge dans ES-GeSap. Les

résultats d'ajustement sont resumes dans le tableau 1V .4.

Tableau 1V.4. Distances interatomiques ri et nombres de coordination Nj pour les paires atomiques
Ge-Sip, Ge-Ge (ES-tétraedre) et TI-S pour les verres (TI2S)«(GeSz)1.« dérives des analyses de DRX-
HE et de diffraction de neutron. Les données TI-S correspond aux corrélations de premier voisin les
plus courtes et n'inclue pas une implication possible de paires atomiques TI-S plus éloignés.

Ge-St Ge-Sp Ge-S Ge-Ge (ES) TI-S

r(A) N;j r (A) Ny NG s r(A) N r(A) N;j

ij

Diffraction des rayons X a haute énergie

0.00* - - 2.21 3.95 4.00** 2.90 0.48 - -

0.05 el falakel 2.23 3.99 3.99 2.86 0.25 3.05 2.86
0.10 il okl 2.23 3.88 3.88 2.86 0.30 3.11 3.01
0.15 2.12 0.33 2.24 3.54 3.87 2.86 0.22 3.11 2.80
0.20 2.12 0.49 2.24 3.48 3.97 2.86 0.15 3.12 2.90

0.30 2.12 0.83 2.25 3.07 3.90 - - 3.10 2.92
0.40 2.13 1.32 2.27 2.64 3.96 - - 3.10 2.98
0.50 2.15 1.95 2.28 1.95 3.90 - - 3.08 2.78

Diffraction de neutrons en temps de vol

0.00* - - 2.22 3.93 3.96** 2.90 0.49 - -

0.10 falelal falakal 2.23 3.91 3.91 2.88 0.38 3.17 2.97
0.15 2.13 0.32 2.23 3.45 3.77 2.86 0.11 3.10 2.65
0.20 2.14 0.50 2.24 3.49 3.99 2.82 0.05 3.08 2.84

0.30 2.12 0.82 2.24 3.09 3.91 - - 3.06 2.80
0.40 2.17 1.33 2.25 2.65 3.98 - - 3.08 3.13
0.50 2.18 1.96 2.27 1.96 3.92 - - 3.08 2.96

Les incertitudes pour les distances interatomiques Ge-St, Ge-Sh, Ge-Ge, TI-S sont £0.02 A, £0.01 A, £0.02 A et £0.03 A,
respectivement. Les incertitudes pour les numéros de coordination Ge-St, Ge-Sb, Ge-Ge, T-S sont 0.20, 0.15, 0.10 et 0.30,
respectivement.

* Pris de la référence [53] ** Comprend également les corrélations de premier voisin  Ge-Ge a 2.45 A [53].
*** |es corrélations de germanium — soufre de terminal, Ge-St, sont trop faibles pour étre déterminées avec précision

L’ajustement du premier pic de Tn(r) et Tx(r) & ri=2.2 A avec une fonction gaussienne
ne donne dans tous les cas une coordination tétraédrique de germanium, Ne-s) 4. A faible
teneur en thallium, x<0.15, nous ne pouvons pas distinguer les contributions Ge-S; et Ge-Sp,
mais elles peuvent étre séparées pour x > 0.15. Une restriction supplémentaire a été utilisée

pour dériver les distances interatomiques Ge-S; et Ge-Sp,.

Nee-s, _ _x (1V.16)

NGe—Sb 2-3x
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OU Nge-s, €t Nge—s,sont les nombres de coordination partielle de germanium liés aux

atomes de soufre terminaux et pontants.

Ge-S Coordination
N

1 Terminal S
0
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I I T
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Figure 1V.55. (a) Nombres de coordination
partiels de germanium Nge_g, et NGe-s, liés aux

atomes de soufre terminaux et pontants suivant
les tendances de composition x/(2-2x) et (2-
3X)/(2-2x) ; (b) distances interatomiques Ge-Sp
et Ge-S; dans les verres TI,S-Ges2 (ce travail) et
les références cristallines
[43], [40], [41], [42].
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Figure 1V.56. Les dépendances de composition
(a) du mode A; de respiration en phase dans les
tétraedres CS-GeSay; et (b) les distances
interatomiques Ge-S, impliquant le soufre pontant
Sp dans les verres TI,S-GeS,. L’augmentation des
distances Ge-Sp dans les tétraédres CS-GeSa (les
liaisons plus faibles) implique des fréquences
d'élongation plus faibles, en particulier la
respiration A;.

Les résultats des ajustements confirment la coordination tétraédrique du germanium
dans les verres N¢& g = Nge—s, + Nge-s, = 3.93+0.07 (tableau 1V 4 et figure 1V.55(a)). Les
distances interatomiques dérivées Ge-Sp et Ge-St semblent étre en excellent accord avec les
données cristallines [43], [40], [41], [42] et montrent une différence moyenne Ar = 0.11+0.02
A (figure 1V.55 (b)).

L’accroissement des distances interatomiques Ge-S implique des liaisons chimiques
plus faibles dans les tétraédres GeSa2 et par conséquent des fréquences d'élongation Ge-S
plus faibles. Les tendances de la composition qui sont liées avec le mode A: de respiration en
phase dans les tétraédres CS-GeSa2 et les distances interatomiques Ge-Sp impliquant un
soufre pontant Sp dans les verres T12S-GeS2 sont montrées sur la figure 1VV.56. Nous notons
gue ce comportement cohérent avec le décalage vers le rouge du mode A; de respiration avec
I’augmentation de x, décrit précédemment dans le paragraphe 1V.4.4. Une tendance similaire
est observée pour les distances interatomiques Ge-S; illustrees sur la figure 1\V.57 pour les
réferences cristallines de TI12S-GeS: [40], [41], [42] et Na:S-GeS:2 [48], [61], [89]. Dans ce
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cas, nous avons simplement tracé les fréquences symétriques d'élongation pour les paires
atomiques Ge-St, mesurées expérimentalement pour TI2S-GeS: cristallin (le paragraphe
1VV.4.1) ou tirées de référence [49] pour NazS-GeSz, en fonction de la séparation Ge-St. Nous
notons un bon accord entre deux familles (c-TI2S-GeS: et c-Na2S-GeS2) qui indique des
constantes de force similaires malgré une différence significative dans la nature des cations de
liaison voisin (TI* contre Na*). Il faut aussi remarquer que l'extrapolation aux séparations
typiques Ge-Sp, #2.25 A, donne des fréquences A; de respiration en phase d'environ 340 cm?

observées expérimentalement.

I T T T T | T T T T I T I T l T l T ]
500 |- M,S-GeS, Crystals 15| [
i & NaGeS,
5 TI,Ge,S
~— 450 S ) — = 101=
5 z
2 ° -
o Na_GeS, = -
a - + NaGeS <
@ 400 | TiGes, @ - ; 05}
o)
] 4
TI,GeS,
350 = 0.0
L ! P | L P L |- L L | i | i | i | i |
2.10 215 2.20 2.25 2 3 4 5 6
Ge-S, distance (A) r(A)

Figure IV.57. Relation entre les fréquences
d'élongation symétriques Ge-S; et les distances
interatomiques Ge-S; dans les références
cristallines de TI.S-GeS; [40], [41], [42] et Na,S-
GeS; [48], [61], [89]. Les données Raman
expérimentales pour c-T1.S-GeS; ont été tirées du
paragraphe 1V.4.1, les résultats pour Na,S-GeS;
correspondants de la référence [49].

Figure IV.58. Distribution de TI-S (surlignée
en rouge) et d'autres corrélations (Ge-S, Ge-Ge,
Ge-TlI, S-S et TI-TI) dans Tl4Ge,S triclinique
(x=1/2), groupe d'espace P1 [41]. Les
distributions ont été calculées et élargies en
utilisant le code XTAL [90] et les données
cristallographiques pour TlsGe;Se, Qmax=30A.

Les résultats d'ajustement montrent également une diminution rapide de la population
des tétragdres ES-GeSas2, caractérisée par les contacts courts 2.9 A de Ge-Ge, en accord avec
les données Raman. En revanche, la caractéristique a 3.1 A, correspondant aux corrélations de
premier voisin TI-S et croissant de fagon continue avec X, reste intacte en termes de
coordination locale, Nt_s = 3 (tableau 1V.4). Il faut cependant noter que des voisins TI-S
plus éloignés peuvent étre cachés parmi les contacts du second voisin (Ge-Ge, S-S et Ge-S),
donnant un large pic a 3.5 A. Cette situation est typique pour les thiogermanates cristallins de
thallium, ou les voisins les plus proches de TI-S sont étalés sur une large gamme de r, c’est-a-
dire, 3.0A<r<3.7A, dans Tl4Ge:2Ss triclinique (x = 1/2), de groupe d'espace P1 [41] (figure
IVV.58). Une modélisation RMC/DFT est en cours pour accéder aux détails structuraux de

I'ordre court et intermédiaire dans le verre x=0.5 riche en thallium.
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IVV.4.11 Les etudes de diffraction et la modélisation DFT du verre
(AQ2S)0.45(GeSz2)o.s5
Iv.4.11.1 La diffusion de neutrons et la diffraction des rayons X a

haute énergie
Les facteurs de structure Faber-Ziman obtenus par la diffusion des neutrons Sn(Q) et
par la diffraction dse rayons X Sx(Q) pour les verres GeSz [53] et (Ag2S)o.4s5(GeSz2)oss sont

montrés sur la figure 1V.59.
T l T I T I T T I T I T I T
3 (—(a) Pulsed Neutrons — 3 | (b) Hard X-Rays —

45Ag,S-GeS, 45Ag,S-GeS,

GeS,

! _

0 5 10 15 20 0 10 15 20
QA" QA"
Figure IVV.59. Les facteurs de structure Faber-Ziman obtenus par (a) la diffusion de neutrons Sn(Q)

et (b) par la diffraction de rayons X Sx(Q) pour les verres GeS; [53] et (Ag2S)o.45(GeS2)0.55 SOt tracés
sur une gamme de Q limitée.

o -

Nous notons une transformation significative des deux Sn(Q) et de Sx(Q) pour le verre
contenant Ag. Le premier pic de diffraction intense (FSDP - First Sharp Diffraction Peak) a
Qo = 1.03+0.01 A pour g-GeS: est fortement réduit et déplacé vers les valeurs de Q plus
hautes. En revanche, le pic principal (PP) du facteur structurel a Q1 augmente sensiblement,
se déplace vers des vecteurs de diffusion inférieurs (Q1 = 2.1 A contre 2.3 Al pour GeS:
vitreux) et devient la caractéristique la plus intense dans I'espace Q.

Pour extraire les paramétres de FSDP, une fonction Voigt a été utilisée pour
approximer sa ligne de base ce qui a permis d'isoler et d'ajuster le FSDP [53].

Les FSDP isolés pour les deux verres et deux radiations incidentes (neutrons et rayons
X) sont présentes sur la figure 1V.60; les paramétres dérivés de FSDP (la position Qo,

I’amplitude Ao et la largeur de ligne W) sont collectés dans le tableau 1V.5.
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Figure 1V.60. FSDP pour GeS; vitreux [53] et (Ag2S)o.45(GeS2)os5. Les lignes solides correspondent
aux données de neutrons, les lignes pointillées - aux résultats de HE-XRD.

Tableau IV.5. Les parametres du FSDP (la position Qg , I’amplitude A, et la largeur W) pour les
verres GeS; and (Ag2S)o.4s(GeSy)oss. Les données g-GeS; sont tirées de la référence [53].

La diffraction des rayons X a

La diffraction de neutron , .
haute énergie

Ag2S
Qo (A Wy (AY) Ao Qo (A Wy (A1) Ay
0.0 1.03(1) 0.32(2) 1.86(7) 1.04(1) 0.33(2) 1.55(7)
0.45 1.12(2) 0.35(2) 0.29(3) 1.21(2) 0.30(2) 0.06(3)

Les incertitudes sur le (les) dernier(s) chiffre(s) du paramétre sont indiquées entre parenthéses.

Il faut noter une forme asymétrique du FSDP pour le verre (Ag2S)o4s(GeSz2)oss et une
différence significative dans I'amplitude entre les données de neutron et de rayon X. En partie,
cette différence peut étre liée a un faible facteur de pondération des corrélations Ge-Ge dans
I'ensemble de données de rayon X, WZ,c.(Q@) = 0.045£0.001 comparé a W¥,..= 0.10, en
supposant que le FSDP refléte ’ordre intermédiaire dans le réseau vitreux, notamment,
provenant des corrélations Ge-Ge dans les anneaux GenSn, oU n > 2 [84]. Une forte
diminution du FSDP dans (Ag2S)o.45(GeSz)o.s5 par rapport a g-GeSz indique un changement
dramatique dans l'ordre intermédiaire et la fragmentation du sous-réseau Ge-S continu. Des
processus similaires ont été observés dans les binaires TI.S-GeS: mais avec certaines
différences, c'est-a-dire un comportement différent de Qoa(X) et Qo(X).

Les fonctions de corrélation totales Tn(r) (neutron) ou Tx(r) (rayon X) ont été dérivées
par la transformée de Fourier habituelle en utilisant la fonction de modification de Lorch
[36] et Qmax=40 A pour les neutrons pulsés et Qmax=30 A pour les rayons X durs. Les

résultats sont montrés sur la figure 1V.61.
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Figure IV.61. Les fonctions de corrélation totales (a) Tn(r) (neutron) et (b) Tx(r) (rayons X) pour
GeS; vitreux et (Ag2S)o.45(GeSz)o.s5. Les données pour g-GeS; sont tirées de la référence [53].

Comme il a été discuté précédemment (paragraphe 1V.4.10.2) le premier pic 4 2.22 A
du verre GeSz correspond aux premiers voisins Ge-S. Le pic & 2.90 A est lié aux corrélations
Ge-Ge courtes dans ES-GeSa et une caractéristique large a ~3.5 A refléte des contacts Ge-
Ge du deuxiéme voisin dans CS-GeSas, les corrélations S-S et Ge-S. Un pic étroit plus
éloigné a ~5.4 A et une caractéristique bimodale large a =7.2 A sont associés a la structure
d’anneau dans le verre GeSz [84]. Il faut aussi remarquer un petit pic a 2.45 A, a peine visible
a I'échelle de la figure 1V.61, qui correspond aux premiers voisins du Ge-Ge et reflete un
faible désordre chimique dans le verre stoechiométrique GeSz [53]. Cette caractéristique est
également observée dans le spectre Raman, révélée par I'élongation de Ge-Ge a 259 cm?
(figure 1V.10).

Le verre riche en argent est caractérisé par une forte diminution du pic a 2.22 A et
I'apparition de nouvelles caractéristiques a 2.54 A et =3A. Le pic & 2.54 A correspond aux
plus proches voisins Ag-S, tandis que la caractéristique a 3 A est généralement associée aux
contacts du deuxieme voisin Ag-Ag [91], [92], [93], [38] et liée & une conductivité ionique
Ag* élevée dans les verres de chalcogénure dargent [93], [94], [95]. Il est nécessaire
également de noter des changements significatifs dans l'ordre intermédiaire, en particulier,
une disparition presque complete de la structure d'anneau précédente, caractéristique de g-
GeSy, reflétée par des corrélations lointaines entre 4 et 8 A.

Les facteurs de structure et les fonctions d'espace réel du verre (Ag2S)o.4s(GeSz)o.s5
sont similaires a ceux rapportés précédemment pour les alliages vitreux Ag2S-GeS:z [38], [96],
[97].
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Figure 1V.62. Ajustement des fonctions de corrélation totales (a) Tx(r) (rayon X) et (b) Tn(r)
(neutron) pour le verre (Ag2S)o.45(GeSz)oss. Les corrélations Ge-S, Ag-S et Ag-Ag/Ge-Ge mixte sont
surlignées en rouge, vert et bleu, respectivement.

La procédure d'ajustement était similaire a celle utilisée pour les verres TI2S-GeSz;
cependant, nous n‘avons pas essayé d'obtenir les distances interatomiques Ge-St et Ge-Sp a
cause des corrélations voisines Ag-S et de I'absence de séparations bien définies Ge-S; et Ge-
Sp dans Ag2GeSs orthorhombique [65]. Dans ce dernier composé cristallin, les distances Ge-
S, 2.264+0.003A, semblent étre intermédiaires entre les séparations Ge-Sp courtes,
2.14940.003A, et longues, 2.357+0.003A.

Les procédures d'ajustement typiques sont montrées sur la figure 1V.62, les résultats
d'ajustement pour les paires atomiques Ge-S, Ag-S et Ag-Ag du verre (Ag2S)o.4s(GeSz2)o.ss
sont donnés dans le tableau IV.6.

Tableau 1V.6. Distances interatomiques ri; et nombres de coordination N;j; pour les paires atomiques
Ge-S, Ag-S et Ag-Ag* du verre (Ag2S)o.4s(GeS2)o.ss.

Ge-S Ag-S Ag-Ag*

ri; (A) Ny rij (A) N rij (A) N;j

La diffraction de neutron
2.22(1) 3.80(15) 2.53(1) 2.93(20) 2.99(3) 2.32(30)
La diffraction des rayons X a haute énergie
2.24(1) 3.89(20) 2.55(1) 2.95(20) 2.99(3) 1.55(30)

*e pic 3A contenant des corrélations Ag-Ag peut éventuellement inclure des contacts courts Ge-Ge dans ES-
GeSap.

Les incertitudes sur le (les) dernier(s) chiffre(s) du paramétre sont indiquées entre parenthéses
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Les nombres de coordination dérivés indiquent que le germanium reste tétraédrique
dans le verre (Ag2S)oss(GeS2)oss et l'argent a essentiellement une coordination triple.
Néanmoins, les analyses des diffusions de neutrons et des diffractions de rayons X donnent
des résultats contrastés pour les corrélations Ag-Ag a 3A. Nous ne pouvons pas exclure que la
caractéristique 3A implique Ge-Ge ou d'autres corrélations avec une longueur similaire de
liaison. Dans tous les cas, le nombre de coordination Ag-Ag est inférieur a Nag-ag)< 1.5. Les
résultats obtenus pour les paires atomiques Ge-S et Ag-S sont en accord raisonnable avec
ceux rapportés précédemment [38], [96], [97]. Les détails structurels supplémentaires peuvent

étre obtenus en utilisant la modélisation RMC/DFT.

1V.4.11.2 Modélisation préliminaire RMC/DFT [98]

Neuf boites de simulation avec 1020 atomes chacune ont été préparées a l'aide de
I'algorithme Reverse Monte-Carlo (RMC) [99], [100], [101]. Pour créer une structure
atomique appropriée en comparaison avec les données expérimentales, le code RMC_POT++
[102], [103] a été utilisé. Une procédure d'optimisation supplémentaire a été effectuée par la
méthode DFT en utilisant le logiciel CP2K 5.0 [104] dans un environnement paralléle. Des
calculs ont été réalisés en utilisant PBESol fonctionnel de corrélation d'échange GGA [105],
[106], en adoptant, pour chaque atome impliqué, la base de valence Triple-Zéta polarisée
cohérente a la corrélation moléculaire optimisee TZVP [107], [108] avec un pseudo-potentiel
de type GTH [107], [109]. Une comparaison effectuée en utilisant un ensemble de base plus
petit montre que les erreurs induites par le choix d'une base finie sont négligeables. Les
résultats moyens ont été utilisés pour obtenir des informations structurelles et analyser la
structure de bande électronique du matériau.

La figure 1V.63 montre une photo instantanée de la boite de simulation DFT a 28.27
A contenant 1020 atomes (Ag, Ge, S) correspondant au verre (Agz2S)o.s(GeS2)oss. La taille de
la boite correspond a la densité numérique expérimentale, calculée a partir de la
steechiométrie et de la densité du verre. Les configurations Ge-S typiques generées par DFT
sont représentées sur la figure 1V.64. Les facteurs de structure partielle Sij(Q) et les fonctions

de distribution de paires gij(r) sont résumés sur la figure 1V.65.
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Figure 1V.64. Motifs Ge-S typiques générés par
DFT: (a) ISO-GeS, isolé, (b) dimére ES-Ge;Ss,
(c) trimére CS/ES-GesSy, (d),(e) fragments de
chaine Ge-S.

Figure 1V.63. Instantané de la boite de
simulation DFT & 28.27 A contenant 1020
atomes (Ag, Ge, S) correspondant au verre

(AQ2S)0.45(GeS2)0.55.
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Figure 1V.65. (a) Facteurs moyens de structure partiels S;(Q) et (b) des fonctions de distribution de
paires g;(r) calculés en utilisant 9 boites de simulation indépendantes contenant chacun 1020 atomes.

Les fonctions de distribution de paires partielles dérivées gij(r) pour le verre
(Ag2S)o.45(GeS2)os5 ont été trouvées similaires a celles rapportées précédemment dans la
modelisation RMS/DFT-MD du verre Ago.20Ge0.336S0.464%(Ag2S)0.23(GeS)0.71(GeS2)o.06 riche
en Ge [110]. La différence entre la matrice GeS: et I'alliage vitreux GeS presque pur qui a
servi de base a l'alliage avec Ag a conduit a plusieurs caractéristiques structurelles qui seront
discutées ci-dessous.

L'analyse de connectivité de neuf boites de simulation DFT révéle que 65-70% des
especes Ge et S forment un seul fragment connecté : principalement des chaines CS-
(GeS2S2r2)k (figure 1V.64(d)) des chaines de reticulation (figure 1V.64(e)) et des patchs de
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type du réseau. Le germanium et le soufre restants forment des unités oligomeres : le tétraédre
ISO-GeSs isolé (figure 1V.64(a)), les dimeres, les triméres connectés par un sommet
commun et/ou par partage d’arétes et petits oligoméres Ge-S (figure 1V.64 (b-c)). En outre,
environ 20% du soufre n'ont pas Ge plus proches voisins et ne sont connectés qu'a l'argent.
Cette situation est similaire a celle de a''-AgsGeSs [68] orthorhombique, ou % du soufre n’est
pas lié au germanium (figure 1V.17(a)).

L'ordre local dans le verre (Ag2S)o.ss(GeSz)oss selon la modélisation RMC/DFT
semble étre diversifié par rapport a I'ajustement direct (figure 1V.62 et tableau 1V.6). Les
nombres de coordination partielle calculés et les distances interatomiques sont résumés dans
le tableau 1V.7.

Tableau IV.7. Nombres de coordination partielle Nj et distances interatomiques r; pour les plus
proches voisins dans le verre (Ag2S)o.ss(GeSz)o.s5 dérivé de la modélisation RMC/DFT.

S-S Ge-S Ag-S Ge-Ge Ge-Ag Ag-Ag
Ty (A) 2.07 2.27 2.52 2.55 2.67 2.98
N 0.16 3.51 3.71 0.21 0.23 1.11

Les distances limites en A pour le calcul de Njj; S-S: 2.30, Ge-S: 2.80, Ag-S: 2.95; Ge-Ge: 2.90, Ge-Ag: 2.90,
Ag-Ag: 3.30.

Tout d'abord, il faut noter un faible désordre chimique (5% to 10%) dans le verre
(AQ2S)0.45(GeSz2)oss, reflété par les liaisons homopolaires S-S et Ge-Ge. Les distances
interatomiques, 2.07 A pour S-S et 2.55 A pour Ge-Ge, correspondent aux corrélations des
premiers voisins (voir par exemple [53], [52]). Nous ne pouvons pas voir ces contributions
dans les données de diffraction car elles se chevauchent avec les contacts Ge-S et Ag-S. Une
identification possible peut étre liée a leurs signatures Raman. L'élongation caractéristique de
Ge-Ge a =259 em est une indication claire des liaisons homopolaires de Ge-Ge dans g-GeS2
(figures 1V.10 et 1V.34). Cependant, dans les verres (Ag2S)x(GeSz)1x riches en argent,
x>0.40 (figure 1V.34), cette caractéristique se chevauche avec un mode large a 250 cm*
similairement & celui trouvé dans a''-AgsGeSs orthorhombique (figures 1V.36 et 1V.66). Au
contraire, le mode d'élongation S-S a ~490 cm, typique pour les diméres S2 [52], [111],
apparait dans les verres (Ag2S)x(GeS2)ix comme un épaulement faible (figure 1V.67),
cependant, son amplitude fluctue entre les différents échantillons et les différentes
compositions de verre.

Le nombre de coordination Ge-S moyen est Ne-5)=3.51 (Tableau 1V.7), cependant,
la coordination totale du germanium semble étre tétraédrique:

Nge-x = Nge—s + Nge—Ge + Nge-ag = 3.51 +0.21 + 0.23 = 3.95.
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L'apparition des contacts courts Ge-Ag (2.67A) est probablement liée au désordre
chimique dans (Ag2S)x(GeSz2)1-x, puisque Nge-ce & Nae-ag (tableau 1V.7). Il est important de
mentionner que dans le verre (Ag2S)o.23(GeS)o.71(GeS2)o.06 [110] riche en Ge les nombres de
coordination partielle Nge-ce €t Nge-ag sont également similaires, 0.60 et 0.55, respectivement.
Les corrélations Ge-Ag ni courtes (2.6 A) ni longues (=3.9 A) ne peuvent étre observées
dans une seule expérience de diffraction. La diffusion de neutrons avec substitution isotopique

ou la diffraction anormale de rayons X permet d'isoler ces corrélations [38], [97].
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Figure 1V.67. Distributions des angles de liaison
dans (a,c) le verre (Ag2S)o.45(GeS2)oss et (b,d)
GeS; cristallin et vitreux [84], [43]. Les
dépendances angulaires S-Ge-S sont montrées
dans les panneaux (a,b), Ge-S-Ge - dans les
panneaux (c,d).

Figure 1V.66. Spectre Raman expérimental du
verre (Ag2S)o4s(GeSz)oss: (@) le spectre entier,
(b) un détail montrant le mode d'élongation S-S
(en jaune) et la caractéristique spectrale analogue
a AggGESS.

Les tétraedres de germanium dans (Ag2S)o.45(GeSz)o.s5 sont déformés comme cela est
montré par les dépendances angulaires de S-Ge-S (figure 1V.67(a)). Une caractéristique
bimodale large avec la contribution principale a 107° et une épaule a 89° est plutét similaire a
celle dans g-GeS2 [84] (figure 1VV.67(b)). La distorsion tétraédrique provient de p-GeS: de
haute température [43], révélant également deux contributions dans la distribution de l'angle
de liaison S-Ge-S a 98° et 111°(figure 1V.67(b)). La connectivité tétraédrique est reflétée par
la distribution angulaire de Ge-S-Ge. B-GeS2 monoclinique et GeS: vitreux dévoilent deux
caractéristiques angulaires bien séparées a 82° et 100°-108°(figure 1V.67(d)). La premiére
contribution est liée a ES-GeSa, la seconde reproduit la connectivité CS. Les deux
composantes angulaires résolues fusionnent dans (Ag2S)o.4s(GeSz2)oss Vitreux, d'abord & cause
des séparations plus longues Ge-Ge dans les unités ES (3.1-3.2A contre 2.9A) menant a

l'ouverture de I’angle de liaison Ge-S-Ge. Deuxiemement, une transformation profonde et une

172



fragmentation du squelette Ge-S modifient la connectivité tétraédrique dans un sous-réseau
rigide et continu.

Le nombre moyen de coordination Ag-S trouvé par DFT semble étre plus élevé, Nag-
s=3.71, que I'environnement local Ag-S trigonal trouvé par I’ajustement direct (tableau 1V.6).
Une explication possible réside dans les fonctions gaussiennes symétriques utilisées pour
I'ajustement direct, alors que gags(r) partiel simulé est clairement asymeétrique avec une
longue queue a r élevé. La partie symétrique centrale de gags(r) donne Nag.s=3.05, tandis
que la queue a r élevé ajoute plus proches voisins supplémentaires. Dans les données de
diffraction de neutron avec la substitution isotopique [38], la coordination Ag-S était trouvee
comme étant trigonale. La diffusion anormale de rayon X donne une valeur légerement plus
élevée, Nags=3.3£0.4 [97], mais avec une grande incertitude. Enfin, la modélisation
RMC/DFT-MD pour le verre riche en Ag fournit Nag-s=3.55 mais les auteurs [110] ont
également utilisé I'approximation PBEsol pour DFT-MD.

Les statistiques d’anneau dans le verre (AgzS)o.s(GeS2)oss et g-GeSz, calculées en
utilisant le code R.I1.N.G.S. [82], sont résumées sur la figure 1VV.68 en fonction de la taille

d’anneau 2n, ou n est I'ordre d'anneau hétéropolaire GenSn.
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Figure 1V.68. Statistiques de I'anneau dans (a) (Ag2S)o.45(GeSz)oss Vitreux et (b) g-GeS.. Les
populations des anneaux hétéropolaires Ge,Sn: (a) orange, (b) vert clair; et les anneaux avec des
liaisons homopolaires: (a) brun et (b) vert foncé sont montrés pour la comparaison. L'échelle de la
population d’anneau R¢(n) pour g-GeS; est par un facteur de 4 plus grand. Les données GeS; sont
issues de la référence [84].

Les anneaux impairs correspondent donc a des anneaux a liaisons homopolaires (Ge-Ge ou S-

S). La statistique d’anneau dans GeS: vitreux rappelle celle de p-GeS2 de haute température
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[43], dont les couches 2D sont formées par des anneaux n=2, n=3 et n=8. Dans g-GeS2, les
entités les plus peuplées sont aussi les anneaux a 4, 6 et 16 membres de taille 2n. En outre, les
anneaux en réseau vitreux montrent une large distribution avec le centre a 2n = 16 et révélent
une certaine fraction des anneaux a liaisons homopolaires. La transformation de réseau
dramatique dans le verre (Ag2S)o.4s(GeSz)oss change de maniere significative les statistiques
de I'anneau. (i) Le nombre total d'anneaux est diminué en facteur de ~6. (ii) Méme si les unités
les plus peuplées sont toujours les anneaux a 4 et 6 membres, le reste du paysage semble étre
plat; seulement des restes insignifiants de grands anneaux compatibles avec I'image en forme
de patch du réseau fragmenté forme par des chaines et des oligomeéres.

En regardant des instantanés de boites de simulation, il n'est guere possible de ne pas
avoir l'impression d'une certaine hétérogénéité. La figure 1V.69 montre trois faces de la
méme boite ou les distributions des atomes constitutifs (Ag, Ge et S) ne semblent pas
complétement aléatoires. Nous avons également mentionné ci-dessus qu'environ 20% de S n'a
pas de liaison directe avec Ge dans un désaccord remarquable avec la steechiométrie du verre
et le bon sens. Cette fraction de soufre, isolée de Ge, S(so), €st connectée uniquement a
I'argent, et le rapport moyen de I'argent connecté a Sgiso) semble étre [Ag]siso)/[S(is0)]= 2.
Par conséquent, une grande partie des cations d'argent (70-75%) a au moins un plus proche

Voisin S¢so). La figure 1V.70 visualise les entités Ag-Sso) connectées.

Figure 1V.69. Instantanés typiques du visage Figure 1V.70. Voies connectées formées par des
d'une boite de simulation DFT montrant une cations d'argent et des espéces de soufre, Sso), sans
certaine hétérogénéité dans les distributions liaison directe au germanium. \Voir le texte pour
atomiques pour le verre (Ag2S)o.45(GeS2)o 55 plus de détails.

Tout d'abord, il faut noter lI'absence de distribution aléatoire pour les especes Ag et
Siiso). lls forment des voies connectées traversant toute la boite de simulation. La taille

moyenne d'une seule voie, estimée comme 1’aire transversale moyenne, semble étre 12-20 A2,
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ce qui correspond au diamétre moyen entre 4 et 5 A. Les voies Ag-Sgso) connectées
ressemblent a des voies de conduction préférentielles assurant une forte conductivité ionique

dans les verres en chalcogénure d'argent.

IV.4.12 Relations entre la structure et les propriétés dans les verres de

thiogermanate avec Tl et/ou Ag

Les motifs structurels dans les verres thiogermanates de thallium (T12S)x(GeSz)1-x, ou
0<x<0.5, rappellent ceux dans les cristaux de T1sGesS10 monoclinique pauvre en thallium (x =
14) et TlaGe2Ss triclinique équimolaire (x = %2). La spectroscopie Raman des verres a x<0.3
révéle une signature claire des unités analogues a I'adamantane GesSao, liées a T1sGesSao,
tandis que les verres riches en Tl présentent les diméres ES-Ge2Ses, comme dans TlsGe2Se.
Cependant, les verres a x> 0.3 sont également constitués de diméres CS-Ge2S7 et de petites
unités oligomeéres Ge-S, absentes dans les cristaux TIl2S-GeS2 mais présents dans des
analogues alcalins légers, comme NasGe2S7 monoclinique. L'incompatibilité spatiale entre les
clusters analogues & l'adamantane GesSio et le réseau continu lié a GeSz constitué de
tétraédres CS- et ES-GeSas2 entraine une capacité de cristallisation élevée pour les verres
pauvres en Tl a x <0.15.

L’alliage avec du sulfure de thallium change radicalement le réseau hote. Le squelette
Ge-S continu devient fragmenté et divisé en de grands clusters et de petits oligomeres
diminuant significativement les températures de transition vitreuse. Simultanément, la
fragmentation entraine une distribution non-aléatoire du thallium, reflétée par le pré-pic a
~1.6 Al dans les facteurs de structure de neutrons et de rayons X. Les corrélations

intermédiaires TI-TI dans les verres deviennent plus courtes que les distances TI-TI moyennes les plus

proches dans TlsGesSio monoclinique et TlsGe,Sg triclinique a x>0.3 et changent ensuite de facon
insignifiante avec une augmentation supplémentaire de la teneur en TI. La limite x ~ 0.3 est
également liée au croisement de conductivité. Les verres deviennent des conducteurs ioniques
TI* avec un nombre de transport d'ions thallium ¢4+~ 1 pour x au-dela de 0.3.

Les clusters et les oligomeres de Ge-S sont liés par le thallium via des atomes de
soufre terminaux S;. La liaison chimique dans les clusters/oligomeéres est réalisée via le soufre
pontant Sp. Les distances Ge-St et Ge-Sp augmentent avec X, cependant, la difféerence Ar =
T'Ge—s, —Tge-s,~0.11£0.02 A reste invariante. Les distances Ge-S croissantes (= liaisons Ge-S
plus faibles) diminuent les fréquences d'élongation Ge-S dans les spectres Raman des verres
de thiogermanate de thallium, provoquant un décalage remarquable vers le rouge du mode A
de respiration le plus intense dans les tétraedres CS-GeSap2, -17 cm™.

Les motifs structuraux dans les verres de thiogermanate d'argent, (Ag2S)x(GeS2)1-x, ou

0.3<x<0.5, sont également liés aux homologues cristallins Ag2S-GeS2. Une différence
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significative entre ces deux familles réside dans I'absence de composés cristallins pauvres en
argent dans le systéeme Ag2S-GeSz2. Ag2GeSs orthorhombique métastable (x = %%) est le cristal
le plus «dilué en Ag», alors que le seul composeé a fusion congruente dans le systeme semble
étre l'argyrodite AgsGeSs (x = ¥). L'absence de cristaux pauvres en Ag (= leur instabilité
thermodynamique) explique la présence d’une large gamme de composition des verres
présentant une séparation de phase composée de phases vitreuses pauvres en argent (1-2 at.%o
d'Ag) et riches en argent (>20 mol.% d'Ag).

La spectroscopie Raman de verres Ag2S-GeS2 homogénes, x>0.4, montre trois
contributions structurales principales :

1. Des chaines de thiogermanate (CS-GeS2S2i2)k, similaires a celles de Ag2GeSs

orthorhombique,

2. Des dimeres CS-Ge2S72comme dans Agi0GesSi1 monoclinique,

3. Des especes de soufre isolées, existant dans a''-AgsGeSs orthorhombique.

Ces trois types de fragments structuraux sont liés par des cations d'argent. Les études de
diffraction et la modélisation RMC/DFT de (Ag2S)o.45(GeSz)o.55 Vitreux sont cohérentes avec
ces observations et précisent que 65-70% des especes Ge et S forment un seul fragment
connecté constitué de chaines de CS et de réticulation, et des correctifs de type réseau. Le
germanium et le soufre restants forment des unités oligoméres : les tétraédres 1SO-GeSy
isolés, les diméres CS et ES, les triméres et les oligomeres de Ge-S. En outre, environ 20%
de soufre ne possédent pas d’atome de Ge comme plus proches voisins et ne sont connectés
qu'a l'argent.

Le réseau continu comme GeSz dans (AgzS)o.4s(GeS2)oss Vitreux n'existe plus mais on
note une différence importante par rapport aux verres riches en TI. Les thiogermanates de
thallium vitreux sont constitués de grands clusters (x<0.3) et de petits oligoméres (x>0.3) liés
par le thallium, et n‘ont pas de motifs structuraux étendus (chaines, etc.). Au contraire, dans
les thiogermanates d'argent, une partie significative des especes Ge et S sont connectées,
formant de longues chaines. Les différences structurelles observées expliquent des
températures de transition vitreuse nettement plus élevées pour les verres Ag-Ge-S par
rapport a leurs homologues de thallium.

Le soufre isolé S¢so) dans (Ag2S)o.as(GeSz2)oss vitreux (=20%) est lié uniquement a
I'argent, et le rapport moyen [Ag]sso)/[S(is0)] = 2. Par conséquent, une grande partie des
cations d'argent (70-75%) a au moins un plus proche voisin S¢so) . La distribution des atomes
Ag et S(iso) n'est pas aléatoire. lls forment des voies connectées traversant toute la boite de
simulation. Les voies Ag-Sqiso) d’un diamétre moyen compris entre 4 et 5A servent de voies de

conduction préférentielles assurant une conductivité ionique Ag* élevée.
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Les verres mixtes Ag2S-TI2S-GeS: et AgzS-TI2S-GeS-GeS: présentent un changement
de conductivité ionique non-monotone et un crossover de diffusivité mesuré a l'aide de
traceurs 24Tl et 19%8MAg, c'est-a-dire qu'ils montrent une effet de cations mixtes centré sur
r=Ag/(TI+Ag)~0.2. Les mesures de spectroscopie Raman révelent que la structure des verres
mixtes n'est pas un simple mélange des membres terminaux (thiogermanates de thallium pur
(r=0) et d'argent (r=1)). Les diméres ES-Ge2Se et les oligomeres CS-GenSan + 1 (N=2 ou 3)
disparaissent plus rapidement que prévu par les relations de steechiométrie. L'évolution
systématique des propriétés vibrationnelles en fonction de la fraction d'argent r suggére
également que les deux cations ne sont pas separés spatialement dans le réseau vitreux mais
plutét situés a proximité les uns des autres. Cette hypothése est cohérente avec les interactions
mutuelles des cations Ag* et TI* mesurées a l'aide de la diffusion de traceur et reflétées par le

rapport de Haven au voisinage de r=0.2.

V.5 Les systemes NaX-Ga»S3-GeS: (X=CI, Br, I)
IVV.5.1 Spectres Raman des verres NaX-Ga;Ss-GeS;

Avant de discuter des changements structurels dans la matrice vitreuse
(Gaz2S3)0.2(GeS2)os liés a l'alliage avec les halogénures de sodium, il semble raisonnable de

comprendre ce qui se passe dans le réseau vitreux GeS: avec les additions de GazSs.
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Figure IV.71. Spectres Raman expérimentaux Figure 1\VV.72. Spectres Raman expérimentaux
de (a) GeS; vitreux et (GazSs)o.2(GeSz)os, et (b) de (a) GeS; vitreux et (GazSs)o.2(GeS2)os et (b)
GeS; vitreux et (GeS)o.1(GeS2)o.o. GeS; vitreux et (GeS)o.1(GeS2)o.0 (détail).

La figure 1V.71 présente les spectres Raman de g-GeS: et de la matrice vitreuse

(Gaz2S3)0.2(GeS2)os. Le gallium élargit le spectre entier et déplace 1égérement vers les basses
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fréquences la principale caractéristique spectroscopique du GeS2 vitreux, le mode A; de
respiration en phase des tétraedres CS-GeSs2 a 344 cm. En outre, une nouvelle
caractéristique structurelle apparait a ~270 cm™. La fréquence de ce dernier mode est
caractéristique de I'élongation de Ge-Ge ou Ga-Ga dans les verres de chalcogénures et
suggere I'apparition de liaisons homopolaires Ge-Ge ou Ga-Ga. GeS: vitreux révele un faible
désordre chimique [112], [113] reflété par le mode d'élongation Ge-Ge a 259 cm™ (figure
IV.72(a)). L'intensité de ce mode est fortement augmentée dans les verres riches en Ge, par
exemple (GeS)o.1(GeS2)o9, représenté sur les figure 1V.71(b) et 1V.72(b). Néanmoins, la
position du pic et la forme de la raie impliquent que le pic a 270 cm est plutét lié aux
liaisons homopolaires Ga-Ga. La modélisation DFT des spectres Raman pour les alliages
vitreux GazS3-GeS2 [114] confirme cette suggestion et révele également que I'élargissement
asymeétrique a basse fréquence du mode A de respiration a 344 cm est associé a l'apparition
de triclusters Ga-S dans le verre hote GeSa.

L'origine des triclusters Ga-S, c'est-a-dire les unités structurelles contenant du soufre
coordonne trois fois, est directement liee & la coordination du gallium tétraédrique et a la
stoechiométrie GazSs. Deux atomes Ga tétraédriques forment 8 liaisons Ga-S, par
conséquent, trois espéces de soufre doivent avoir la coordination S-Ga moyenne Ns.ga= 2%,
ou Y% du soufre est coordonné deux fois et % du soufre a un environnement trigone local. La
structure cristalline de a-Gaz2Ss monoclinique, le groupe spatial Cc, correspond entiérement a
ce scénario [115]. La figure 1V.73 montre le motif réticulaire et structurel dans a-GazSs. Les
distances interatomiques sont également différentes pour le soufre coordonné Szr double et
Sar triple: Ga-Sar = 2.196+0.005 A et Ga-Sar = 2.31540.008 A.
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Figure 1V.73. Les motifs treillis et structuraux dans Ga,Ss monoclinique [115]: (a) atomes de soufre
sélectionnées coordonnées deux fois Sz et trois fois Ssr dans le réseau sont indiqués par des cercles
rouges, (b) triclusters Ga-S, (c) dimére CS-GayS.
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Néanmoins, les origines des liaisons Ga-Ga homopolaires et du mode d'élongation a
270 cm™ ne restent pas claires dans les verres stoechiométriques Ga2S3-GeS», a I'exception
d'un possible désordre chimique plutdt faible. Il faut remarquer que les triclusters Ga-S ont
une coordination trop élevée, (N;;)=3.2, et trop rigides pour un réseau vitreux avec un nombre
de coordination moyen idéal (N;;)=2.4 [116], [117], comme dans As2S3 ou GeSex vitreux. Par
consequent, il faut considérer que les triclusters Ga-S sont présentés sans une autre forme.
Ainsi, les unités de type éthane Ss2Ga-GaSsz, ETH-Gaz2Se2, avec une liaison Ga-Ga
homopolaire, le gallium tétraédrique et les especes Sz coordonnées deux fois, ayant une
coordination moyenne acceptable (N;;)=2.8, représentent donc le meilleur choix pour
satisfaire les exigences de rigidité, de steechiométrie et de coordination locale Ga. Le seul
probléme semble étre une énergie plus élevée de ETH-Ga2Ser2 par rapport aux triclusters Ga-
S. L'équilibre structurel

(GazSs)* 2 ETH-GazSs2 ,
ou (GazS3)* représente la structure moyenne avec % des triclusters Ga-S, devrait dépendre de
la composition chimique du verre, de la température de synthese et de la vitesse de trempe.
Les différences observées dans I'amplitude du mode a 270 cm, rapportées par différents
groupes de recherche [118], [119], [120], sont en accord avec cette suggestion.

Les spectres Raman des alliages vitreux NaX-GazSs-GeS: présentent des tendances de
composition similaires (figures 1V.74(a), IV.75 et 1V.76) :

1. Le mode d'élongation Ga-Ga a 270 cm* diminue avec I'augmentation de la teneur

en halogénure de sodium x;
2. Une nouvelle caractéristique a 320 cm-* apparait et grandit avec x;
3. Des modes larges non résolus a haute fréquence a ~380 cm™ et ~435 cm*
diminuent également.
La différence entre les deux spectres de la figure 1V.74 (b) révélent ces tendances de

composition.
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Figure 1\V.74. (a) Spectres Raman expérimentaux des verres (NaCl)X(Ga2S3)o.2-0.2x(G€S2)0.8-0.8x,
0.0< x <0.25 ; (b) la différence des spectres Raman des verres contenant du NaCl obtenus par la
soustraction du spectre pour la matrice vitreuse (GazSs3)o.2(GeSz)os.
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Figure IV.75. Spectres Raman expérimentaux de
matrice vitreuse pure (GazSs)o.2(GeS2)os €t du
verre NaBr-Ga,Ss-GeS; contenant 30 mol.% de
NaBr.
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Figure IV.76. Spectres Raman expérimentaux
de matrice vitreuse pure (GazSs)o.2(GeSz)os et du
verre Nal-Ga,Ss-GeS; contenant 30 ml.% de
Nal.

Les modes a 270 cm™ et en partie a #380 cm* appartiennent aux unités ETH-GazSe2
diminuant avec l'augmentation de x. Une fraction de cette derniere caractéristique mal résolue
est liée a I'éelongation Ga-S symeétrique et asymétrique dans les unités de type éthane. Le pic a
435 cm* semble étre le mode F a haute fréquence dans ES-GeSa. Les tétraédres ES-GeSar
restent en grande partie intacts dans la matrice vitreuse (GazSs)o.2(GeS2)o:s (figure 1V.71(a))
mise en évidence également par le mode Axc a 372 cm™. Cependant, les ajouts d'halogénure
de sodium modifient la topologie du réseau, diminuant a la fois les entités liées au Ga, ETH-
GazSer2, et les unités structurales centrées sur le Ge, ES-GeSay.

La caractéristique qui apparait et accroit a 320 cm* semble étre liée a I'élongation Ga-
Cl dans les tétraédres GaClmSas-m mixtes, ou m=1 ou 2. Des modes similaires ont été rapportes
pour les verres CsAISCI, (a 325 cm™) et CsGaSCl2 (a 315 cm™?) et attribués aux vibrations
dans les tétraedres mixtes m = 2, formant des chaines (CS-ACI2Sz2)k, ou A=Al ou Ga [121].
Plus tard, une hypothése similaire a été formulée pour des verres MCI-GazSs [118], ou M =
Ag, Tl, Rb et Cs, mais pour une stoechiométrie tétraédrique différente, GaClSs2, c'est-a-dire
m=1. La diffraction des neutrons et des rayons X a haute énergie ainsi que la modélisation
DFT des spectres Raman ont été utilisées pour vérifier I'environnement local du gallium dans
les verres CsCI-GazSs [122], [27], confirmant essentiellement la stoechiométrie m=1.

L'apparition suggérée des tétraédres mixtes GaxXSsi2 dans les verres NaX-GazSs-GeS:
compense la rigidité excessive des triclusters Ga-S sans leur transformation en ETH-Ge2Ser2,
puisque la coordination moyenne dans le tétraedre mixte, (N;;)= 2.2, semble étre encore plus
basse que dans l'unitt ETH, (N;)= 2.8. ldéalement, les triclusters Ga-S disparaissent
completement lorsque le rapport équimolaire X/Ga=1 est atteint & x = 0.2857. Les données
Raman confirment a peu prés cette limite, au moins pour ETH-GezSe2, dont l'intensité

semble étre négligeable a x = 0.3.
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D'autres études de l'ordre local et intermédiaire dans les verres NaX-Ga2Ss-GeS2 ont
été réalisées en utilisant la diffraction des neutrons pulsés et la diffraction des rayons X a

haute énergie.

IVV.5.2. Diffraction des neutrons et des rayons X a haute énergie des

verres NaX-GaxSs-GeS; (X=ClI-, Br-, I-)

Quatre compositions de verre ont été etudiées en utilisant des techniques de
diffraction: la matrice vitreuse pure et les verres NaX-GazS3-GeS2, contenant 30 mol.%
d'halogénure de sodium (NaCl, NaBr, Nal).

Les facteurs de structure de neutrons Sn(Q) et de rayons X a haute énergie Sx(Q) de
(GazSs)0.2(GeSz)o.s vitreux et des verres (NaX)o.3(GazSs3)o.14(GeSz2)o.s6, ou X = CI, Br, I, sont
montrés sur la figure 1V.77. Sn(Q) et Sx(Q) présentent des oscillations distinctes allant
jusqu'a 30A et une forme assez similaire quel que soit I'halogénure de sodium utilisé. Les
changements les plus prononcés sont observés a faible Q<2 Al L'hdte vitreux,
(Gaz2S3)0.2(GeS2)os, révele un FSDP intense a ~1A™ similaire & celui de g-GeS: (figures
IV.44 et 1V.45). Les ajouts d'halogénure de sodium diminuent le FSDP et le déplacent
Iégerement vers un Q plus élevées.

Afin d’isoler le FSDP, nous avons appliqué la méme procédure décrite précédemment
dans les paragraphes 1V.4.10.1 et 1V.4.11.1. Les pré-pics isolés sont représentés sur la
figure 1V.78. Les parameétres du FSDP : la position de pic Qo, la largeur Wo, la hauteur du pic
Ho et I’aire Ao sont rassemblés dans le tableau 1V.8. La figure 1V.78 et le tableau 1V.8
montrent également un faible élargissement de Wo avec l'augmentation du numéro atomique
de [I'halogénure Zx et une diminution monotone de Ho et Ao en fonction de Zx,
particulierement systématique dans les données de rayons X. Nous notons également une plus

petite amplitude du FSDP pour les rayons X durs par rapport aux neutrons pulsés.
T I T | T | T I T I T T I T I T I T I T l T

3 S\ e 3/

+NaBr

-1 (a) Pulsed neutrons — -1 (b) Hard x-rays —
B I A S S P A SN NN T
0 5 10 15 20 25 30 0 5 10 15 20 25 30
Q (A" QA"

Figure IV.77. Facteurs de structure (a) de neutrons Sn(Q) et (b) de rayons X a haute énergie Sx(Q) de
la matrice vitreuse (GazSs)o.2(GeSz)os et des verres NaX-Ga,Ss-GeS; contenant 30 mol.% de
NacCl, NaBr, Nal.
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Table 1V.8. FSDP dans l'espace Q pour les verres NaX-Ga,Ss-GeS; (X=CI, Br, I') contenant 30
mol.% NaX: la position FSDP Qo, la largeur Wy, la hauteur Ho, I’amplitude Ao et I'amplitude
pondérée Ao/Weece dérivée des données de diffraction des neutrons (N) et des rayons X (X).

Halide Radiation Qo (A Wo (A1) Ho Ao (A AoWeece (A1)
N 0.99(1) 0.32(2) 1.45(4) 0.54(2) 3.1(2)
Host glass
X 1.00(2) 0.35(2) 1.06(4) 0.43(2) 2.8(1)
N 1.04(2) 0.35(2) 0.89(4) 0.35(2) 3.7(2)
NaCl
X 1.02(1) 0.34(2) 0.93(3) 0.37(2) 3.1(2)
N 1.02(1) 0.37(2) 0.75(3) 0.31(2) 2.9(2)
NaBr
X 1.03(1) 0.36(2) 0.72(3) 0.29(2) 3.1(2)
N 1.03(1) 0.37(2) 0.73(3) 0.30(2) 2.7(2)
Nal
X 1.08(2) 0.40(2) 0.56(3) 0.24(2) 3.3(3)
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Figure IV.78. FSDP isolé des facteurs de
structure (a) de rayons X Sx(Q) et (b) de neutrons
Sn(Q) de la matrice vitreuse (GazSs)o.2(GeSz)os et
des verres NaX-Ga;Ss-GeS; contenant 30 mol.%

de NaCl, NaBr, Nal.

Figure 1VV.79. (a) Position FSDP Qo et (b) aire
normalisée Ay /Wgege des facteurs de structure
de neutrons Sn(Q) et de rayons X Sx(Q) de la
matrice vitreuse Ga,Ss-GeS; et des verres
NaX-Ga,Ss3-GeS..

Le FSDP dans GeS:2 vitreux est lié a la périodicité de Ge-Ge dans le réseau vitreux a
I'échelle intermédiaire, reflétant les corrélations de Ge-Ge dans les anneaux GenSn. Il semble
raisonnable de supposer le méme phénomene dans les verres Ga-Ge-S. Par conséquent,

l'augmentation observée de Qo avec l'augmentation de Zx (figure 1V.79(a)) suggére une
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légere diminution de la taille d’anneau n. Puisque I'amplitude du FSDP est liée aux
corrélations Ge-Ge, nous pourrions normaliser A en le divisant par le facteur de pondération
Ge-Ge de neutron, wi.c., ou de rayon X moyen, (wi.c.(Q)), c'est-a-dire, AY /w¥ c.. Les
valeurs de A} /wk.c. résultantes, également résumées dans le tableau V.8 et montrées sur la
figure I1V.79(b), semblent étre plutdt constantes, 3.1#0.3 AZ, ce qui contraste
remarquablement avec les paramétres bruts AY ou A¥ (figure 1V.78). Par conséquent, nous
supposons un faible changement dans les statistiques d'anneau pour les verres NaX-GazSs-
GeSo.

Auparavant, il a été montré que le verre (NaCl)o.3(GazS3)o.14(GeSz2)os6 a deux
températures de transition vitreuse (paragraphe 1.6.2) et semble étre séparé en phase. Son
facteur de structure de neutrons révele également de petits pics de Bragg (figure 1V.77(a)).
Deux mesures de diffusion de neutrons et trois mesures de diffraction de rayons X a haute
énergie sur différents échantillons de verre, synthétisés sur un an, ont montré de légeres
différences. Les données finales rapportées dans ce travail représentent les valeurs moyennes
de ces mesures.

Les fonctions de corrélation totales de neutron Tn(r) et de rayons X a haute énergie
Tx(r) de la matrice vitreuse (Ga2S3)0.2(GeSz)o.s et des verres NaX-GazS3-GeSz, obtenus par
la transformée de Fourier habituelle avec Qmax=30 A et en utilisant la fonction de
modification de Lorch, sont représentés sur la figure 1V.80. Le premier pic voisin
asymeétrique a ~2.24 A diminue avec l'augmentation de Zx, spécifiquement dans les données
de rayons X. Une épaule r plus élevée apparait (NaCl-), devient plus visible (NaBr-) et
finalement se transforme en un pic bien séparé a 2.55 A dans le verre de Nal,
(Nal)o.3(GazSs)0.14(GeS2)os6. Le petit pic a 2.9A révéle de multiples changements qui seront
discutés en détails ci-dessous. Le pic de second voisin & 3.5 A diminue également avec Zx, se
déplace sur les r plus élevés et s'élargit. La plupart des caractéristiques les plus éloignées
entre 5A et 9A confirment encore des changements insignifiants dans les statistiques de
I'anneau. La seule exception semble étre pour le verre (Nal)o.3(GazSs)o.14(GeS2)o.56 caractérisé
par un élargissement plus important des corrélations lointaines.

Des correlations de premier et de second court voisins multiples rendent I'ajustement
direct impossible sans contraintes supplémentaires. Des exemples d’ajustement typiques sont
montrés sur les figures 1V.81 et 1\VV.82. Tout dabord, nous allons commencer avec une

matrice vitreuse pure (Gaz2Ss3)o.2(GeS2)o.s expliquant la procédure d'ajustement choisie.
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Figure 1VV.80. Les fonctions de corrélation totales (a) de neutrons Tn(r) et (b) de rayons X a haute
énergie Tx(r) de la matrice vitreuse (Ga;S3)0.2(GeS;)os et des verres NaX-Ga,Ss-GeS, contenant 30
mol.% de NaCl, NaBr, Nal.
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Figure 1VV.82. Ajustement des fonctions de
corrélation totales (a) de rayons X a haute
énergie Tx(r) et (b) de neutrons Tn(r) pour le
verre contenant de Nal,
(Nal)o.30(Ga2Ss)0.14(GeS2)0s6.

Figure 1V.81. Ajustement des fonctions de
corrélation totales (a) de rayons X a haute
énergie Tx(r) et (b) de neutrons Tn(r) pour la
matrice vitreuse (Ga2Ss)o.2(GeS2)o.s.

Le pic asymétrique du premier voisin & =2.24A de (Ga2S3)02(GeS2)os ne peut pas étre
ajusté par un seul pic gaussien en raison de résidus trop important autour de r=~2.4A. Un
ajustement a deux pics donne la caractéristique liée aux premiers voisins Ge-S et Ga-S les
plus proches & 2.23 A, et la coordination moyenne Ge-S et Ga-S d'environ Nge_s = Nga_s=
3.6. Le deuxiéme pic a 2.45A semble étre lié¢ aux premiers voisins Ga-Ga car des distances

interatomiques Ga-Ga trés similaires sont connues pour GaS hexagonale (2.447A) [123] et
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rhomboédrique (2.47 A) [124] GaS. Nous exclusons la présence des corrélations plus proches
voisins Ge-Ge pour deux raisons :

1. Les données Raman ne montrent pas d’¢élongation Ge-Ge a 259 cm™ ;

2. Suggérant que le pic de 2.45 A est lié aux contacts Ge-Ge, la coordination

résultante de Ge et Ga semble étre nettement inférieure a celle du tétraedre.

Un dernier raffinement des trois pics comprend la contrainte suivante :

Nge-s =Nga-s + Nga—ca

Les résultats d'ajustement sont résumés dans le tableau 1V.9 et correspondent a la

coordination locale tétraédrique Ga et Ge.

Table 1V.9. Parametres structuraux des verres NaX-Ga;Ss-GeS; (X=CI,Br,I"): les distances
interatomiques rij et les nombres de coordination Nj;.

Ge-S Ga-S Ga-X Ga-Ga Na-S Ge-Ge Na-X

r& Ny rA N; rA N; rA Ny r(A N; rA Ny r@A Ny

+0.01 +0.05 +0.02 +0.15 +0.02 +0.15 +0.03 +0.05 +0.05 +0.20 +0.03 40.05 +0.03 40.20

20Ga2S3-80GeS:2
ND 221 3.99 2.30 3.17 - - 2.44 0.82 - - 2.90 0.47
XRD 2.20 3.95 2.30 3.20 - - 2.45 0.75 - - 2.90 0.46
30NaCl-14Ga2Ss-56GeS:
ND 2.21 3.96 2.27* 2.82 2.27* 1.00 2.47 0.14 2.70 1.95 2.92* 0.10 2.92* 2.00
XRD 2.21 3.90 2.30* 3.20 2.30* 0.70 - <0.05 2.75 2.00 2.95* 0.25 2.95* 2.00
30NaBr-14Ga;Ss-56GeS:
ND 2.22 3.98 2.33 3.08 2.44 0.90 - <0.05 2.73 2.00 2.88 0.21 2.97 2.00
XRD 221 3.98 2.30 3.00 2.36* 0.90 2.36* 0.08 2.74 1.00 2.85 0.20 2.99 1.99
30Nal-14GazSs-56GeS:
ND 2.23 3.90 2.27 2.98 2.55 0.92 - <0.05 2.70 194 2.89 0.17 3.02 2.00

XRD 2.21 4.00 2.30 3.04 2.55 0.87 2.45* 0.09 2.75 2.00 2.83 0.15 3.02 2.00

* distances non résolues

La coordination partielle de Ga-Ga a été trouvée comme étant N¢,_¢.= 0.80-0.05. Le
pic suivant a 2.90A est identique & celui du verre GeSz et correspond aux seconds plus
proches voisins Ge-Ge dans ES-GeSs2 avec une coordination partielle Ge-Ge
Nge—ge=0.4620.05. La coordination partielle Ga-Ga et Ge-Ge est coherente avec les données
Raman.

L'ajustement des fonctions de corrélation totale pour les verres NaX s'avere plus
compliqué. Heureusement, les premiers voisins Ga-Ga ont presque disparus dans les verres

d’halogénures de sodium et la contrainte modifiée
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Nge-s =Nga-s * Nga—Ga + Nga-x
peut étre simplifiée

Nge-s=Nga-s + Nga—x

L’ajustement de Tn(r) et Tx(r) pour les verres Nal (figure 1V.82) semble plut6t facile
puisque les premiers voisins Ga-1 a 2.55 A sont bien séparés du pic =2.24 A. Le cas le plus
difficile est le verre (NaCl)o.30(Ga2S3)0.14(GeS2)os6, car les distances interatomiques Ga-S et
Ga-Cl sont presque identiques, =2.27 A (tableau 1V.9). Cependant, un contraste important
entre les neutrons et les rayons X, Z¢/Zs= 1.062 et bg/bs= 3.364, ou Z; et b;sont le numéro
atomique et la longueur de diffusion cohérente des neutrons pour I'élément i, permet d'obtenir
des résultats fiables.

Les corrélations de premier voisin Na-X apparaissent au voisinage du pic & 2.9 A. Ce
qui suggere lI'absence de Ge-Ge et d'autres pics a I'exception des corrélations Na-X, le nombre
de coordination maximal Na-X ne dépasse pas Ny,_x= 3. Nya—x calculé est donc inférieur a
la coordination locale du sodium dans les halogénures de sodium liquides [125], [126], [127].
Par conséquent, nous suggérons la coordination mixte du sodium dans les verres NaX-GazSs-
GeSz. En dautres termes, le sodium a 2 ou 3 halogénures plus proches voisins et 2 ou 1
contact de soufre assurant I'environnement local tétraédrique. Les meilleurs résultats donnent
I'nypothese de 2 especes d'halogénures + 2 atomes de soufre dans la premiére sphére de
coordination du sodium. Ces resultats sont similaires & ceux trouvés pour la coordination dans
les différents polymeres contenant des halogénures métalliques (AgX, CuX, etc.) [128],
[129], [130].
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Figure 1VV.83. Les distances interatomiques Ga-
X (X =Cl, Br, I) dérivées dans les verres Nax-
GazS3-GeS; (carrés: ND, cercles: XRD) et dans
les références cristallines GaXs [131]. La ligne
pointillée correspond & I'nalogénure pontant Ga-

Xp et la ligne pointillée et tiretée - aux séparations
Ga-X; de halogénure terminal dans les dimeres
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(a) ES-Ga,Cl; dimer
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Figure 1V.84. (a) Le dimere ES-Ga,Clg dans
GaCls monoclinique moléculaire, le groupe
spatial C2/m [131] avec quatre distances Ga-Cl,
pontantes et quatre distances Ga-Cl; terminales;
(b) le monomere GaCls existant en phase gazeuse
de haute température [132], [133].
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La comparaison des distances interatomiques Ga-X (X= ClI, Br, I) dérivées dans les
verres NaX-GazS3-GeS: et dans les références cristallines GaXs [131] est montrée sur la
figure 1V.83. Les cristaux moléculaires de GaXs sont constitués de diméres ES-Ga2Xs ayant
quatre distances Ga-Xp pontantes et quatre distances Ga-X: terminales (figure 1V.84(a)). La
différence typique entre Ga-X, et Ga-X:; est environ Ar = 0.20+0.02A. Les séparations
interatomiques Ga-X dans les verres NaX-Ga2Ss-GeSz sont en accord avec les données
cristallines et ont été trouvé comme étant intermédiaires entre deux extrémes : Ga-X, et Ga-
Xt, & I'exception du verre NacCl.

En revanche, les distances interatomiques Na-S et Na-X dérivées dans les verres NaX-

GazSs3-GeS:2 se comportent difféeremment de celles dans NazS cubique et NaX (figure 1V.85).
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Figure 1V.85. Les distances interatomiques Na-X (X = Cl, Br, 1) et Na-S dérivées dans les verres
NaX-Ga,S3-GeS; (carrés: ND, cercles: XRD) et dans les références de NaX cubique [134], [135],
[136], [137] et de NazS [138].

Les séparations plus proches moyennes voisines Na-S dans les verres, 2.73+0.02A,
sont plus courtes que dans NazS cubique, 2.835A [138]. Cependant il faut noter la différence
de la coordination locale du sodium, Ny,_s~ 2 dans NaX-GazS3-GeS: vitreux et Ny,_s= 6
dans le cristal cubique, du groupe spatial Fm3m [138]. Dans les études récentes de
diffraction de verres Na2S-GeS:, la séparation du premier voisin Na-S a été trouvée étre a
~2.8 A et Ny,_s = 3.5+0.5 [139].

Les distances Na-X dérivées dans les verres NaX-Ga2Ss-GeSz augmentent avec le
numero atomique de I'halogénure Zx, cependant, cette augmentation est beaucoup plus faible,
+0.1240.03A, comparée a celle dans les cristaux cubiques NaX, +0.413 A. La distance Na-Cl
dans le verre (NaCl)o.30(GazSs)o.14(GeSz2)os6 n'est pas résolue et pourrait étre surestimée en
raison de l'interférence possible avec les corrélations Na-S et Ge-Ge. Néanmoins, méme dans
ce cas le changement entre Na-Cl et Na-l reste faible, =0.2A. Cette petite variation des
distances Na-X indique une certaine compression autour des unités structurales centrées sur

Na dans les verres NaX-GaxS3-GeS: et pourrait étre responsable d'une Iégere augmentation
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de la conductivité ionique dans ces systemes de verre lorsque NaCl est remplacé par NaBr ou
Nal.

IVV.5.3. Relation entre la spectroscopie Raman, les études de

diffraction et les propriétés pour les verres NaX-Ga»Ss-GeS»

(X=CI, Br, )

Le modele structural basé sur les données de Raman et de diffraction pour les verres
NaX-GazS3-GeS2 (X = ClI, Br, 1) peut étre formulé comme suit. La matrice vitreuse GazSs-
GeS: est différente du réseau désordonné de type GeS2 sous deux aspects :

1. Laprésence de triclusters Ga-S contenant du soufre coordonné 3 fois Ssr

2. Les unités ETH-GazSez ressemblant a I'éthane avec des liaisons Ga-Ga

homopolaires.

Les triclusters Ga-S, formant % du réseau cristallin dans Ga2Ss monoclinique, existent
probablement dans la masse fondue. Les unités ETH-GazSe2 apparaissent dans les verres
GaxS3-GeS:2 steechiométriques au refroidissement et a la vitrification en raison de la rigidité
excessive des triclusters Ga-S (la coordination moyenne (N;;) = 3.2 contre la valeur de verre
optimale de 2.4). lls sont structurellement acceptables, (N;) = 2.8, et probablement
défavorables énergétiqguement mais congelés dans le réseau vitreux. L’alliage avec des
halogénures de sodium propose une autre solution diminuant la rigidité du réseau: la
formation de tétrahedres mixtes GaXSsz2, (N;;) = 2.2. Par conséquent, les unités ETH-Ga2Ser
disparaissent tandis que les tétraedres mixtes GaXSsi2 accroissent avec 1’augmentation de la
teneur en NaX. Les cations de sodium voisins des tétraedres mixtes semblent également étre
coordonnés de fagon mixte. En moyenne, chaque sodium a deux halogénures et deux soufres
plus proches voisins.

La connectivité décroissante du réseau vitreux Ga-Ge-S, liée a la fraction
d’augmentation des tétraedres mixtes, entraine des températures de transition vitreuse plus
faibles. La rigidité décroissante diminue également la capacité de cristallisation ; les verres
deviennent plus résistants a la cristallisation. Les cations Na* mobiles donnent naissance a la
conductivité ionique dans les verres. La conductivité ionique augmente avec la teneur en NaX
mais reste presque invariante a la nature de I'nalogénure ; les verres contenant Nal ont a peu
prés la méme conductivité que les verres avec des ajouts de NaCl. L'origine du dernier
phénoméne réside probablement dans la compression du réseau vitreux. Le sous-réseau
covalent riche en Ge empéche I'expansion des régions structurales contenant des espéces
mixtes de tétraédres et de sodium, lorsque des halogénures plus petits en tant que CI sont

remplaces par de grandes espéces d'iode. Des changements modérés des distances
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interatomiques Na-X par rapport a ceux des composés cristallins NaX sont compatibles avec
cette hypothese.

IVV.6 Conclusion

Les verres de thiogermanate a cation unique (TI2S)x(GeS2)ix, ou 0<x<0.5 et
(Ag2S)x(GeS2)1x, 0.3<x<0.5, ont été étudiés en utilisant la spectroscopie Raman, la diffusion
de neutrons puisés et la diffraction des rayons X a haute énergie complétée par la
modélisation DFT des spectres Raman et la modélisation structurelle RMC/DFT des données
de diffraction. En outre, les références cristallines connues dans les deux systemes quasi-
binaires ont été synthétisées et étudiées par la spectroscopie Raman.

Les motifs structuraux dans les verres semi-conducteurs de thiogermanate de thallium
(T12S)x(GeS2)1-x, x<0.3, rappellent TlsGesS10 monoclinique pauvre en thallium (x = ') et B-
GeS:2 de haute température en couches. Le réseau vitreux est composé de CS-GeSa2 et de
tétraédres ES-GeSan, et d’unités GesSi1o de type d’adamantane : les tétrameéres tétraédriques
liés par des especes de thallium.

Les motifs structuraux dans les alliages vitreux dans les conducteurs d’ions TI*
(T12S)x(GeS2)1x, x = 0.3, révelent une signature claire des dimeres ES-GezSs, similaires a
ceux de TlsGezSs (X = %) triclinique équimolaire, mais aussi des dimeres CS-Ge2S7 et des
petites unités Ge-S oligomeres, absents dans les cristaux Tl2S-GeS2 mais présents dans les
analogues d'alcalis Iégers, comme NasGe2S7 monoclinigue.

L’alliage avec du sulfure de thallium change radicalement le réseau hote GeS.. Le
squelette Ge-S continu devient fragmenté et divisé en de grands clusters et de petits
oligoméres diminuant significativement les températures de transition vitreuse.
Simultanément, la fragmentation entraine une distribution non-aléatoire de thallium, reflétée
par le pré-pic a ~1.6A dans les facteurs de structure des neutrons et des rayons X. Les
corrélations intermédiaires TI-TI dans les verres deviennent plus courtes que les distances Tl-
T1 moyennes les plus proches dans TlsGesS10 monoclinique et T1sGezSs triclinique a x > 0.3.

Les motifs structuraux dans les verres de thiogermanate d'argent, (AgzS)x(GeS2)1-x, ou
0.3<x<0.5, sont également liés aux homologues cristallins Ag2S-GeS2. Une différence
significative entre les deux familles réside dans I'absence de composeés cristallins pauvres en
argent dans le systétme AQ.S-GeSz, ce qui explique la présence d’une large gamme de
composition des verres présentant une séparation de phases composees de phases vitreuses
pauvres en argent (1-2 at.% AQ) et riches en argent (20 mol.% Ag).

Trois contributions structurales principales ont été trouvées dans des verres Ag2S-

GeS2 homogenes (x > 0.4):
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1. Des chaines de thiogermanate (CS-GeS2S2i2)k, similaires a celles de Ag2GeSs

orthorhombique.

2. Des diméres CS-Ge2S72 comme dans AgioGesS11 monoclinique.

3. Des especes de soufre isolées, existant dans a ''-AgsGeSs orthorhombique.

Ces trois types de fragments structuraux sont liés par des cations d'argent. La modélisation
RMC/DFT de (Ag2S)o.45(GeS2)o.s5 Vitreux précise que 65-70% des especes Ge et S forment
un seul fragment connecté constitué de chaines de CS et de réticulation, et de patchs de type
de réseau. Le germanium et le soufre restants forment des unités oligomeres: les tétraédres
ISO-GeSs isolés, les diméres CS/ES, les trimeres et les petits oligoméres Ge-S. En outre,
environ 20% de soufre ne possedent pas d’atome de Ge comme plus proches voisins et ne
sont connectés qu'a I'argent.

Le réseau continu analogue au GeS: n'existe plus dans les alliages vitreux riches en
thallium ou en argent. Cependant, les thiogermanates de thallium vitreux sont composés de
grands clusters (x < 0.3) et de petits oligomeres (x> 0.3) liés par le thallium, et n'ont pas de
motifs structuraux étendus (chaines, etc.) qui sont typiques pour des thiogermanates d'argent
vitreux. Par conséquent, des températures de transition vitreuse plus élevées pour Ag-Ge-S
par rapport a TI-Ge-S sont liées aux différences structurelles observées dans I'ordre
intermédiaire.

Le soufre isolé S¢iso) dans (Ag2S)o.4s(GeS2)oss Vvitreux (=20%0) est relié uniquement a
I'argent, et le rapport moyen [Ag]sso)/[S(is0)] = 2. Par conséquent, la majeure partie des
cations d'argent (70-75%0) a au moins un plus proche voisin Sso). La distribution des atomes
Ag et S(so) n'est pas aléatoire. Ils forment des voies connectées traversant toute la boite de
simulation. Les voies Ag-Sise) d’un diamétre moyen compris entre 4 et 5A servent comme des
voies de conduction préférentielles assurant une conductivité ionique Ag* élevée.

Les verres mixtes Ag2S-T12S-GeS2 et AgzS-TI2S-GeS-GeS: présentent un changement
de conductivité ionique non-monotone et un crossover de diffusivité mesuré a l'aide de
traceurs 29Tl et 1%¥mAg, c'est-a-dire qu'ils montrent I'effet de cations mixtes centré sur
r=Ag/(TI+Ag)~0.2. Les mesures par la spectroscopie Raman révelent que la structure des
verres mixtes n'est pas un simple mélange des membres terminaux (thiogermanates purs de
thallium (r = 0) et d'argent (r = 1)). Les diméres ES-Ge2Se et les oligomeres CS-GenSsan +1 (N
= 2 ou 3) disparaissent plus rapidement que prévu par les relations de steechiométrie.
L'évolution systématique des propriétés vibrationnelles en fonction de la fraction d'argent r
suggere également que les deux cations ne sont pas separés spatialement dans le réseau
vitreux mais plutot situés a proximiteé les uns des autres. Cette hypothése est cohérente avec
les interactions mutuelles des cations Ag* et TI* mesurées a l'aide de la diffusion de traceur et

reflétées par le rapport de Haven au voisinage de r = 0.2.
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Les données de spectroscopie Raman, de diffraction de neutron et des rayons X pour
les verres NaX-Ga2S3-GeS2 (X = ClI, Br, 1) montrent que la matrice vitreuse GazS3-GeS2
differe du réseau desordonné semblable & GeS: dans deux aspects : (i) la présence de
triclusters Ga-S contenant du soufre Ssr coordonné 3 fois, et (ii) les unités ETH-GazSe/2 de
type éthane avec des liaisons Ga-Ga homopolaires. Les unités ETH-GazSe2 apparaissent
dans les verres Ga:Ss-GeS: steechiométriques au refroidissement et a la vitrification en raison
de la rigidité excessive des triclusters Ga-S (la coordination moyenne <Nij> = 3.2 contre la
valeur optimale du verre de 2.4). La coordination moyenne de ETH-GazSe/2, <Nij> = 2.8, est
structurellement plus acceptable. L’alliage avec des halogénures de sodium propose une autre
solution diminuant la rigidité du réseau : la formation des tétrahedres mixtes GaXSas2, <Nij>
= 2.3. Par conséquent, les unités ETH-GazSer2 disparaissent tandis que les tétraédres mixtes
GaXSs/z augmentent avec une teneur d’accroissement en NaX. Les cations de sodium voisins
des tétraédres mixtes semblent également étre coordonnés de facon mixte. En moyenne,
chaque sodium a deux halogénures et deux soufres parmi les plus proches voisins.

La diminution de la connectivité du réseau vitreux Ga-Ge-S liée a I’augmentation de
la fraction de tétraedres mixtes conduit a la diminution de la tempeérature de la transition
vitreuse. Au méme temps, la stabilité face a la cristallisation des verres augmente. Les cations
mobiles Na* apportent la conductivité ionique dans les verres. La conductivité ionique
augmente avec la teneur en NaX mais reste presque invariante a la nature de 1’halogénure,
probablement a cause de la compression du réseau vitreux. En effet, le sous-réseau covalent
riche en germanium prévient 1’expansion de régions de la structure contenant les tétraédres
mixtes et les especes de sodium, quand I’halogénure plus petit comme chlorure est remplacé
par I’iodure plus large. Cette hypothese peut est confirmée par les faibles changements dans

les distances interatomiques Na-X par rapport a celles dans les composées cristallins NaX.
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Chapitre V
ETUDE DES VERRES CHALCOGENURES DE
SYSTEME TI>S-Ag2S-GeS; EN TANT QUE
MEMBRANES DES CAPTEURS CHIMIQUE
POUR LE DOSAGE DE TI* IONS
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V.1 Introduction

Les membranes a base de verres chalcogénures et chalcohalogénures sont de nouveaux
matériaux prometteurs pour la détection chimique des ions de métaux lourds (Hg?*, Cu?*,
Cd?*, Pb?*, Cr8*, TI*, etc.) et des anions toxiques (S%, CN-, AsOz* et AsO4+%). Par rapport
aux dispositifs disponibles dans le commerce et basés sur des matériaux cristallins, les
détecteurs chimiques a base de verres chalcogénures montrent :

@ Une stabilité, une fiabilité et une durabilité chimique bien meilleure, ce qui est
extrémement important pour des mesures in situ et en continu. Par conséquent, les
capteurs développés peuvent étre utilisés pendant de longues périodes sans entretien.

@ L’aptitude presque illimitée a doper et a modifier les verres afin de synthétiser des
matériaux sensibles présentant des propriétés analytiques plus adaptées et ainsi

développer un nouveau capteur.

C

Une sensibilité plus élevée de 1I’ordre du ppb et une faible limite de détection.
@ Une sélectivité plus élevée en présence de nombreuses especes interférentes.

L’objectif de cette partie de thése consiste a développer et utiliser les capteurs a base
de verres chalcogénures notamment le capteur sensible aux ions TI* pour le dosage de
thallium en solution.

Dans le tableau V.1 sont présentées les normes en vigueur concernant certains métaux
lourds dans les rejets atmosphériques industriels en France et dans I'Union Européenne. Dans
la colonne (4) sont indiquées les limites des flux pour un contrdle in situ. On constate

également que le thallium est situé dans le 1" groupe, reconnu pour étre le plus dangereux du

point de vue environnemental et sanitaire. Sa forme ionique TI" est classée parmi les plus
toxiques. Le thallium est hautement toxique comme le mercure et le plomb. L’absorption
d’une concentration élevée de Tl affecte les systemes nerveux centrale et périphérique,
I’appareil digestif et les reins. Une absorption de concentrations plus basses mais réguliéres
provoque la chute de cheveux, les polynévrites, le vomissement, la diarrhée, la dépression etc.
[1].

Le tableau V.2 présente les données consacrées a l’apparition de thallium dans
I’environnement. On a noté I’augmentation de la concentration de thallium provoquée par les
rejets industriels dans I’atmosphére [2]. Il est donc tres important de contrdler et surveiller la
concentration TI* dans les matiéres premiéres, les gaz de combustion, les eaux usées etc. dans
les zones industrielles. C’est-a-dire cette recherche consacrée au dosage de thallium en

solution aqueuse est trés actuelle.
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Tableau V.1. Normes relatives aux métaux lourds dans les rejets atmosphériques industriels en France

et dans I’Union Européenne.

Ne Limite de flux pour Limite de flux pour le Limite de
du Eléments débuter le contrdle controble in situ concentration
groupe (g.h) (9.hh) mg.Nm-3
10 0.05 par métal
1 Cd, Hg, Tl 1 (Cd + Hg) 0.1 pour le groupe 1
en entier
2 As, Se, Te 5 50 1
3 Pb 10 100 1
Sb, Cr, Co, Cu,
4 Sn, Mn, Ni, V 25 500 S
Tableau V.2. Thallium dans I’environnement [3]
Source H9/L (ppb) Hg/kg (ppb)
Eau potable 7.2
Eau souterraine, eau de la riviere 20-24
Sédiments de mer profonde 200-5700
Nodules de manganése de mer profonde 100000
Centrales au charbon (mondial), kg/an 599000
Minerais de thallium (Lanmuchabg), Hg-TI 0.4-2.7 720000-
Eau de puits, de source, de ruisseaux, de mine. 3800000
Minerais de thallium (Nanhua), As-TI 0.1-16.5 960-1,900
Eau de source, de mine, de laitier.
Les minéraux sulfures:
Chalcopyrite 5%
Galéne 1400-20000
Sphalerite 800045000
Pyrite 5000-23000
Production de sulfures (mondial), kg/an 15500 (1998)
Pb, Zn, Cu fusion (mondial), kg/an >160000
Production de la fonte du fer (US), kg/an >140000
Mobilisation totale de monde, kg/an >2000000

V.2 Bibliographie

V.2.1 Propriéteés chimiques et physiques du thallium.

Les élements chimiques le bore (B), I’aluminium (Al), le gallium (Ga), I’indium (In),
le thallium (TI) se trouvent dans le groupe 13 (les métaux pauvres) de systéeme périodique de
Mendeleiev. Le numéro atomique de thallium est 81 et sa masse atomique — 204.38. Les
éléments du 13" groupe ont les propriétés suivantes [4]:

@ Ga, Inet Tl sont trés mous ;
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L]

Les températures des fusions sont basses. Elles augmentent selon la direction Ga —
Tl drastiqguement (29.76°C Ga—303.8°C TI).

Les hydroxydes de gallium, indium et aluminium sont amphotéres ;

L’aluminium et le thallium forment les sels doubles de type M'M'"(SO4)2+4H20 ;

Les composés entre I’hydrogene et B, Al, Ga, In, Tl ont tendance de se polymériser ;

¢ ¢ © o

Le gallium, Pindium et I’aluminium forment aisément des aluns (M*M?3*(SO4)2?*
*12H20).
Le thallium existe a deux degrés d’oxydation:
@ 1% (les halogénures TIX (X=CI, Br, I'), TICN, TIOH, TI20, TI.S etc.) ;
@ 3* (TICIs, TlI3, TI203, TI(NO3)s etc.).
Les minéraux contenant zinc, cuivre et fer sont accompagnés trés souvent par le
thallium. On peut trouver aussi Tl dans des micas et des composés avec le potassium. Les

minéraux de thallium sont trés rares, par exemple la lorandite (TIASS2).

V.2.1.1 Le thallium monovalent (TI)

Les composés de thallium (1) sont assez stables. Les composés monovalents
ressemblent aux ceux des métaux alcalins. Par exemple 1’hydroxyde TIOH est une base forte
et soluble dans I’eau. La plupart de sels de TI* sont incolores.

D’autre coté TI* a des propriétés semblables a celles de I’argent comme la faible
solubilité des halogénures, des chromates, des sulfures et des oxydes [4].

Le thallium forme les halogénures (TIF, TICI, TIBr, TII) dont la solubilité est faible
dans I’eau sauf le fluorure de thallium TIF. L’iodure de thallium TII existe dans deux variétés
— jaune (systéeme orthorhombique a la température ambiante) et rouge (systéme réticulaire
cubique). La derniere variété est stable jusqu’a plus de 168°C [4].

TI2S est noir et peut étre facilement oxydé. Le sulfate de thallium est un composé
cristallin incolore. Il est soluble dans I’eau (tableau V.3). Le sulfate de thallium donne des
composés doubles avec les sulfates d’aluminium qui appartiennent aux aluns
TIAI(SO4))2x12H20.

Habituellement le nitrate de thallium TINOs3 est synthétisé a partir de I’hydroxyde ou
du carbonate de thallium (1%) avec I’acide nitrique a température ambiante. 1l existe dans deux
variétés : les cristaux du systeme réticulaire orthorhombique (a température ambiante) et du
systéme réticulaire cubique (a température supérieure a 143.5°C). La solubilité du nitrate de
thallium augmente avec la température dans I’eau (tableau V.3).

La plupart de sels de thallium (1*) sont solubles. L’évolution de leur solubilité est

positive avec I’augmentation de la température (tableau V.3).
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Tableau V.3. La solubilité des composés de thallium (1) dans 1’eau [5], [6].

Solubilité

(9/100gH20)

Température

(€%
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

TICI 0.161 | 0.240 | 0.325 - - 0.783 0.8 - 1.2 - 1.8
TIBr 0.022 | 0.032 | 0.048 | 0.068 | 0.097 | 0.132 - 0.250
TICIOs | 1.96 2.0 3.77 - - 11.24 - - 26.82 - 36.43
TICIO4 | 5.66 7.44 - 16.47 - 28.37 - 39.51 | 44.90
TINO2 | 15.15 | 22.44 | 28.75 | 34.73 | 45.53 | 55.10 | 68.40 | 86.19 - 94.45
TINOs | 3.76 | 586 | 8.72 | 1251 | 17.33 | 23.33 | 31.55 | 41.01 | 52.60 | 68.66 | 80.54
TI.SO4 | 2.63 | 357 | 464 | 580 - 844 | 9.89 | 11.31 | 12.77 | 14.19 | 16.06
TIOH 25.44 - - 39.9 49.5 - 73.8 - 106.0 | 126.1 | 148.3
Tl2SeO4 - 2.13 2.8 - - - - 8.5 - 10.86

V.2.1.2 Le thallium trivalent (TI**)

Les composés du thallium trivalent sont peu stables. La réduction des composés de
TI%* jusqu’a TI'* est facile. Ce sont donc des oxydants forts.

L’hydroxyde du thallium trivalent TI(OH)s est un précipité rouge-brune qui est
soluble dans les acides.

L’oxyde de thallium (I11) TI2Os3 existe dans la variété cristalline cubique (brun).
L’augmentation de la température provoque sa désintégration jusqu’a T120 et Oz [4].

TI3* a une forte tendance a la formation des complexes M'[TIX4] ou M'3[TIXs] (ou
X=S, Se, Te). Cependant il existe des complexes mixtes avec Tl monovalent et trivalent, par
exemple TI'B[TIMSz], TI[TIMS:], TI'[TI"'Sez] [4].

Le chlorure de thallium TICIs*4H20 est un cristal incolore qui se décompose dans
I’air humide. TICI3 forme des complexes avec les ions du chlore, par exemple M'3[TICle] et
M'2[TICIs*H20]. Le chlorure de thallium trivalent peut s’ associer avec les molécules neutres.
Le bromure de thallium TIBr3 est moins stable que TICls. L’iodure de thallium Tlls forme
des cristaux noirs avec la structure réticulaire orthorhombique. Les iodures alcalins et le
triiodure de thallium donnent des sels doubles rouges comme M'[TIl4]. Le fluorure de
thallium TIFs réagit avec 1’eau et forme TI(OH)s3 [4].

Dans le tableau V.4 on peut trouver les constantes d’instabilité des complexes de

thallium 3*** en solution aqueuse.
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Tableau V.4. La constante d'instabilité de complexes de thallium T13* (pK=-IgK) [6].

Ne pK 1 pK 1.2 pPKi23 pPK1.234

1 (NH3) ? ? ? 17(7)
3 (Ch) 8.14 13.60 15.78 18.00
4 (Br) 9.7 16.6 21.2 239
5 ) 1141 20.88 27,60 31.82
6 (OH) 12.86 25.37

7 (NO3) 0.92 -

13 | (S0s2) ? ? ? 41
16 | (CHsCOO) ? ? ? 15.4

Les complexes les plus stables sont ceux formés avec les halogénures (CI-, Br, I) et
I’hydroxyde (OH"). Leur stabilité varie de 10-**—ligand (OH") a 10-*—ligand (NO3z").

V.2.2 Sources du thallium

V.2.2.1 Sources naturelles de thallium dans I’environnement

Le thallium se trouve presque dans tous les milieux de I’environnement. Il est répandu
largement dans la crodte continentale (0.49 ppm) et dans la crolte océanique (0.013 ppm)
[2]. Le thallium est essentiellement présent dans les minerais sulfurés de zinc, de cuivre, de
plomb et aussi dans le charbon : 0.1-1.7 mg/kg [2]. Des valeurs plus élevées ont été trouvees
dans le granit et le schiste. Des valeurs beaucoup plus élevées ont été découvertes dans les
schistes et les charbons riches en produits organiques de la période Jurassique : jusqu’a 1000
mg/kg [7]. La lorandite et la crooksite sont les minéraux dont les niveaux de thallium peuvent
atteindre jusqu’a 60%o. Il existe des régions dans le monde dont les sources naturelles de
thallium sont trés élevées, par exemple I’ Alsar en Macédoine [8].

La concentration de thallium dans le sol est environ 0.1-1 mg/kg, cependant dans les
certaines régions de Pologne cette valeur est plus élevée, jusqu’a 5 mg/kg, tandis qu’elle est
plus basse dans les sols maraichers de certaines parties de la Chine — 0.01 mg/kg [8]. Les
sédiments marins de différentes régions ont montré une concentration de thallium de 0.14 a
1.13 mg/kg. Cette valeur varie de 0.01 a 0.07 mg/kg dans les petites rivieres et les ruisseaux
[7].

La concentration en thallium dans les plantes est habituellement inférieure a 0.1
mg/kg de poids sec, mais des niveaux plus éleves ont été trouvés dans I’Adsar en
Macédoine : 17 g/kg. La famille des Brassicaceae contient du thallium dont la concentration
est de 1.5 mg/kg [8].
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V.2.2.2 Les sources anthropique de thallium dans I’environnement

On produit =15 tonnes de thallium chaque année dans le monde, cependant on a
estimé qu’environ 2000-5000 tonnes/année sont dues a des procédés industriels [8]. Les
émissions et les déchets solides provenant de la combustion du charbon et de la production de
fer et des métaux non-ferreux sont les principales sources anthropiques de thallium. Pourtant
il y a d’autres procédés qui participent également aux émissions humaines du thallium comme
par exemple la production de sulfures [2]. Aux Etats-Unis on a déterminé que =1000
tonnes/an de thallium sont rejetés dans 1’environnement, dont 350 tonnes sont émis dans les
vapeurs et les poussiéres atmosphériques, 60 tonnes sont liés a 1’industrie des métaux non-
ferreux et plus de 500 tonnes sont présents dans les déchets solides et liquides [8].

L’influence du thallium peut étre ressentie dans 1’air, 1’eau ou la nourriture. Le plus
grand effet négatif est la consommation des fruits crus et les Iégumes verts contaminés par le
thallium. Ce sont les centrales électriques a charbon, les usines de ciment, la production de fer
qui provoquent I’apparition du thallium dans I’atmosphére. Ces rejets retombent sur les
cultures de fruits et de Iégumes. Le thallium peut alors étre absorbé facilement par les racines

des plantes et par conséquent apparaitre dans la nourriture [2].

V.2.2.2.1 Les centrales électriques a charbon

Il faut noter que les centrales électriques notamment celles qui utilisent le lignite et le
charbon & partir de la période Jurassique fournissent les principales sources d’émission de
thallium dans 1I’atmosphére [8]. Les émissions de T1 dans les gaz de combustion des centrales
électriques a charbon peuvent atteindre 700 pg/m? [9]. Un certain nombre d’études effectuées
dans les centrales électriques a charbon ont déterminé que le thallium se volatilise et se
condense a la surface des particules de cendres volantes, dans les parties plus froides du
systéeme. Ces particules sont enrichies en poussiéres de petite taille et de surface développee
importante. Il est possible qu’aprés 1’évaporation et la condensation T| peut étre 2-10 fois plus
concentré dans les fractions fines de cendres volantes que dans le charbon avant la
combustion [10].

Tableau V.5. Contenu en thallium dans les cendres volantes [10]

Diametre des particules, pm Tl mg/kg de cendres volantes
1.1-21 76
2.1-7.3 62-67
7.3-11.3 40
>11.3 29

De plus le thallium est concentré dans les plus petites particules qui passent a travers les

filtres conventionnels des centrales électriques, restent suspendues dans 1’atmosphére pendant
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de longues périodes et sont respirables. Le tableau V.5 présente les exemples du contenu de
thallium dans les cendres volantes. Les particules ayant le diameétre moins que 7 um sont les
plus toxiques et dangereuses car le thallium est préférentiellement concentré sur les surfaces

de ces particules et donc sont relativement biodisponibles.

V.2.2.2.2 Les usines de ciment

Il a été observé d’abord en 1977 qu’il y avait un certain effet du thallium sur la
végetation autour de 1’usine de ciment a Lengerich (Allemagne). Mais personne n’a pas fait
attention jusqu’au moment ou les lievres de la méme région ont perdu leurs poils. Et alors on
a commencé a soupconner que le thallium était la cause des effets toxiques [10]. On a
découvert que la source de thallium se trouvait dans les résidus de la pyrite (FeSz). Il a été
ajoutée sous forme d’oxyde dans le calcaire en poudre afin de produire des qualités spéciales
de ciment.

Les usines de ciment émettent le thallium a cause des cendres volantes avec un
diamétre autour de 0.2-0.8 um [10]. La concentration en thallium dans la poussiére émise a
Lengerich (Allemagne) était environ 2.5 mg/m?3. Presque toute la quantité était sous forme
soluble de TICI. L’efficacité des filtres par rapport aux poussiéres de ciment était en 99%
tandis qu’elle était de 50 % par rapport aux particules avec TI. En conséquence ~140-200g/h

de thallium ont été émis [10].

V.2.2.2.3 Les industries de la production de métaux.

Il a été estimé que dans le monde entier plus de 600 tonnes/an de thallium sont émis a
cause de la métallurgie non-ferreuse de plomb, de cuivre et de zinc [10]. Les émissions de
thallium des fonderies peuvent varier considérablement d’une usine a I’autre. Elles dépendent
de la concentration de thallium dans les matiéres premieres et de la technologie utilisée. Pour
cette raison les rejets mondiaux peuvent étre quantifiés approximativement. 1l a été déterminé
qu’environ 90 tonnes de thallium peuvent étre jetées chaque année dans 1’atmosphére a cause

de la production des métaux non-ferreux aux Etats-Unis, au Canada et en Allemagne [10].

V.2.2.3 L’effet toxique de thallium

Dans le passé, Tl était largement utilisé dans la médecine pour le traitement des
maladies vénériennes, de teigne, de tuberculose et de malaria. L’observation des effets
secondaires de thallium a conduit a des études toxicologiques plus détaillées aprés 1918 et son
utilisation médicale a été abandonnée apres 1945 [10]. Avant 1934 il a été fait le bilan sur les
intoxications de thallium. Il a eété constaté que 8006 enfants ont été traités avec une dose de
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thallium 8 mg/kg contre la teigne [8]. Il y avait une intoxication dans 447 cas et 8 enfants sont
morts [10].

La large utilisation de thallium en tant que le rodenticide (pour élimination des rats et
d’autres rongeurs) a entrainé la mort d’un grand nombre de chiens, de chats, de blaireaux, de
martres sauvages et de renards rouges. En plus la teneur élevée en thallium dans la végétation
a provoqué I’empoisonnement des animaux de ferme. En raison de sa toxicité, I’utilisation de
thallium comme le rodenticide a été interdite dans les nombreux pays cependant on 1’utilise
encore dans certains pays sous-développés [10].

L’empoisonnement par le thallium peut étre deux types: aigu et chronique.
L’empoisonnement aigu affecte le systéme nerveux central, les reins, 1’appareil digestif, la
peau. En plus on observe la polynévrite, les convulsions, 1’inquiétude, 1’insomnie, 1’absence
de I’appétit, la diarrhée. Les empoisonnements chroniques provoquent d’abord la trouble du
sommeil, ’excitation. Les douleurs dans les articulations des pieds, la faiblesse dans les
membres, les convulsions des muscles, le tremblement des paupiéres, la perte des cheveux, le
dégout, le vomissement sont constatés en quelques semaines ou mois. Il est possible de
remarquer aussi la dépression, les déséquilibres psychiques [1].

Par exemple 1’empoisonnement chronique a été observé en Chine a cause de la
contamination du sol des jardins aprés le transfert de déchets provenant de 1’extraction des
minerais de mercure et de charbon qui contenaient 25-106 mg de Tl/kg [8]. Habituellement
les effets chroniques sont observés parmi la population qui habite a proximité des centrales
électriques a charbon, des fonderies minérales, des usines de ciment [8].

Dans le tableau V.6 on peut voir les valeurs limites de concentration du thallium, qui
étaient définies par I’institut national de recherche et de sécurité. On trouve aussi les valeurs
moyennes d’expositions (VME).

Tableau V.6. Les valeurs limites de concentration de thallium.

Valeur limite Les notes
Thallium VME = 0.1 mg/m? VME - valeurs limites moyennes
[11] d'exposition

(sur 8 heures, et en milieu
professionnel)

Le thallium dans l'eau de boisson 2 ng/L [12]
Le thallium dans les eaux usées 140 pg/L [3]
Le thallium dans le gaz de fumée 0.2 mg/m3[3] République fédérale d'Allemagne
Le thallium dans le sol 1 mg/kg [3] République fédérale d'Allemagne

V.2.3 Méthodes chimiques et physico-chimiques de dosage du

thallium

Les differentes méthodes de dosage du thallium peuvent étre classees de la fagon

suivante :
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Les méthodes massiques

Les méthodes volumiques

Les méthodes colorimétriques
Les méthodes spectroscopiques
Les méthodes électrochimiques

Les méthodes massiques : le dosage du thallium est réalisé par précipitation sous

forme des composés insolubles [13] : Les composés utilisés sont :
a) sulfure de thallium (1) (TS PS=5«10 1) ;
b) chromate de thallium (1) (T12.CrO4PS=9.8+10 3) ;
c) iodure de thallium (1) (TI1 PS=6.5+10 -8) [6].

Le sulfure de thallium est environ 3 fois moins soluble que TII. Mais il est 2 fois
moins soluble par rapport T12CrOa4 donc la limite de détection du premier composé est la plus
basse.

Les précipités obtenus sont bien stables et on peut facilement sécher et peser. Le poids
minimal d’échantillon pesé est 0.001 mg [14] pour les balances avec une haute exactitude (les
microbalances et les ultra-microbalances).

Il existe deux méthodes volumiques [13] :

1. Latitration de thallium (111) par un réducteur.

Les échantillons qui contiennent le thallium (1) doivent étre oxydées d’abord. On
utilise 1I’eau bromée en excés comme un oxydant. Aprés on €limine tous les traces du brome.
Pour c¢a on ajoute la solution de phénol 5% (quelques ml) ou on fait bouillir la solution (3
min).

On effectue la titration d’iodométrie a base de la réaction chimique (1). La solution
de thiosulfate (S203%) est utilisée comme le titrant.

TI* +3J = TIJ|+J2 a pH<1 (1)

1 ml de la solution de thiosulfate (0.1M) correspond a 10.22 mg du thallium.

2. Lactitration de thallium (I) par un oxydant.

La solution d’iodate est utilisée comme titrant tandis que le méthylorange C14H14N3O3sSNa
s’utilise comme indicateur. La réaction chimique (2) de la titration effectuée est suivante :

JO*+CI+6H*+2TI*=JCI+3H20+2TI** 2
L’évolution de la quantité de thallium est obtenue parce que 1 ml de la solution d’oxydant
(0.1M) correspond a 10.22 mg du thallium.

Les méthodes colorimétriques sont réalisées a 1’aide d’un composé coloré [13] :

1. Une des méthodes colorimétriques est basée sur 1I’oxydation d’iodure. On applique
les étapes suivantes :

a) oxydation du thallium (I) par le brome ;
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b) élimination de trace du brome par I’ajout du phénol 25% (0.25 ml) ou par

1’ébullition de la solution (3 min) ;
c) ajout de I'iodure : TI¥*+3J-=TIJ |+J2;

d) extraction de I’iode par le tétrachlorure de carbone ;

e) mesure de la densité optique de la solution recue.

Cette méthode permet de mesurer 500 pg de thallium.

2. La deuxiéme méthode colorimétrique est basée sur 1’utilisation de la rhodamine

B:

a) ajout d’eau bromée dans la solution analysée contenue 1’acide chlorhydrique ;

b) ébullition de la solution jusqu’a I’élimination de toutes les traces du brome ;

c) refroidissement de la solution et ajout de rhodamine B (1 ml) et de benzol (5

ml);

d) séparation de couche du benzol et mesure de la densité optique.

Cette méthode permet mesurer 0.5-10 pg de thallium [13].

Les inconvénients principaux des méthodes classiques de dosage de thallium sont les

limites hautes de détection et I’impossibilité d’utilisation sur le terrain.

Les meéthodes analytiques utilisées habituellement aujourd’hui pour le dosage du

thallium dans I’environnement sont présentées dans le tableau V.7. La limite de détection des

méthodes spectroscopiques est assez basse. Toutefois ce type d’analyse de thallium a aussi les

inconvénients suivants :

@ le colt d’acquisition des appareils est surtout trés élevé donc tous les

laboratoires ne sont pas capables de dépenser de telles sommes d’argent ;

@ I’impossibilité de ’utilisation sur le terrain et en continu.

Tableau V.7. Les méthodes analytiques pour la détermination du thallium dans I’environnement [15].

Echantillon Méthode analytique Limite de détection
L’air AAS Sans les données
ICP/AES 1 pg par échantillon
L’eau AAS - une aspiration directe 0.1 mg/L
AAS -la technique de four 1 pg/L
L’eau usée ICP/AES 40 pg/L
Les déchets AAS- une aspiration directe 0.1 mg/L
solides AAS -la technique de four 1 pg/L
ICP/AES 40 pg/L
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Les capteurs chimiques sont des dispositifs utilisés largement pour le dosage de

différents types d’ions depuis plus de 100 ans. L'électrode de verre a €té mise au point par

exemple entre 1906 et 1909 [16], [17], [18]. Ses avantages principaux sont:

@ le colit d’acquisition faible ;

@ la possibilité de les utiliser in situ et en continu.
Tableau V.8. La limite de détection des électrodes ioniques sélectives [19], [20], [21], [22], [23].

108 mol/L 107 mol/L 10 mol/L 10" mol/L
«Radiometer ) oN- F- 52 BI", Ca2+, CI-, CU2+, I-l K+, )
Analytical» v Na*, NH4+, NOg', Phy*
. Br, CN, F, BF4,

«Orion» Cu®, I NHs, NH4*, Cd?*, Ca** | Pb?*,NOs,NO2,ClOs, K*, Cl-
Na*, SCN-

«Radelkis» . I Br, CN-, F, S%, SCN-, K*, | Ag*, CI-, Ca?*,
NH4*, Na* NO3z*

«Hach-Lange» - NHs, F, NHa4*, CI-, NOs', Na* -

e nh o NH** BaZ, Br, CN", F,

«NICO 2000» Cu™, Ag", S Ca?*, Cd?, I Pb2*, Hg?*, NOg,, ClOx, Cl, NOz, K*, SCN-

Na*

Tableau V.9. Les types de membrane pour I’identification des ions.

«Radlor_neter «Orion» «RadelKis» «Hach-Lange» «NICO 2000»
lons Analytical»
Type de membrane
Ag* - - AgS - AgS
o™ . - - - HgS/Ag:S
Ba?* - - - - PVC
283 ) Capteurs sensible aux ) Capteurs sensible
N Oz différents type de gaz au NHs
Ca** PVC PVC PVC - PVC
Cd?** CdS/AgzS CdS/Ag:S - - CdS/Ag:S
Br AgBI/Ag:S AgBI/AgS AgBI/Ag:S - AgBI/Ag:S
cr AgCl/Ag.S AgCI/Ag2S AgCIl/Ag2S AgCl/Ag2S AgCIl/Ag2S
CN AgCN/AQ:S AgCN/Ag:S AgCN/Ag.S - AgCN/Ag.S
Cu? CuS/Ag:S CuS/Ag:S - - CuS/Ag:S
= LaFs LaFs LaFs LaFs LaFs
(dopé avec Eu®*) (dopé avec Eu®*) (dopé avec Eu®*) | (dopé avec Eu®) (dopé avec Eu®*)
I Agl/Ag:S Agl/Ag:S Agl/Ag:S - Agl/Ag:S
K PVC PVC PVC - PVC
Na* Verre silicate Verre silicate Verre silicate Verre silicate PVC
NHa* PVC PVC PVC PVC PVC
NOs PVC PVC PVC PVC PVC
NO2 - - PVC - - PVC
Pb* PbS/Ag2S PbS/AG2S - - PbS/AG2S
s AgzS AQ2S Ag2S - AQ2S
BF4- - PVC - - -
SCN- - AgSCN/Ag:S AgSCN/Ag:S - AgSCN/Ag2S
ClO4~ - PVC - - PVC

C’est évident qu’il existe depuis longtemps des

nombreuses entreprises pour la

fabrication des électrodes ioniques sélectives. La plupart des capteurs qui sont en vente ont
une limite de détection d’environ 10 mol/L (tableau V.8). Dans le tableau V.9 on trouve les
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producteurs et les types de membranes commercialisées [19], [20], [21], [22], [23]. Il faut
souligner que pour le dosage des métaux lourds il n’existe qu’un seul type d’électrodes poli-
cristallines & base de AgzS (tableau V.9). En plus il est important de souligner qu’il n’y a pas
d’entreprise qui produit le capteur pour la détection de I’ion thallium. Donc le développement

des capteurs a la base de verres chalcogénures est une continuation logique.

V.2.4 Les capteurs chimiques

Les capteurs chimiques permettent de détecter certaines espéces ioniques dans le
milieu aqueux. La partie la plus importante d’un capteur est sa membrane sensible aux ions
mesurés. La figure V.1 présente le schéma d’une des nombreuses classifications des

électrodes & membrane selective [24]:

Electrodes
de ler, 2nd type
Bt systémes redox

Electrodes ioniques Electrodes spécifiques
selectives {sensibles aux gaz, etc

| I

Dipositifs semi- Dipositifs semi
conducteurs sensibles conducteurs sensibles
atix ions (IFSET, ICD) chimiguement

_\

Membranes liquides l | Membranes solides |

’ Homogenes ‘

Hétérogenes

Cristalline

c
v -
= v
€ 3
v
s g
% =
] o
S =
v ©
o E
> S

Avec matrice inerte

Transporteur neutre
Echangeur dions

Figure V.1. Schéma de classification des capteurs chimiques

La figure V.1 montre que les capteurs avec une membrane en verre chalcogénures
appartiennent au groupe des électrodes avec des membranes solides et aussi homogenes. Les
capteurs a base des certaines phases cristallines et aussi les verres silicatés font partie du

méme groupe.

V.2.5 Généralites sur les capteurs chimiques potentiomeétriques
Avant de décrire les propriéteés des capteurs chimiques il est important de presenter

quelques généralités sur les capteurs chimiques.

V.2.5.1 Cellule électrochimique
Le systeme de mesure est une cellule électrochimique (figure V.2) et comprend

géneralement :
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a) une électrode de référence qui garantit un potentiel (Er) constant quelle que soit la
solution étudiée;

b) un capteur chimique dont le potentiel (Em) est une fonction de la concentration (voir

de I’activité ionique) du milieu.

Capteur avec
membrane sensible

Electrode
de rédérence

Solution

Figure V.2. Schéma d’une cellule électrochimique

Le schéma d’une cellule électrochimique simplifiée est présenté sur la figure V.2. Le
potentiel du capteur chimique En suit la loi de Nernst [25] :

E,=E°+ R—; Ina; (V.1)

avec:

ai — Dactivité de ’espece ionique mesurée ;

E® — potentiel standard de la membrane ;

R — constante des gaz (8.314 J.K-1.mol-1) ;

T — température absolue en Kelvins ;

F — constante de Faraday (96485 Coulomb) ;

Zi — charge de I’espece ionique mesurg.

En remplagant ’activité a; de 1’ion i par la concentration c;i et le coefficient d’activité

7 (ai = Ciz ), on obtient :

Ey = E® +2.303 - log(c;y)) (V.2)

Le potentiel total E de la cellule électrochimique simplifiée est alors donné par la relation
suivante :

E =EgR+ E,, = const + 2. 303%[09(0,-)/,-) (V.3
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On peut présenter la cellule électrochimique utilisée autrement :

Er1 Ej1 Ej Em Er2 (V.4)
Ag,AgCl | KCI (saturé) || KNO; (0.1 M) || TINOs, KNOs (0.1 M) | glass | TINO; (0.1 M), AgNOs (0.1 M) |Ag
Electrode de référence Pont salin Solution analysée Electrode a membrane spécifique du thallium
Ou:

Ag, AgCl | KCl(saturé) — électrode de référence ;

|| — la double barre représente le potentiel de diffusion ;

Ej1 — potentiel de diffusion a I’interface entre la solution d’électrode de référence et
la solution du pont salin ;

Ej2 — potentiel de diffusion a I’interface entre la solution de 1’électrolyte du pont
salin et la solution analysée ;

Er1 — potentiel a I’interface Ag,AgCl | KCI (saturé);

Er2 — potentiel a I’interface TINO3,AgNOs |Ag ;

Em — potentiel de membrane.
La différence de potentiel globale est la somme de tous les potentiels inter-faciaux de la
cellule (V.6).

E =Er1 + Ero+ Ej1 +Ej2 + En (V.5)
En supposant que

Er1 + Er2 + Ej1 +Ej2 = constante (V.6)

la différence de potentiel globale devient identique a celle de I’équation (V.3). Cependant, il

ne faut pas oublier que le potentiel de diffusion n’est pas toujours constant.

V.2.5.2 Potentiel de jonction liquide

La formation du potentiel de diffusion E;j est présentée sur la figure V.3. 1l s’établit
toujours sur I’interface de la jonction liquide lorsqu’il y a des différences dans les mobilités et

(ou) dans les concentrations des ions.
YO @ A

® ° @
= ® = @

Figure V.3. Schématisation de la formation d’un potentiel de diffusion a I’interface entre deux
solutions A et A,
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L’existence d’un potentiel de jonction liquide entre deux électrolytes complique
souvent les mesures expérimentales, parce qu’il peut avoir des valeurs significatives et
variables. Autrement dit, la différence de potentiel globale E n’est pas souvent décrite par
I’équation (V.3) mais par

Pour mesurer directement le potentiel de jonction liquide E;j il est nécessaire de
connaitre les coefficients d’activité des ions . A son tour, pour mesurer les coefficients
d’activité des ions, il faut connaitre Ej. C’est une situation thermodynamiquement indéfinie
[26]. Il y a trois solutions possibles pour résoudre ce probléme :

@ Minimiser le potentiel de jonction liquide en utilisant le pont salin approprié [26].
@ Avoir le potentiel de jonction liquide constant en utilisant une solution de support avec

la force ionique au moins dix fois plus élevée, que la concentration de la solution a

mesurer.

@ Estimer le potentiel de jonction liquide en utilisant 1’équation de Henderson [27]:
RT t.
E, :—?ij—ialn 3 (V.8)

ou tj est le nombre de transport des espéces ioniques i.

V.2.5.3 Electrode de référence
Les exigences principales pour les électrodes de référence sont données par Janz et
Ives [28]:

@ Les électrodes de référence doivent étre réversibles. La réversibilité peut étre estimée
par la valeur du courant d’échange ionique a [Iinterface ¢électrode de
référence/électrolyte de référence interne, laquelle doit étre tres élevée.

@ Les ¢électrodes de référence doivent étre reproductibles, ¢’est-a-dire que, -leur potentiel
doit étre le méme dans des conditions identiques et sans phénomeénes d’hystérésis.

@ La stabilité du potentiel a long terme doit étre trés élevée.

@ Le potentiel des électrodes de référence doit étre indépendant de la concentration des
especes ioniques présentes dans la solution a mesurer.

L’électrode au calomel commerciale (Hg,Hg2Cl2 | KClsatur¢e), mais aussi 1’électrode
argent/chlorure d’argent (Ag,AgCl | KClsaturg)) correspondent parfaitement a toutes ces

conditions et peuvent donc étre utilisées comme électrodes de référence.
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V.2.5.4 Electrode indicatrice

Les conditions imposées pour les électrodes de référence sont aussi valables pour les
capteurs chimiques excepté la quatrieme exigence. Bien au contraire, le potentiel du capteur
chimique doit étre sensible aux espéces ioniques a mesurer et doit suivre la loi de Nernst.

Il existe plusieurs types de capteurs chimiques (Figure V.1). Les capteurs utilisés

comportent une membrane sélective a base de verre chalcogénure.

V.3 Méthodes expérimentales utilisées

Dans ce chapitre on va présenter les méthodes expérimentales pour 1’assemblage des

capteurs et aussi celles qu’on a utilisé lors de la mesure de leurs caractéristiques.

V.3.1 Assemblage des capteurs

A partir des verres synthétisés selon la procédure décrite au chapitre I, paragraphe
1.2, on a préparé des capteurs (Figure V.4) sensibles au thallium, a base de compositions
suivantes :

10TI12S-40Ag2S-25GeS-25GeS, = 6 capteurs
10TI12S-40Ag2S-50GeS2 = 16 capteurs
10TI12S-30Ag2S-60GeS2 = 16 capteurs

Figure V.4. Capteur chimique avec une membrane sensible aux ions thallium a base de verres
chalcogénures

En effet, GeS et GeS2 jouent le r6le de formateur de réseaux. Le role de AgeS est de
maintenir le niveau de la conductivité ionique au systeme. Enfin TI2S est introduit pour
intégrer des ions TI* dans le systéme et ainsi permettre de rendre les capteurs développés plus
spécifiques des ions thallium.

La membrane sensible a une taille de 6 mm de diamétre et une épaisseur de 1’ordre

~4-5 mm. Elle a été collée a ’extrémité d’un tube PVC par I’époxy-résine et on 1’a rempli a
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Pintérieur par un mélange (1:1) des solutions TINOsz 10 M et AgNOs3 10t M (2 ml).
L’¢électrode de référence interne (Ag) a été reliée au cable électrique par soudage (figure V.5).

. Fil de connexion

Fil Ag

POTENTIOMETRE

2mi(1:1):
101 M TINO;3;
10! M AgNO;3

'_ﬁ Membrane sensible

Figure V.5. Le capteur chimique avec contact liquide.

V.3.2 Méthodes appliqués dans les mesures des caractéristiques

potentiométriques
Les caractéristiques mesurées des capteurs sont :
@ la sensibilité
la limite de détection
la sélectivité en présence de différentes espéces interférentes
I’influence de pH
la reproductibilité

la stabilité a long terme

¢ © ¢ ¢ ¢ ¢

le temps de réponse
@ ladurée de vie
Les parameétres principaux des électrodes telles que la sensibilite, la limite de
détection, I’interférence, la pente sont mis en évidence sur la figure V.6. Pour cette étude on
s’est limité de déterminer la sensibilité, la limite de détection, la sélectivité par rapport aux
ions interférents, I’influence du pH et la reproductibilité. Dans les paragraphes suivants on

décrit les méthodes expérimentales utilisees pour la détermination de ces caractéristiques.
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Figure V.6. Exemple classique d’une calibration d’un capteur chimique

V.3.2.1 Sensibilité et limite de détection

La sensibilité est une caractéristique qui définit 1’aptitude du capteur a répondre a une
certaine espéce ionique dans un milieu liquide. La deuxieme caractéristique importante des
capteurs chimiques est la limite de détection qui correspond a une concentration limite en
dessous de laquelle le capteur n’est plus sensible aux ions mesurés.

La sensibilité et la limite de detection ont été mesurées par la réalisation des
calibrations dans le domaine de concentrations compris entre 10° mol/L et 10° mol/L
(tableau V.10).

Tableau V.10. La méthode de la titration basée sur les ajouts dosés en calibration.

Cmesurs TINO3 I ajouts TINO3 C ajoutée TINO3
mol/L (100 ml KNOs) mol/L
1*10° 100 106
2*107° 100 10¢
5*10° 300 10¢
1*108 50 10°
2*108 100 10
5*108 300 10
1*107 50 104
2*107 100 10+
5*107 300 10+
1*106 50 103
2*106 100 1073
5*10° 300 107
1*10° 50 1072
2*10° 100 102
5*10° 300 102
1*104 50 10t
2*10* 100 10t
5*104 300 10
1*10°3 50 100
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Toutes les calibrations étaient effectuées en appliquant la méthode de titration par
ajouts dosés. Tous les ajouts sont introduits dans 100 ml de solution de KNOs3 avec la
concentration 10X mol/L (la force ionique constate). Aprés I’introduction des ajouts un certain
temps est nécessaire pour atteindre le potentiel d’équilibre. On utilise souvent la régle
empirique qui dit que le potentiel est en équilibre quand il ne se change pas plus que +2 mV
pendant 2 minutes [29]. En méme temps si on a besoin de connaitre le temps d’équilibre
précis, on mesure le potentiel en dépendance en mode automatique.

Les solutions standards de TINOs de concentration connue ont été préparées par la
méthode des dilutions successives. On commence par la préparation de la solution avec la
concentration 10° mol/L. Ensuite on la dilue a 10" mol/L etc. jusqu’a 10 mol/L.

La solution de support avec force ionique constante était le nitrate de potassium KNOs
10! mol/L avec pH=7. 1l permet également d’utiliser la concentration des ions au lieu de leur
activité et donc d’éviter le calcul des coefficients d’activité des ions. De plus, il stabilise le
potentiel de jonction liquide. Afin d’éviter la contamination des solutions standards par les
ions CI- on a également utilisé une électrode de référence combinée donc qui contient un pont

salin. Dans ce cas on a réussi a minimiser le potentiel de jonction liquide.

V.3.2.2 Sélectivité en présence d’ions interférents

La sélectivité est un parametre qui montre la possibilité d’utilisation des capteurs
chimiques en présence de différentes espéces interférentes dans la solution mesurée. Plus la
valeur du coefficient de sélectivité Kr*m** est faible, plus le capteur chimique est sélectif.
Théoriquement, le coefficient de sélectivité est donné par 1’équation d’Eisenman-Nicolsky
[27]:

E = Ey + = In(a, + K, a,) (V.9)

2z, F
ou:
ax — ’activité de I’espéce primaire X détectée par le capteur,
ay — l’activité de I’ion interférent Y,
Kxy — coefficient de sélectivité par rapport aux espeéces X en presence des ions 'Y,
Zx — charge de I’espece ionique primaire X.

Pour déterminer le coefficient de selectivite, on peut utiliser la méthode préconisée par
IUPAC [29]. Tl s’agit de la méthode des solutions mixtes avec deux versions correspondant a
une :

@ Concentration constante des ions interférents

& Concentration variée des ions interférents
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La premiére méthode signifie qu’on utilise comme solution de fond une solution
contenant des ions interférents avec une concentration constante. La concentration des
especes primaires est variable.

Au contraire, dans la deuxieme méthode, on fixe la concentration des ions primaires et
change la concentration des especes interférentes. Cette version est utilisée habituellement
quand I’influence des ions interférents est forte afin d’éviter un empoisonnement éventuel de
la membrane sélective par les espéces interférentes. La concentration utilisée est toujours
choisie en fonction de la force d’interférence. Typiquement, lorsque I’interférence est forte,

on travaille avec une concentration faible qui est généralement de 1’ordre de 103 a 104 mol/L.

V.3.2.3 Reproductibilité

La reproductibilité du potentiel est un parameétre essentiel pour tester la fiabilité des
capteurs. La reproductibilité est étudiée en utilisant une série de mesures consécutives dans
des solutions standards. La méthode utilisée est suivante : les capteurs restent dans une
solution pendant 2 minutes puis on reléve la valeur de potentiel. Aprés ils sont placés a 1’air
libre et au bout de 2 minutes ils sont plongés dans la méme solution. Ensuite cette procédure
est répétée dix fois. On obtient donc la reproductibilité du potentiel en fonction du temps. La
valeur moyenne du potentiel et surtout I’écart quadratique moyen de cette valeur donnent une

bonne estimation de la stabilité et de la reproductibilité de la réponse des capteurs.

V.3.2.4 Stabilité a long temps

La stabilité a long terme est un paramétre important car il est lié surtout aux mesures
en continu. Expérimentalement on étudie cette caractéristigue dans une cellule
¢électrochimique fermée hermétiquement pour éviter 1’évaporation de solvant et donc le
changement dans la concentration de la solution mesurée. Les études se réalisent pendant au
moins un mois. Dans le cadre de ce travail on n’a pas mesuré ce paramétre parce qu’on n’a

pas la cellule nécessaire dans notre dispositif.

V.3.2.5 Influence du pH

Les études de I’influence du pH sont importantes afin de déterminer le domaine
optimal de pH dans lequel on peut utiliser les capteurs. L’influence du pH sur la réponse des
capteurs a été étudiée en utilisant les solutions de TINOz3 dans le domaine de la concentration
de 107 mol/L & 10! mol/L. Les changements de pH ont été réalisés avec des ajouts des
solutions d’acide nitrique et de ’hydroxyde de potassium. Les détails sont présentés dans le
tableau V.11.

L’obtention du potentiel d’équilibre pour chaque valeur de pH a exigé un long temps.

C’est pourquoi les mesures de pH ont pris deux jours pour chaque concentration de TINOs :

221



@ 1° jour: on a réalisé le changement de pH de =6 & 1 en ajoutant les solutions de
HNO:s avec les différentes concentrations d’apres le tableau V.11,

@ 2°™e jour : on a effectué le changement de pH de =6 a 9 en ajoutant les solutions de
KOH avec la concentration 0.1 mol/L.

Tableau V.11. Les changements de pH

Chinos, mol/L =V ajouté, nl ~pHrecu | Ckon, mol/L | =V ajouté, ul | ~pH recu
0.1 25 5 0.1 15 7
0.1 100 4 0.1 30 8
1 75 3 0.1 30 9
10 100 2
10 1200 1

V.4 Discutions des résultats

Dans ce chapitre on va présenter les discussions des résultats obtenus pour les mesures

des parametres des capteurs.

V.4.1 Discussion des résultats de la sensibilité et de la limite de

détection

La sensibilité et la limite de détection des capteurs ont été déterminées en utilisant des

solutions standards avec force ionique constante (solution de nitrate de potassium KNOs 0.1

mol/L pH~7).

La réponse typique des capteurs avec les membranes & base de composition 10TI2S-
30Ag2S-60GeS: et 10T12S-40Ag2S-50GeS: est présentée sur la figure V.7. Dans le tableau

V.12 sont indiquées les valeurs de la limite de détection et de la pente des capteurs étudiés.

On voit clairement que la limite de détection et la pente des capteurs dépendent de la

composition des membranes (le tableau V.12).

o x| vy ey o | A | Ak | ‘280 = T T T T T T T
r °
Fl e 10T125-30A225-60GeS2 B ® 10TI2S-40Ag2S-50GeS?2 | .
L
-320 Value Stand Error % o Value Stand Error ~ ¢
E°  -190.87958 1.76599 -320Hge  .188.897 252681 ‘
rs 32.64227  0.34555 s 32.86675 0.49027 4
9 - °
e ’ > 360 F a
= [|Lp=7.80*107| . = ’ LD=9.74*10"" °
| J .
100 e 400 ° 1
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9 B3
v .
i ®
-440 - P 440 o ®
e " P
al. aaal. aal, i, . asal. asal, . ul. ol
10” 10° 107 10° 10° 10° 10” 10 10 10 10° 10° 10" 10”
IINO_ (m/L) TINO_ (m/L)

Figure V.7. Calibration des capteurs de composition 10TI,S-30Ag.S-60GeS; (a) et
10TI1>S-40AQ2S-50GeS; (b)
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Le tableau V.12 indique que les membranes avec les compositions 10T12S-30Ag2S-
60GeS2 et 10T12S-40Ag2S-50GeS2 donnent la meilleure limite de détection. En méme temps
tous les capteurs présentent une pente S différente de la valeur théorique (59.16 mV/décade).
C’est un témoin qui prouve que le mécanisme de fonctionnement dépend de la composition
du verre et de sa structure.

Tableau V.12. La limite de détection et la pente des électrodes.

Ne Capteur =LD =S
1 10TI,S-40AQ,S-25GeS-25GeS; 1.72*10° 41.64
2 10T1>S-30Ag2S-60GeS; 7.80*10° 32.65
3 10T1>S-40AQg2S-50GeS; 9.74*10° 32.86

Les résultats des études de la limite de détection et de la sensibilité ont montré que les
capteurs avec la composition de membranes suivantes

10TI12S-40AQg2S-25GeS-25GeS: —=6 mois
ne sont pas stables au cours de temps. On note aussi que la plupart des capteurs avec une telle
composition perdent de la sensibilité suffisamment vite. Les courbes sur les figures V.8
mettent en évidence I’instabilité et la perte de sensibilité des capteurs avec la composition des
membranes 10TI2S-40Ag2S-25GeS-25GeS2. Leur durée de vie est affichée a cote de la

composition.

T T T T - . .
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Figure V.8. Calibration des capteurs 10T1,S-40Ag,S-25GeS-25GeS;
du 02.02.2016 au 08.06.2016

Par conséquent on a décidé de continuer les études des parameétres des capteurs avec
deux compositions seulement de membranes 10TI2S-30Ag2S-60GeS2 et 10TI2S-40Ag2S-

50GeSa2. Leur stabilité au cours du temps est présentée sur les figures V.9 et V.12.
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Figure V.9. Calibration de capteurs 10T1,S-30Ag.S-60GeS; du 02.09.2016 au 28.09.2016
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Figure V.12. Calibration de capteurs 10T1,S-40Ag,S-50GeS; du 01.03.2016 au 28.09.2016
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La pente des courbes (S) et le potentiel standard de la membrane (E°) indiquent la
méme chose (figures V.10, V.11, V.13, V.14). Les figures dévoilent que la pente reste
presque stable (34.5+4, 31.9+7) tandis que le potentiel standard change considérablement (-
197.7+24, -153.8+40). Ce changement significatif dans le potentiel standard est témoin de

I’instabilité a court de temps.

V.4.2 Discussion des résultats de la sélectivité en présence d’ions

interférents.
Dans le paragraphe V.2.2.2 on a decrit les méthodes utilisées pour 1’étude de la
sélectivité en présence des ions interférents. Ici on va présenter les discussions de résultats

obtenus.

V.4.2.1 Cas du potassium et du sodium.

Le coefficient de sélectivité en présence des ions interférents K* et Na* a été mesuré
en utilisant la méthode des solutions mixtes et plus précisément sa premiere version avec
concentration constante des ions interférents. L’équation V.10 suivante a été utilisée pour

calculer le coefficient de sélectivité :

Kx,y = Z— (V.10)

y

ou Kx,y- coefficient de sélectivité,

ax- intersection de 1’extrapolation de partie linéaire de la courbe E/C(ion primaire),

ay- concentration de 1’ion interférent.

On a réalisé les ajouts dosés dans le domaine de 10 a 10 mol/L. La concentration
des ions interférents était 10° mol/L (KNOs ou NaNOs). Les coefficients de sélectivité des
capteurs avec la composition des membranes suivantes 10T12S-30Ag2S-60GeS2 et 10TI2S-
40Ag2S-50GeS: sont preésentés dans le tableau V.13.

Tableau V.13. Coefficient de sélectivité des capteurs en présence des ions interférents K* ou Na*

Composition de la membrane sélective Concentration de I’ion K*k? K 11" na*
interférant, mol/L
10T1,S-30Ag.S-60GeS; C(K*)=1 mol/L 1.91*10® 3.74*10®
10T1,S-40A¢.S-50GeS; C(Na")=1 mol/L 2.67*10°8 2.08*10”
(1 ;n=5)-NPOE - 3*10? 1*10*

Calixarene (1) - 7.41%10* | 2.29*10*

2-cyc|0hexy|thio-4-gx_0-1(4H)quinoline-3- i 9.77%10° 4.57%10%
carbonitrile (1V)

Les figures V.15 et V.16 montrent les résultats expérimentaux des mesures des coefficients

de sélectivité vers les ions interférents de potassium et de sodium.
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Dans le tableau V.13 sont donnés aussi les coefficients de sélectivités des capteurs de

TI* en présence des ions K* et Na* trouvés dans la littérature [30], [31], [32]. Ce tableau

permet de comparer les coefficients de sélectivité de nos capteurs a ceux trouvés dans la

bibliographie. On peut constater que nos électrodes montrent clairement les meilleurs

coefficients de sélectivité par rapport aux ions de K* et Na*.

V.4.2.2 Cas du calcium et du nickel.

Dans le cas du calcium et du nickel les coefficients de sélectivité ont été mesurés en

utilisant la méme méthode des solutions mixtes et plus précisément sa premiére version avec

une concentration constante des ions interférents (10° mol/L dans le cas Ca(NOs). et 10

mol/L - Ni(NOs)2). Les ajouts dosés ont été réalisés dans le domaine de 10° a 10 mol/L.

Les coefficients de sélectivités des capteurs avec la composition des membranes 10TI2S-
30Ag2S-60GeS:2 et 10T12S-40Ag2S-50GeS: en présence des ions interférents Ca?* et Ni?* sont

présentés dans le tableau V.14. Les calculs étaient effectués en utilisant I’équation V.10.

Tableau V.14. Coefficient de sélectivité des capteurs en présence des ions interférents Ca?* ou Ni%*

Composition de la membrane sélective Concentration de I’ion | K'ca?t | K" ni?t
interférant, mol/L

10T1,S-30Ag.S-60GeS; C(Ca?)=1 mol/L 458*10° | 3.08*10°

10T1,S-40AQ,S-50GeS; C(Ni#")=0.1 mol/L 8.49*10° | 7.09*10°
(I';n=5)-NPOE - 1*10° -

[TI(DOEDDSA)]-selective electrode. - 2.4*10* | 4.2*10*
Calixarene (1) - 1.17*10° -

2-cyc|ohexylth|o-4-9xp-1(4H)qU|nollne-3- i 162%104 | 4.07*10°

carbonitrile (1V)

Les figures V.17 et V.18 dévoilent les résultats expérimentaux des mesures des coefficients

de sélectivité vers les ions interférents de calcium et de nickel.
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Figure V.17. Sélectivité de capteurs Figure V.18. Sélectivité de capteurs
10TI,S-30Ag.S-60GeS; (o) et 10TI,S-30Ag.S-60GeS; (o) et
10TI,S-40Ag.S-50GeS; (o) en présence des ions  10TI,S-40Ag,S-50GeS; () en présence des ions
interférents de Ca?* interférents de Ni?*

Dans le tableau V.14 on trouve aussi les données bibliographiques [30], [33], [31],
[32] pour les coefficients de sélectivité du thallium vis-a-vis des ions interférents de Ca®*et de
Ni?*. On peut conclure que les capteurs développés ont nettement les meilleurs coefficients de

sélectivité.

V.4.2.3 Cas du cadmium, du plomb et du cuivre.

Les coefficients de sélectivité en présence des ions Pb?*, Cd?* et Cu?* ont été mesurés
en utilisant la deuxiéme méthode des solutions mixtes ¢’est-a-dire avec une concentration des
ions primaires fixee et en faisant varier la concentration des ions interférents. L’équation

suivante a été appliquée pour calculer le coefficient de sélectivité :

K, =2 (V.11)

X T g
ou Kyx- coefficient de sélectivité,

ax- intersection de 1’extrapolation de partie linéaire de la courbe E/C(ion interférent),

ay- concentration de 1’ion primaire.

On utilise habituellement cette maniére de faire quand la sélectivité d’un capteur en
présence des ions interférents n’est pas assez bonne pour éviter I’empoisonnement éventuel de
la membrane par des especes interférentes. On a supposé que les ions Pb?*, Cd?* et Cu®*
entrent dans cette catégorie.

Il faut souligner que la plupart des capteurs de TI* développés pendant ces dernieres
vingtaines années sont a base de composés organiques [30], [31], [32], [33]. Alors ils
possédent deux spécificités :

1. Leurs coefficients de sélectivité dépendent fortement du solvant utilisé car les

influences significatives sont jouées par les associations et aussi les solvatations
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des ions. Donc le nombre des espéces chargés libres est décisif pour la formation

du potentiel trans-membrane [25].

2. Beaucoup d’auteurs préférent utiliser la méthode des solutions séparées pour la

mesure des coefficients de sélectivité [29]. Mais cette méthode est recommandee

seulement quand les capteurs montrent une pente théorique (complétement

Nernstienne). En général cette méthode est moins adaptée car elle ne représente

pas bien les conditions réelles dans lesquelles le capteur était utilisé [34].

Par conséquent la comparaison de nos résultats avec ceux de la littérature nous oblige

de tenir toujours compte de ces deux particularités des capteurs.

V.4.2.3.1 Sélectivité vis-a-vis des ions Cd?*.

Les figures V.19-V.20 et le tableau V.15 présentent les resultats des mesures de

sélectivité vis-a-vis de Cd?* pour les capteurs avec la composition de membrane 10TI2S-
30Ag2S-60GeS: et 10T12S-40Ag2S-50GeS:.
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Figure V.19. Sélectivité de capteur
10TI12S-30AQg2S-60GeS:
en présence des ions interférents de Cd?*
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Figure V.20. Sélectivité de capteur

10TI,S

-40AQ2S-50GeS;

en présence des ions interférents de Cd**

Tableau V.15. Coefficient de sélectivité des capteurs 10TI,S-30Ag.S-60GeS; et 10T1,S-40Ag,S-
50GeS; en présence des ions interférents Cd?

10T1,S-30AgS-60GeS, 10TI2S-40Ag2S-50GeS2
Acd? (mol/L) | Ar* (mol/L) K 1t ot Acs?* (MollL) dn* K it o
(mol/L)
8.0-10% 102 1.25.101 1.2+107 1072 8.3+10°
7.4:10° 1073 1.35-102 9.0-10°® 1073 1.11-102
48108 10° 2.08-10? 1.0-107 10° 1-102
2.1<10° 107 4.76+10" 2.0-10° 107 5.10*

228



Tableau V.16. Coefficient de sélectivité des capteurs TI* en présence des ions Cd?* publiés dans la

littérature.
Ne Composition de la membrane La méthode pour le mesure Kt cd®
sélective K 1" cd®

1 | (I;n=5)-NPOE Méthode des solutions mixtes 4*10°

2 | [T(DOEDDSA)] -selective Méthode des solutions 4*10*
electrode. séparées

3 | Calixarene (1) Méthode des solutions 6.46*10"

4 | 2-cyclohexylthio-4-oxo- . .

N I Méthode des solutions

1(4H)quinoline-3-carbonitrile séparées u 5.25*%10°
(1v) P

5 | TH-Ag2S-As2S3 (T11=20 mol.%) Méthode d luti . 12104
verre chalcogénure éthode des solutions mixtes .

Le tableau V.16 nous permet de comparer nos résultats avec ceux de la littérature [30], [33],

[31], [32]. [35] L’ observation des courbes et des tableaux nous permet de constater que:

@ les ions de Cd?* sont fortement interférents ;

@ les coefficients de sélectivités mesurés dans le cadre de la présente thése sont

nettement plus élevés que ceux obtenus par d’autres scientifiques [30], [33], [31], [32],
[35];
@ on ne peut pas utiliser les capteurs en la potentiométrie directe en présence de Cd.

Chaque utilisation exige 1’¢limination de son interférence par une méthode appropriée.

Il ne faut pas oublier que les capteurs présentés dans le tableau V.16 contiennent en

partie des membranes a base de composés organiques.

V.4.2.3.2 Sélectivité vis-a-vis des ions Pb?*.

Les résultats des mesures du coefficient de sélectivité en présence d’ions Pb?* sont

mis en évidences aux figures V.21-V.22 et dans les tableaux V.17. Le tableau V.18

rassemble les résultats des autres auteurs publiés dans la littérature [30], [33], [31], [32], [35].
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Figure V.21. Sélectivité de capteur
10TI>,S-30Ag.S-60GeS;
en présence des ions interférents de Pb?*
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Figure V.22. Sélectivité de capteur
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Tableau V.17. Coefficient de sélectivité de capteurs 10T1,S-30Ag.S-60GeS; et 10T1,S-40Ag.S-
50GeS; en présence des ions interférents Pb?

10T1,S-30Ag2S-60GeS; 10T1,S-40Ag2S-50GeS;
apb2+ (moI/L) aT|+ (moI/L) K pp2t apb2+ a.T|+ K b2t
(mol/L) (mol/L)
2.110° 102 4.76+10? 5.2:10° 10 1.92+102
5.2+10” 10 1.92.10° 5.0-10° 10 2:10°
~1.0-10" 10° 1-10* ~1.0-10° 10° 1-10*
~1.0-10" 107 1102 ~1.0-10° 107 1102

Tableau V.18. Coefficient de sélectivité des capteurs TI* en présence des ions Pb?" découverts dans la

bibliographie.
Ne Composition de la membrane La méthode pour le mesure K" pp?*
sélective K 1" po®*

1 | (1;n=5)-NPOE Méthode de solutions mixtes 2*10°
2 | [TIIDOEDDSA)] -selective Méthode de solutions séparées 1.5*102
3 | Calixarene (1) Méthode de solutions séparées 1.45%10°
4 | 2-cyclohexylthio-4-oxo-

1(4H)quinoline-3-carbonitrile Méthode de solutions séparées 5.62*10*
5 - - = 9 . )

TI1-Ag2S-AszSs (T11=20 mol. %) Méthode de solutions mixtes 4.5*10*

verre chalcogénure

La comparaison des résultats prouve que :

@ Les ions Pb?* sont en général plus interférents que les ions Cd?* ;

@ Les coefficients de sélectivité en présence des ions Pb?* sont plus élevés que ceux
obtenus par d’autres auteurs [30], [33], [31], [32], [35];

@ L’utilisation directe des capteurs en présence de Pb exige 1’élimination de son

influence.

V.4.2.3.3 Sélectivité vis-a-vis des ions Cu?".

La situation avec la sélectivité vis-a-vis des ions du cuivre est analogue a celle du

cadmium et du plomb. Les résultats des mesures sont mis en évidences dans les figures V.23-

V.24 et dans le tableau V.19.
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Figure V.23. Sélectivité de capteur Figure V.24. Sélectivité de capteur
10TI1,S-30Ag2S-60GeS; 10TI1,S-40Ag2S-50GeS;
en présence des ions interférents de Cu?* en présence des ions interférents de Cu?*

Tableau V.19. Coefficient de sélectivité de capteurs 10TI,S-30Ag.S-60GeS; et 10TI,S-40Ag,S-
50GeS; en présence des ions interférents Cu?*

10T1,5-30Ag;5-60GeS; 10T1,5-40Ag;5-50GeS;
2+ + 2+
(ﬁﬁi}u (maglln_) Ko e (ﬁéu“/u @n (mollL) | Ko
5.1.10'/ 107 1.96-10° 5.0-107 107 2108
1.0-107 107 1.10° 15107 107 6.67-10°
51107 10° 196107 5.0-10° 10° 2102
51107 107 1.96-10° 5.0-10° 107 2100

Tableau V.20. Coefficient de sélectivité des capteurs TI* en présence des ions Cu?* décelés dans la
bibliographie.

Ne Composition de la membrane La méthode pour le mesure K" cu?
sélective Kt o

1 | [TI(DOEDDSA)] -selective Méthode de solutions séparées 7.7%10°3
2 | Calixarene (1) Méthode de solutions séparées 1.28*10°
3 | 2-cyclohexylthio-4-oxo-

1(4H)quinoline-3-carbonitrile Méthode de solutions séparées 4.90*10

- - = 0

4 \-I/:Irrﬁgailgségr?é;gl_zo mol.%) Méthode de solutions mixtes 6.6%10*

Le tableau V.20 présente des coefficients de sélectivités des capteurs TI* en presence
des ions de Cu?* trouvés dans la littérature [30], [31], [32], [35]. En comparant ces résultats
avec ceux des capteurs développés on peut faire les conclusions suivantes :

@ Les ions Cu?* sont en général plus interférents que Cd?* et Pb?* ;

@ Les coefficients de sélectivités obtenus dans cette these vis-a-vis de Cu?* sont
nettement plus élevés que ceux publiés par d’autres auteurs ;

@ La recherche du moyen d’éviter l’interférence de Cu est indispensable pour

I’utilisation des capteurs.
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Enfin on peut conclure que :

la tendance a la dégradation des coefficients de sélectivité dans la série de
Cd—Pb—Cu augmente de maniére continue ;

les meilleurs coefficients de sélectivité dans les cas des capteurs avec les membranes
organiques est facilement explicable car la structure des composés utilisés est
complétement différente de la structure des verres chalcogénures. Mais aussi le
mécanisme de fonctionnement des capteurs dépend fortement de la structure ;

la différence entre les valeurs de coefficient de sélectivité obtenues dans la présente
these et ceux présentés dans I’article [35] concernant la série Cd—Pb—Cu est
inexplicable;

la constatation des insuffisances de sélectivité vers Cd, Pb et Cu néanmoins ne fait
pas obstacle dans notre application. On peut toujours trouver le moyen d’éviter
I’interférence de ces ions. Les meilleurs exemples sont les projets réalisés dans notre
laboratoire avec ARCELOR MITTAL pour la mesure du Pb dans les rejets canalisés

d’atelier d’agglomération.

V.4.2.4 Sélectivité vers les ions H™ et OH" (influence de pH).

La réponse typique des capteurs développés en fonction du pH aux concentrations

différentes de TINOs est présentée sur les figures V.25 et V.26. Les courbes dévoilent

I’existence de trois régions :

Q

Q

Q9

pH< =4 : la domaine ou le potentiel dépend fortement de la concentration de H*.
Quand nous sommes obligés de travailler dans cette domaine il faut fixer le pH avec
une solution tampon ;

~4<pH<~(6-8) (tableau V.21): la région optimale d’utilisation des capteurs
développés. Dans cette région le potentiel mesuré ne dépend pas du pH ;

pH>=(6-8) : la zone ou on trouve I’influence des ions OH-" sur les capteurs. Cette
région nous donne la concentration de OH- a partir de laquelle la membrane du
capteur commence a se dissoudre, car il est bien connu que les verres chalcogénures
ne sont pas stables dans les solutions alcalines.

Le tableau V.21 met en évidence le domaine optimal de pH obtenu dans la présente

these. On voit clairement qu’avec 1’augmentation de la concentration de Tl le domaine

optimal de pH s’élargi. Cependant il n’y a presque pas de différence entre les deux

compositions des membranes présentées.

232



& T T
* HNO,

-80 - * 1 80 |- ]
. A A A A KOH . . L @ A A A A KOH
120 - 4 10" M TINO, 120 - ° i 10' M IINO, -
L * ? oo A A A A L ® o9 A A A ™
-160 q -160 |
&
r I 4
= -200 < : - ~ =200 ¢ % 4
= r 10" M TINO L - ® K Sy
E 2ol © Vim A , ] E L.l ’ ¥ e e g 10" M TINO, |
m A A m - A a
3 . s L A a
280 =y 1 2980 Eaus 4
L 10° M TINO, B o & T 10° M TINO, 5
2320 ° A 4
= S A 4 320+ H e & 4 %1
10" M TINO, ¢ ea be a
-360 - & 4 -360 - 107 M TINO, o0 o, 1
F : A
1 1 1 1 1 1 1 1 1 I ‘ A
; ! . . 1 | . | | !
1 2 3 4 5 6 1 8 9 i 5 4 4 & € 7 @&
pH pH

Figure V.25. Influence du pH sur la réponse du
capteur 10TI1,S-30Ag,S-60GeS;

Figure V.26. Influence du pH sur la réponse du
capteur 10TI1,S-40Ag,S-50GeS;

Tableau V.21. Domaine de pH optimal obtenue dans la présente thése.

Concentration de TINO; pH pH
(mol/L) (10T1,S-30Ag>S-60GeS>) (10T1,S-40Ag>S-50GeSy)
107 5<pH<6.3 4.6<pH=<6
10° 4.1<pH<5.9 5<pH<7
10 3.2<pH<6 3.2<pH<5.2
10 4.2<pH<7.1 4.2<pH<8

Le tableau V.22 présente les régions optimales trouvées dans la littérature [30], [33],

[36], [32] dans lesquelles les capteurs sensibles au T1 ne dépendent pas du pH.

Tableau V.22. Domaine de pH optimal trouvés dans la littérature.

Composition de la membrane Concentration de TI* pH
sélective (mol/L)
(I';n=5)-NPOE [30] 10 3<pH<I2
102 3<pH<I1
10° 3<pH<I2
10* 3<pH<I1
10° 2.5<pH<I1.5
10 3<pH<I1.5
[TI(DOEDDSA)] sélective [33] 103 4.7<pH<9
Compound IP [36] 102 4<pH<I11
10° 4<pH<11
10° 4<pH<11
2-cyclohexylthio-4-oxo- 102 3<pH<10
1(4H)quinoline-3-carbonitrile (1V) 10 3<pH<10
[32] 10° 3<pH<10

On peut indiquer que le potentiel change quand le pH diminue au-dela de la valeur 4
pour les capteurs développés mais aussi pour les capteurs cités dans la littérature [30], [33],
[36], [32].
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V.4.3 Reproductibilité mesurée pour des solutions standards.

Les mesures de reproductibilité ont été faites dans le domaine de concentrations
compris entre 10-3 et 107" mol/L. La reproductibilité typique pour les capteurs 10T1.S-30Ag2S-
60GeS:2 et 10T12S-40Ag2S-50GeS: est présentée sur les figures V.27 et V.28.
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Figure V.27. Reproductibilité de capteur Figure V.28. Reproductibilité de capteur
10TI1,S-30Ag2S-60GeS; 10TI1,S-40Ag2S-50GeS;

On constate que le changement de potentiel lors des mesures consécutives est faible :
+(2-3) mV dans tous les domaines de concentration. De plus, on note également que la
reproductibilité ne dépend pas de la concentration des ions primaires. Autrement dit, les

capteurs montrent une trés bonne reproductibilité dans les conditions laboratoires.

V.5 L’échange des traceurs “°“Tl entre la solution et les

membranes en verres chalcogéenures.

Dans tous les paragraphes du chapitre V jusqu’au la nous avons décrit tous nos
recherches liées avec la synthése, la préparation des capteurs, les mesures des parametres de
capteurs. Dans ce paragraphe on va se concentrer sur les processus qui se produisent entre la
membrane et la solution dans laquelle elle est plongée. On s’intéresse donc a 1’échange
ionique en utilisant des traceurs radioactifs notamment 2%“Tl. Nous avons utilisé les
membranes avec les compositions suivantes : 10TI2S-40Ag2S-25GeS-25GeS2 et 10TI2S-
40AQ2S-50GeSa.

L’expérience de I’échange des ions était réalisée par les étapes suivantes :

1. Synthese des verres 10T12S-40Ag2S-25GeS-25GeS: et 10T12S-40Ag2S-50GeSz.

2. Découpée des verres synthétisés en petits morceaux. Aprés leur polissage avec SiC

(9.3 W) pour former des parallélépipédes (figure V.29). Les cing faces traitées ont
été couvertes avec le vernis pour éviter 1’échange avec la solution. Les paramétres

des échantillons obtenus sont présentés dans le tableau V.23.
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Figure V.29. La forme de I’échantillon. La face sans le vernis est pointillée.

Tableau V.23. Les parametres des échantillons obtenus.

(mm) (mm) (mm) | (mm? | (9)
1.24 4.07 763 | 90.95 | 0.18
11 42 . 79. 1
10T1,S-40Ag,S-50GeS, 8 3 6.59 988 | 015
1.28 4.66 586 | 81.39 | 0.16
0.99 461 514 | 66.79 | 0.11
151 441 599 | 8413 | 0.9
84 . 4.94 . .

10T1,S-40Ag,S-25GeS,25GeS | 00 388 o °3.06 | 0.08
1.03 4.68 544 | 7176 | 012
1.18 4.36 709 | 8885 | 0.8

3. La procédure d’obtention du traceur radioactif 20Tl a été décrite dans le

paragraphe 111.3.3. La solution 2.5%10° de 2%“TINOs a été préparée par la

méthode de la dilution successive (paragraphe V.2.2.1).

4. Chaque échantillon a été plongé dans la solution radioactive durant un certain

temps exprimé en secondes (tableau V.24) apres lequel on a mesuré son activité.

Tableau V.24. Le temps de glissement d’échantillon dans la solution

Le temps total

Le temps de mesure d’activité

(sec) (sec)
3 3
10 7
30 20
100 70
300 200
1000 700
3000 2000
5000 (or 6000) 2000 (or 3000)
>50000 >55000

Aprés chaque intervalle du temps il a été enlevé, puis essuyé en utilisant un papier

filtre et placé dans une cuvette en polyéethylene qui était insérée dans le détecteur (Camberra

Ind.Model 1510). L’activit¢é gamma des échantillons a été déterminée a 1’aide de pics

caractéristiques de 2%“TI dans la gamme d’énergie 68-71 keV dont I’efficacité était 0.469-

0.789%. Les échantillons ont été mesurés pendant 500 s. Un programme Génie 2000 a été

utilisé pour 1’analyse des donnees.

La valeur obtenue de I’activité A a été normalisée par rapport a la surface S et au

temps de mesure t d’aprés 1’équation suivant :
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A
A =55 (V.12)

ou As est 1’activité résiduelle.
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Figure V.30. L’activité résiduelle des verres 10TI.S-40Ag.S-25GeS-25GeS; et 10TI,S-
40Ag,S-50GeS; en fonction du temps d’échange.

La figure V.30 présente ’activité résiduelle des verres 10TI2S-40AQ2S-50GeS: et
10T12S-40Ag2S-25GeS-25GeS. en fonction du temps d’échange. Il est important de
souligner qu’il y a une différence significative dans I’échange des ions de thallium entre les
verres a base de GeS: et de Ge2Ss. Dans le premier cas 1’échange de 2%4TI avec la solution
204TINO3/KNOs est rapide donc la sensibilité remarquable des électrodes avec cette type de
membrane est compréhensible. Dans le deuxiéme cas la mauvaise performance des capteurs a
base de 10TI2S-40Ag2S-25GeS-25GeS: est liée a I’échange lent de 294T1.

Il est trés important de comprendre et d’expliquer cette différence dans I’échange des
cations de TI. Dans cette situation le parameétre principal est I’espace libre dans la structure
des verres chalcogénures ou les ions de thallium pénetrent et se déplacent. La différence dans
la structure des verres a base de GeS: et Ge2Ss a été prouvée par les simulations theéoriques en
utilisant les méthodes RMC et DFT-MD [37] (figure V.31). On a calculé des cavités pour les
verres Ge-S [38]. La figure V.32 présente les cavités pour les structures de GeS2 et GessSsy
(tres proche a GezSs). On voit que le verre GeS: a plus de cavités (53-55%0) que le verre riche
en Ge (36-41%) donc les cavités de GeS2 sont plus grandes que celles de Ge2Ss. Cette
différence explique simplement pourquoi les cations TI* ont pu pénétrer plus facilement dans

les membranes a base de GeSz que dans ceux de Ge2Ss (figure V.33).
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Cavities

Figure V.32. Les cavités dans les structures de GeS; (53-55%) et Ges3Ssy (36-41%b).

TI* TI*
TI* U
I+
TI* TI*
I+ T
TI*
T ‘ T+
T+ L
(a) GeSz- based membrane (b) Ge2$3- based membrane

Figure V.33. Les membranes a base de GeS; (a) et Ge;Ss (b).

On a déja noté dans le paragraphe V.3.1 que les pentes des capteurs développés ne
sont pas celles attendues dans la théorie de Nernst. C’est facilement explicable avec la grande
taille des cations thallium qui exige une grande espace dans la structure pour effectuer un
échange rapide entre la membrane et la solution. Les meilleurs échanges sont réalisés avec les
membranes a base de GeS: ou les cavités sont entre 53-55%.

L’expérience avec 2%“T| montre que :
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@ il y aun échange des ions de Tl entre la membrane et la solution ;

@ I’efficacité et la vitesse d’échange dépendent de la structure des verres utilisés.

V.6 Conclusion.

Les études dévoilées dans ce dernier chapitre indiquent que les verres 10T12S-30Ag2S-
60GeS2 et 10T12S-40Ag2S-50GeS2 sont prometteurs pour les membranes sensibles par rapport
au thallium. Les électrodes développées montrent des résultats favorables dans les conditions
de laboratoire :

@ Une trés bonne limite de détection =7.8+10° mol/L (10TI2S-30Ag2S-60GeS:2) et
~9.7+10° mol/L (10TI2S-40Ag2S-50GeS>) ;

@ Une sélectivité raisonnable en présence de K*, Na*, Ca?*, Ni**;

@ Un domaine optimal de pH suffisamment large pour les mesures in situ et en continu ;

@ Une reproductibilité remarquable des potentiels de 1’ordre de £(2-3) mV .

Le point faible de ce type de capteurs est le coefficient de sélectivité par rapport aux
Pb, Cd, Cu. La constatation des insuffisances de sélectivité vers Cd, Pb et Cu néanmoins ne
fait pas obstacle dans I’application des capteurs. On peut toujours trouver le moyen d’éviter
I’interférence de ces ions. Les meilleurs exemples sont les projets réalisés dans notre
laboratoire avec ARCELOR MITTAL pour la mesure du Pb dans les rejets canalisés de
I’atelier d’agglomération.

L’échange des traceurs 2%4T1 entre la solution et les verres a base de GeS2 et Ge2Ss3 a

montré que I’efficacité et la vitesse d’échange dependent de la structure des verres utilises.
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Chapitre VI
L’ETUDE DE PERSPECTIVES DE
DEVELOPPEMENT DES CAPTEURS AVEC LES
MEMBRANES A BASE DE VERRES
CHALCOGENURES POUR LE DOSAGE DE Na*
IONS
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V1.1 Introduction

Le sodium est un élément trés répandu dans la nature. La crodte terrestre contient
2.27% de sodium. L’océan contient =1.08*10* milligrammes par litre de sodium [1].

Le sodium est le principal cation du fluide extracellulaire dans le corps humain.
Environ 50% du sodium corporel est présent dans les os, 40% dans le fluide extracellulaire et
encore 10% dans les tissus mous [2]. L’ion sodium assure les fonctions suivantes :

@ il régule I'équilibre acide-base en association avec le chlorure et le bicarbonate;

@ sa présence est obligatoire pour la maintenance de la pression osmotique et de I'équilibre des
fluides ;

@ il est responsable de I'irritabilité musculaire normale et de la perméabilité cellulaire ;

@ le sodium est indispensable dans I'absorption intestinale du glucose, du galactose et
des acides aminés ;

@ il est essentiel pour initier et maintenir le rythme cardiaque.

La quantité nécessaire de sodium pour les individus normaux est environ 5-10 g/jour
et il est principalement consommeé sous la forme de NaCl [2].

Dans le plasma (sérum), la concentration normale de sodium est 135-145 mEqg/l. Le
sodium est un cation extracellulaire. Les reins constituent les voies principals d'elimination du
sodium du corps [2].

Il faut souligner que méme les petits changements de la concentration d'ions Na*
peuvent entrainer des changements dans le fonctionnement de nombreux systémes

physiologiques du corps.

V1.2 Méthodes de dosage de sodium

La photométrie de flamme est une méthode traditionnelle pour le dosage de sodium.

On utilise cette méthode depuis plus de 60 ans [3]. La solution qui contient Na est introduite
dans la flamme ou se produit I’atomisation des composants. La température de la flamme est
entre 1920-2900°C. Grace a cette température élevée les atomes subissent une transition vers
1’état excité. Le retour vers 1’état normal est accompagné par 1’émission de lumiere avec une
longueur d’onde de : 589+5 nm [3]. On mesure I’intensité d’émission observée.

Dans le chapitre V on a énuméré les avantages principaux des capteurs chimiques. La
plupart des électrodes a membranes sélectives qui sont en vente pour la détection des ions
sodium ont une limite de détection d’environ 10 mol/L (tableau V.8, chapitre V). Il faut
noter qu’en vente il n’y a que deux types de capteurs pour le dosage de Na* : 1) avec une
membrane a base de verre silicaté, 2) avec une membrane a base de PVC (tableau V.9,

chapitre V). Il est évident qu’il faut essayer de développer des capteurs sensibles au sodium
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avec une limite de détection plus basse que celle des capteurs actuels. En général les capteurs
a base de verre chalogénure présentent les caractéristiques favorables par rapport a celles des
électrodes habituelles.

V1.3 Les capteurs a base de verres chalcogénures sensibles

aux ions Na*

Le premier objectif de cette thése était le développement des capteurs de thallium
(chapitre V). Le deuxiéme but était les études de perspectives de développement des capteurs
avec des membranes & base de verres chalcogénures sensibles aux ions Na* parce qu’ils
peuvent étre utilisés pour les dosages dans les fluides biologiques.

A partir des verres synthétisés selon la procédure décrite au chapitre I, paragraphe
1.2, on a préparé des capteurs (Figure VI1.1) sensibles au sodium a base des compositions
suivantes :

15NaCl-68GeS2-17Ga2S3 = 2 capteurs

15NaBr-68GeS,-17Ga2Ss = 2 capteurs

15Nal-68GeS2-17GazSs = 2 capteurs

Figure VI.1. Capteur chimique avec membrane sensible aux ions sodium.

En général GeS2 et GazSs jouent le role de formateur tandis que le chlorure de
sodium, le bromure de sodium et 1’iodure de sodium se présentent comme les sources des ions
sodium dans les systemes. lls permettent aussi de rendre les capteurs spécifiques aux ions
sodium.

La figure V1.2 présente la membrane sensible aux Na*. Le diamétre typique de la
membrane est environ 6 mm tandis que son épaisseur est = 4-5 mm. La procédure de
réassemblage des capteurs a été décrite en détail dans le chapitre V, paragraphe V.3.1. Le
contact liquide a été réalisé par une solution NaCl (0.1M).
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Figure VI1.2. La membrane sensible aux ions de sodium a la composition
15NaCl-68GeS,-17Ga;Ss.

Dans ce chapitre on présente les résultats de la sensibilité et de la limite de détection.
Les généralités sur les capteurs chimiques étaient présentées en détail dans le chapitre
V. Cependant il est important de signaler qu’il y a un certain changement dans la cellule

électrochimique :

Er1 Ej1 Ej2 Em Er2
Ag,AgCl | KCI (saturé) || KNOs (0.1 M) || NaNOs, Ca(NOs)2 (0.1 M) | glass | NaCl (0.1 M) |Ag, AgCl

Electrode de référence Pont salin Solution analysée Electrode a membrane sélective de Na (1)

Ou:

Ag, AgCl | KCl(saturé) — ¢électrode de référence ;

|| — la double barre représente le potentiel de diffusion ;

Ej1 — potentiel de diffusion a I’interface entre la solution d’électrode de référence et
la solution du pont salin ;

Ej2. — potentiel de diffusion a I’interface entre la solution de 1’électrolyte du pont
salin et la solution analysée ;

Er1 — potentiel a I’interface Ag,AgCl | KCI (saturé) ;

Er2 — potentiel a I’interface NaCl |Ag, AgCl ;

Em — potentiel de membrane.

La sensibilité et la limite de détection étaient mesurées par des calibrations dans le
domaine de concentrations compris entre 10 mol/L et 10~ mol/L (tableau V1.1).

Tableau V1.1 La méthode de la calibration par les ajouts dosés.

Crnesure NaNOs I ajoute NaNOs C ajouse NaNOs
mol/L (100 ml_Ca(NOs)2) mol/L
1*106 100 103
2*106 100 103
5*106 300 103
1*10° 50 102
2*10° 100 102
5*10° 300 102
1*10* 50 01
2*10 100 101
5%10 300 101
1*10°® 50 100
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Les figures VI.3-VI.5 mettent en évidence les résultats obtenus en terme de

sensibilités et de limite de détection pour les membranes avec les différentes compositions. La

limite de detection et la pente des capteurs étudiés sont présentées dans le tableau VI1.2. On

peut voir que ces deux parameétres ne difféerent pas beaucoup. Donc on peut dire que la

présence des différents halogénures de sodium dans la composition de la membrane ne

change pas beaucoup la sensibilité et la limite de détection.

T 1 T T T T
40 L[ @ 15NaCl-17Ga283-68GeS2 °
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Figure VI1.3. Calibration des capteurs avec la

composition 15NaCl-68GeS;-17Ga,Ss3
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Figure VI1.5. Calibration des capteurs avec la composition 15Nal-68GeS,-17Ga,Ss

Tableau VI.2. Limite de détection et pente des électrodes.

Ne Capteur =LD =S
15NaCl-68GeS;-17GazSs 5.63*10° 49.17
15NaBr-68GeS;-17Ga.S3 5.75*10° 52.81
15Nal-68GeS>-17GazSs3 9.08*10° 54.02
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La pente moyenne S des courbes de calibration de nos trois types de capteurs est =52
mV/décade et elle est proche a la valeur théorétique nernstienne : 59.1 mV/décade. Cette
valeur est une preuve que le mécanisme du fonctionnement des capteurs est aussi un échange

ionique.

V1.4 Conclusion

Le temps des études des capteurs sensibles aux ions sodium était trés court. C’est
pourquoi on n’a mesuré que la sensibilité et le limite de détection. Les mesures effectuées ne
sont pas suffisantes pour déterminer la limite de détection précisément. Nos études montrent
I’existence d’une bonne sensibilité donc le développement des capteurs pour le dosage des

ions sodium est possible, mais il est obligatoire de faire des travaux plus approfondis.
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CONCLUSION GENERAL

Les travaux réalises dans cette thése peuvent étre divisés en trois grandes parties :

1. Synthéses et caractérisation de verres chalcogénures dans les systémes avec TI*,
Ag* et Na* ions (chapitre I) ;

2. Propriétés physico-chimiques de ces systéemes (chapitres de 11 a 1V) ;

3. Evaluation de potentiel de nouveaux verres en tant que membrane sensible dans
des capteurs chimiques potentiométriques (chapitre V et VI).

Les premiéres études présentées dans ce manuscrit concernent les caractéristiques
physiques et thermiques des systemes vitreux Tl2S-GeS2, Ag2S-GeSz, T12S-GeS-GeSz, TI2S-
AQ2S-GeS2, TI2S-Ag2S-GeS-GeS2 et NaX-GazxS3-GeS: (X=CI, Br,, I'). Pour les verres
contenant un seul cation, 1’évolution monotone de la densité et de la température vitreuse est
observée avec 1’ajout du cation/anion dans la matrice. Les systémes vitreux aux cations
mixtes TI/Ag présente I’effet de cation mixte : une déviation négative de 1’additivité de la
température de transition vitreuse pour la fraction r = Ag2S/(Ag2S+TI12S) compris entre 0.05
et 0.3. Le changement du volume atomigue moyen dépend de taille de cation/anion ajouté
pour tous les systemes.

La conductivité électrique mesurée sur les échantillons (T12S)x(GeSz2)100-x,
(Ag2S)x(GeS2)100x augmente avec la teneur en cation mobile. Le systeme
(T12S)10(GeS)x(GeSz)90-x montre une variation de la conductivité non-monotone ce qui est lié
avec le soufre non-pontant avec un doublet non liant (LP). Les systémes vitreux aux cations
TI/Ag montre ’effet de cation mixte: la conductivité a tempeérature ambiante o9 montre le
minimum tandis que 1’énergie d’activation Es montre le maximum pour la fraction r =
AQ2S/(Ag2S+TI2S) a 0.05<x<0.3. Le systeme (NaCl)x(Ga2S3)20-0.2x(GeSz)s0-0.8x présente deux
différents régimes de transport : le régime de la percolation critique pour les verres pauvres en
NaCl (y < 1-3 at.%) et le régime contrdlé par le modificateur pour ceux riches en chlorure de
sodium (y > 1-3 at.%0).

L’effet de cations mixtes a été observé pour les coefficients de diffusion par traceurs
radioactifs 18MAg et 294T1 dans les verres (AgzS)x(T12S)s0x(GeS)25(GeSz2)25. On constante la
présence de « diffusivity crossover » qui est décalé dans le domaine de cation moins mobile.

Le coefficient de diffusion d’argent D, augmente de quatre ordres de grandeur a temperature

ambiante lorsque x augmente tandis que le coefficient de diffusion de thallium D, a 170°C
montre la diminution quasi-exponentielle de deux ordres de grandeur. Le rapport de Haven
spécifique a chaque cation, Hg(TIl) et Hgi(Ag), indique les effets de corrélation des ions

secondaires sur les ions primaires, en variant de 0.4 a 0.3 lorsque x augmente.
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Pour comprendre mieux les propriétés de nos systéemes, on a réalisé les études des
propriétés structurales des verres de systéemes TI2S-GeSz, AgQ2S-GeS2, Tl2S-Ag2S-GeS: et
NaX-GazS3-GeS2 (X=CI', Br, I') a I’aide de la spectroscopie Raman, la modélisation DFT,
la diffusion de neutrons et la diffraction des rayons X a haute énergie. Les motifs structurels
des verres du systeme (TI2S)x(GeSz)1x (0<x<0.5) rappellent les cristaux respectifs de TI2S-
GeS2. Les motifs structuraux dans les verres de thiogermanate d'argent, (Ag2S)x(GeSz)1-x
(0.3<x<0.5) sont egalement liés aux homologues cristallins Ag2S-GeS2. Les mesures de
spectroscopie Raman révelent que la structure des verres mixtes AgzS-TI2S-GeS2 n'est pas un
simple mélange des membres terminaux (thiogermanates de thallium pur (r=0) et d'argent
(r=1)). Les dimeéres ES-Ge2Se et les oligoméres CS-GenSsn + 1 (n=2 ou 3) disparaissent plus
rapidement que prévu par les relations de steechiométrie. La matrice vitreuse Ga2S3-GeS2 des
systemes NaX-GazS3-GeS2 (X = Cl, Br, 1) est différente du réseau désordonné de type GeS2
sous deux aspects :la présence de triclusters Ga-S contenant du soufre coordonné 3 fois Ssr et
les unités ETH-GazSe2 ressemblant a I'éthane avec des liaisons Ga-Ga homopolaires. Les
unités ETH-GazSe2 disparaissent tandis que les tétraédres mixtes GaXSas2 accroissent avec
I’augmentation de la teneur en NaX.

Enfin, la partie application est consacrée au développement de nouveaux capteurs
chimiques pour la détection des ions de TI* et Na*. Dans le premier cas, on a prépare et testé
les électrodes avec les membranes sensibles de 3 compositions. Les verres 10T12S-30Ag2S-
60GeS:2 et 10T12S-40Ag2S-50GeS2 sont prometteurs pour les membranes sensibles par rapport
au thallium. Les électrodes développées montrent des résultats favorables : une trés bonne
limite de détection (7.80+10° mol/L et 9.74-10° mol/L), une sélectivité raisonnable en
présence de K*, Na*, Ca?*, Ni?*, un domaine optimal de pH suffisamment large pour les
mesures in situ et en continu, une reproductibilité remarquable des potentiels de 1’ordre de
+(2-3) mV . L’échange des traceurs 2%“TI entre la solution et les verres a base de GeS: et
Ge2S3 montre que efficacité et la vitesse de celui dépendent de la structure des verres
utilisés. Dans le deuxiéme cas, les études révélent I’existence de la sensibilité aux ions Na*
donc le développement des capteurs pour le dosage des ions de sodium est possible mais il est

obligatoire de faire une recherche approfondie.
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Résumé

Le but de ce travail de thése a consisté a étudier les propriétés physico-chimiques des
verres chalcogénures des systemes pour pouvoir les utiliser comme les membranes des
capteurs chimiques pour le dosage des ions TI* et Na*.

D’abord on a effectué les mesures des propriétés macroscopiques telles que les
densites et les températures caractéristiques (Tg, Tc, Tr) et leur analyse selon les compositions
des verres.

Aprés les propriétés de transport ont été étudiés a I’aide de la spectroscopie
d’impédance complexe ou par les mesures de la résistivité. Il a été ainsi montré 1’effet de
cation mixte pour les trois systemes vitreux avec les ions TI/Ag et le régime de la percolation
dans le systeme NaCl-Ga2Ss-GeSa.

Puis on a réalisé les mesures de diffusion par traceur 1%mAg et 2%4TI pour le systéme
(T12S)x(AQ2S)s0-x(GeS)25(GeS2)2s. Les résultats ont permis d’expliquer I’effet de cation mixte.

Afin de comprendre mieux les phénomenes de transport des systémes étudiés, diverses
études structurales ont été déployées par spectroscopie Raman, diffusion de neutrons et
diffraction de Rayons X haute énergie.

Enfin la derniére partie de ce travail est entierement consacrée a la caractérisation de
nouveaux capteurs chimique pour la détection des ions TI* et Na* en solution. Dans le
premier cas, les électrodes sélectives aux ions TI* avec les différentes compositions de
membrane ont été testées afin de définir la sensibilité, la limite de détection, les coefficients
de sélectivité en présence d’ions interférents, la reproductibilité, I’influence de pH. En plus il
était effectué I’échange des traceurs 2%TI entre la solution et les verres a base des matrices
GeS: et GezSs pour comprendre et expliquer les différences significatives dans la sensibilité
et la limite de détection présentés par les capteurs dont les membranes ont la composition de
verre similaire. Dans le deuxiéme cas, les études montrent I’existence de la sensibilité aux

ions Na* donc le développement des capteurs pour le dosage des ions de sodium est possible.

Mots-clés : verres chalcogénures, conductivité, diffusion par traceur, structure de verres,

capteurs chimiques.
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Abstract

The aim of this thesis was to study the physicochemical properties of the chalcogenide
glasses for possibility to use them as the chemical sensor membranes for the quantitative
analysis of TI* and Na* ions.

Firstly, the measurements of the macroscopic properties such as the densities and the
characteristic temperatures (Tg, Tc, T¢) and their analysis according to the glass compositions
were carried out.

After that, the transport properties were studied through complex impedance
conductivity measurements and from dc conductivity measurements. These experiments have
shown the mixed cation effect in three chalcogenide glassy systems with TI/Ag ions and the
percolation regime in the NaCl-GazS3-GeS: system.

Then the silver 1%MAg and thallium 2%4T] tracer diffusion measurements were carried
out for (TI2S)x(Ag2S)so-x(GeS)25(GeSz2)25 system. The results permit to explain the mixed
cation effect.

In order to better understand the transport phenomena of the studied systems, the
various structural studies have been deployed using Raman spectroscopy, neutron diffraction
and high energy X-ray diffraction.

Finally, the last part of this work is entirely devoted to the characterization of new
chemical sensors for detection of TI* and Na* ions in solution. In the first case, the sensors
with different membrane compositions were tested for defining the sensitivity, the detection
limit, the selectivity coefficients in the presence of interfering ions, the reproducibility, the pH
influence. In addition, the ionic exchange with radioactive isotopes 2°4TI between the solution
and GeS2 or GezSs based glasses was performed for understanding and explaining the
significant differences in the sensitivity and the detection limit presented by the sensors
whose membranes have the similar glass compositions. In the second case, the studies show
the existence of sensitivity for Na* ions so the development of sensors for the determination

of sodium ions is possible.

Key words: chalcogenide glasses, conductivity, tracer diffusion, glass structure,

chemical sensors.
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