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Introduction Générale

Dans un monde qui dépend de plus en plus de I’énergie, il est important de trouver de
nouvelles sources d’énergies propres et renouvelables. Parmi les solutions possibles, 1’énergie
solaire est I’alternative la plus probable aujourd’hui.

L'hydrogene est souvent considéré comme un vecteur d’énergie idéal pour plusieurs raisons.
Premiérement, c'est I'¢lément le plus abondant dans la nature. Il est présent dans l'eau qui
recouvre plus de 70% de la surface du globe terrestre. Deuxiémement, il a un rendement
énergétique élevé (122 kJ g™') par rapport a d'autres carburants comme l'essence (40 kJ g™).
Troisiémement, son utilisation n’a aucun effet nocif sur l'environnement parce qu’elle ne
produit ni polluants ni gaz a effet de serre. Enfin, I'hydrogeéne peut étre stocké sous forme
gazeuse, liquide ou solide sous hydrure métallique et peut étre transporté sur de grandes
distances soit en continu grace a des pipe-lines soit ponctuellement grace a des réservoirs.

Plusieurs méthodes peuvent étre utilisées pour produire de I’hydrogeéne. La méthode la plus
utilisé actuellement est le vaporeformage (aussi appelé reformage a la vapeur) du méthane
(en anglais : Steam Methane Reforming, SMR) [1]. D’autres méthodes comme la
gazéification du charbon [2], qui recourent & des combustibles fossiles, sont encore utilisées.
On trouve également des procédés thermochimiques et biologiques [3,4] qui transforment la
biomasse et produisent de 1’hydrogeéne. L’inconvénient majeur de toutes ces méthodes est la
forte consommation d’énergie qui diminue d’autant le rendement énergétique de 1’hydrogéne
et la génération de quantités souvent importantes de CO, comme produit secondaire [5].

Dans le but de produire de ’hydrogéne d’une maniere plus propre, plus simple et moins
cheére, des recherches ont été menées pour étudier I’intérét d’exploiter la photolyse de 1’eau.
Ce procédé consiste a dissocier la molécule d’eau en oxygene et en hydrogeéne en utilisant la
lumiere solaire. Théoriquement, seuls 1'énergie solaire (portée par les photons), I'eau et un
photocatalyseur sont nécessaires. L'utilisation de semi-conducteurs comme photocatalyseurs a
été rapportée la premiere fois par Fujishima et Honda en 1972. [6]. Le fait de décomposer
I’eau en hydrogene et en oxygeéne sous rayonnement ultraviolet (UV) a l'aide d'une
photoanode de TiO; a inspiré de vastes recherches sur la conversion de I'énergie solaire et a
créé une nouvelle ére dans le domaine des photocatalyseurs.

Le TiO, a ¢ét¢ le matériau le plus étudié pour les applications photocatalytiques et
photoélectrochimiques en raison de son excellente stabilité chimique et de son faible colt [7].
Cependant, le probleme du TiO, est sa large bande interdite qui ne permet d’absorber qu’une
petite partie du spectre solaire dans le domaine UV. Cela signifie que seulement 5% environ
de 1'énergie solaire terrestre peut étre utilisée pour des réactions photocatalytiques [8].
Différentes stratégies, comme le dopage ionique, I’enrichissement en métal noble, I’utilisation
de pigments photosensibles ou le couplage de plusieurs semi-conducteurs, ont ét€¢ proposées
pour réduire la largeur de bande de TiO,. Bien que la performance photocatalytique du TiO,
ait été améliorée dans une certaine mesure en appliquant les stratégies évoquées, 1'efficacité
photométrique reste encore faible [8].

Une autre approche pour développer un photocatalyseur efficace permettant une absorption
d’une plus large partie du spectre solaire visible est de partir d’un matériau qui présente une
bande interdite plus faible que celle de TiO,. Deux oxydes simples (WOs et Fe,Os) ont motivé
de nombreux travaux en raison de leurs bandes interdites de 2,8 eV et 2,2 eV respectivement.
Cependant, WOs est toxique et de faible abondance dans la croute terrestre. Au contraire,
Fe,Os5 est largement disponible, non toxique, peu cher et simple a synthétiser.


https://fr.wikipedia.org/wiki/Vaporeformage
https://fr.wikipedia.org/wiki/Anglais

Cette these est la deuxieéme qui s’inscrit dans le cadre d’un projet de recherche visant a
fabriquer des photocatalyseurs efficaces pour la photolyse de I’eau. La premiére thése a été
celle d’Ayman Altaweel [9] qui a eu pour objectif de synthétiser des nanostructures d’oxydes
de cuivre d’une mani¢re contrélée en utilisant une micro-post-décharge micro-ondes a
pression atmosphérique. Les nanostructures de CuO pourront servir ensuite de supports a des
cocatalyseurs. Dans la continuité des travaux précédents, 1’objectif de cette thése est de
synthétiser des nanostructures d’oxydes métalliques par oxydation simultanée d’un mélange
de deux métaux (cuivre-fer ou cuivre-zinc) sous forme d’alliages ou de couches minces. Il
s’agit de comprendre comment la présence d’un métal peut affecter le mécanisme de
croissance des nanostructures d’un autre métal durant I’oxydation par post-décharge. Cette
compréhension pourrait aider a contrdler les densités et les morphologies des nanostructures
produites. Le choix du fer et du zinc provient essenticllement de leur importance
photocatalytique dans le domaine de la photolyse de 1’eau. Le recours a I’oxydation par post-
décharge plutot que par simple oxydation thermique provient de 1’avantage d’accroitre les
cinétiques de formation des nanostructures grace aux plasmas. Nous utilisons une stratégie
basée sur oxydation (a température modérée) par une post-décharge issue d’un plasma
micro-ondes. Ce procédé a déja fait ses preuves pour la synthése de nanostructures d’oxyde de
silicium, d’oxyde de cuivre et d’oxyde de ruthénium [9-11]. Le choix de travailler en post-
décharge plutdt que dans le plasma permet de découpler la température de traitement et la
concentration des especes actives oxydantes.

Le premier chapitre est une synthese bibliographique sur la photolyse de 1’eau ou ’on définit
et I’on décrit le mécanisme de la photolyse. On y précise aussi le choix du photocatalyseur, sa
synthése par oxydation plasma et finalement la caractérisation de ses propriétés
photocatalytiques. Cette partie nous permettra de comprendre les mécanismes de la photolyse,
d’identifier les défis a relever pour améliorer les processus de transformation de 1’eau en
hydrogeéne et de montrer I’avantage de certains photocatalyseurs, en particulier le Fe,;Os.

Le deuxiéme chapitre fait état des moyens expérimentaux mis en ceuvre pour conduire cette
¢tude. Les dispositifs d’oxydation par post-décharge micro-ondes y sont décrits. Les gradients
thermiques, dans le cas de micro-post-décharge, sont particulierement importants et ont un
role significatif sur la formation des nanostructures. Les nano-objets formés ont été
caractérisés au moyen de différentes techniques d’analyse qui seront rapidement présentées.

Le troisiéme chapitre est une étude portant sur les nanostructures €élaborées par oxydation des
¢chantillons métalliques Fer-Cuivre en alliage ou en bicouches. Quatre types différents de
nanostructures sont formés : des nanoparois, des nanotours, des nanofils de CuO et des
nanoparois de Fe;Os;. Ces nanostructures ont ¢€té caractérisées morphologiquement et
chimiquement. Une caractérisation chimique et structurale des couches sous-jacentes a été
également effectuée pour pouvoir remonter aux mécanismes de croissance qui seront ensuite
décrits. Des métastructures micrométriques constituées de nanostructures ont été observées
dans le cas de bicouches fer sur cuivre. La compréhension du mécanisme de croissance de ces
métastructures nous a permis de faire croitre des nanostructures de maniere localisée sur des
fissures préparées préalablement.

Le quatrieme chapitre est une étude de 1’oxydation des échantillons métalliques en bicouches
cuivre sur zinc par post-décharge a pression et a température controlées. Des nanofils ultra-
fins (~6 nm de diamétre) de ZnO ont été €laborés pendant des durées de traitement de
quelques minutes. Une étude paramétrique a été faite pour obtenir les conditions optimales de
synthése de ces nanofils. Des caractérisations chimiques et optiques ont été réalisées sur ces
nanofils.



Enfin, dans la conclusion générale, nous résumerons les principaux résultats obtenus par
oxydation en post-décharge micro-ondes pour synthétiser des nanostructures de CuO, Fe,Os
et ZnO a partir de mélanges métalliques en alliage ou en bicouches et nous terminerons en
proposant quelques perspectives.
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Chapitre 1 :
Introduction a la photolyse de I’eau

I.1. La photolyse de I’eau

1.1.1. Définition

La photolyse est une réaction photochimique (i.e. une réaction chimique assistée par une
énergie lumineuse) qui aboutit a la décomposition d’un électrolyte aqueux. La photolyse est
utilisée dans des plusieurs applications comme la production d’hydrogene [1], la dégradation
de polluants organiques et bactériens [2], la purification de I’eau [3], la réduction du CO; [4],
etc.

Dans le but de produire de I’hydrogéne par une méthode simple et la moins cofiteuse possible,
on choisit de préférence des électrolytes aqueux riches en hydrogéne. D’un point de vue
économique et écologiquel, I’eau est 1’¢lectrolyte idéal, car c’est une ressource quasiment
illimitée. La photolyse de I’eau est donc une méthode de production d’un vecteur d’énergie,
I’hydrogéne, offrant de fortes perspectives.

La photolyse de 1’eau résulte donc de I’irradiation solaire en présence d’un photocatalyseur.
Ce photocatalyseur, doit étre un semi-conducteur de bande interdite supérieure a 1,23 eV, qui
est le potentiel standard d’oxydation de I’eau. Il absorbe I’énergie solaire et 1’utilise pour
induire la réaction électrochimique sans étre consommé ni transformé. Exposé a I’irradiation
solaire, le photocatalyseur génére des paires électron-trou qui servent a séparer 1’hydrogeéne de
I’oxygeéne dans la molécule H,O grice aux réactions d’oxydo-réduction suivantes :

2H,0 +4h* > 0,+4H*  Oxydation E,y, = 1,23V (L1)
4H* +4e” > 2H, Réduction E,,; =0V (1.2)

ou E:,xy et E,,, sont respectivement les potentiels standard d’oxydation de la molécule H,O et
de réduction de 1’ion H'.

I.1.2. Mécanisme de décomposition de I’eau par photolyse

Plusieurs procédés similaires peuvent étre utilisés pour assurer la photolyse de 1’eau dont le
principe général est identique, chaque procédé offrant toutefois des avantages et des
inconvénients spécifiques. Dans ce paragraphe, nous allons décrire brievement le mécanisme
général de décomposition de 1’eau et montrer les avantages des procédés les plus étudiés.

Le mécanisme général de la photolyse de 1’eau comporte plusieurs étapes (figure 1.1) :
1. Génération des porteurs de charges

La lumiere provoque [I’ionisation intrinseque du semi-conducteur par [’excitation des
¢lectrons de la bande de valence vers la bande de conduction en laissant leurs places vides
(des trous) dans la bande de valence :

4hv > 4e~ + 4h* (1.3)

' A condition d’utiliser de I’eau de mer et non de ’eau potable, ce qui souléve un certain nombre de difficultés
que nous n’abordera pas ici.



h est la constante de Planck, v la fréquence de la radiation lumineuse incidente, e~ 1’¢électron
et h'le trou.

ii. Oxydation de I’eau

Les trous créés dans la bande de valence du photocatalyseur entrainent la décomposition de la
molécule d’eau en oxygéne gazeux O, et en ions hydrogéne H' suivant la demi-réaction
d’oxydation :

4ht + 2H20(liquide) - 02(gaz) +4H* (14)
iii. Production de I’hydrogene

Les électrons créés dans la bande de conduction assurent la réduction des ions H' de
I’hydrogéne pour former 1’hydrogeéne gazeux H; suivant la demi-réaction :

4H* + 4e” - 2H2(ga5) (15)
Par conséquent, la réaction totale de la photolyse de I’eau s’écrit sous la forme :
4hv + ZHZO(liquid) g Oz(gas) + ZHZ(gas) (16)

La réaction (I.6) ne peut avoir lieu que si I’énergie des photons absorbés par le
photocatalyseur est supérieure ou égale a une énergie seuil Ej :

0
_ AGH,0)
2N4

Eo (L.7)

Ou AG?HZO) est ’enthalpie libre standard molaire de la réaction (1.6), laquelle vaut 237,141
kJ/mol, et N est le nombre d’Avogadro qui vaut 6,022 x 10 mol ™" [5]. On obtient donc :

E, = 19,689 X 10"23 k] = 1,23 eV (L8)
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Figure 1.1 : Mécanisme général de décomposition de [’eau. Nous pouvons distinguer trois
étapes essentielles du mécanisme : i) La génération des porteurs de charges, ii) ['oxydation
de ’eau par les trous, iii) la production de I’hydrogene.
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Les différents types de procédés utilisés pour la photolyse peuvent étre classés en deux
grandes catégories : les procédés photochimiques et les procédés photo-électrochimiques
(PEC) qui requiérent I’application d’un potentiel €lectrique extérieur.

[.1.2.1- Cas des procédés photochimiques

Dans les procédés photochimiques, nous trouvons principalement des photocatalyseurs en
suspension dans 1’eau (figure 1.2). Le mécanisme de décomposition de I’eau dans chacun des
deux réacteurs présentés figure 1.2 est identique, la seule différence entre eux est le lieu ou se
produisent les réactions (1.4) et (I.5). Elles sont produites sur le méme site, en utilisant un seul
photocatalyseur, dans le cas du réacteur (a) et sur deux sites différents en utilisant deux
photocatalyseurs différents, 1’un pour O, et I’autre pour H,, dans le cas du réacteur (b). Dans
le réacteur (a), 'oxygene et I’hydrogéne sont produits au méme endroit et donc mélangés
tandis que dans le réacteur (b), ils sont produits a des endroits différents. Dans cette seconde
situation, le taux de recombinaison de 1’hydrogéne avec 1’oxygeéne suivant la réaction inverse
est réduit [5] :

Oz(gas) + 2H2(gas) - 2H20(liquid) (I~9)

a)

Hzo o

Photocatalyseur —

b)

Figure 1.2 : Exemples de procédés photochimiques a photocatalyseurs en suspension dans
l’eau. O, et H, sont produits mélangés au méme endroit (a) ou séparés a des endroits
différents (b). L’image (b) est issue de la référence [6]



Nous comprenons que dans le premier cas, il faudra que les porteurs de charges ne se
recombinent pas, ce qui va nécessiter de travailler avec des particules de [’ordre de quelques
nanometres seulement. Dans le deuxieme cas, il faut un transfert de charges d’un demi-
réacteur vers [’autre demi-réacteur au travers d 'une membrane, généralement en Nafion.

Nous trouvons aussi des procédés photochimiques a photo-¢lectrodes (figure 1.3). Dans ce cas
un photocatalyseur de type-n est utilis¢é comme une photo-anode qui oxyde les molécules
d’eau par les trous photo-générés (figure 1.3a et c¢) et/ou un photocatalyseur de type-p est
utilis¢é comme une photo-cathode qui réduit les molécules d’eau par les électrons photo-
générés (figure 1.3b et c). Les électrons sont transmis entre les é€lectrodes par un circuit
externe. H; et O sont produits séparément dans ces différents cas.
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Figure 1.3 : Exemples de procédés photochimiques a photo-électrodes. [7]

[.1.2.2- Cas des procédés photo-¢électrochimiques (PEC)

Une configuration utilisant une seule bande interdite, i.e. un seul photocatalyseur (de type-n
ou de type-p) est normalement peu efficace pour I’une des deux raisons suivantes. Soit la
bande interdite du photocatalyseur est trop large et son spectre d’absorption est étroit, soit les
positions des bords de la bande interdite ne sont pas appropriées pour la production
simultanées de H, et O,. Une polarisation externe permet d’améliorer 1’efficacité¢ du systeme
en réduisant la recombinaison entre les porteurs de charges dans le premier cas ou pour
modifier le potentiel des porteurs de charges photo-générés (€lectron ou trou) de maniere a
permettre une décomposition de I’eau en O, et H,. Cependant, il faut noter que méme si
I’utilisation d’une polarisation externe améliore la performance du procédé¢, le rendement
global de photolyse en est réduit d’autant [7].

Cette polarisation extérieure peut €tre appliquée par plusieurs méthodes. On peut recourir soit
a un générateur électrique [1], soit a une cellule photovoltaique [7], soit & un potentiel
chimique [7], soit a une cellule a pigment photosensible [8], etc. La figure 1.4 fournit un
exemple du mécanisme de décomposition de 1’eau dans un procéd¢ PEC.
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Figure 1.4 : Exemple de mécanisme de décomposition de l’eau par un procédé photo-
électrochimique. Nous pouvons distinguer quatre étapes dans le mécanisme : i) Génération
des porteurs de charges par le photocatalyseur, ii) Oxydation de [’eau par les trous au niveau
de I'interface photocatalyseur/électrolyte, iii) Transport des e et des ions H' vers la cathode
métallique et iv) Production d’hydrogene au niveau de l’interface métal/électrolyte.

En conclusion, le procédé idéal pour produire I’hydrogéne est la photolyse directe de 1’eau par
la lumiére solaire sans utiliser aucune source d’énergie externe supplémentaire. Toutefois,
jusqu'a présent, aucune configuration n’utilisant qu’une seule bande interdite ne s’est avéré
capable d'atteindre des rendements de conversion d’énergie suffisamment élevés pour
permettre une exploitation industrielle.

I.1.3. Interface semi-conducteur/électrolyte

La mise en contact d’un semi-conducteur avec une autre phase (¢électrolyte, métal ou semi-
conducteur) conduit a une jonction ou se produit une redistribution des porteurs de charges
via la formation d’une double couche de charges a I’interface entre les deux milieux. Ce
comportement ¢lectronique dépend simultanément de la nature du semi-conducteur
(intrinseque, type-n ou type-p) et de la nature de ’autre phase mise en jeu [9]. Dans cette
these, nous ne discuterons que du cas particulier d’un contact entre un semi-conducteur de
type-n et un électrolyte.

La figure 1.5 montre la structure électronique du semi-conducteur de type-n par rapport au
vide (a gauche) et le potentiel standard du couple redox de 1’¢lectrolyte E;edox par rapport a
une électrode normale & hydrogéne® (3 droite) lorsque le semi-conducteur et ’électrolyte sont
séparés I’un de I’autre. Le niveau de Fermi dans le semi-conducteur Eg représente le potentiel
¢lectrochimique des électrons du semi-conducteur [10]. Le niveau de Fermi des électrons du
couple redox est équivalent au potentiel redox des couples redox aqueux Egreqox sur 1’échelle
d’énergie absolue [11].

? Souvent notée ENH pour Electrode Normale & I’'Hydrogéne ou NHE en anglais pour Normal Hydrogen
Electrode (ne pas confondre avec SHE pour Standard Hydrogen Electrode).
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Figure 1.5 : Structure électronique du semi-conducteur de type-n et potentiel redox de
[’électrolyte lorsque les 2 milieux sont séparés.

[.1.3.1- Contact semi-conducteur/électrolyte dans 1’obscurité

Lors du contact entre le semi-conducteur et [’électrolyte dans 1’obscurité, 1’équilibre
thermodynamique entre les deux phases impose d’égaliser leurs niveaux de Fermi :

Er = ERedox (I 10)

En d’autres termes, les potentiels €électrochimiques des électrons dans les deux phases seront
¢gaux. Pour établir cet équilibre, les électrons sont transférés de la phase de plus haut
potentiel vers la phase de plus bas potentiel. Dans notre cas, le niveau de Fermi du semi-
conducteur possede un potentiel €lectrochimique plus élevé que celui du couple redox. Les
¢lectrons migrent alors du semi-conducteur vers 1’¢lectrolyte. Par conséquent, une couche de
charges positives, appelée zone de charge d’espace, apparait du coté semi-conducteur de
I’interface et une couche de charges négatives, appelée couche de Helmholtz, apparait du coté
¢lectrolyte de I’interface (figure 1.6).

Grace au déficit d’électrons (accumulation de charges positives) qui constitue la zone de
charge d’espace, une différence de potentiel électrique se crée entre la surface et le coeur
(bulk) du semi-conducteur. Les bandes d’énergies du semi-conducteur subissent un décalage
au voisinage de la surface qui atteint une valeur AV. En revanche, les extrémités des bandes
sont fixées a ’interface semi-conducteur/électrolyte par 1’interaction entre le semi-conducteur
et I’¢lectrolyte [12,13]. Par conséquent, les bandes sont courbées positivement (figure 1.6) [10,
14, 15]. Une autre conséquent de cette différence de potentiel est la création d’un champ
électrique dans la zone de charge d’espace. Ce champ électrique jouera un role trés important
dans la séparation des porteurs de charges photo-générés dans cette zone. L’épaisseur de la
zone de charge d'espace (e..) est calculée par résolution de 1’équation de Poisson en
supposant que la répartition des charges dans cette zone est homogene [16].

2
ece = [onr 1AV (L11)

€ est la constante diélectrique relative, g, est la permittivit¢é du vide, e est la charge
¢lectronique ¢lémentaire, Np est la concentration des donneurs du semi-conducteur de type-n
et AV est la chute de potentiel entre la surface et le coeur du semi-conducteur au travers de la
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zone de charge d’espace. L’¢épaisseur de la zone de charge d’espace est typiquement comprise
entre 50 et 2000 A [10].

Du coté ¢lectrolyte de 1’interface, la couche de Helmholtz se développe du fait de 1’adsorption
des anions et des dipdles des molécules d’eau orientés sur la surface chargée du semi-
conducteur. Pour compenser 1’exces de charges positives dans la zone de charge d’espace,
I’épaisseur de cette couche peut prendre des valeurs allant de 1 A jusqu’a 1 nm [5, 11, 17]. La
couche de Helmholtz induit une chute de potentiel additionnelle a I’intérieur de la couche de
charge d’espace du semi-conducteur jusqu’a ce que la courbure de bande soit telle que le flux
net d’¢électrons a travers ’interface soit nul a 1’équilibre (figure 1.6) [11].
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Figure 1.6 : Formation d’une jonction entre un semi-conducteur de type-n et un électrolyte.
L’équilibre électrochimique est établi dans I’obscurité menant a la création d’une zone de
charge d’espace et d’'une couche de Helmholtz. —eAV est la chute d’énergie dans la zone de
charge d’espace et —eVy est la chute d’énergie due a la couche de Helmholtz

I.1.3.2- Contact semi-conducteur/électrolyte sous éclairage

Exposé a une radiation lumineuse d'énergie supérieure a la valeur de sa bande interdite, le
semi-conducteur va générer des paires €lectron-trou. Le phénoméne de base peut étre décrit
comme suit : un électron de la bande de valence est promu a un état d'énergie dans la bande
de conduction en laissant une place vide (trou) dans la bande de valence. Si aucun champ
¢lectrique n'est présent pour entrainer la séparation spatiale de 1'¢lectron et du trou, la paire
électron-trou risque de se recombiner, ce qui signifie que I'électron reprendra son état
d'énergie dans la bande de valence. Cependant, I’existence d’un champ électrique, comme
celui présent dans la zone de charge d’espace, va séparer les porteurs de charges photo-
générés en déplacant les trous vers l'interface semi-conducteur/électrolyte et les électrons vers
le cceur du semi-conducteur (figure 1.7). Une hypothese habituelle consiste a considérer que
toute paire électron-trou créée au-dela de la couche de charge d’espace se recombine
instantanément [10,18].
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D’autre part, la courbure de la bande dans la zone de charge d’espace se réduit légérement due
a Daugmentation de la densité d'électrons et de la densité de trous photo-générés par
l'absorption de la lumicre. De plus, les électrons et les trous sont décrits dans cette zone par
des potentiels ¢lectrochimiques différents appelés quasi-niveaux de Fermi (QNF). En effet, les
énergies de ces QNF dépendent a la fois de la quantité de porteurs de charges existants avant
I'illumination et de la concentration supplémentaire de porteurs photo-générés par l'absorption
de la lumiére. Dans un semi-conducteur de type-n, la concentration des électrons photo-
générés lors de I'illumination est trés faible par rapport a la concentration totale des électrons
des donneurs déja existants (surtout si le condensateur est fortement dopé). le QNF des
¢lectrons dans la zone de charge d’espace conserve alors sensiblement la méme position que
celle du niveau de Fermi original a cceur. Au contraire, la concentration des trous (porteurs de
charges minoritaires dans un semi-conducteur de type-n) va fortement augmenter par rapport
a celle a cceur. Le QNF des trous va alors se déplacer positivement sur 1’échelle des énergies
des trous (négativement donc sur 1’échelle des énergies des électrons). Cette séparation des
QNF a lieu seulement dans la zone de charge d’espace, tandis qu’au cceur du semi-
conducteur, les QNF sont toujours confondus (figure 1.7). [12,16]

Le QNF des trous indique approximativement le pouvoir d'oxydation de ces trous [12]. Plus il
est négatif, plus le pouvoir d'oxydation des trous est important. Grace a 1’éclairage, le QNF de
trous devient plus négatif que le niveau redox de 1'¢lectrolyte, ce qui favorise le transfert des
trous photo-générés du semi-conducteur vers I'¢lectrolyte. Par conséquent, les trous,
accumulés sur l’interface, vont oxyder 1'¢électrolyte en transformant les réducteurs R en
oxydants O. Dans ce cas, le semi-conducteur de type-n joue le role d’une photo-anode (figure
1.7). De I’autre coté (dans le cas d’une configuration a deux compartiments), si le circuit est
fermé, les électrons vont se déplacer vers la cathode a travers un circuit extérieur créant ainsi
un photocourant.
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Figure 1.7 : Formation d’une jonction entre un semi-conducteur de type-n et un électrolyte
contenant un couple redox O/R sous irradiation continue (hv > Eg). Er., et Er, sont les quasi-
niveaux de Fermi des électrons et des trous respectivement.

I.1.4. Le potentiel de bande plate V,,,

Le potentiel de bande plate Vi, est le potentiel imposé€ sur I’interface semi-conducteur
/électrolyte afin de rendre les bandes d’énergies du semi-conducteur plates [5]. Dans ce cas, la
chute de potentiel dans la zone de charge d’espace devient nulle (AV = 0) et la zone de
charge d’espace disparait (e..= 0, équation 1.11) [19]. Le potentiel de bande plate refleéte avec
précision l'aptitude thermodynamique d'un semi-conducteur de type-n a réduire l'eau en
hydrogéne [17]. 1l est important de signaler que le potentiel de bande plate dépend de la
position du niveau de Fermi du semi-conducteur par rapport au potentiel de 1'¢lectrode de
référence. Cela signifie que Vy, est légérement en dessous du bord de la bande de conduction
représentée sur la figure [.8a [17].

La différence de potentiel entre la surface et le cceur du semi-conducteur AV peut étre écrite
en fonction du potentiel de bande plate comme [20]:

AV =V —V,, (1.12)

V est le potentiel de 1’¢lectrode semi-conductrice mesuré par rapport a I’électrode de
référence et Vi, est le potentiel de bande plate. En appliquant a I’électrode un potentiel égal a
Vip, on impose AV = 0. Au contraire, plus V est supérieur a Vi, plus la zone de charge
d’espace s’¢largit, ce qui améliore la séparation des porteurs de charges dans cette zone
(figure 1.8b).
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Figure 1.8 : Interface semi-conducteur/électrolyte lorsque le potentiel de [’électrode semi-
conductrice est égal a Vy, (a) et lorsqu’il est supérieur a Vy, (b)

Le potentiel de bande plate peut étre déterminé expérimentalement par plusieurs méthodes.
L’une d’elles consiste a mesurer le potentiel de la cellule électrochimique sous un
rayonnement d'intensité¢ variable dans le cas du circuit ouvert : ¢’est ce qu’on appelle le
photo-potentiel. Pour un systéme en équilibre, le photo-potentiel représente la variation du
niveau de Fermi due a la promotion des électrons vers la bande de conduction. Cette variation
atteint un maximum lorsque le potentiel devient ¢gal au potentiel de la bande plate. Par
conséquent, la courbe de variation de photo-potentiel en fonction de l'intensité lumineuse
atteint un plateau limite qui indique le potentiel de bande plate. Une seconde méthode consiste
a considérer de maniere simple que le potentiel seuil permettant d’avoir un photocourant
("onset potential" en anglais) dans la courbe photocourant-tension, est le potentiel de bande
plate. Néanmoins, La méthode la plus utilisée est basée sur 1’analyse de la courbe de Mott-
Schottky. La relation de Mott-Schottky est donnée par 1’équation :
12 KpT

(V = Vyp — =) (113)

cZ, gggeNp

C.. est la capacité de la zone de charge d’espace, V est le potentiel de 1’¢lectrode mesuré par
rapport a I’¢électrode de référence, Kg est la constante de Boltzmann et T est la température en
Kelvin. Cette méthode consiste a mesurer la capacité de la région de charge d'espace C.. en
fonction du potentiel de I’électrode V, puis a tracer la courbe donnant (1/C..)* en fonction de
V [14]. En effet, la capacité totale a I'interface semi-conducteur/€lectrolyte C est la capacité
équivalente des deux capacités montées en séries : Cce et Cgec. Cee €5t la capacité de la zone de

charge espace et Cge. est la capacité du coté de 1’¢électrolyte. Généralement Cgpee >> Ce. Dans
1

ce cas, le terme est négligable devant le terme Ci A température ambiante (25°C) et en

élec ce

remplacant Kp et e par leurs valeurs, I’équation 1.13 devient :

— == —2— (V =V, — 0,025) (I.14)

cz ¢k eggeNp

. ;o 1 . , r .
Ainsi, tracer expérimentalement =z bar rapport au potentiel d'¢lectrode V donne une évolution

linéaire croissante (figure 1.9). L'intersection de cette droite avec 1'axe des abscisses donne la
valeur du potentiel de bande plate Vy, tandis que la pente de la droite donne la densité Np des
donneurs du semi-conducteur. [10,21]
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Figure 1.9 : Droite de Mott-Schottky d’un semi-conducteur de type-n, le potentiel de bande
plate est donné par l’intersection de la droite avec ’axe des abscisses. Reproduit de [21].

I.1.5-Dépendance des bords de bandes a I’interface avec le pH

Lorsqu'un semi-conducteur est immergé dans une solution aqueuse, un équilibre dynamique
est établi du fait de I’adsorption et la désorption continue des ions H et OH™ de la solution
sur la surface du semi-conducteur. Selon les conditions de pH et d'acidité au sens de Bronsted
a la surface du semi-conducteur, la charge nette totale adsorbée peut étre positive, nulle ou
négative. Cela signifie que la variation de pH affecte la chute de potentiel a travers la couche
de Helmholtz Vy. Cette variation est exprimeée par la relation :

(pHpzc - PH) (L.15)

ou Ky est la constante de Boltzmann, T est la température en K et e est la charge élémentaire.
pHpzc (pH point de zéro charge) est le pH pour lequel aucune charge n’est adsorbée a la
surface du semi-conducteur. La variation de Vg, a 25°C, induite par une variation ApH du pH
est alors :

2,3KgT
e

VH:

AV, = —2258T ApH = —0,059 ApH (1.16)

e

La relation (I.15) dérive des constantes d’équilibres des réactions d’adsorption et de
désorption des espéces (OH™) et (H') a la surface du semi-conducteur (pour plus de détails
voir référence [17], page 38).

Ainsi, la variation de Vy induit un déplacement des niveaux énergétiques de surface du semi-
conducteur, y compris la position du potentiel de bande plate, par rapport au niveau de vide.
Par conséquent, toute variation du pH de I’électrolyte est observable directement en mesurant
le déplacement du potentiel de bande plate et des potentiels des bords de bandes du semi-
conducteur a raison de —59 mV par unité de pH. Cela a été observé expérimentalement pour
la plupart des oxydes métalliques (TiO,, ZnO, Fe,O3, SnO,, WOs;, etc..) et méme pour
d’autres semi-conducteurs (Ge, GaAs, GaAs;4P) [17].

Une telle propriété pourrait étre trés utile a la photolyse de 1’eau sauf que les potentiels redox
de I'eau dépendent également du pH de la méme maniere que celle des positions de bandes.
En effet, les équations de Nernst pour les réactions d’oxydation et de réduction de I’eau sont :
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2,3RT A
Erea = Efea — = (log(pu,)” + pH) (1.17)
2,3RT
Eox = Et())x + F (IOg(Poz) — pH) (L.18)
ou R est la constante des gaz parfaits, T est la température en K et F la constante de Faraday :

la charge globale d'une mole de charges élémentaires (F =~ 96485 C-mol '). Avec Z’BFRTZ

0,059 V a 25°C. En conclusion, les positions des bandes de la plupart des oxydes métalliques
et de certains semi-conducteurs possédent la méme dépendance au pH que les potentiels redox
de l'eau, de sorte que leurs positions relatives restent les mémes quelle que soit la valeur de
pH [17].

I.2. Choix du photocatalyseur

1.2.1. Matériaux pour la photolyse de I’eau

L’activité photocatalytique d’un photocatalyseur est directement liée a ses propriétés de semi-
conducteur. Un photocatalyseur doit assurer deux fonctions essentielles : une fonction optique
qui se résume a une absorption maximale de 1’énergie solaire et une fonction catalytique qui
permet la décomposition de la molécule d’eau en hydrogene et oxygene. Ainsi, on attend d’un
photocatalyseur qu’il présente les propriétés suivantes.

[.2.1.1. Valeur minimale de la bande interdite

Un semi-conducteur n’absorbe que les photons d’énergie supérieure ou égale a sa bande
interdite. La valeur de cette derniére controle donc la fraction du spectre lumineux absorbé par
le photocatalyseur. Par exemple, cette fraction est limitée a I’UV (soit 4-5% du spectre
solaire) pour les photocatalyseurs a large bande comme le TiO;, (3,2eV) et s’étale dans le
visible (40 % du spectre solaire dans le cas de Fe,Os qui posséde un gap plus étroit (2,2eV)
[22]. II est recommandé de choisir un photocatalyseur ayant une bande interdite suffisamment
étroite pour absorber le maximum de photons du spectre solaire, mais supérieure a I’énergie
minimale théoriquement nécessaire a la décomposition de 1'eau en hydrogene et en oxygene
soit 1,23 eV (équation 1.8).

D’un point de vue pratique et d’apres Murphy et al. [23] d’autres parametres doivent toutefois
étre pris en compte, parametres qui accroissent la valeur minimale de 1’énergie nécessaire a la
photolyse de I’eau. Les parametres les plus influents sont les suivants :

1) Une surtension est nécessaire pour accélérer les réactions d’oxydation et de réduction et
ainsi diminuer la recombinaison des porteurs de charges a la surface du photocatalyseur.
Cette surtension est estimée selon Weber a environ 0,4 eV [24,25].

11)Un autre potentiel doit étre ajouté pour compenser la perte thermodynamique associée a la
production d’un électron dans la bande de conduction par I’absorption d’un photon. Le
minimum de perte trouvé est de 0,4eV d’aprés les calculs de Bolton [26].

En conclusion, Murphy propose d’ajouter 0,8 eV au gap minimal pour définir 1’énergie des
photons nécessaire a assurer la photolyse de 1’eau. Cela conduit donc a une énergie minimale
de 2,03 eV au lieu de 1,23 eV, ce qui limite la gamme exploitable de longueurs d’onde des
photons absorbés a Aynax = 610 nm. Ce résultat est en cohérence avec les calculs faits par
Bolton [27] et les valeurs annoncées par Bak [5].

La figure 1.10 montre le spectre solaire a AM 1,5G (en prenant en compte 1’absorption
atmosphérique a une latitude donnée, voir Annexe 1). Nous avons divisé ce spectre en deux
zones, la premicre ou I’énergie des photons est supérieure a 2 eV et la deuxieme ou I’énergie
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des photons est inférieure a 2 eV. La restriction sur la bande interdite limite 1’utilité¢ du spectre
pour la photolyse a la zone I uniquement.

Bande interdite (eV)
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[ | |
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=
o

0.5 1,0 1,5 2.0 2.5 3.0
Longueur d’onde (um)

Figure 110 : Spectre solaire a AM 1,5G. La zone I (respectivement II) correspond aux
photons absorbés par les semi-conducteurs ayant une largeur de bande interdite supérieure
(respectivement inférieure) a 2 eV. Reproduit de [18]

[.2.1.2. Positions des bords de bandes €lectroniques.

Afin d’activer simultanément les réactions de réduction et d'oxydation de 1'eau et d’assurer
une décomposition de la molécule d’eau en O, et H,, le photocatalyseur utilis¢ doit avoir des
caractéristiques spécifiques. Le bord de sa bande de conduction doit posséder un potentiel
plus négatif que celui du couple H'/H, de valeur 0 V par rapport a I'ENH (Electrode Normale
a Hydrogene), tandis que le bord de sa bande de valence doit posséder un potentiel plus positif
que celui du couple O,/H,0 de valeur +1,23V par rapport a ’ENH [28]. La figure [.11 montre
les positions des bords de bandes de quelques photocatalyseurs par rapport a ’ENH.
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Figure I.11 : Position des bords de bandes de quelques oxydes métalliques parmi les plus
utilisés. Figure adaptée de la référence [8].

Comme le TiO, vérifie naturellement ces conditions, les recherches ont d’abord porté sur ce
matériau dont on a cherché rapidement a élargir son spectre d’absorption, soit par dopage, soit
par I'utilisation de co-catalyseurs, pour absorber une plus large part de la lumiere visible
notamment [5,29-31].

D’autres semi-conducteurs comme a-Fe;O3;, WO3 et Cu,O sont capables de réaliser la moitié
de la réaction de photolyse, c’est-a-dire soit I’oxydation, soit la réduction. Par conséquent, il
est envisageable d’utiliser deux semi-conducteurs simultanément et de maniere
complémentaire, pour atteindre la décomposition compléte de 1’eau [7]. Pour ce faire, il faut
assurer le transport des charges de I'un a 1’autre. Sur les figures 1.12a et 12b, le semi-
conducteur (A) produit les trous nécessaires a la réaction d’oxydation tandis que le semi-
conducteur (B) génere les photo-¢lectrons pour la réaction de réduction. En méme temps, les
photo-¢lectrons de la bande de conduction du semi-conducteur (A) se recombinent avec les
trous de la bande de valence du semi-conducteur (B). Cette recombinaison peut étre assurée
en utilisant un couple redox médiateur (105 /I ou Fe3+/Fez+), ce qui donne lieu & ce que ’on
nomme un « schéma-Z» (figure 1.12a) [32-34], ou en utilisant un circuit externe, ce que I’on
nomme un systeme tandem photo-anode-photo-cathode [13, 34, 35] (figure 1.12b).
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Figure 1.12 : a) Schéma-Z [32]. b) Systeme tandem photo-anode-photo-cathode.

Une autre solution simple et couramment utilisée, consiste a appliquer un potentiel extérieur
pour élever le potentiel des électrons photo-générés jusqu’au potentiel ad hoc pour activer la
réaction de réduction (figure 1.13). Cette idée sera détaillée dans le paragraphe 2.2.1 dans le

cas spécifique de I’hématite.

EleV Iron oxide water Pt
r 3
0 ]
Conduction band E ,(‘_HLH"')(_ )
<, ;
2 1.23eV IB"’S
ﬁ\. l E° (0,/0H))
Valence band
n-type Anode Electrolyte Pt-Cathode

Figure L13: Schéma énergétique du processus de photo-électrolyse en présence d’'un
potentiel extérieur appliqué pour élever le potentiel des électrons. [18]

1.2.1.3. Taille réduite et cristallinité

Les porteurs de charges photo-générés en sub-surface du photocatalyseur doivent diffuser vers
les sites réactifs de la surface pour pouvoir réagir avec les molécules d’eau. Plus la longueur
de diffusion est grande, plus la probabilit¢é de recombinaison entre porteurs est élevée.
Plusieurs solutions ont ét¢ propos€es pour accélérer la séparation des charges avant
recombinaison. Par exemple, il a été proposé de recourir a I’utilisation de co-catalyseurs
métalliques, d’ajouter des agents sacrificiels, de doper le photocatalyseur par des ions, efc.
[28, 33,36].

D’un autre co6té, le probleme de la recombinaison des porteurs de charges peut €tre résolu par
un design appropri¢ du matériau, solution qui n’exige plus 1’utilisation d’agents extérieurs. En
nanostructurant le matériau et en s’efforcant d’obtenir la meilleure cristallinité possible du
photocatalyseur, on peut accroitre fortement les performances de la photo-électrode [37-40].
En effet, la réduction de la taille du photocatalyseur diminue la distance qui sépare les
porteurs de charges de [Dinterface photocatalyseur/électrolyte et limite ainsi leur
recombinaison avant que ceux-ci ne soient mis en jeu dans les réactions de surface, ce qui
assure un transfert plus efficace (figure I[.14a). Par ailleurs, plus la cristallinit¢ du
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photocatalyseur est grande, plus la concentration de défauts dans le réseau cristallin est faible,
et plus le taux de recombinaison des porteurs de charges sur ces défauts est faible (figure
1.14b). Ceci explique pourquoi beaucoup de chercheurs se sont intéressés a la croissance de
photocatalyseurs cristallins et nanostructurés [28, 41-43].

® Charge carrier

a)
Long difﬁJsioﬁ""\distance 'Kéﬁor«t‘ diffusion distance
\ *—— |
Laré&:?ystal Small crystal

b)-
Q0000000 000000 0O
L A A A A A A A LA A

Perfect crystal Crystal defect

Figure 1.14 : a) Influence des longueurs de diffusion contrdlées par la réduction de la taille
du photocatalyseur, b) Influence des défauts du réseau cristallin sur la recombinaison des
porteurs de charges. D apres [28].

[.2.1.4. Stabilité du semi-conducteur

Un semi-conducteur doit avoir une stabilité chimique dans 1’électrolyte que ce soit dans
I'obscurit¢ ou sous illumination. Plusieurs semi-conducteurs possédant d’excellentes
propriétés électroniques et optiques ne peuvent étre de bons photocatalyseurs en raison de leur
instabilité ou de la formation d'une couche passive isolante a leurs surfaces durant la réaction
de photolyse. Citons par exemple GaAs, GaP et CdSe. On imagine mal résoudre les
problémes de stabilité de ces matériaux en utilisant une couche protectrice, qui changerait
alors les propriétés photo-électrochimiques du composite. Par ailleurs, nous trouvons des
photocatalyseurs tres stables dans les milieux aqueux comme Ti0, et Fe;O3[15,18].

D’autres aspects sont encore importants, d’un point de vue commercial, pour le choix du
photocatalyseur. On trouve ici le colt de préparation d’un m” de surface photo-active,
I’abondance naturelle dans la crofite terrestre des matériaux constituant le photocatalyseur, la
simplicité et la rapidité du procédé de synthese des photo-¢électrodes [15].

Du fait de toutes ces restrictions, il est trés difficile de trouver un semi-conducteur idéal pour
la photolyse de l'eau. Néanmoins, les oxydes métalliques sont généralement considérés
comme de bons candidats, notamment en raison de leurs stabilités dans les milieux aqueux et
de leurs faibles cofits. D’un autre coté, ils ne possédent pas en général de bonnes propriétés
semi-conductrices. Par exemple, la mobilité¢ des porteurs de charges est moins grande que
celle des semi-conducteurs de type III-V. Le défi a relever consiste alors a trouver des
solutions pour dépasser cette limitation de maniere a bénéficier des atouts principaux des
oxydes métalliques, a savoir stabilité et faibles cotts [5,15].
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1.2.2. L’hématite a-Fe,O; pour la photo-¢électrolyse de I’eau

Les oxydes de fer sont les composés a base de fer les plus répandus dans la nature. 1l existe
trois types d’oxydes de fer qui different par leur dégré d’oxydation :

- Oxyde de Fe (II) de formule chimique FeO, ¢galement appelé oxyde ferreux et wustite

sous sa forme minérale.

- Oxyde de Fe (ILIIT) de formule chimique Fe;O4 ou Fe"Fel'0,, parfois appelé oxyde

magnétique et magnétite sous sa forme minérale.
- Oxyde de Fe (III) de formule chimique Fe,0;, également appelée oxyde ferrique, et se
présentant sous quatre phases allotropiques :
- a-Fe,03 appelé hématite sous sa forme minérale
- B-F6203
- v-Fe, O3 appelé maghémite sous sa forme minérale,
- 8-F€203

Méme si I’hématite est un minerai composé principalement d’oxyde de fer (III) et d’impuretés
comme Ti, Mg, Mn, Zn etc.[44], cette dénomination est souvent utilisée pour désigner la
phase a-Fe,Os pure préparée par oxydation du fer. Nous recourrons a la méme simplification
dans cette these.

[.2.2.1. Propriétés et avantages de 1’hématite pour la photo-¢€lectrolyse de 1’eau

Le fer est le quatrieme ¢élément le plus abondant dans la crofite terrestre (6,3 % de sa masse) et
comme il s’oxyde spontanément a l'air et a température ambiante, les oxydes de fer sont tres
répandus. Parmi les oxydes de fer, ’hématite a-Fe,Os est un matériau thermodynamiquement
stable dans les conditions normales de température et de pression et cristallin. En plus, il est
non toxique, non polluant, peu couteux et trés stable en milieu aqueux [35,45]. D’autre part,
sa bande interdite, d’environ 2,2 eV, lui permet d’absorber une partie importante du spectre
solaire. Tous ces avantages, combinés, font de 1’hématite un candidat de référence comme
photo-anode dans un systéme photo-¢lectrochimique. Toutefois, certains facteurs limitants
comme la forte recombinaison électron-trou, la faible conductivité électronique et la position
inappropriée du bord de sa bande de conduction ont été mis en avant pour expliquer le faible
rendement observé avec cette phase. Dans ce qui suit, nous présentons un apergu général des
propriétés de I'hématite qui interviennent dans la décomposition de l'eau par la photo-
¢lectrolyse.

1- Structure cristalline et magnétique de I’hématite

Dans I’hématite a-Fe,O;, les atomes de fer et d’oxygene adoptent une structure de type
corindon suivant un systéme cristallin trigonale (classe 3 2/m) de groupe d’espace R3c. La
maille élémentaire de ’hématite peut étre décrite comme rhomboédrique avec a = 5,427 A, et
o = 55,3° contenant deux unités de formule par maille (Z = 2), ou hexagonale avec a = 5,03 A
et ¢ = 13,75 A avec Z = 6. L'hématite est constituée de couches d’octaédres de Fe(O)s qui
partagent leurs cotés dans le plan basal (001) et partagent une face le long de la direction
[001] de ’axe ¢ pour former des diméres Fe,Oo. Les cations Fe’™ occupent deux tiers des
interstices octaédriques avec une périodicité de deux sites occupées et d’un site vacant. Le
partage d’une face est responsable de la distorsion trigonale des octaeédres en raison de la
répulsion Fe-Fe qui se produit a travers la face commune (figure 1.15) [46-48].
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Figure I.15 : a) Cellule unité de I’hématite montrant les couches d’octaédres de Fe(O)s le
long de la direction c. b) Image détaillée d'un dimere de Fe;Oy [35]

L’hématite est antiferromagnétique pour les températures inférieures a 260 K et faiblement
ferromagnétique a la température ambiante a cause de la distorsion trigonale des octa¢dres
[47].

2-Caractéristiques optoélectroniques et activité catalytique de ’hématite

Dans la littérature, la largeur de bande interdite de 1’hématite varie entre 1,9 a 2,2 eV, suivant
I’¢état cristallin du matériau, et donc suivant sa méthode de préparation. Ainsi, la longueur
d’onde maximale des photons que ce matériau peut absorber est comprise entre 650 et 560 nm
[49,50]. D’autre part, la bande de valence de I’hématite est convenablement positionnée au-
dessous du potentiel d’oxydation de la molécule d’eau. En revanche, le potentiel de sa bande
de conduction (i.e. le potentiel de bande plate) est supérieur au potentiel de réduction de 1’eau
(figure 1.11). Les électrons photo-générés dans la bande de conduction de 1'hématite ne sont
donc pas capables de réduire H'. Pour cela, ’hématite est généralement utilisée comme une
photo-anode qui permet d’oxyder I’eau, dans un systéme photo-électrochimique, tandis que
les électrons photo-générés sont transférés vers une cathode métallique a travers un circuit
externe. A ce stade, une polarisation extérieure (AV,p,) doit étre appliquée pour rendre le
potentiel de ces électrons plus négatif que le potentiel de production de 1’hydrogéne H'/H,
(figure 1.16). Cette polarisation peut étre appliquée en utilisant une cellule photovoltaique ou
un générateur électrique.

22



A A External Bias, V,

B Depletion layer, W
40+ - <
- 0_
Vo —
50 ®
1 1.0
-6.0— -
- 2-0 —
-7.07 . Hematite
Photoanode Cathode
Evac Enve

1*20H" +2h*—H,0 +% 0,
2“2H,0+ 2e"—»H, + 20H"

Figure 1.16 : Schema d’un systeme PEC ou [’hématite est utilisée comme photo-anode. Les
électrons, assistés par une polarisation externe Vy (AV,,, selon notre nomination), sont
transférés vers une cathode métallique. La bande interdite de I’hématite E,, le potentiel de
bandes plates Vy, et la polarisation externe appliquée V), sont indiqués sur le schéma [35].

La figure 1.17 présente une distribution graphique des valeurs du potentiel de bande plate Vy,
de I’hématite rapportées dans la littérature en fonction du pH de 1’¢électrolyte [49]. La droite
décroissante représente le changement du potentiel redox du couple H,\H™" en fonction du pH
selon I’équation de Nernst :

Eredox (HZ\H+) = —0,059 pH + E;edox(HZ\H+) (1-19)

Nous remarquons que la valeur de bande plate varie en fonction du pH parallelement a la
variation du potentiel redox de I’hydrogeéne conformément a ce qui précéde dans le
paragraphe 1.1.5. Les valeurs des potentiels de la bande plate pour I’hématite sont plus
positives que le potentiel de génération de 1'hydrogene. La différence entre ces points et la
droite représente la polarisation extérieure (AV,,) qu’il faut appliquer pour produire
I’hydrogéne. D’apres la figure, une polarisation extérieure supérieure ou égale a AV,
(comprise entre 0,4 et 0,5 V) doit étre appliquée entre la photo-anode d’hématite et cathode
métallique pour générer I'hydrogeéne. Cette polarisation supplémentaire doit étre appliquée
pour franchir les barrieres énergétiques du systeme discuté au paragraphe 1.2.1.1.
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Figure. 1.17: Distribution graphique des valeurs de bande plate rapportées dans la
littérature en fonction du pH de l’électrolyte. La droite, d’une pente de -59 mV/unité de pH,
montre le potentiel de génération d'hydrogene en fonction du pH. AV, représente la valeur
minimale de la polarisation (bias) nécessaire a appliquer entre [’électrode en hématite et la
contre-électrode métallique pour générer I’hydrogene. Reproduit de [49].

3-Transport des porteurs de charges

Une valeur théorique maximale de I’efficacité STH (Solar-To-Hydrogen)® de ’hématite a été
estimée entre 12,9 [34] et 15% [51] tandis que son efficacité pratique ne dépasse pas les 10%
[23]. Cette limitation est due a la faible mobilité des porteurs de charges et aux courtes
longueurs de diffusion des trous (2—4 nm) [34, 35].

Les premiéres études faites par Morin sur des échantillons frittés d’hématite pure
polycristalline montrent une faible conductivité électrique (10"* Q' cm™) et une mobilité des
électrons de lordre de 107 cm® V' s [52, 53]. D’autres études sur I’hématite pure
monocristalline montrent une conductivité inférieure a 10° Q' em™ [54].

Doper I’hématite par des éléments qui accroissent la concentration des électrons dans sa
bande de conduction va améliorer sa conductivité¢ générale et la mobilité de ses porteurs de
charges. Généralement, les dopants cités pour I’hématite sont essentiellement des métaux de
transitions comme Ti, Sn, Al, Cu, Cr, Mg, Mn, Mo, Ni, Pt et Zn. Des dopants multiples sont
encore a I’étude. Suite au dopage, le photocourant global peut étre augmenté de plus du
double de sa valeur initiale [18]. En 2008, le groupe de McFarland a dopé I’hématite par Cr et
par Mo. La substitution des cations Fe'" par ceux de Cr’* améliore la conductivité
¢électronique de I’hématite en ajoutant un exces d’électrons dans le niveau 3d. Ceci conduit a
I’augmentation du photocourant lors de ’utilisation d’un potentiel extérieur supérieur a 0,2 V.
Des résultats similaires ont ét¢ obtenus dans le cas du dopage par le Mo, méme sans potentiel
extérieur appliqué. [55]

? La définition de cette grandeur est fournie page 42.
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Un dopage par des cations comme Ti*", Sn**, Zr*" et Nb°" a également été testé. En dopant de
I’hématite monocristalline par le cation Zr*", sa conductivité augmente jusqu’a 0,1 Q' cm™ et
la mobilité de ses électrons atteint 0,1cm” V' s7! [54,56].

Aucun effet de modification de la largeur de la bande interdite n’a été signalé du fait de ces
dopages. [54,57-59].

4- Durée de vie des porteurs de charges

L'activité photocatalytique de 1’hématite est affectée par la recombinaison rapide (quelques
picosecondes) de ses porteurs de charges, ce qui conduit & une diminution importante du
photocourant. Plusieurs solutions ont été proposées pour séparer les porteurs de charges et
résoudre ce probléme.

Joly et al. ont signalé I’amélioration de la séparation des porteurs de charges de 1’hématite
dans un photocatalyseur en hétérojonction de o—Cr,Os/0—Fe,O; [60]. Un champ électrique
intégré est créé dans la jonction p-n entre ces deux matériaux suite a la mise en équilibre de
leurs niveaux de Fermi lors de leur mise en contact. Ce champ électrique améliore la
séparation des porteurs de charges et leur transport vers les interfaces avec le liquide.
Plusieurs matériaux peuvent étre mis en hétérojonction avec I’hématite comme CoAl,O4,
CaFe,04, WO3, TiO,, etc. [18]

De leur coté, Pendlebury ef al. ont rapporté une longue durée de vie des trous (3+1s) lors de
I’application d’un potentiel externe important sur une électrode d’hématite pure. [61].

En outre, les nanostructures sont couramment utilisées pour assurer la migration des trous
vers la surface et permettre leur réaction avant qu’ils ne se recombinent [35,62-65]. Cette idée
est détaillée dans le paragraphe (1.2.2.2).

5-Stabilité de ’hématite en milieux aqueux et choix de I’électrolyte.

L’hématite (oxyde de fer (III))* est stable en milieux basiques et neutres et se dissout
lentement en milieux acides [66]. La premiere utilisation de I’hématite en photolyse a été
publiée en 1976 par Hardee et Bard [67]. IIs ont observé que les photoélectrodes en hématite,
déposés par CVD, étaient stables dans les électrolytes neutres et alcalins (pH > 4) mais
subissaient une lente dissolution dans les électrolytes fortement acides (pH < 4) en circuit
ouvert [67]. Peu apres, Yeh et Hackerman [68] ont rapporté la stabilité de leur électrode en
hématite, préparée par oxydation thermique de feuilles de fer dans l'air, pour des valeurs de
pH supérieures a 4. En 1978, Harris confirme ces résultats en montrant que 1’hématite est
stable seulement pour les pH > 4,5 [69]. En 1983, Kennedy et al. [70] ont utilisé une
photoélectrode préparée a partir d’une poudre d’hématite, dans des électrolytes fortement
acide (pH < 3). En accord avec les résultats précédents, ils ont trouvé une dissolution lente de
leur électrode dans tous les milieux acides testés dans les conditions de circuit ouvert et dans
'obscurité. Des taux de dissolution plus ¢élevés sont généralement observés sous irradiation
[70].

Depuis ces premiers travaux, la plupart des études utilisant des photoélectrodes en hématite a
¢été effectuée dans des conditions fortement basiques (typiquement KOH ou NaOH) [71-85].

* Nous rappelons ici que la nomination hématite est utilisée pour désigner la phase a de ’oxyde de fer (III). En
effet, I’hématite comme minerai peut présenter des conditions de solubilité 1égérement différentes de celles de
I’oxyde de fer (II1).
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Le recours aux électrolytes basiques est dii aux mauvaises performances de 1’hématite dans
les électrolytes neutres par rapport aux électrolytes fortement basique : faible photocourant
généré et/ou potentiel seuil d’apparition du photocourant plus élevé [86]. En effet, le point
isoélectrique (pl) ou potentiel hydrogéne isoélectrique (pHi) (le pH auquel la charge
électrique nette portée par une surface est nulle’) est de 8,5 pour 1’hématite [86]. Lorsque le
pH de I’électrolyte est supérieur a 8,5, la charge électrique nette portée par la surface est
négative. Cette situation crée un champ électrostatique négatif qui favorise la séparation des
paires électron-trou photogénérées par I’extraction de trous a la surface. Dans ce cas,
I’hématite a tendance a céder ses protons a I’¢électrolyte. Dans le cas opposé, lorsque le pH de
I’¢lectrolyte est inférieur a 8,5, la charge électrique nette portée par la surface est positive, et
I’hématite a tendance a conserver ses protons ou a en capter d’autres provenant de
I’¢lectrolyte. En 2014, Kim et al. [86] ont utilisé¢ une photoélectrode a base d’hématite dont la
surface est modifiée par des ions phosphates (Pi-Fe;Os). Cette modification a permis de
décaler la valeur de pl de ’hématite jusqu’a 4,8 et par conséquence, de maintenir les mémes
performances dans un électrolyte neutre (pH = 7) que dans un électrolyte fortement basique
(pH = 13,6).

D’autre part, différents articles ont rapporté¢ que 1’hématite ne subit pas de photocorrosion en
milieux aqueux [87-92]. Scaife [87] a montré que, quelle que soit la valeur du pH de
I’¢lectrolyte, le potentiel de décomposition photoanodique de I’oxyde de fer (III) est plus
positif que le potentiel d’oxydation de I’eau (O,/H,0). Ce résultat lui a permis de conclure
que I’hématite est thermodynamiquement stable envers la corrosion photoanodique sur toute
la gamme de pH. De son coté, van de Krol a montré [17] que cette stabilité est due a la
cinétique trés lente de la réaction de corrosion de I’hématite.

[.2.2.2. Nanostructures d’hématite

Généralement, la réduction de la taille d’un matériau donné jusqu’a 1’échelle nanométrique
induit une modification de ses propriétés. C’est notamment le cas de I’hématite que 1’on a
cherché a nanostructurer pour améliorer son activité photocatalytique. La littérature est riche
d’exemples de nanostructuration de photo-anodes a base d’hématite selon différentes
géométries [35]. Par exemple, on peut citer : des couches minces d’épaisseurs nanométriques
[94-101], des nanofils [102], des nanotiges [103-105], des nanoplots [98,104,106], des
nanoparticules [107-109] et des nanostructures en forme de nids d’abeilles [110]. Par la suite,
nous allons décrire en détail les avantages de la nanostructuration sur certaines propriétés de
I’hématite.

La nanostructuration est couramment utilisée pour résoudre le probléme de la courte longueur
de diffusion des porteurs de charges [110-112]. La réduction des distances parcourues par les
porteurs de charges entraine la diminution du taux de recombinaison du fait de la
consommation des trous a I’interface avec 1’¢lectrolyte qui intervient avant qu’ils ne se

> Le point isoélectrique (pI) peut étre confondu avec le point de zéro charge dans certaines conditions ou il n’y a
pas d’adsorption de charges dans la couche de Helmholtz. On parle de zéro charge dans le cas d’absence de tous
types de charges et d’isoélectrique dans le cas de la présence de charges positives et négatives en quantités
égales [93].
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recombinent (figure 1.18). Un autre avantage réside dans 1’augmentation des sites réactifs
entre la photo-anode et I’¢lectrolyte, entrainant ainsi a I’augmentation du photocourant et de
I’activité catalytique générale [113, 114].

Figure 1.18 : Illlustration de la séparation des porteurs de charges dans un nanofil ou les
trous migrent vers la surface pour oxyder [’électrolyte tandis que les électrons diffusent vers
le ceeur de la nanostructure. [8]

La réduction de la taille des nanostructures est aujourd’hui une approche incontournable pour
réduire la recombinaison des porteurs de charges. Dans un semi-conducteur de type-n comme
I’hématite, tous les trous photo-générés sur une distance Lp + e, de l'interface
photoélectrode/électrolyte peuvent migrer vers la surface de la photoélectrode (ou Lp est la
longueur de diffusion des trous et e, est I’épaisseur de la zone de charge d’espace). Les trous
existants au-dela de cette distance ont une probabilit¢ de recombinaison importante. Par
exemple, pour une photo-anode en hématite, la longueur de diffusion des trous est de 2-4 nm.
Si on considere une taille de la zone de charge d’espace de 7 nm, les nanostructures
d’hématite devraient avoir une dimension caractéristique d'environ 9 a 11 nm. [34, 64,65]

La dimension la plus petite d’une nanostructure (diametre du fil, épaisseur de la paroi) est un
parametre important pour controler 1’absorption de la lumiére. Par exemple, la profondeur de
pénétration optique (d,) de la lumiére a une longueur d’onde de 550 nm dans I’hématite est de
118 nm. On a observé que 95% de la lumiere incidente était absorbée sur 354 nm d’épaisseur,
soit 3 fois §,. Donc I’épaisseur optimale d’une couche mince d’hématite doit étre environ de
30, par rapport a la lumiére absorbée [115].

Une autre conséquent de la réduction de la taille est I’observation d’effets liés au confinement
quantique dans les nanostructures. Cet aspect est discuté en détail dans le paragraphe suivant.

1.2.2.3. Confinement quantique dans 1’hématite

Le confinement quantique est obtenu lorsque la taille du composant devient trés petite, de
I'ordre du rayon de Bohr d'un exciton dans un matériau massif, soit une taille de quelques
nanometres. Le confinement quantique modifie les propriétés €lectroniques et optiques d'un
matériau. Il se manifeste par l'apparition de niveaux d'énergie discrets due au confinement du
mouvement de I’exciton dans une ou plusieurs dimensions physiques. Par conséquent, un
nanomatériau si¢ge d’un confinement quantique sera capable d’induire des réactions qui
¢taient impossibles a 1’échelle macroscopique [116-119]. Par exemple, le MoS, massif est un
semi-conducteur ayant une bande interdite d'environ 1,1 eV, ce qui ne permet pas
énergétiquement d’assurer la décomposition de l'eau. En préférant au MoS, massif une
monocouche de ce matériau, on obtient un semi-conducteur ayant une bande interdite directe
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d'environ 1,9 eV [120,121]. Ainsi, une monocouche 2D de MoS; rend possible certaines
réactions photocatalytiques que le MoS, massif ne permet pas.

La figure 1.19 montre 1’évolution énergétique de la structure électronique en passant d’un
solide massif a des nanocristaux de tailles décroissantes. Du fait du nombre fini d’atomes et
du confinement quantique, les bandes d’énergie d’un nanocristal se scindent en niveaux
discrets dont I’écart augmente lorsque le rayon (r) du nanocristal diminue. C’est, en particulier
le cas des niveaux HOMO et LUMO qui déterminent la largeur de bande interdite. HOMO et
LUMO représentent respectivement le dernier niveau occupé (Highest Occupied Molecular
Orbit) et le premier niveau vide (Lowest Unoccupied Molecular Orbit) [122].

eénergie
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solide nanocristal
r > Iy > I3

Figure 1.19 : Evolution énergétique de la structure électronique d’un solide massif que [’on
transformerait en nanocristaux de tailles décroissantes (le remplissage des niveaux
électroniques et des bandes d’énergie n’est pas indiqué) [122].

Trois types de structures confinées peuvent exister : le puit quantique (Quantum Well QW), le
fil quantique (Quantum wire QWR) et la boite quantique (Quantum Dot QD). Dans un semi-
conducteur massif, I’exciton peut se déplacer librement dans toutes les directions. Lorsqu’il
ne peut se déplacer librement que dans deux directions, nous sommes en présence d’un puit
quantique, dans une direction d’un fil quantique et dans aucune direction d’une boite
quantique.

Comme cela est mentionné dans le paragraphe 2.2.1, 'hématite possede une bande interdite
d’une largeur comprise entre 1,9 et 2,2 eV (selon son état cristallin) avec une bande de
valence ad hoc pour la production de 1’oxygeéne, mais un bord de bande de conduction trop
bas pour produire de I'hydrogene. Méme si 1’application d’un potentiel extérieur peut assurer
une production d’hydrogéne et d’oxygeéne simultanément, la réduction considérable du
rendement global du processus photocatalytique que cela produit reste aujourd’hui
rédhibitoire. [123]

Grace au confinement quantique, une solution originale pourrait étre appliquée sans perte de
rendement. D’aprés Matsumoto et al. [124], une largeur de bande interdite optimale de 2,46
eV s’avere étre suffisante pour décomposer I'eau sans avoir besoin d’un potentiel extérieur.
Par conséquent, un é¢largissement de la bande interdite de I'hématite d’une valeur comprise
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entre 0,3 et 0,6 eV, accompagné d'un déplacement du bord de la bande de conduction vers des
potentiels négatifs, pourrait faire de 'hématite un matériau idéal pour une photo-anode (figure
1.20).
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Figure 1.20 : Positions des bandes interdites de quelques oxydes métalliques par rapport aux
potentiels électrochimiques des couples rédox Hy/H' et H;O/O,. La ligne rouge en pointillés
représente l'élargissement visé de la bande interdite pour I'hématite [123].

Avec cet objectif, Vayssieres et al. [48,123] ont synthétisé des nanotiges d’hématite de
diametre 4-5 nm dans lesquelles ils ont observé du confinement quantique. Des agrégats
d’environ 50 nm de diametre de nanotiges d’hématite ont été préparés par hydro-condensation
de solutions aqueuses constituées de FeCl; et de NaNO; a pH 1,25, 95°C et pendant 10
heures. Chaque agrégat est formé de tiges quantiques de diameétres 4-5 nm (figure 1.21a). Une
¢tude par Diffusion Inélastique Résonante de rayon-X (RIXS) de ces agrégats de nanotiges
montre une excitation importante correspondant a une transition de bande interdite ayant lieu
a partir de 2,5 eV (figure 1.21b), c’est-a-dire au-dela des valeurs de 1,9-2,2 eV cités pour les
échantillons massifs de mono- et poly-cristaux d’hématite. Ceci montre, sans doute,
I’existence d’un confinement quantique bidimensionnel dans ces tiges.
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Figure 1.21 : a) Image TEM des agrégats de nanotiges d’hématite. b) Spectres d'énergie
RIXS des paquets de tiges quantiques o-Fe;O;. L’image dans le coin en haut a gauche
représente schématiquement la désexcitation radiative des deux excitations eq et ty, utilisés
dans le processus RIXS. L’image dans le coin en haut a droite montre une image de TEM a
haute résolution des tiges d'hématite. [123]

[.2.2.4- Bref historique sur ’hématite comme matériau d’anode pour la photo-électrolyse de
’eau.

L’hématite a été largement étudiée comme matériau pour les photo-anodes dans les systémes
PEC. La phase a-Fe,0O; a été utilisée pour la premiére fois au milieu des années soixante-dix
et depuis, les recherches sur ce matériau n’ont jamais cessé. Plus de 500 publications ont été
rédigées sur I'utilisation de 1I’hématite pour la photo-décomposition de 1’eau.

Hardee et Bard [67] ont été les premiers a utiliser Fe,Os pour la photolyse de 1'eau en 1976.
Ils étaient a la recherche d'un matériau stable et capable d'absorber une lumicre de longueur
d'onde plus grande que 400 nm. Ils ont déposé des couches minces de Fe,Os sur des substrats
de Ti et de Pt par CVD. Ils ont observé un photocourant pour une illumination centrée a 500
nm et en utilisant un potentiel de + 0,8 V par rapport a une Electrode au Calomel Saturé
(SCE) dans un ¢lectrolyte de 0,5 M de KCI. Au cours de la méme année, Quinn ef al. [82] ont
travaillé sur un monocristal de Fe,O3; sous une illumination a 475 nm et en utilisant des
potentiels de +0,5 Vscg et de +1,75 Vrue (Electrode Réversible a Hydrogeéne) dans un
¢lectrolyte 2 M de NaOH. Puis au début des années 80, Kennedy ef al. [57] ont commencé a
doper 1’hématite par Pb>" et Ca®" pour assurer un dopage de type-p et Si*", Sn*" et Ge*" pour
un dopage de type-n de maniére a améliorer les performances de I’électrode. Au cours des
années qui suivirent, de nombreuses publications se sont succédé, décrivant les améliorations
apportées a la synthese et aux propriétés de I’hématite pour la photolyse de 1I’eau. Un article
de revue complet sur les études faites sur I’hématite a été proposé par Lindgren et al. [49].

Depuis le début des années 90, I’équipe de M. Gritzel a travaillé sur I'utilisation de I’hématite
comme photo-anode pour les systtmes PEC. Durant cette période, ils ont développé des
cellules tandem pour les applications photo-électrochimiques, nommeées d’aprés son
concepteur cellules de Gritzel. Une cellule tandem standard est constituée d'une photo-anode
d'oxyde métallique (hématite dans ce cas) couplée a une ou deux cellules a pigment
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photosensible DSSC (pour Dye-Sensitized Solar Cells) qui fournissent le potentiel nécessaire
pour activer la réaction de décomposition de I’eau [35, 125, 126]. La figure 1.22b montre une
configuration standard en sandwich d’une cellule tandem utilisant une anode a-Fe,O3 couplée
a une DSSC. En 2012, Gritzel et ses collaborateurs ont atteint une efficacité STH de 1,17%
pour une photo-anode tandem de Fe,O3;/DSSC [126]. En 2015, ils ont atteint une efficacité
STH de 2,4% pour une photo-anode tandem de Fe,O3; dopée Mn (E, = 2,05 eV) en série avec
une cellule PV de pérovskite de CH3NH;3Pbl; (E, = 1,55 €V) [103].

a) b)

E Z- ]
VAC
g Hz Ozt
e S E:HE calhodeQ ) Az
4 Photocathode PV HO S
aney "‘\9 @ L
4 w0 H/ H,
sy 4 1 Sunlight >
' 123V '
4 10 {F
s (1 H,0/0,
] 20 . J
7.0 J Nanostructured Dye sensitized
10 | Photoanode Photoanode hematite photocell or
g (2 photoanode photocathode

Figure 1.22 : a) Principe d’un systeme tandem pour la décomposition de [’eau formé d’une
photo-anode en série avec une photo-cathode ou une cellule photovoltaique. b) Schéma d’une

cellule tandem (photo-anode d’hématite / DSSC) opérationnelle sous lumiere blanche.
D’apres [12].

Parallelement au développement de la photo-anode tandem, la nanostructuration de la photo-
anode d’hématite a permis des progres importants depuis les années 90. Les approches de
nanostructuration ont montré une augmentation extrémement rapide du photocourant produit
par la photo-anode d’hématite dans les conditions normales. Un apercu des progrés jusqu’en
2010 est représenté graphiquement figure 1.23.
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Figure 1.23 : Progres effectués au cours de la période 1994-2010 sur le photocourant produit
par oxydation de l'eau a 1,23 Vgpy par nanostructuration de [’hématite (conditions
d'éclairage standard). Le procédé d’élaboration utilisé est indiqué a coté de chaque point.

[35]

Comme cela est indiqué figure 1.23, entre 2005 et 2009, les couches minces formées de
nanostructures de type chou-fleur et préparées par APCVD (CVD a pression atmosphérique)
(figure 1.24) ont fortement amélioré les photocourants obtenus [127]. Puis en 2010, le dépot
de co-catalyseurs de nanoparticules de IrO; sur ces nanostructures a permis d’augmenter
encore le photocourant jusqu’a 3,3 mA cm™ a 1,23Vgryg sous conditions d'éclairage standard
[64].

Figure 1.24 : Nanostructures d’hématite en forme de choux-fleurs élaborées par APCVD

[64].

Récemment, en 2013, le record mondial du photocourant délivré par une photo-anode en
hématite (4,32 mA em™ a 1,23 Vgyp) a 6té atteint par Kim et al. [128] en déposant des co-
catalyseurs de phosphate de cobalt (Co-Pi) sur des nano-vers d’hématite dopés Pt.

I.3. Synthése de nanostructures par oxydation plasma

Les nanostructures d'oxydes métalliques, notamment I’oxyde de fer, peuvent étre synthétisées
par de nombreuses méthodes : traitements chimiques par voie humide (sol-gel, voie
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hydrothermale ou procédés solvothermiques), procédés thermiques et/ou décomposition de
gaz, dépdt chimique en phase vapeur (CVD) et procédés assistés par plasma [129].

La figure 1.25, issue d’un article de Cvelbar et al. [129], compare I’efficacité de ces méthodes
en termes de durée de synthése et de quantité massique synthétisée de nanofils d’oxyde fer.
Nous voyons clairement les avantages de 1’utilisation du plasma pour synthétiser de grandes
quantités de nanofils pour des temps courts.

Iron Oxide NW
0.01 =
Direct plasma @ Plasma direct
: synthesis R
£3] A >
] A Gas decomposition
1 @ Thermal
1E-4 E l¢) Hyf}:ro]::ermalISolvothermal
€ 1E-54
E
2 1E-64
> G
E ]
< 1E-7=§
c ]
1E-81: A A
] _Gas
1E-9 5 o _97 decomposition
AR e -

T T T T T T T T T ' T

A o1l
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600
Time (min)

Figure 1.25 : Comparaison entre différentes méthodes de synthese de nanofils d’oxyde de fer
en termes de durées de synthese et de quantités massiques synthétisées. (Les différentes aires
font référence a des résultats obtenus par des méthodes spécifiques, mais peuvent bien sur
étre étendues a de plus petites quantités).

I.3.1. L’oxydation plasma en nanoscience : historique.

Historiquement, Cvelbar et al. ont été les premiers a développer un procédé plasma
permettant la formation de nanofils et de nanoparois d’oxydes métalliques (fer [130],
cadmium [131], niobium [132], efc.) par plasma radiofréquence basse pression avec des temps
de traitement n’excédant pas la minute. Grace a ce procédé, il est possible en contrdlant la
durée de traitement, la température de la surface et le potentiel plasma (via la nature des gaz
utilisés) de faire croitre en des temps trés courts des nanofils ou des nanoparois avec des
caractéristiques modulables (figure 1.26).
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Figure 1.26 : De gauche a droite : Nanofils d’oxyde de fer, nanoparois d’oxyde de fer,
evolution de la température de synthese donnant lieu a des nanofils ou des nanoparois en
fonction du temps. D apres Cvelbar et al. [130].

Les premiers travaux théoriques sur le sujet [133] proposaient d’attribuer aux ions 1’effet de
I’anisotropie de croissance des nanofils et des nanoparois (figure 1.27).
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Figure 1.27: Topographies 3D des flux microscopiques d’ions, champ de densité des
adatomes et flux d’adatomes dans les zones de nanofils en cours de croissance. D apres
[133].

Filipi¢ et Cvelbar [134] ont décrit la vision actuelle du rdle des plasmas sous basse pression
dans la synthése de nanomatériaux. Il existe deux mécanismes connus pour décrire la
croissance d’un nanofil dans un plasma.

Le premier est le modele solide-liquide-solide (SLS). Les métaux a faible point de fusion
fondent et forment une goutte de liquide. L’oxygéne du plasma diffuse dans le métal fondu et
I’oxyde. L’oxyde métallique se solidifie parce que son point de fusion est supérieur a celui du
métal. L’oxyde ainsi précipité est déposé sur la surface du métal en raison de I’effet de tension
de surface et forme un site de germination pour les nanofils. Ceux-ci peuvent alors croitre soit
par un processus top-down soit par un processus bottom-up. Dans le premier cas, la
gouttelette est soulevée par le nanofil en cours de croissance et s’¢léve ainsi tant que de la
maticre est disponible dans la gouttelette liquide. L’inverse a lieu pour le processus bottom-up
ou un nanofil est érigé a partir de la gouttelette liquéfiée.

34



Le second modéle est le modele solide-solide (SS) s’applique lorsque la température de
I’échantillon traité n’atteint pas la température de fusion du métal. Ce modele prédit que les
atomes d’oxygene diffusent directement dans le métal solide. Lorsque la concentration en
oxygene dépasse la limite de solubilit¢ dans le métal, ’oxyde précipite. Ainsi, il serait
possible que la diffusion d’oxygéne au travers de 1’oxyde formé puisse étre le mécanisme
déterminant de la croissance du nanofil en plasma direct, ce qui ne permet pas d’interpréter
les cinétiques extrémement rapides qui conduisent a la formation des nanofils. Il semble donc
que les mécanismes de croissance des nanofils en plasma basse pression ne soient pas encore
totalement clarifiés.

A haute pression, les choses sont plus claires car les ions n’ont plus d’énergie. L’oxydation est
purement thermique mais on bénéficie dans ce cas de 1’énergie de dissociation de I’oxygene
moléculaire, ce qui permet de travailler avec des atomes d’oxygeéne et non plus avec O;
directement [135]. La température d’oxydation peut alors étre abaissée, ce qui favorise les
processus de diffusion anisotropes et la formation de nanostructures.

1.3.2. Synthése de nanostructures d’hématite par oxydation plasma
Le tableau suivant regroupe les procédés plasma utilisés pour synthétiser des nanostructures
d’hématite.

Tableau 1.1: Récapitulatif des procédes utilisés pour la synthése de nanostructures
d’hématite par oxydation plasma.

Nature du procédé plasma Nanostructures d’hématite =~ Année et Réf.

Plasma radiofréquence a basse pression  Nanofils et nanoceintures 2008, [130,136]

Plasma radiofréquence a basse pression  Nanoaiguilles 2009, [137]

Plasma radiofréquence a basse pression  Nanofils 2010, [133]

Jet de plasma micro-ondes a pression Nanofils 2011, [138]

atmosphérique.

Plasma radiofréquence a basse pression  Nanofils, nanocones, 2012, [139]
nanoparois

Plasma micro-ondes d’oxygene a basse  Nanofils 2013, [140]

pression

Plasma thermique a pression Nanopoudres 2015, [141]

atmosphérique.

Jet moléculaire assisté par plasma Couches ultra-minces 2015, [8]

(quelques dizaines de nm)

I.3.3. La post-décharge, une méthode prometteuse pour la synthése par oxydation
de nanostructures d’hématite
Les post-décharges désignent des milieux hors-équilibre sans ions ni €électrons obtenus soit en
pulsant le plasma, ce qui donne lieu a une post-décharge temporelle, soit en se plagant en
dehors du plasma dans une zone que les especes neutres peuvent atteindre par transport
gazeux : la post-décharge spatiale.
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Depuis I’année 2012, I’équipe de T. Belmonte, a I’Institut Jean Lamour, a commencé a
¢laborer des nanostructures d’oxydes par oxydation de wafers de Si et de couches minces de
Cu et Ru déposées par PVD, en utilisant une micro-post-décharge micro-ondes a pression
atmosphérique [142-144].

En effet, Arnoult ef al. [142] ont utilisé une micro-post-décharge micro-ondes spatiale a la
pression atmosphérique pour la synthése de nanofils de SiO,. Ils ont traité¢ directement la
surface de divers substrats (Fe-0,5%Si, Fe-1,5%Si, Si efc.). Ce procédé a permis de
synthétiser a T = 523 K, des nanofils localisés d’oxyde de silicium (SiO,). Le mécanisme mis
en jeu est basé sur la diffusion des atomes de Si a partir du substrat. Ces atomes, une fois a la
surface, réagissent avec 1’oxygene atomique directement disponible dans la post-décharge. La
figure 1.28 représente les micrographies MEB de deux exemples d’agrégats de nano-fils de
Si0O; obtenus sur Fe-0,5%Si1 pour un traitement de 30 min.

Figure 1.28 : Exemples d’agrégats de nanofils de SiO, obtenus sur Fe-0,5%Si pour un
traitement de 30 min [142].

Récemment, Altaweel et al. [143] ont utilisé cette micro-post-décharge micro-ondes pour
former des nano-architectures hiérarchiques de CuO. Ils ont montré qu’il est possible
d’obtenir des structures en chou-fleur tridimensionnelles, et diverses nanostructures comme
des nanofils, des nanodots et des nanoparois. Une évolution en vue de dessus et en coupe des
diverses nanostructures d’oxyde de cuivre en fonction de la distance radiale par rapport au
centre du traitement par la micro-post-décharge est présentée figure 1.29.
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Figure 1.29 : Images MEB (vue de dessus et en coupe) des nanostructures d’oxyde de cuivre
en fonction de la distance radiale par rapport au centre du traitement. (a)-(e) Centre. (b)-(f)
Centre + 500 um. (c)-(g) Centre + 2 mm. (d)-(h) Centre + 5 mm. [143]

En 2015, Kuete Saa et al. [144] ont élaboré des nanostructures d’oxyde de ruthénium RuO,; en
utilisant la méme micro-post-décharge a pression atmosphérique. Ils ont synthétisé des
nanostructures en lamelles et des nanofils de RuO, par oxydation de ruthénium métallique
massif avec ou sans utilisation de catalyseurs de chlorures alcalins comme NaCl ou KCI
(figures 1.30a et 30b). Ils ont synthétisé¢ également des nanofils de RuO, par oxydation de
couches minces de ruthénium déposées par PVD en utilisant la micro-post-décharge micro-
ondes a pression atmosphérique (figure 1.30c).

Figure 1.30: Nanofils de RuQ, synthétisés par micro-post-décharge a pression
atmosphérique sur des échantillons massifs de Ru sans catalyseurs (a), avec catalyseurs (b) et
sur des couches minces de Ru (c). L’image (c) montre les couches minces avant et apres le
traitement. [144]
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Tous ces résultats nous ont encouragés a utiliser ce dernier procédé afin de synthétiser des
nanostructures d’hématite.

1.3.4. Role connu des micro-post-décharges micro-ondes

Un traitement en post-décharge micro-ondes est basé sur I’interaction gaz-solide entre les
especes neutres (atomiques, métastables ou radicalaires) et la surface du matériau porté a une
température suffisante pour assurer la réactivité [145]. Les especes réactives sont créées au
sein d’une décharge générée dans une cavité résonnante [146]. Ce type d’excitation permet la
génération de plasmas stables a la pression atmosphérique dans un domaine étendu de
fonctionnement (composition du gaz, débit total, puissance).

Les especes neutres excitées de la post-décharge, susceptibles d’intervenir dans des réactions
gaz-solide hors équilibre thermodynamique, doivent posséder une durée de vie suffisante pour
ne pas €tre totalement perdues par désexcitation ou recombinaison (en volume et en surface
[147]) lors de leur transfert depuis la décharge. Ces réactions peuvent contribuer a
I’établissement d’un gradient de concentration en especes métastables plus ou moins marqué.
Il s’agit 1a du principal inconvénient de ce procédé qui permet toutefois un contrdle assez fin
de la réactivité de la post-décharge.

Le comportement des métaux en présence de décharges ou de post-décharges n’a donné lieu
qu’a quelques travaux. Citons tout d’abord deux études relatives a 1’oxydation a haute
température et a basse pression du platine [148] et du molybdéne [149] par 1’oxygene
atomique, dans des conditions de température et de pression permettant la formation d’un
oxyde volatil. Celles-ci concluent a une trés forte accélération de la cinétique d’oxydation de
ces métaux par rapport a celle obtenue en présence d’oxygene moléculaire.

En 2012, I’équipe de T. Belmonte [142] a utilisé une post-décharge micro-ondes a la pression
atmosphérique pour élaborer a relativement basse température des nanostructures d’oxyde de
silicium a partir de wafers en silicium. Deux ans plus tard, la méme équipe [143] a réussi a
¢laborer a 553-623 K des nanostructures d’oxyde de cuivre et plus particulicrement des
nanoparois qui n’avaient pas jusque-la pu étre synthétisées par des procédés en phase gazeuse.

En 1992, X. Iltis [145] a réalisé une étude comparative entre 1’oxydation en post-décharge
micro-ondes et I’oxydation thermique conventionnelle du Zircaloy-4, entre 523 et 873 K. Les
résultats obtenus indiquent que si I’oxydation par les especes actives (i.e. hors équilibre) de la
post-décharge est toujours en compétition avec 1’oxydation par 1’oxygene moléculaire, la
premiere prend nettement le pas sur la seconde dans des conditions qualifiées de peu
oxydantes, soit parce que la pression partielle d’oxygene est faible, soit parce que la
température est trop basse pour que le processus conventionnel de réaction soit suffisamment
activé. Ce second cas (basse température) est bien adapté d’une part au controle de 1’étape
d’¢élaboration de la couche, d’autre part a 1’étude des particularités induites par le procédé de
traitement en post-décharge micro-ondes. En d’autres termes, la post-décharge permet
d’accroitre la réactivité a basse température, dans des conditions ou la dissociation d’O, ne se
produit plus sur les surfaces.

1.3.4.1. Les post-décharges Ar-O,

Les especes présentes dans une post-décharge micro-ondes sont nombreuses. Parmi les
espéces les plus densément peuplées, on trouve les atomes O (°P) [150-153], les molécules
excitées Oz(a]Ag) [153-157] ainsi que I’état fondamental 02(X3ZQ_ ). Selon la pression et la
température, 1’ozone Oz peut aussi €tre majoritaire. On trouve également d’autres états
beaucoup moins peuplés comme O, (bli‘.‘;r ) ou O('D) qui permettent d’observer certaines
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transitions radiatives caractéristiques de ces milieux (la bande atmosphérique et la raie verte,
décrites plus loin). On peut aussi citer I’état métastable O('S).

La détermination de la densité d’oxygene atomique dans la post-décharge peut étre effectuce
par titrage par NO (voir notamment Ricard et al. [158-160] et Belmonte et al. [152,161]). La
technique est fondée sur la mesure de I’intensité¢ d’émission de NO,(A) en fonction du débit
de NO introduit. L’équation de réaction mise en jeu est : O+NO+M—NO,(A)+M. La
concentration d’oxygene atomique obtenue est validée de fagon indépendante a partir de la
mesure du rapport des intensités d’émission de NO(B) et de N,(B). Un titrage par NO sur une
post-décharge Ar-N, doit étre effectué¢ au préalable dans les mémes conditions que celles
utilisées pour la post-décharge Ar-O; afin d’obtenir la concentration absolue de [O]. Le degré
de dissociation de O, est défini par le rapport 1 = [0]/2[O2]p ou [O3]o est la densité initiale
d’oxygene en I’absence du plasma. Mafra et al. [152] ont montré, pour un mélange Ar-
10%0,, que la densité de O croit de 1,1x10"° cm™ 4 2,25%10"° cm ™ pour des pressions de 2 a
12 mbar, alors que le degré de dissociation de O, baisse de 14 a 5%. Ricard et al. [158] ont
fait varier les pourcentages d’oxygéne dans un plasma Ar-O; entre 1 et 54%, pour des
pressions de 1 et 1,3 mbar. Ils ont obtenu des densités d’oxygeéne atomique variant entre
2x10" et 1,2x10" ecm™. L’incertitude sur la méthode de titrage est estimée & £ 30%.

La densit¢ de ’oxygéne atomique peut également étre déterminée par des mesures de
spectroscopie d’émission optique. Grace a cette technique, il est possible d’observer a 762,0
nm la présence des bandes d’émissions du systeme atmosphérique : O, (b'zH v=0)— 0,
X I, v' = 0) ainsi que la raie verte produite par la relaxation radiative O('D) - O('S) +hv a
557,7 nm [140]. Les états excités sont produits par les mécanismes de recombinaison
suivants : O + O + 0, — Ox(b'2}) + 0, et O + 0 + 0 — O('S) + 0,.

Mozeti¢ et al. [162,163] ont effectué des mesures de densité d’oxygeéne atomique a 1’aide
d’une sonde catalytique. Ces auteurs ont étudié I’influence de la puissance micro-ondes sur le
degré de dissociation d’O, en mélange Ar-O, pour une pression de I’argon de 2 mbar. Ainsi a
P =110 W, pour un mélange gazeux Ar—3,9%0, (pO, = 0,025 mbar), n = 80%. Lorsque P =
160 W et le pourcentage d’oxygene dans le mélange gazeux est de 5,7% (pO, = 0,067 mbar),
le degré de dissociation diminue et est égal a 75%.

Pour déterminer la densité d’oxygeéne atomique présente dans une décharge Ar/O,, He/O, ou
dans une post-décharge Ar-O; a la pression atmosphérique, différents auteurs ont utilis¢ de la
spectroscopie de fluorescence induite par laser a 2 photons (TALIF pour Two-photon
Absorption Laser Induced Fluorescence) calibrée par le xénon [164,165]. La technique est
basée sur I’excitation de 1’atome d’oxygeéne du niveau fondamental vers un niveau d’ordre
supérieur par absorption de deux photons de longueur d’onde A = 225,65 nm. On observe
ensuite 1’émission spontanée du niveau excité¢ vers un niveau d’énergie inférieure (844,87
nm). L’intensité de la raie de fluorescence étant reliée a la densité de population du niveau
excité, elle-méme reliée a la densité du niveau fondamental, la densité de population du
niveau fondamental peut €tre déterminée. Le xénon (gaz rare) est utilisé ici comme référence.
Une évolution de la concentration en oxygene atomique en fonction de la concentration en
oxygene moléculaire dans mélange gazeux a été effectuée par Cardoso et al. [165] pour une
post-décharge micro-ondes en cavité résonnante a la pression atmosphérique. Les densités
d’oxygeéne atomique mesurées varient en fonction de la composition du mélange gazeux Ar-
O, mais sont cependant du méme ordre de grandeur qu’a basse pression (~10" cm™).

1.3.4.2. Effets liés aux gradients de la micro-post-décharge

De forts gradients de température et de composition d'oxygéne atomique sur de courtes
distances sont présents dans la micro-post-décharge, dus principalement a la géométrie
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spécifique du jet de gaz (forme, taille, diametre). Ainsi, nous n'effectuons pas un traitement
homogene de la surface. Cela induit des cinétiques d'oxydation qui varient trés fortement sur
1 2 2 mm. Le role de ces gradients sur la formation de nanostructures a été mis en évidence
par Arnoult et al. [19] dans le cas du dép6t de films de SiO,CyH,. IIs affectent notamment :

- le développement des contraintes dans 1’épaisseur des films, contraintes qui induisent la
formation de différentes nanostructures par flambage,

- une modification de la composition de ces films en fonction de la position radiale (I’impact
de la post-décharge sur la surface est un disque).

I.4. Caractérisation du photocatalyseur

1.4.1. Les mesures photo-électrochimiques

Les mesures photo-€lectrochimiques sont effectuées pour tester I’activité photocatalytique
d’une photo-¢lectrode et pour déterminer ses conditions opérationnelles dans une cellule PEC.

[.4.1.1. Densité du photocourant et courbe courant-tension

Dans un systeme PEC, la densité de photocourant est le courant électrique qui circule entre la
photo-anode et la cathode par unité de surface et qui résulte de I'exposition de la photo-anode
a une source lumineuse. Pour la mesurer, il est nécessaire de fixer la valeur du potentiel de la
photo-anode par rapport a une électrode de référence. On utilise donc un systéme PEC a trois
¢lectrodes : la photo-anode appelée ¢lectrode de travail, la cathode appelée contre électrode
ou ¢électrode auxiliaire et 1’¢lectrode de référence.

Le photocourant est I’image directe des réactions d’oxydoréduction de 1’eau. Par conséquent,
pour caractériser la performance de la photo-anode, le photocourant est mesuré en fonction du
potentiel externe appliqué. La meilleure photo-anode est celle qui donne le photocourant le
plus important pour le plus faible potentiel appliqué et elle est idéale si ce potentiel est nul [8].
Une variation du potentiel appliquée entre I’¢électrode de travail et I’électrode de référence
permet donc de caractériser la photo-anode en utilisant un potentiostat a balayage. Dans le
méme temps, le photocourant est mesuré entre 1’électrode de travail et la contre électrode. Le
résultat est présenté sous forme d’une courbe courant-tension. [166]

Pour supprimer les bruits de fond, la mesure est effectuée d’abord dans I’obscurité puis sous
une illumination continue et la différence entre les deux mesures détermine la valeur réelle du
photocourant. La figure 1.31 montre un exemple d’une courbe courant-tension mesurée dans
I’obscurité et sous une illumination UV. La courbe en noire représente le courant dans
I’obscurité, la courbe en rouge représente le courant sous irradiation UV (A = 355 nm, Lampe
au Xe 75W) et la courbe en bleu représente le photocourant réel correspondant a la différence
entre le courant sous irradiation et le courant dans 1’obscurité [13].
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Figure 1.31 : Courbe de variation courant-tension. (vitesse de balayage : 20 mV/s ; électrode
de travail WO;, électrode de référence Ag/AgCIl (KCI 3M) et contre électrode Pt) [13].

[.4.1.2. Chronoampérométrie et courbe courant-temps

La chronoampérométrie consiste a fixer un potentiel, judicieusement choisi, et a suivre
I’évolution du courant en fonction du temps. En effet, le courant est mesuré en appliquant le
potentiel opérationnel du systéme PEC entre I’¢lectrode de travail et la contre électrode et en
excitant ’électrode de travail par une lumiére continue ou pulsée. Ceci conduit a une
séparation des porteurs de charges et ainsi a la création d’un photocourant.

La Figure .32 montre la variation de la densité de courant en fonction du temps pour un
¢chantillon de couche mince d’AgInS, dopé 3%at. Ga et déposé sur FTO. L’illumination est
pulsée a des intervalles de 200 s en utilisant un chopper. La densité de photocourant diminue
de +8,6 a +4,4 mA cm ™ a cause de la photo-corrosion et de la dissolution de 1’échantillon
[167]. A la fin de chaque pulse, le photocourant diminue rapidement jusqu’a s’annuler a cause
de la recombinaison des porteurs de charge.
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Figure. 1.32 : Variation du photocourant en fonction du temps pour un potentiel fixe de +0,5
V par rapport a une électrode de référence Ag/AgCl dans une solution de K»;SO; (0,25 M) et
Na3S (0,35 M). Electrode d’AglnS; dopé 3%at. Ga [167].

1.4.2- Calcul de P’efficacité d’un photocatalyseur

Pour comparer les efficacités de différentes cellules PEC, Chen ef al. [51] fournissent un
certain nombre de méthodes standard. Nous trouvons d’abord la courbe de variation de la
densité de courant en fonction de la tension (la caractéristique courant-tension) qui est un
indicateur essentiel de la performance de la cellule PEC : Cette grandeur intervient dans le
calcul des différentes efficacités que nous allons maintenant définir.

1. Efficacit¢ STH de conversion de I’énergie solaire en hydrogene.

L’efficacit¢ STH (pour “Solar-To-Hydrogen” conversion efficiency) est l'efficacité la plus
fondamentale de toutes les mesures d'efficacité car elle décrit l'efficacité globale d'un
dispositif PEC exposé a I'énergie solaire. Le photocourant est mesuré a potentiel nul entre
'¢lectrode de travail et la contre-électrode (elles sont reliées par un court-circuit et sans
I’utilisation d’une électrode de référence). Ainsi, toute 1’énergie utilisée dans le processus de
décomposition de l'eau est fournie exclusivement par le rayonnement solaire. L’équation
(I.19) fournit la formule mathématique utilisée pour calculer le STH :

. mA
]CC(cm )|X(1,23 V)XNF
e o (1.20)
2

P —_—
totale(cm AM1,5G

STH =

Piorar Teprésente la densité de la puissance de la lumiére solaire incidente simulée a AM 1,5 G
(Masse d’Air 1,5 illumination globale, abrégé en AM 1,5 G, Annexel), j.. la densit¢ du
photocourant a potentiel nul (court-circuit), 1,23 V est le potentiel thermodynamiquement
nécessaire pour décomposer 1’eau et np est ’efficacité de Faraday (i.e. rapport du volume de
H, produit expérimentalement sur le volume de H, calculé théoriquement a partir du
photocourant génér¢).

Une autre forme de ’efficacité STH est accessible par la quantité d’hydrogeéne produite et est
alors donnée par :
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(mmolH,/s)x(237 Kj/mol)
Prot (MW /cm2Z)x Aire(cm?2)) AM 1,5G

STH = | (1.20)
ou (mmolH,/s) est la vitesse de production de ’hydrogéne, (237 KJ/mol) est la variation
de I’énergie libre de Gibbs AG pour produire une mole de H; et Aire est I’aire géométrique de
la photo-¢lectrode illuminée.

ii. Efficacité ABPE de conversion des photons en courant pour un potentiel appliqué
L'application d'un potentiel extérieur entre 1’¢lectrode de travail et la contre €lectrode exige
une nouvelle valeur d'efficacité distincte de D’efficacit¢ STH car il ne s’agit pas d’un
processus de conversion purement solaire. L’efficacit¢ ABPE (pour « Applied Bias Photon-
to-Current Efficiency ») n’est donc pas une mesure directe de la conversion solaire de 1’eau en
hydrogéne. Elle sert néanmoins de mesure de diagnostic pour 1’amélioration des matériaux.
Plus le potentiel appliqué est faible, plus le photocatalyseur est meilleur. L’efficacit¢ ABPE
est donnée par :

. A
|ipn 25| %(1,23-1v3)) (V) xnp

W
Ptotate(Z, 2) AMLSC

ABPE = (1.21)

Jpn représente la densité du photocourant pour le potentiel appliqué V.

iii. Efficacité IPCE de conversion des photons incidents en courant.

Dans un systéme PEC, I’efficacité IPCE (pour « Incident Photon-to-Current Efficiency ») est
normalement obtenue par une mesure de chronoampérométrie ou le courant est généré par
illumination de 1’¢lectrode de travail au moyen d’une lumiére monochromatique a une
longueur d’onde donnée et en appliquant un potentiel fixe entre 1’¢lectrode de travail et la
contre ¢lectrode. L’efficacité IPCE décrit le photocourant généré par le flux de photons
incidents en fonction de la longueur d’onde de ces photons.

_ V.nm Jp (4/cm?)
IPCE = 1239,8( CS )Pmono(W/CmZ)x/l(nm)

(1.22)

h (constante de Plank) X c (vitesse de la lumiere)

Avec 1239,8 = - : , Jp est la densité du photocourant
e(charge élementaire)

obtenu sous le potentiel appliqué, Ppon, la densité de la puissance de la lumiére incidente
monochromatique de longueur d’onde A.

iv. L’efficacité APCE de conversion des photons absorbés en courant.

Comme I’efficacité IPCE est déterminée a partir des photons incidents, elle contient alors
implicitement les pertes des photons réfléchis ou transmis. Pour comprendre la performance
intrinséque d'un matériau, il est souvent utile de soustraire ces pertes et de mesurer I'efficacité
basée uniquement sur les photons absorbés. L’efficacité APCE (pour « Absorbed Photon-to-
Current Efficiency ») définit le photocourant collecté par photons incidents absorbés, avec
I’approximation que le nombre d’¢électrons générés est égal au nombre de photons absorbés. 11
est déterminé par :

_ IPCE V.am Jp(A/cm?)
APCE = 5077 = 1239.8(; )Pmono(W/cmZ)x)l(nm)x(l— 10-4) (123)
Avec A= log% = logIT0
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. , 1 _ . .
A représente 1’absorbance du photocatalyseur et T = - = 1074 est la transmittance (loi de
0

Beer-Lambert). [, et I sont respectivement les intensités de la lumicre initiale incidente et la
lumiére transmise par le photocatalyseur mesurées expérimentalement par spectroscopie.

1.4.3. Etude théorique de la variation de I’efficacité STH et du photocourant en
fonction de la largeur de bande interdite

Li et Wu [34] ont collecté, d’apres les références [23, 168, 169], les valeurs maximales
théoriques de I’efficacité STH et de la densité de photocourant en fonction de la largeur de la
bande interdite de différents matériaux. La courbe suivante (figure 1.33) montre la variation de
ces deux valeurs en fonction de la largeur de bande interdite de différents matériaux et des
longueurs d’ondes maximales absorbées.
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Figure 1.33 : Dépendance de la valeur théorique maximale de [’efficacité STH et de la
densité du photocourant avec la largeur de la bande interdite des matériaux indiqués, sous
une illumination de 100 mWem™ (AM 1,5 G). [34]

Cette étude montre ’intérét qu’offre I’hématite dont I’efficacit¢é STH peut atteindre des
valeurs théoriques maximales bien plus grandes que la majorit¢ des photocatalyseurs
couramment utilisés comme le TiO;, le WO;3 ou le BiVO,. Les valeurs maximales ultimes
susceptibles d’étre atteintes sont de 17,8% pour le rendement STH et de 14,5mA cm ™~ pour le
photocourant si I’on considere une largeur de bande interdite de 2 eV, comme nous 1’avons
montré dans le paragraphe 2.1.i. Dans d’autres références [51,170], la valeur théorique
maximale de I’efficacité STH pour I’hématite est de 15%.

En comparant les valeurs théoriques calculées pour 1’hématite (STH 12,9% et photocourant
10,5 mAcm™) avec les valeurs pratiques trouvées expérimentalement (STH < 10% [23] et
photocourant de 4,32 mA cm A 1,23 Vrye [128]), nous pouvons imaginer les efforts qu’il
reste a fournir avec ce matériau.
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Chap 2 :
Techniques experimentales

I1.1. Introduction

Notre travail a principalement consisté a synthétiser des nano-objets d’oxydes métalliques et a
controler leur croissance. Ces oxydes métalliques peuvent étre utilisés dans de nombreuses
applications et plus particulierement pour la photolyse de 1’eau.

L’¢laboration des nanostructures d’oxydes métalliques peut étre effectuée par différentes
méthodes dont la plus simple est I’oxydation thermique. Dans le cadre de cette thése nous
avons choisi d’utiliser des plasmas micro-ondes en post-décharge qui permettent un traitement
direct de 1’échantillon métallique a température modérée (de ~ 200 a ~ 450°C), avec une
cinétique rapide (quelques minutes) comparée a 1’oxydation thermique. Ces conditions
conduisent a la croissance spontanée de nanostructures de morphologies variées pendant le
traitement.

Nous présentons dans ce chapitre, les dispositifs expérimentaux auxquels nous avons eu
recours pour I’élaboration de ces nanostructures d’oxydes métalliques, ainsi que les méthodes
de caractérisation utilisées.

I1.2. Préparation des échantillons

Les échantillons utilisés sont des films minces métalliques déposés par pulvérisation
magnétron sur des substrats de silice fondue (surface ~ 1x1 cm?® et épaisseur : 600 pm).
Différents types de films ont été préparés au cours de cette étude : des couches minces de fer
pur et des mélanges fer-cuivre et cuivre-zinc sous forme d’alliages ou de multicouches.

Le réacteur dans lequel sont réalisés les dépdts est présenté figure II.1. La chambre de
pulvérisation est équipée de trois magnétrons reliés a des générateurs de courant DC. Les
magnétrons sont inclinés de 30° par rapport a la verticale. Ils sont disposés de telle sorte que
le maximum d’émission de vapeur métallique se situe au centre du porte-échantillon. Celui-ci
présente diverses fonctionnalités, telles que la rotation et la translation (verticale) du porte-
substrat, un four de recuit et la possibilité¢ de polariser I’échantillon en radio-fréquence (RF).
La distance entre les cibles et le porte-échantillon est fixée a 10 cm dans cette étude. La
pression minimale atteinte dans la chambre est de 8x10™ mbar.
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Figure IL.1 : Réacteur de pulvérisation magnétron.

Le substrat de silice fondue est installé dans la chambre de pulvérisation aprés avoir été
nettoy¢€ a 1’éthanol. Avant d’introduire le mélange gazeux, la chambre est pompée environ 90
min et lorsqu’une pression de I'ordre de 10 mbar est atteinte, un flux de gaz (14 Nccm)
compos¢ de 90% d’Ar et de 10% d’H; est introduit. La pression de travail est régulée a
5,810 mbar grice a une vanne tiroir. Avant ’étape de dépdt, un nettoyage des cibles est
réalisé pour supprimer les couches de contaminants et/ou d’oxydes formées lorsque le
réacteur €tait ouvert. Pour cela, on initie un plasma entre la cible et son obturateur, pendant 5
min a 80 W DC. Les cibles utilisées sont en cuivre, fer et zinc et présentent des puretés
respectives de 99,95%, 99,5% et 99,99%. En raison des propriétés ferromagnétiques du fer
qui peuvent absorber le flux magnétique provenant de I'ensemble d'aimants de la source, une
cible mince de fer d’épaisseur 0,25 mm a été utilisée. La réduction de 1'épaisseur de la cible
provoque sa saturation permettant au champ magnétique de pénétrer [1]. Durant le dépot, le
porte-échantillon est animé d’un mouvement de rotation a 26 tours/minute pour assurer
I’homogénéité du film. Pour déterminer les vitesses de dépot, 1’épaisseur des films a été
mesurée par microscopie €lectronique a balayage en section transversale apres clivage de
I’échantillon. Nous avons vérifi¢ que les variations d’épaisseur sur les échantillons sont
négligeables du fait de leur petite taille et de la mise en rotation du substrat pendant le dépot.

La présence de trois cibles a permis de déposer des structures multicouches ou des alliages.
Ainsi, plusieurs configurations de Fe-Cu et Cu-Zn ont été¢ déposées : des configurations en
mélanges de différentes compositions de Fe ou de Zn dans le cuivre et des configurations en
bicouches de Fe ou de Zn sur le cuivre et inversement. Les vitesses des dépdts de chaque
métal ont été étudiées en mesurant les épaisseurs des couches déposées pendant 10 minutes en
fonctions de la puissance DC. Ces vitesses sont illustrées par les courbes de la figure I1.2.
Comme les vitesses de dépot different d’un métal a un autre, les puissances DC appliquées sur
les cibles sont ajustées sur chaque cible en fonction des compositions et des épaisseurs visées.
Pour déposer des multicouches, il suffit de fixer la valeur de la puissance (typiquement 80 W)
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et d’ajuster les durées des dépdts pour controler les épaisseurs de couches. Pour les alliages,
comme la durée de dépot est un parameétre commun pour les deux métaux, le paramétre le
plus simple a modifier est la puissance (voir figure 11.2).
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Figure IL2 : Epaisseurs des couches meétalliques déposées par PVD en fonction de la
puissance DC pour des durées de dépots de 10 minutes. a) fer et cuivre, b) zinc.

La figure II.3 présente les images MEB obtenues en vue de dessus et en coupe transverse pour
différentes types de configurations : en mélanges (figures I1.3a et b) et en bicouches (figure
I1.3¢). Des différences importantes en termes de puissance peuvent modifier la morphologie
des dépots : dans les figures I1.3a et b la méme puissance (40 W) a été utilisée pour le cuivre
dans les deux cas, tandis que la puissance sur la cible de fer est 70 W pour (a) et 140 W pour

(b).

Figure I1.3 : Images MEB vues de dessus et en coupe transverse de couches obtenues par
PVD sur un substrat de silice fondue. a et d) mélange 34% Fe - 66% Cu, b et e) mélange 54%
Fe - 46% Cu, c et f) bicouche : 150 nm de Fe sur 1150 nm de Cu (I’acquisition de l'image
transverse est effectuée en mode BSE).
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I1.3. Oxydation par micro-post-décharge a pression atmosphérique

I1.3.1- Dispositif expérimental

Le dispositif expérimental est présenté figure I1.4. Le générateur micro-ondes apporte
I’énergie nécessaire a I’entretien du plasma qui se crée au centre de la cavité. Le flux de gaz
passe par un orifice de sortie d’un diamétre de 600 pm. Un jet de post-décharge en résulte
dont la forme dépend du débit total. La température de la post-décharge est largement
conditionnée par la puissance injectée et par le débit d’oxygene, et ce de manicre couplée.

Un réacteur plasma en cavité résonnante fonctionne de la facon suivante : une onde
stationnaire micro-ondes est créée au sein de la cavité dont les dimensions ont été¢ définies de
manicre a ce que la résonance soit atteinte, et que 1’on obtienne ainsi une amplification du
champ ¢lectrique. Grace a un systéme d’accord d’impédance, le champ électrique est maximal
au centre de la cavité. Un tube a décharge dans lequel s’écoulent les gaz est placé dans la
cavité pour éviter I’entrée d’air. Le champ électrique va accroitre 1’énergie cinétique des
¢lectrons libres du gaz. Quand cette derniére sera suffisamment élevée, les électrons pourront
exciter et ioniser le gaz et former ainsi un plasma. Dans le cadre de cette thése, nous avons
utilisé une cavité résonnante parallélépipédique, de dimensions 85x70x43 mm’.
L’alimentation micro-ondes se fait via un cable coaxial sur I'une des faces de la cavité. Pour
assurer ’adaptation d’impédance et minimiser la puissance réfléchie, deux cylindres en
Teflon® sont montés perpendiculairement a 1’arrivée des micro-ondes. Pour éviter une trop
haute ¢élévation de température de la cavité, qui engendrerait des variations de ses dimensions
et donc une variation de I’accord, la cavité est refroidie par une circulation d’eau dans des
tubes en cuivre soudés sur les parois extérieures. Le générateur de type GMP 03 KE, fourni
par SAIREM, délivre dans les conditions d’utilisation courantes de 1’étude, une puissance de
70 4 120 W et ceci a une fréquence de 2,45 GHz.

Le tube a décharge en silice fondue, d’un diamétre extérieur de 30 mm et intérieur de 27 mm,
traverse, de part en part, la cavité. L’extraction d’une post-décharge est rendue possible en
percant un orifice sur une plaque de cuivre, collée sur un des cotés du tube a décharge (figure
I.4). La taille du trou, percé mécaniquement, est de 600 um. Le flux gazeux sort par ce trou et
forme une post-décharge a 1’extérieur. Cette post-décharge ne contient que des especes
neutres. L’absence d’especes ionisées a été vérifiée en polarisant un substrat métallique dont
le déplacement n’affecte pas la position de la post-décharge. Les débits gazeux d’argon et
d’oxygene sont controlés par deux débitmetres massiques. Le plasma est amorcé en utilisant
une bobine de Ruhmkorff.
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Figure I1.4 : Schéma du dispositif expérimental.

Dans ce dispositif expérimental, le centrage du plasma est trés important, car s’il se rapproche
des parois, il peut entrainer un échauffement localisé du tube de silice fondue. Cette zone
devient alors un point chaud sur lequel le plasma va venir s’attacher, entrainant la dégradation
du tube généralement caractérisée par une forte émission de sodium et une éventuelle fusion.
Pour éviter ce scénario, nous plagons une pale mise en rotation a 1’aide d’un moteur a courant
continu 1,5V-4,5V, pouvant atteindre 7200 tours min™'. La vitesse de rotation de la pale est
controlée par la tension appliquée au moteur. Cette pale permet d’ajouter au flux gazeux une
composante azimutale qui conduit a forcer la position du plasma sur I’axe du tube a décharge.
Il s’avere toutefois que si le plasma est accroché au trou, il n’est pas nécessaire d’utiliser la
pale, la décharge restant alors centrée dans le tube. Il est donc possible de s’affranchir de la
pale sous réserve de respecter cette condition.

Ce dispositif a €ét€¢ concu au sein de notre laboratoire. Ses propriétés ont été largement
étudiées dans le cadre des travaux de thése de Grégory Arnoult [2-4].

Conditions expérimentales

Le dispositif expérimental consiste a utiliser la post-décharge d’un plasma micro-ondes
(Argon — Oxygene), de taille submillimétrique, créée a partir d’un micro-trou percé dans la
cavité résonnante (diametre 600 pm). Les débits d’argon et d’oxygene sont ajustés pour avoir
une teneur de 10 vol.% en oxygeéne dans le mélange plasmagene, le débit gazeux total étant
fixé a 275 Ncem. Dans cette étude, la puissance délivrée par le générateur micro-ondes est de
100 W. La distance entre la buse et la surface de I’échantillon est fixée a 3 mm. Les
parametres expérimentaux ont été fixés a ces valeurs car ils constituent des conditions
optimales pour la croissance de nanostructures dans le cas du cuivre pur [5] et du fer pur
(Annexe 2). Le traitement est réalisé par exposition directe de 1’échantillon a la post-décharge

a pression atmosphérique. Les échantillons sont placés sous le jet de post-décharge pendant
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des durées de traitement de 2 heures. L’objectif est d’utiliser la forme et la distribution en
température particulieres de cette post-décharge et de profiter du role de I'oxygene atomique
dans la post-décharge pour obtenir des nanostructures d’oxydes de morphologies controlées
avec une grande reproductibilité. Le schéma et la photographie d’un échantillon en cours de
traitement sont présentés figure IL.5.

CouchEmL; Substrat «—  —

3 mm L 5 Micro-post-décharge <—

Va__J -
g Paroi de la cavité «——

<— Plasma Ar-O,

Figure IL5 : Disposition du porte-échantillon et photographie d’un échantillon en cours de
traitement.

I1.3.2.Estimation de la température de surface de I’échantillon durant le

traitement par la MPD.

Un aspect essentiel des traitements par micro-post-décharge réside dans la distribution de
température a la surface des échantillons [6,7]. La température de la micro-post-décharge est
estimée & partir du spectre rotationnel du radical OH (A’E"; v/ = 0 — X*II; v" = 0) enregistré a
306,4 nm par spectroscopie d'émission optique avec une caméra iCCD (intensified charge
coupled device) [3]. L’eau, a l'origine des radicaux OH, est une contamination due a
I’atmosphére ambiante et aux impuretés présentes dans les gaz utilisés. La température
rotationnelle d’une molécule est couramment utilisée pour estimer la température d’un gaz. A
la pression atmosphérique, le nombre de collisions entre les molécules est suffisamment
important pour que la température du gaz et la température rotationnelle soient en équilibre
[8-10]. Dans les conditions expérimentales utilisées dans cette étude, la température
rotationnelle a la sortie de la buse est de 1130 + 50°C [3]. La température de la micro-post-
décharge reste constante a I’intérieur du jet, c'est-a-dire entre 0 et 1 mm radialement, puis
subit une chute rapide d’environ 180°C dans la zone en bordure de jet sur 200 pm [2].

La distance buse-échantillon étant treés réduite (3 mm), il s’avere impossible de déterminer a
I’aide d’une caméra infrarouge, la température de la surface en contact direct avec la post-
décharge. Pour pallier ce souci, la température a ét¢ mesurée expérimentalement sur la face
arriere qui est accessible a la mesure. Un modele de transfert de chaleur est alors nécessaire
pour estimer I’évolution de la température de la surface en contact avec la post-décharge. Ce
modele est basé sur la résolution de I’équation de la chaleur (équation II.1) dans I’empilement
film/substrat a 1’aide du logiciel de calcul Comsol Multiphysics.

opC,T
ot

+v.(-AVT)=0 (IL1)
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ou o estla densité du matériau, Cp est la chaleur spécifique, A est la conductivité thermique

et T la température du systéme. Une description compléte du modele est reportée dans des
travaux antérieurs [4, 11].

La premicre étape consiste a déterminer 1’émissivité du substrat non revétu. L'émissivité de la
surface lisse d'un échantillon de silice fondue transparent est déterminée a des longueurs
d'onde comprises entre 7,5 et 13 um dans l'intervalle [25-600°C] a I’aide d’une platine
chauffante Linkam THMS600. Bien que 1'émissivité varie généralement fortement suivant la
gamme de longueurs d'onde [12], une émissivité € = 0,69 a été obtenue sur tout le domaine
spectral sond¢. Cette valeur est en parfait accord avec les données de la littérature [12].

Les mesures par caméra infrarouge sur la face arriére de 1'échantillon ont été réalisées avec
une caméra d'imagerie thermique FLIRA-300. Aucune variation significative de température
n'est observée avec la présence d’une couche de Fe-Cu d’une épaisseur de 900 nm a la surface
du substrat, et ce quelle que soit la composition de la couche. Le gradient de température
mesur¢ le long de la surface de la face arriére de 1'échantillon est reporté sur la figure 11.6b. Le
régime stationnaire est atteint apres environ cinq minutes. La température maximale de la face
arriere de 1'échantillon est 1égérement inférieure a 450°C. Les résultats de la modélisation
effectuée dans le cadre de la thése de Duclair Kuete Saa [11] montrent que la température de
la face avant n’est que trés 1égérement supérieure (moins de 4°C) a celle de la face arriére.
Ainsi, nous pouvons considérer, en premiére approximation, que la température de la face
avant est la méme que la température de la face arrieére pour une position radiale identique.
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Figure I1.6 : a) Images de la face arriere de [’échantillon, enregistrées par caméra
infrarouge durant le traitement, pour des temps d’exposition a la post-décharge croissants de
1 a 6. b) Température de la face arriere de | ‘échantillon en fonction de la distance radiale. La
température se stabilise apres ~300 s. Cas d’un substrat de silice fondue recouvert d’une
couche de Fe-Cu d’une épaisseur de 900 nm.

I1.4. Oxydation par un flux de post-décharge a pression et température

controlées

L’oxydation des couches minces par flux de post-décharge a pression et température
controlées est effectuée dans le dispositif expérimental représenté figure I1.7. Le plasma est
initi¢ dans un tube en silice fondue de diamétre interne 5 mm qui traverse un guide d’onde
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alimenté par un générateur micro-ondes. Cette cavité est refroidie par une circulation d’eau.
Un flux de post-décharge est généré a 1’extrémité de ce tube et se propage dans un second
tube de diamétre interne 28 cm. Un four tubulaire est disposé autour de ce tube pour controler
la température des échantillons lors du traitement. Les échantillons sont placés dans ce second
tube au centre du four. La pression dans le réacteur est contrdlée par une vanne en amont
d’une pompe primaire. La pression dans le réacteur est fixée respectivement a 10 Pa avant
traitement (vide résiduel) et a 200 Pa durant 1’oxydation. Les post-décharges permettent
généralement des traitements homogenes sur des surfaces relativement importantes (quelques
cm?).
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afénérat:ur : : : : : u : z (-:= )
icroondes j : !
00 W h?anometr@

Four

) Post-décharge
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Figure I1.7 : Schéma du dispositif d 'oxydation par flux de post-décharge.

Avant d’amorcer le plasma, les échantillons sont chauffés sous un flux de 550 Ncem d’argon.
Lorsque la température de consigne est atteinte (rampe 15°C/min), le plasma micro-ondes
(2,45 GHz) est amorcé en argon pur, a une puissance de 200 W. Le traitement commence (t =
0) lorsque le plasma est allumé et que 1'injection du gaz réactif est activé (11 Neem d'O; - 550
Ncem d'Ar). Les échantillons sont placés dans le second tube en silice fondue, en aval du
plasma, a une distance de 60 cm de la sortie du guide d’onde. Dans cette région ¢éloignée du
plasma, seules des especes neutres (excitées ou non) sont présentes : il n’y a ni électrons ni
ions. Cependant, cette post-décharge lointaine reste un milieu trés oxydant puisqu'elle
contient des concentrations d'atomes d'oxygéne de quelques 10" cm™ et une concentration
élevée de molécules d'oxygéne excité comme O, (a'Ag) et dans une moindre mesure O,
(b'zg" [13,14].

A la fin du traitement, le procédé est toujours arrété de la méme maniére : la puissance micro-
ondes et l'injection de gaz sont stoppées simultanément. Ensuite, le dispositif de chauffage est
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arrété et la température évolue librement jusqu'a la température ambiante sous pression
réduite.

IL.5. Caractérisation des échantillons

La caractérisation des nanostructures synthétisées est réalisée par microscopie €lectronique a
balayage (MEB), microscopie électronique en transmission (MET), diffraction des rayons X
(DRX), spectrométrie de masse des ions secondaires (SIMS), spectroscopie de photoélectrons
X (XPS) et spectroscopie de photoluminescence (PL).

I1.5.1. Microscopie électronique a balayage ou MEB

La microscopie €électronique a balayage (MEB) est une technique d’observation et d’analyse.
Elle permet d'obtenir des images de la surface de pratiquement tous les matériaux solides. Son
principe est le suivant : dans une enceinte sous vide, un faisceau d’électrons mono-
énergétique est envoyé sur la surface. Le faisceau d’électrons balayant la surface, interagit
avec la matiere et va émettre différents types d’¢électrons (rétrodiffusés, secondaires, Auger) et
des rayons X. Différents détecteurs (décrits ci-dessous) vont ensuite les analyser pour
reconstruire 1I’image.

Les caractérisations morphologiques des nanostructures ont été¢ réalisées par microscopie
¢lectronique a balayage, a I’aide d’un appareil de marque Philips FEI XL 30 FEG (« Field
Emission Gun »). Ce microscope est disponible a I’Institut Jean Lamour au sein du Centre de
Compétences MEM (Microscopies Electroniques et Microsondes) sous la responsabilité de
Sandrine Mathieu. Il est équipé de différents types de détecteurs :

- Détecteur de type SE pour Secondary Electron (microscopie en électrons secondaires,
contraste topographique).

- Détecteur de type BSE pour Back-Scattered Electrons (microscopie en électrons
rétrodiffusés, contraste chimique).

- Détecteur de type EDS pour Energy Dispersive spectrometry (spectrométrie des photons X,
analyse quantitative de la composition chimique).

- Détecteur de type TLD pour Through-the-Lens Detector. Avec ce détecteur, il est possible
d’utiliser un mode imagerie a haute-résolution et ainsi atteindre des grandissements
typiquement compris entre X 100000 et x200000.

Dans certains cas, il est nécessaire de déposer un film d’or sur la surface des échantillons a
observer pour augmenter la conductivité €lectrique.

I1.5.2. Microscopie électronique en transmission ou MET

La microscopie électronique en transmission a été utilisée pour obtenir des informations
structurales et morphologiques. Cette technique permet d’étudier des objets a 1’échelle
atomique. Un microscope de marque Philips CM200 a été utilisé. Dans notre étude, la
microscopie ¢€lectronique en transmission sera utilisée principalement pour acquérir des
micrographies en champ clair (morphologie), des clichés de diffraction (structure cristalline)
et des spectres (EDS) par dispersion d’énergie (analyse de composition). Des micrographies
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en haute résolution ont par ailleurs été obtenues a 1’aide d’un microscope JEOL ARM 200F
Cold FEG. Ce TEM permet de réaliser des images en haute résolution dans les 2 modes TEM
et STEM (Scanning TEM). Le module STEM est équipé d’un détecteur HAADF (High Angle
Annular Dark Field) sensible au contraste chimique et d’un détecteur ABF (Annular Bright
Field) sensible aux éléments 1égers. Il est aussi équipé par deux spectrométres de type EDS et
EELS (Electron Energy Loss Spectroscopy) et d’un filtre en énergie permettant de réaliser de
I’imagerie filtrée en énergie (EFTEM). Les images haute résolution ont été réalisées a partir
d’images en fond clair & haute résolution, également appelées images en franges de réseau.
L’interférence entre le faisceau transmis et un faisceau diffract¢ par une famille de plans
{h,k,I} fournit alors des franges qui reproduisent, en direction et en espacement, une
projection quasi-orthogonale sur le plan d’observation de la famille de plans {h,k,1}. Des FFT
(Fast Fourier Transform) ont été¢ également effectuées a partir des micrographies en haute
résolution pour déterminer la structure cristallographique des nanostructures élaborées. Les
FFT reconstruisent par calcul de transformé de fourrier rapide le réseau cristallin dans
I’espace réciproque. L’analyse des FFT permet d’indexer les plans réticulaires et de mesurer
les distances entres eux. Des IFFT (inverse FFT) ont été, parfois, effectuées pour mettre en
¢vidence les plans réticulaires d’une maniere plus claire. Ces deux microscopes sont
disponibles a I’Institut Jean Lamour au sein du centre de compétences MEM sous la
responsabilité de Sylvie Migot-Choux et Jaafar Ghanbaja respectivement. Les échantillons
sont préparés par deux méthodes :

- Microclivage : la surface a analyser est rayée a 1’aide d’une pointe diamant puis la matiére
est transférée sur une grille TEM en nickel. Cette technique de préparation, simple a mettre en
ceuvre, est adaptée a cette étude étant donnée la morphologie des nano-objets synthétisés a la
surface des échantillons.

- Lame mince : des lames minces d’environ 50 nm d’épaisseur sont réalisées a partir de nos
échantillons en utilisant un MEB / FIB (Focused Ions Beam) Helios Nanolab 6001 équipé
d'une colonne électronique avec un canon a émission de champ (FEG), d’une colonne ionique
(galium), de trois injecteurs de gaz permettant de déposer respectivement du platine, du
carbone ou du tungsténe, d'une platine piézoélectrique motorisée, de détecteurs d'électrons
secondaires et d’¢lectrons rétrodiffusés et d’un détecteur d'ions secondaires. Ce microscope
est disponible a I’Institut Jean Lamour au sein du centre de compétences MEM sous la
responsabilité de Sylvie Migot-Choux.

I1.5.3. Diffraction des rayons X ou DRX

Le principe de la diffraction des rayons X par un réseau cristallin est basé sur la loi de Bragg.
Les propriétés structurales des films apres traitements ont été déterminées par diffraction des
rayons X. Les diffractogrammes des échantillons ont été réalisés sur 2 types d’appareils :

- Un diffractométre en configuration de type Bragg-Brentano (Bruker D8 Advance). Cet
appareil est équipé d’un monochromateur de Ge (111) et utilise la longueur d’onde K, du
cuivre (A = 1,54056 A).

- Un diffractométre muni d’un berceau d’Euler en configuration 4 cercles (Bruker D8
Discover). Cette géométrie est principalement dédiée aux études de contraintes et de textures.
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Cet appareil utilise la longueur d’onde K,; du cobalt (A = 1,79026 A). Des collimateurs de
petits diameétres (500 ou 300 pm) permettent également des mesures ponctuelles sur
I’échantillon. Ces deux dispositifs sont disponibles au sein du centre de compétences X-
Gamma de I’IJL sous la responsabilité de Pascal Boulet.

I1.5.4. Spectrométrie de masse des ions secondaires ou SIMS

La Spectrométrie de Masse des lons Secondaires (SIMS) est une technique d’analyse physico-
chimique de surface qui est basée sur la détection des ions secondaires produits sous 1'effet
d'un bombardement d'ions primaires incidents. La composition des échantillons apres
oxydation a été¢ déterminée par cette technique. Les mesures ont été réalisées par un appareil
CAMECA IMS 7F disponible au sein de I’IJL au sein du centre de compétences MEM sous la
responsabilité¢ de Denis Mangin. Un faisceau d’ions primaires de césium (Cs’) de 5 keV
permet de pulvériser une surface donnée de 1’échantillon en fonction du temps, une partie de
cette matiere pulvérisée étant ionisée. Ces ions secondaires sont alors accélérés vers un
spectrometre de masse et analysés. Ces mesures permettent ainsi d’estimer les profils en
profondeur des ¢léments présents dans les échantillons. Dans cette étude, la surface analysée
est de 100x100 pm?.

IL.5.5. Spectrométrie de photoélectrons X ou XPS

La spectrométrie de photoélectrons induits par rayons X (XPS pour X-ray Photoelectrons
Spectroscopy) est une technique d’analyse de surface non destructive, ayant une profondeur
d’analyse comprise entre 0,5 et 10 nm. Le principe de la spectrométrie XPS est basé sur la
mesure de 1’énergie cinétique (Ec) des électrons émis (photoélectrons) par un échantillon
irradi¢ par un faisceau de photons X (hv) (figure IL.8). Les électrons émis sont collectés et
discriminés en fonction de leur énergie cinétique. Ils appartiennent & des niveaux de cceur et
sont éjectés avec une énergie cinétique égale a la différence entre I'énergie incidente hv et
I’énergie de liaison E;. L’énergie de liaison est caractéristique du niveau électronique dont est
issu le photoélectron et donc de la nature de 1’atome et de son environnement chimique.
L'énergie hv se décompose alors en deux termes (€quation 11.2) :

hv = E, + E (I1.2)

ou hv est I’énergie du faisceau excitateur (connue), E. 1’énergie cinétique mesurée et E,
I’énergie de liaison du photoélectron par rapport & un niveau de Fermi (déterming).
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Figure I1.8: Niveaux d’énergie impliqués dans les transitions donnant lieu aux
photoélectrons mesurés par XPS.

Cette technique permet I’identification des éléments chimiques, leur quantification (méthode
semi-quantitative) et la détermination de la nature des liaisons formées ainsi que de leurs
pourcentages relatifs.

Les analyses XPS des métastructures €élaborées ont été réalisées par microscopie a balayage
des photoélectrons (SPEM pour Scaning photoelectron microscope) sur la ligne ESCA
microscopy beamline du synchrotron Elettra de Trieste en Italie. Le SPEM utilise un faisceau
incident de RX d’une énergie de 648,5 eV. En utilisant un disque a zone plate, ce faisceau est
focalisé sur 1’échantillon (diametre d’environ 130-150 nm). La surface de 1’échantillon est
alors balayée par ce faisceau ponctuel. Les pics de Cu et de Fe présentant les sections
efficaces les plus ¢élevées (Cu 2p et Fe 2p) ne sont pas accessibles avec une telle énergie des
photons, mais les signaux de Cu 3p et de Fe 3p peuvent étre mesurés. Le SPEM dispose de
deux modes de fonctionnement : par spectroscopie des photoélectrons par microsonde et par
imagerie spectro-microscopique. Le mode par microsonde est identique a la spectrométrie
XPS conventionnelle, ¢’est-a-dire que les courbes de distribution en énergie sont mesurées a
partir d’une zone s€lectionnée éclairée par le faisceau focalisé avec une résolution spectrale de
0,2 eV. Le mode imagerie cartographie la distribution de surface des €léments en collectant
les photoélectrons émis dans une gamme d’énergie sélectionnée pendant le balayage de
I'échantillon par le faisceau incident focalisé [15,16].
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I1.5.6. Spectrométrie de photoluminescence

Le principe de la spectroscopie de PL est d’étudier 1’émission de photons d’un échantillon
apres excitation grace a une radiation. La spectroscopie de photoluminescence continue
(c’est-a-dire non résolue en temps) est une technique permettant de caractériser les centres
optiquement actifs dans un matériau.

La Figure 2-9 illustre son principe de fonctionnement : un film mince, caractéris¢ par une
densité N de centres optiquement actifs et une section efficace d’absorption o, est excité avec
un flux continu de photons ¢ de longueur d’onde Aexc. Les centres optiquement actifs sont
excités puis se désexcitent avec un temps caractéristique T en émettant des photons de
longueur d’onde A. L’intensité de la lumicre émise par 1’échantillon est alors collectée grace a
un systeéme de détection de photons. En PL continue, I’intensité de photoluminescence est
mesurée en fonction de la longueur d’onde des photons émis. La puissance de la source
excitatrice est également un parameétre ajustable de I’expérience.

Echantillon (N, &)

Figure I1.9 : Schéma général du fonctionnement de la spectroscopie de photoluminescence.
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Chap. III :
Etude de 1’oxydation de couches minces
fer-cuivre par micro-post-décharge

II1.1-Introduction

L’objectif de ce chapitre est de comprendre I’influence de 1’addition d’un élément métallique
a un autre sur le mécanisme de croissance des nanostructures formées lors de I’oxydation par
micro-post-décharge (simplifi¢ en MPD) micro-ondes a pression atmosphérique. Cette
compréhension peut aider a contrdler les densités et les morphologies de ces nanostructures.
Les deux métaux choisis sont le cuivre et le fer qui, contrairement au systéme cuivre-zinc, ne
sont pas miscibles. Deux types d’échantillons ont été étudiés : des couches minces d’alliage
fer-cuivre de différentes compositions et des bicouches minces Fe/Cu d’épaisseurs relatives
différentes. Ces couches sont déposées par pulvérisation magnétron sur des substrats de silice
fondue. Le choix du cuivre résulte du fait que les mécanismes de croissance des
nanostructures d’oxyde de cuivre par MPD ont été trés étudiés dans 1’équipe [1] tandis que le
fer a été choisi pour les propriétés photocatalytiques de Fe,Os.

Pour atteindre ce but, une étape préalable a été étudiée. L’oxydation des couches minces de
fer pur par MPD micro-ondes a pression atmosphérique. Cette oxydation a conduit a la
synthése de nanolamelles de Fe,Os;. Le mécanisme de croissance de ces nanolamelles sera
abordé en détail dans ce chapitre. Une étude paramétrique a été faite pour trouver les
conditions optimales de synthese. Cette ¢tude et les résultats obtenus sont récapitulés dans
I’Annexe 2 de cette thése. Néanmoins, pour une plus grande facilité de lecture, nous avons
choisi d’introduire au début de ce chapitre un résumé des résultats obtenus pour 1’oxydation
des couches minces de fer pur d’une part et de cuivre pur d’autre part, ces derniers ayant été
obtenus par Ayman Altaweel dans le cadre de sa these [1]. Une bréve description du
mécanisme de croissance proposé par Ayman Altaweel pour interpréter la croissance des
nanostructures de CuO est également fournie.

I11.2-Oxydation de couches minces de métaux purs

La MPD se comporte comme un faisceau d'especes actives d'oxygene qui oxydent une surface
métallique en formant des zones concentriques. La figure III.1 montre les images de la post-
décharge et les zones concentriques qui s’étendent radialement sur plusieurs millimeétres dans
le cas de cuivre et du fer.
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Figure IIl.1 : a) Image de la post-décharge a pression atmosphérique. b et c¢) Images des
zones concentriques qui se forment lors de [’oxydation d’une couche mince métallique par
MPD, dans le cas respectivement du cuivre (b) et du fer (c).

Lors de cette oxydation, une diversité de nanostructures se forme radialement sur la surface de
I’échantillon en raison du fort gradient de température qui domine dans de telles conditions.
Ainsi, la morphologie des nanostructures varie-t-elle en fonction de la distance radiale depuis
le centre de la zone concentrique obtenue. Pour des conditions expérimentales fixées, les
résultats sont parfaitement reproductibles. En revanche, les nanostructures synthétisées
dépendent fortement de la nature de la couche mince. Différents exemples de morphologies
obtenues par oxydation de couches minces de métaux purs sont présentés figure I11.2.

L’oxydation d’une couche mince de cuivre pur par la post-décharge donne lieu a plusieurs
types de nanostructures dont la morphologie varie en se déplacant du centre du traitement vers
l'extérieur : spheres composées de nanoparois, nanoparois et nanofils [2] (figure II1.2a, b et ¢).
D’autre part, I'oxydation du fer pur produit, a partir de 0,5 mm du centre du traitement et vers
I’extérieur, des nanoparois hémisphériques et des nanolamelles (figure 111.2d, e et f). Les
nanolamelles sont des nanoparois (2D) dont la hauteur est au moins 3 fois plus grande que la
largeur. Elles deviennent de plus en plus minces quand on se déplace radialement vers
l'extérieur jusqu’a ressembler a des nanofils plats (nommés parfois nanorubans ou nanobelts)
loin du centre (figure II1.2.f). Comme elles ont une forme trés semblable a des lamelles, le
terme "nanolamelles" sera conservé pour ces structures quelle que soit leur largeur.

74



Couche mince de cuivre pur

0,5 mm 2 mm

Couche mince de fer pur

1.5 mm 3 mm 4.5 mm

*500 nm

Figure IIL.2 : Images MEB des nanostructures d’oxydes synthétisées par oxydation de
couches minces de métaux purs par micro-post-décharge. Le gradient de température induit
une variation de morphologies des nanostructures avec la distance radiale.

L’¢étude paramétrique effectuée dans le cas du fer pur montre que les conditions de traitement
optimales sont les mémes que celles obtenues dans le cas de cuivre pur (puissance micro-
ondes 100W, teneur en oxygene 10%, durée de traitement 2h).

IT1.3- Mécanisme de croissance des nanostructures de CuO

Dans ce paragraphe nous allons décrire brievement le mécanisme de croissance des
nanostructures d’oxyde de cuivre par oxydation MPD proposé par Ayman Altaweel dans sa
theése [1] et le comparer aux mécanismes de croissance par oxydation thermique.

Lors de I’oxydation thermique du cuivre dans l'air & basse température (< 450°C), un
empilement de CuO sur Cu,O est généralement obtenu [3]. En raison d'une différence
importante dans les cinétiques de croissance des deux oxydes, 1'épaisseur de la couche de
Cu,0 est beaucoup plus ¢élevée que celle de la couche de CuO [4]. Dans le cas de 1’oxydation
par MPD, une conversion totale de Cu,O en CuO se produit au centre du traitement ou la
concentration en oxygeéne atomique est maximale. En s’éloignant du centre, la concentration
en oxygéne atomique dans la post-décharge diminue progressivement, conduisant a la
coexistence de CuO et de Cu,0 : la conversion est alors incomplete.

Par analogie avec 1’oxydation thermique, on peut supposer que le mécanisme de croissance de
l'oxyde de cuivre dans le cas d’une oxydation par MPD a pression atmosphérique est aussi
controlé¢ par diffusion vers l'extérieur de cations métalliques. Cette diffusion est en partie
controlée par les contraintes engendrées par la forte variation du volume molaire entre le
cuivre et ses oxydes. D’un autre coté, le flux des cations métalliques vers 1'extérieur provoque
une diffusion vers l'intérieur de lacunes au travers de I’oxyde en échelle. Ces lacunes
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s’agglomerent pour former des porosités Kirkendall [5]. Cependant, ce mécanisme de
diffusion dépend de la température [6]: a plus basse température la diffusion se déroule
majoritairement aux niveaux des joints de grains, alors qu’a haute température (>750°C), elle
se déroule aussi a I’intérieur des grains.

Nous pensons que le processus d'oxydation par MPD induit une augmentation du niveau de
contraintes par rapport a ce que I’oxydation thermique permettrait a la méme température sitot
que celle-ci est suffisamment faible : la forte dissociation de l'oxygeéne moléculaire en
oxygene atomique présent dans la post-décharge conduit a basse température (£ 350°C) a une
oxydation plus rapide que celle obtenue thermiquement avec de I’oxygeéne moléculaire. Ces
contraintes internes ¢€levées sont relaxées par la croissance des nanostructures. La vitesse
d'oxydation €levée associée a une faible mobilité des atomes du solide conduit a la relaxation
des contraintes par la formation de petites cristallites de CuO a partir desquelles les
nanostructures croissent. Ce mécanisme de fragmentation de grains par les contraintes a été
également observé expérimentalement durant la croissance des nanofils de CuO par oxydation
thermique [7]. Dans la région centrale, la vitesse d'oxydation est la plus élevée, ce qui permet
d’activer une diffusion bidimensionnelle. De plus, les cristallites sont plus grosses, ce qui
induit la formation de nanoparois et de structures tridimensionnelles (motifs composés de
nanoparois). Dans les régions plus ¢loignées du centre, la vitesse d'oxydation décroit
significativement. Dans ce cas, les cristallites de CuO sont plus petites, ce qui conduit a de
fins nanofils. La synthése de nanostructures d'oxyde de cuivre ayant différentes morphologies
est donc controlée par la température et le niveau de contrainte.

I11.4-Oxydation thermique des alliages Fe-Cu

Les alliages fer-cuivre sont considérés comme des matériaux modeles simples d’alliage en
solution solide au-dela de 600°C. En effet, ces deux métaux sont peu solubles I’un dans l'autre
et ne forment pas d’autre phase intermédiaire [8]. En-dessous de cette température, le fer et le
cuivre ne sont pas miscibles. En revanche, on trouve dans le systéme ternaire Fe-Cu-O, en
plus des oxydes simples (Cu,O, CuO, FeO, Fe;04 et Fe;0s3), la phase spinelle CuFe,O4 appelé
ferrite de cuivre. Cette derniere se décompose sous une atmosphere réductrice,
principalement, en CuFeO, qui présente la structure dite delafossite [9]. Généralement, la
ferrite de cuivre (CuFe,04) nécessite une température de synthése supérieure a 700°C [10].
Cependant, Chapelle ef al. [9] ont réussi a préparer des couches minces de CuO/CuFe,04 par
oxydation ex-situ dans l'air a 450°C pendant 12 h, de nanocomposites métal/oxyde déposés
par pulvérisation cathodique radiofréquence. Une autre phase CusFe;O; peut également étre
obtenue pour des températures supérieures ou €gales a 800°C [11].

L'oxydation thermique des alliages Fe-Cu a été principalement étudiée a des températures
supérieures a 600°C [8,11,12]. En contr6lant la pression partielle d'oxygene a un niveau
suffisamment faible, Niu ef al. [8] montrent qu’il semble possible d’éviter 1'oxydation du
cuivre dans 1’alliage Fe-Cu pour des températures de traitement comprises entre 800 et 900°C.
La figure III.3 montre que, dans ces conditions, les taux d’oxydation des alliages Fe-Cu sont
inférieurs a celui du fer pur et ils diminuent avec I’augmentation de la teneur en cuivre a
température constante.
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Figure I11.3 : Cinétiques d’oxydation du fer pur et de trois différents alliages Fe-Cu sous une
pression partielle d’oxygéne de 107 %atm a 800°C (a) et 900°C (b) [8]

Dans une étude similaire, Li et al. [12] ont observé un comportement spécifique lors de
I’oxydation entre 600 et 800°C d’un alliage Fe-Cu présentant des grains de taille
nanométrique. Les grains nanométriques résultaient du procédé de synthése utilisé basé sur le
dépot de couches minces d’alliage Fe-Cu par pulvérisation cathodique sur un substrat de
composition identique mais avec des grains plus gros. La réduction de la taille des grains
favorise une oxydation externe sélective du fer, I’¢élément le plus réactif avec 1’oxygene. Cela
est di & une augmentation de la solubilit¢ mutuelle des deux éléments associés a la
préparation de l'alliage et a la présence d'une grande densité des joints de grains. Ces derniers
se comportent comme des courts-circuits de diffusions qui permettent une diffusion du fer
plus rapide vers I'extérieur au cours de l'oxydation. Une région déficitaire en fer apparait alors
dans les sous-couches de 1'alliage.

I11.5- Oxydation des couches minces d’alliages Fe-Cu par la MPD

Dans cette partie, des traitements par MPD sont réalisés sur des alliages Fe-Cu de différentes
compositions, avec des teneurs en fer comprises entre 10 et 90% at.. Dans le reste du chapitre,
nous allons utiliser la notation X% Fe, X étant le pourcentage de fer dans I’alliage, pour
désigner les différents échantillons étudiés. Les nanostructures d’oxydes obtenues et les
couches minces sous-jacentes seront caractérisées pour tenter d’élaborer un mécanisme de
croissance expliquant les résultats originaux obtenus.

IIL.5.1 Caractérisation morphologique des nanostructures

Les nanostructures synthétisées peuvent étre classées en quatre types principaux :
nanolamelles de Fe;Os;, nanoparois, nanotours et nanofils de CuO (figure IIl.4). La
composition chimique de ces nanostructures sera justifiée ultérieurement, au paragraphe
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II1.4.3. Ces nanostructures peuvent étre distinguées facilement les unes des autres grace a
leurs différences morphologiques et structurales.

o

Figure II1.4 : Images MEB et TEM des nanostructures synthétisées. a et e) nanoparois de
CuO ; b et f) nanotours de CuQO ; c et g) nanofils de CuO et d et h) nanolamelles de Fe;O;.

Ainsi, les nanoparois de CuO sont caractérisées par leur épaisseur (~50 nm) qui est largement
supérieure a celle des nanolamelles de Fe;O; (~10 nm). Leur hauteur est toujours inférieure a
celle des nanolamelles dans nos conditions de traitement. Les nanofils de CuO sont de section
cylindrique et leurs dimensions dépendent a la fois de la composition de 1’alliage et de leurs
positions radiales par rapport au centre du traitement comme expliqué ci-apres. Les nanotours
sont des structures intermédiaires entre les nanoparois et les nanofils. Elles peuvent étre
décrites comme un ensemble de deux parois étroites reliées par une phase intermédiaire
(figure I11.4b). Parfois, lorsque la nanotour s’amincit, de grandes marches apparaissent le long
de sa hauteur produisant des marches d’escalier (figure II1.5). Lorsque 1’amincissement est
plus important encore, la nanotour s’apparente alors a un nanofil.

Figure IIL.5 : Exemple d’une nanotour produisant des marches d’escalier

Une distinction peut également étre réalisée via leur structure. En effet, les images MEB
comme les images TEM a faible résolution donnent I’impression que les nanoparois et les
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nanotours sont poreuses (figure Ill.4a, b, e et f), mais 1’analyse TEM a haute résolution
prouve sans aucun doute que cette apparence est due a la coexistence de phases amorphes et
cristallines au sein de la nanostructure (figure I11.6¢). Le mécanisme de croissance semble étre
le siege d’instabilités, comme si le flux des ions métalliques qui alimente la croissance des
nanostructures subissait une intermittence conduisant a créer ces différences de structures
dans les nanotours. Il semble évident que la phase amorphe est intégrée dans la phase
cristalline. A proximité de l'interface entre les deux phases, des nano-domaines cristallins
peuvent étre observés dans la phase amorphe (figure IIl.6¢). L’analyse chimique de ces
nanostructures indique que les deux phases amorphe et cristalline, sont constituées du méme
oxyde : CuO (voir paragraphe I11.4.3).

Figure II1.6 : a) Exemple d’une nanotour présentant des zonmes claires et sombres. b)
Agrandissement d’une zone avec contrastes. c) Image TEM haute résolution montrant que la
zone sombre est cristalline tandis que la zone claire est amorphe et contient des nanocristaux
isolés (cercle).

En revanche, les structures des nanolamelles et des nanofils sont denses et parfaitement
cristallisées (figure I1I.7a et b).
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Figure I11.7 : Images TEM haute résolution montrant la structure dense et cristallisée d’un
nanofil (a) et d’'une nanolamelle (b).

I11.5.2-Distribution des nanostructures

La figure III.8a présente une cartographie de la distribution radiale des différentes
nanostructures obtenues par oxydation par MPD de couches minces d’alliages Fe-Cu en
fonction de leur composition pour des concentrations en fer comprises entre 10 et 90%. L'axe
horizontal représente la variation de la distance radiale corrélée au gradient de température
entre le centre du traitement et I'extrémité. L'axe vertical représente le pourcentage de fer dans
I’alliage. A partir de cette cartographie, nous pouvons suivre I'évolution de la morphologie et
de la taille des nanostructures en fonction des conditions expérimentales.

Dés D’introduction d’un faible pourcentage de fer (10%) dans le cuivre, on observe la
disparition des structures 3D qu’on avait obtenues dans le cas de cuivre pur. Pour les alliages
dont les teneurs en fer sont inférieures a 50%, toutes les nanostructures élaborées sont
composées de CuO. Au centre du traitement, ou la température est maximale, nous observons
des nanoparois. En se déplagant vers I’extrémité de 1’échantillon, on trouve les nanotours puis
les nanofils (figure II.8a et b). Les nanofils obtenus dans ces conditions possedent une
longueur moyenne d’environ 1 um et un diametre moyen d’environ 20 nm. Cette évolution de
la morphologie des nanostructures est due au gradient décroissant de la température en
fonction de la distance radiale, comme observé dans le cas des métaux purs (paragraphe I11.3).
Pour ces compositions, aucune nanostructure a base d’oxyde de fer n’est formée, bien que cet
oxyde apparaisse dans les grains des sous-couches.

A 54% de fer dans I’alliage, en plus des nanostructures de CuO, 1’oxyde de fer forme des
nanolamelles de Fe,O; dispersées prés du centre du traitement, zone ou la température est
maximale. Ces nanolamelles partagent cette zone avec des nanoparois de CuO (figure II1.8c¢).
Ce résultat est similaire a ce qui a été observé par Zhu ou les nanostructures de deux oxydes
métalliques sont synthétisées au méme endroit (ZnO-CuO) [13]. Pour cette composition
d’alliage, les nanofils obtenus en s’écartant légérement du centre sont d’une longueur
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moyenne d’environ 1 pm et d’un diametre moyen d’environ 15 nm. Ces diamétres sont
largement inférieurs aux diamétres des nanofils de CuO obtenus par oxydation thermique ou
méme par oxydation post-décharge [2]. En effet, selon Choopun et al. [14], les diamétres
moyens sont généralement supérieurs a 20-30 nm, quelles que soient les conditions de
synthese. Par ailleurs, pour cette composition et pour des températures de surface comprises
entre 250 et 300°C, des nanofils ultra-minces de CuO (diamétres ~5 nm) sont synthétisés
(figure II1.8d).

En augmentant le pourcentage de fer dans 1’alliage jusqu’a 72%, les nanostructures de CuO
deviennent plus petites et les nanolamelles de Fe,Os; deviennent prépondérantes. Comme
précédemment, les nanolamelles de Fe,O; et les nanoparois de CuO apparaissent dans les
mémes zones, proches du centre du traitement (figure II1.8a). Les nanotours de CuO ont
totalement disparu et les nanofils deviennent de plus en plus petits et dispersés.

A 90% fer, ce sont les nanolamelles de Fe,O; qui dominent sur I’ensemble de la surface.
Seules de tres petites nanoparois de CuO sont obtenues pres du centre du traitement.

Selon cette cartographie, nous sommes capables, en pratique, de synthétiser un type
spécifique de nanostructure parmi les quatre types obtenus, en controlant la composition et la
température du traitement.

L’image en coupe transverse (figure I11.9a) montre la formation d’ondulations dans la couche
d’oxydes (pour la composition 10% Fe dans I’exemple choisi). Ces ondulations se manifestent
en vue de dessus sous forme de motifs elliptiques (figure I11.8¢). Les diameétres de ces motifs
varient de quelques centaines de nanométres a quelques micrometres. L’apparition de ces
motifs est favorisée par une faible teneur en fer et par une température €levée. Les zones
d’apparition de ces motifs sont illustrées par une zone en gris sur la cartographie (figure
II1.8a). La présence de ces motifs est induite par la relaxation des contraintes créées dans les
couches d’oxydes. D’apres les figures I11.9a et c, les nanofils sur les sommets des motifs sont
plus courts que ceux obtenus dans les vallées. Ces observations confirment le role des
contraintes dans le mécanisme de croissance. En effet, comme les contraintes sont plus
¢levées dans les vallées que sur les sommets [15], on retrouve ici les résultats de Chen ef al.
[16] qui rapportent que la distribution des contraintes a 1’échelle macroscopique affecte la
vitesse de croissance des nanofils. Ainsi 1’augmentation des contraintes dans les vallées
accélere la vitesse de croissance et conduit a des fils plus longs. C’est donc une preuve directe
de l'influence de la contrainte sur la vitesse de croissance.
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Figure IIL.8 : a) Cartographie de la distribution radiale des nanostructures en fonction de la concentration en fer dans [’alliage. b)
Morphologies des différentes nanostructures. c) Croissance de nanoparois de CuO et de nanolamelles de Fe;O3 au méme endroit (54%, 72% et
90% Fe, proche du centre du traitement). d) Nanofils ultra-minces de CuO (54% Fe, 3 mm du centre du traitement). e) Motifs créés a la surface

des échantillons pour différentes compositions, et ou la contribution des contraintes dans les sous-couches est significative.
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10%Fe 10 um

Figure IILY9 : a) Vue transverse de motifs obtenus apres traitement d’un échantillon de
composition 10% Fe. b) Vue de dessus du méme échantillon. c) Agrandissement d’une zone
sombre entre deux zones plus claires.

II1.5.3-Caractérisation chimique des nanostructures

Les nanoparois, nanotours et nanofils présentent tous la méme composition: ils sont
constitués principalement d’oxyde de cuivre avec des traces d’oxyde de fer de concentration
typiquement inférieure a 1% at., quelle que soit la composition initiale de I’alliage. La
structure chimique de ces nanostructures est caractérisée par STEM (Scanning-TEM) en
effectuant une cartographie EDX. Ces résultats sont complétés par des analyses chimiques
quantitatives et ponctuelles par EDS et par micro-diffraction €lectronique. Les résultats étant
identiques pour ces trois types de nanostructures, on choisit arbitrairement de ne présenter
qu’un seul type d’analyse pour chacune des nanostructures.

La cartographie EDX enregistrée pour les nanofils et les nanotours simultanément (figure
I11.10) indique que ces nanostructures sont constituées majoritairement d’oxyde de cuivre. On
observe également la présence d’un faible signal correspondant a Fe.
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Figure II1.10 : Cartographie EDX, enregistrée par STEM, d’une nanotour et de deux
nanofils (échantillon 10% Fe). a) Image en champ clair (BF = Bright Field); b, c et d)
Présence de Cu, O et Fe respectivement dans les nanostructures.

La présence de fer, en concentration typiquement inférieure a 1% at., est confirmée par les
analyses EDS effectuées sur une nanoparoi (figure I11.11).

8000 Cu-Lo
7200-
6400
5600
4800
4000-
3200- )
2400- ;2'§%
e
||

- O-Ka

Intensité (u.a.)

1600+ [ -Fe-La

800

O_ ‘I I I I T
0O 1 2 3 4 5 6 7
Energie (keV)

Figure I11.11 : Micro-analyse dispersive en énergie (EDS) effectuée sur une nanoparoi. Des
traces de fer (0,15% at. de Fe) sont détectées dans la matrice de Cu. (Echantillon 10% Fe)

84



Les clichés de micro-diffraction effectués aléatoirement sur différents nanofils montrent que
seule la phase CuO (structure monoclinique, carte standard PDF n°00-048-1548) est
synthétisée, figure II.12. Ces nanofils ne possédent pas une direction de croissance
privilégiée, celle du nanofil montré dans I’exemple est la direction [110].

ZA : [1-10]

Figure II1.12 : a) Image TEM haute résolution d’'un nanofil (échantillon 10% Fe), b) Cliché
de micro-diffraction pris sur ce fil.

L’observation des nanolamelles par TEM montre qu’elles sont constituées de bicristaux qui
présentent parfois les mémes directions de croissance. Ainsi, les figures II1.13a et b montrent
des images TEM haute résolution respectivement des grains gauche et droit constituant une
nanolamelle. Dans cet exemple, les deux grains sont désorientés 1’un par rapport a 1’autre.
Toutefois, aprés avoir orient¢ en axe de zone le grain droit, nous avons pu retrouver
I’orientation du grain gauche en axe de zone simplement en inclinant le porte échantillon d’un
angle d’environ 10° -suivant o (goniomeétre)-. Il n’est donc pas possible d’analyser leurs
structures cristallographiques simultanément. Chaque grain est ainsi orienté et analysé
séparément. Les FFT acquises respectivement sur les grains gauche et droit (figures I11.13c et
d) montrent qu’ils sont constitués de la méme phase (Fe,O; : structure thomboédrique, carte
standard PDF n°04-006-6579). Les deux grains possedent le méme axe de zone [100] et la
méme direction de croissance [0-10]. Des résultats complémentaires sur ’analyse des
nanolamelles de Fe,O3 sont présentés dans 1’annexe 3.
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Figure IIL13 : a et b) Images TEM haute résolution montrant les grains gauche et droit
constituant une nanolamelle (échantillon 75% Fe). c et d) FFT correspondant respectivement
aux grains gauche et droit. Les deux grains possedent le méme axe de zone [100] et la méme
direction de croissance [0-10].

Pour résumer, les analyses chimiques confirment la synthése de nanostructures de CuO ou de
Fe,Os, mais aucun type d'oxyde contenant les deux ¢léments métalliques simultanément (avec
des concentrations supérieures a 1%) n’a pu étre obtenu. La synthése de phases de spinelle est
probablement impossible en raison de la température maximale atteinte en cours de traitement
et qui reste toujours inférieure a 460°C. La micro-post-décharge est probablement « trop
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froide » pour former les spinelles d’oxydes de Fe-Cu qui nécessitent une température
typiquement supérieure a 700°C.

I11.5.4- Caractérisation chimique des couches d’oxydes

I11.5.4.1-Diffraction des rayons X

La figure III.14 montre les diagrammes de diffraction des rayons X résolus spatialement pour
les couches minces d’alliages Fe-Cu de différentes compositions, aprés oxydation par MPD.
Quelles que soient les conditions, les diffractogrammes montrent la formation simultanée de
phases d’oxydes de cuivre CuO de structure monoclinique (carte standard PDF n°04-007-
1375) et CuyO de structure cubique (carte standard PDF n°04-007-9767) d’une part et de
phases d’oxydes de fer Fe,O3; de structure rhomboédrique (carte standard PDF n°01-072-
6226) et Fe;O4 de structure cubique (carte standard PDF n°04-014-1682) d’autre part. Nous
avons choisi de montrer deux exemples pour les teneurs en fer inférieures a 50% dans
I’alliage : 10% Fe et 34% Fe. Pour les teneurs de fer supérieures ou égales a 50%, seul le cas
de 72% Fe sera examing, tous les diffractogrammes obtenus pour des teneurs élevées étant
approximativement identiques et présentant les méme tendances.

Dans le cas de I’alliage avec 10% de fer, on remarque la formation de CuO et Cu,O au centre
du traitement (0 mm). En s’¢éloignant a 2 mm du centre, I’intensité des pics de CuO diminue
tandis que celle des pics de Cu,O devient maximale. Puis, en s’éloignant a Smm du centre, le
signal de Cu,O diminue et est remplacé par un signal de Cu métallique. Le pic (104) de Fe,0;
a 38,9° présente une intensité maximale au centre de I’échantillon tandis que le pic (311) de
Fe;04 a 41,6° présente une intensité maximale a 5 mm du centre. Les pics intenses qui
apparaissent a 38,3° et a 45,8° a 2 et 5 mm respectivement, correspondent aux pics Kg des
transitions dont les pics K, sont respectivement ceux de Cu,O a 42,5° et de Cu a 50,9°.

A 34% de fer dans ’alliage, on remarque clairement 1’apparition de Fe,O3 (38,9°) et de Fe;O4
(52,4° et 67,7°) au centre de traitement (0 mm) en méme temps que les pics de CuO, Cu,O et
Cu. En s’¢loignant du centre, le signal de Fe,O; disparait & 3 mm tandis que celui de Fe;O4
diminue mais reste toujours visible jusqu’a 5 mm (52,4°). Le signal de CuO diminue en
s’¢loignant du centre tandis que celui de Cu,0 (42,5°) augmente et devient maximale a 3 mm
puis diminue pour étre remplacé par celui de Cu. Comme dans le cas précédent, on voit a
+5mm le pic Kp a 45,8°de la transition dont le pic K, est celui de Cu a 50,9°. Au contraire, on
ne voit pas le pic de Kg a 38,3° puisque le pic K, de Cu,O correspondant (42,5°) n’est plus
assez intense.

A 72% de fer dans I’alliage, au centre de traitement, on observe les pics de Fe,O; (38,9°) et de
Fe;04 (35,39, 50,7° et 89,3°) en méme temps que le pic de CuO (78,8°). Les pics de Cu,O
apparaissent avec une trés faible intensité (34,4°, 42,5° et 49,5°) a la position 2 mm. Aucun
pic de Cu n’est observé. En s’¢loignant du centre, les intensités des pics de Fe,Os; et de CuO
diminuent progressivement jusqu’a disparaitre a 4 mm, tandis que les pics de Fe;O,4 restent
toujours observables. Les pics qui apparaissent a 31,8%et a 66,6° au centre de traitement
correspondent aux pics Kg de la transition dont les pics K, sont respectivement ceux de Fe;O4
a35,3°eta 74,6°.

87



Le degré d'oxydation des métaux est tres dépendant de la position radiale. Dans le cas a 10%
de fer, on voit clairement en se déplacant vers 1’extérieur du traitement, la transition entre
CuO au centre a Cu;0 a 2 mm puis a Cu a Smm. A 72% de fer, Fe,O; disparait vers 4 mm
tandis que Fe;O4 reste toujours visible. Par ailleurs, la présence des phases d’oxydes dépend
de la teneur initiale des métaux dans 1’alliage. A 10% de fer, on remarque une faible présence
des oxydes de fer par rapport aux oxydes de cuivre. A 34%, la présence des oxydes de fer
devient plus importante mais reste toujours inférieure a celle des oxydes de cuivre. Ce n’est
que pour les teneurs en fer supérieures ou égales a 50% que la présence des oxydes de fer
devient plus importante que celle des oxydes de cuivre.

La présence des différents types de nanostructures est évidemment liée a la présence de
I’oxyde qui les constitue (figure II1.8a). A moins de 50% de fer, seules les nanostructures de
CuO (nanoparois, nanotours et nanofils) sont présentes. Les nanolamelles de Fe,Os;
commencent a apparaitre a 50% de fer et deviennent prédominante en surface au fur et a
mesure que la teneur en fer augmente dans 1’alliage.

Finalement, il faut signaler que 1’absence de la phase FeO est probablement due a la
dismutation de cette phase en Fe et en Fe;O4 qui a lieu au-dessous de 575°C [8]. Par ailleurs,
Bertrand ef al. [17] ont rapporté dans le cas de 1’oxydation thermique du fer pur que, pour des
températures inférieures a 570°C et a pression atmosphérique, seules les phases Fe;O4 et
Fe,0; sont stables. Aucune phase spinelle (CuFeO,, CuFe,O4 ou CugFe;07) n’a été formée
par oxydation par MPD. La synthése des phases spinelles est probablement impossible dans
ces conditions car la température maximale atteinte reste toujours inférieure a 460°C, comme
nous 1’avons déja expliqué.
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Figure II1.14 : Diagrammes DRX des couches d’alliages apres traitement d’oxydation par
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[11.5.4.2- Analyses SIMS

La figure III.15a représente les résultats SIMS enregistrés, millimétre par millimétre, en se
déplacant du centre de 1’échantillon traité vers 1’extérieur. Comme la discussion est la méme
pour tous les échantillons quelle que soit leur composition, on se focalisera sur un seul
exemple : le cas de ’alliage contenant initialement 34% de fer.

Les intensités normalisées des signaux SIMS correspondant aux éléments Cu, Fe et O sont
représentées en fonction de la profondeur, définie par rapport a la surface du substrat en silice
sur laquelle les couches minces ont été déposées préalablement par pulvérisation magnétron.
Nous avons choisi de présenter des intensités brutes et non des proportions de phase, car le
signal d'oxygene est difficile a interpréter en terme de degré d'oxydation de chaque ¢lément
métallique. Ceci est di a la spécificité de la technique SIMS ou le rendement d’ionisation d'un
¢lément est fortement affecté par son environnement. Par ailleurs, la porosité¢ Kirkendall
affecte probablement les intensités brutes.

Sur la figure III.15a, on constate qu’en se déplagant du centre du traitement vers I’extérieur de
I’échantillon, les signaux SIMS subissent des évolutions importantes avec notamment une
forte décroissance du signal correspondant a 1’oxygeéne (en bleu). L’échantillon est moins
oxydé sur I’extérieur en raison de la diminution de la température dans cette zone. Pour bien
comprendre ces évolutions, les résultats SIMS sont associés a I’image MEB de la région
centrale acquise en mode BSE. Grace a la différence de masse atomique entre Fe et Cu,
I’image en mode BSE montre une structure d’empilement de différentes couches d’oxydes
(figure III1.15b). Les empilements clairs représentent les phases riches en métal le plus lourd,
ici Cu, et les sombres représentent les phases riches en métal le plus léger, ici Fe.

Les nanostructures de CuO a la surface sont trop peu denses pour affecter de maniere
significative le profil SIMS a la vitesse de pulvérisation choisie. Elles apparaissent
simplement par une augmentation du signal du cuivre (en rouge) sur la partie supérieure du
profil SIMS (segment [AB], figure III.15a). Cette couche de nanostructures est séparée du
substrat par différentes sous-couches :

- la couche [BC] tres riche en cuivre (presque de 1’oxyde de cuivre pur), au-dessous de
laquelle on trouve,

- la couche [CD] essentiellement composée d'oxyde de cuivre, dans laquelle la teneur en fer
augmente progressivement en fonction de la profondeur ;

- la couche [DE] pauvre en cuivre et riche en fer ;

- la couche interne d'oxydes de fer et de cuivre (segment [EF]) en contact avec le substrat de
silice fondue. Cette couche interne est extrémement poreuse, en raison des porosités
Kirkendall. Cette couche interne est elle-méme probablement formée de sous-couches, mais a
cause de son importante porosité, il reste difficile de l'affirmer.

En se déplagant du centre du traitement vers l'extérieur de 1’échantillon, les profils SIMS
montrent une diminution de 1’épaisseur de la couche [DE], pauvre en cuivre. Cette diminution
indique une moindre diffusion du cuivre vers les couches supérieures ([BC] et [CD]). Cela
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justifie alors la transition progressive des nanoparois de CuO en nanotours puis en nanofils
lorsqu’on se déplace de +1 a +5 mm.

a) Cu-34%Fe
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Figure II1.15 : a) Intensité normalisée des signaux SIMS de Cu (rouge), Fe (noir) et O (bleu)
en fonction de la profondeur et pour différentes distances radiales. La profondeur qui est
exprimée par le temps de pulvérisation est redéfinie pour avoir [’origine a la position du
substrat en silice fondue. b) Image en coupe transverse observée par électrons rétrodiffusés
des couches d’oxydes au centre du traitement (distance radiale = +0,0 mm). Cas d’un alliage
avec 34% de fer traité pendant 2h.

IT1.5.5- Mécanisme de croissance des nanostructures

Pour les nanostructures de CuO, nous allons adopter le méme mécanisme de croissance que
celui proposé par Ayman Altaweel. En effet, dans nos conditions ou la température de
traitement est faible, la diffusion des cations métalliques de Cu se produit a travers les joints
de grains. Par ailleurs, le réle des contraintes est essentiel pour la croissance des
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nanostructures. Les contraintes accélerent les processus de diffusion des ions métalliques vers
la surface. Donc, pour une vitesse de croissance donnée, on peut travailler a plus basse
température, ce qui accentue 1’anisotropie de la diffusion. La diminution de la température de
traitement affecte ¢galement la taille des grains d’oxydes formés : plus la température est
basse, plus la taille des grains est petite. Ainsi, la taille des joints, la température de traitement
de méme que le niveau de contrainte doivent affecter non seulement la vitesse de croissance,
mais aussi dans une certaine mesure, le mécanisme de croissance des nanostructures.
Cependant, une discussion doit étre faite pour expliquer les morphologies de nos
nanostructures et le role du fer dans le mécanisme.

[11.5.5.1- Discussion

Pour décrire les phénomeénes mis en jeu durant la syntheése des nanostructures de CuO, des
images MEB sont réalisées en coupe transverse pour analyser la microstructure des couches
d’oxydes sous ces nanostructures. La figure III.16 représente une image en coupe transverse
corrélée avec le profil SIMS acquis dans la méme zone, dans le cas d’un alliage contenant
34% de fer. Les résultats SIMS du paragraphe précédent montrent que la présence du fer dans
le cuivre a conduit a séparer les éléments métalliques dans les couches d’oxydes supérieures
(segment [BE]). En reliant ces résultats avec les structures de ces couches, nous observons
que la couche supérieure [BC], constituée uniquement d'oxyde de cuivre, est caractérisée par
une croissance colonnaire. En revanche, la couche en-dessous [CD], riche en oxyde de cuivre
avec une faible concentration d’oxyde de fer, est constituée de petits grains. Finalement, la
couche [DE], constituée principalement par I’oxyde de fer et appauvrie en cuivre, présente
une structure de gros grains avec des pores apparents.

Un agrandissement de la couche supérieure d’oxyde de cuivre (segment [BC]) (figure I11.16b)
montre que chaque colonne de cette couche posseéde approximativement le méme diametre
que les nanostructures obtenues directement au-dessus [AB]. De plus, les agrandissements
III.16¢ et II1.16d montrent que la base des nanostructures de CuO correspond aux grains
colonnaires de la couche [BC]. En particulier, la micrographie (d) montre que plusieurs
colonnes juxtaposées peuvent croitre cote a cote, formant ainsi une nanotour avec des joints
amorphes entre les colonnes, comme dans le cas des nanofils présentés dans la figure II1.6b.
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Figure II1.16 : a) Image MEB en coupe transverse montrant la microstructure des couches
supérieures d’oxydes corrélée avec le profil SIMS correspondant. b) Agrandissement de la
couche supérieure [BC]. c) et d) Agrandissements des nanostructures de ['image (b) montrant
la base des nanostructures a l’intérieur de la couche colonnaire. Images prises a +1 mm du
centre de traitement d’un alliage contenant 34% de fer, oxydé durant 2h.

Des observations identiques peuvent étre faites pour des échantillons d’autres compositions.
On observe dans le cas d'un alliage riche en Fe (90%) que la couche colonnaire [BC] n’est
plus présente, tandis que la couche avec des nanostructures, ici [AC] ([AB] dans le cas
précédent) et la couche constituée de petits grains [CD] sont toujours visibles, méme si cette
derniére est extrémement mince et difficilement observable (figure II1.17). Elle est, par
conséquent, particulierement difficile a identifier dans le profil SIMS, dans lequel seul un
point d'inflexion est visible. Elle est toutefois bien présente. La présence de cette couche est
confirmée dans le cas de 1’alliage contenant 72% Fe, ou celle-ci apparait plus épaisse (figure
II1.18). Cette figure montre que les nanoparois de CuO semblent pousser directement sur cette
couche intermédiaire [CD], sans aucun contact avec la couche constituée de gros grains [DE].
Ce résultat a été observé de maniere systématique sur un grand nombre d'exemples.
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Figure II1.17 : Image MEB en coupe transverse montrant la microstructure des couches
superieures d’oxydes corrélée avec le profil SIMS correspondant. (Alliage contenant 90% de
fer, oxydé durant 2h).

Figure II1.18 : Image MEB en coupe transverse d 'une nanoparoi de CuO. (Alliage contenant
72% de fer, oxydeé durant 2h).

I11.5.5.2- Mécanisme de croissance des nanofils et des nanotours de CuO

La diffusion du cuivre vers la couche supérieure nécessite la diffusion des cations de Cu a
travers la sous-couche de petits grains [CD] a partir des couches inférieures qui jouent le role
de réservoir (figure II1.16). La croissance de la couche colonnaire de CuO produit des joints
de grains amorphes entre les colonnes. En effet, la taille de ces colonnes est identique a celle
des nanofils qui forment les nanotours. Ainsi, les nanofils, et donc les nanotours, constituent
la forme ultime de la croissance colonnaire dans nos conditions (figure I11.22a). Grace a la
forte anisotropie qui prévaut a basse température, la vitesse de croissance va dépendre de
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l'orientation cristalline de chaque colonne, ce qui conduit & la croissance de nanofils de
différentes hauteurs. Si deux colonnes juxtaposées possédent des orientations permettant
d’avoir des vitesses de croissance comparables, les joints de grains qui les séparent vont
croitre simultanément, ce qui conduit a la présence d'une phase amorphe intégrée entre les
deux colonnes. En revanche, si I'une des colonnes constituant une nanotour a cru avec une
vitesse nettement plus grande que les autres, on observe dans ce cas des marches d’escalier
sur la nanotour (figure II1.19).

a)

100

Figure II1.19 : a) Figure illustrant les différents géométries observées de nanotours. b)
Images MEB et TEM montrant les marches d’escalier dans les nanotours.

I11.5.5.3- Cas des nanoparois de CuO

D’apres la figure I11.18, on peut constater que le méme mécanisme s'applique a la croissance
des nanoparois de CuO, dans le cas d’un alliage contenant 72% de fer. La base de la paroi se
situe dans la couche [CD]. Méme si cette couche constituée de petits grains est fine, elle est
tout de méme suffisamment €paisse pour les séparer de la sous-couche de Fe,Os qui se trouve
en-dessous. Par conséquent, une nanoparoi pourrait simplement étre le résultat de la
coalescence de colonnes juxtaposées durant leur croissance. Ce mécanisme nécessite :

- Une température suffisamment élevée pour activer cette coalescence, c’est-a-dire diminuer
l'anisotropie en favorisant la diffusion suivant une nouvelle direction spécifique. En effet,
I’apparition de nanoparois se produit exclusivement au voisinage du centre du traitement.

- L’existence d’une couche supérieure de CuO (presque) sans fer, méme si celle-ci est tres
fine.
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[11.5.5.4- Cas des nanolamelles de Fe,O;
La largeur moyenne des lamelles d'hématite est beaucoup plus grande que celle des
nanoparois de CuO, ce qui suggere un mécanisme de croissance différent (figure I11.8c).

Voss et al. [18] ont proposé un mécanisme de croissance des nanolamelles d'hématite. Ce
mécanisme est représenté schématiquement avec, notamment, la diffusion des cations de fer a
travers les différentes couches d’oxyde de fer. La couche supérieure (a-Fe,03), constituée de
grains de tailles relativement faibles, présente une porosité intergranulaire importante.

Figure II1.20 : Schéma représentant le mécanisme de croissance des lamelles de Fe;0; et
indiquant le processus de diffusion dans chaque couche d'oxyde [18].

Le transport de Fe a travers l'interface Fe;Os/0-Fe,O; est assuré grace a la diffusion
surfacique le long de ces pores intergranulaires et a la diffusion a travers les joints de grains.
Comme les lamelles de Fe,O3; poussent a partir de leur sommet [18-20], cela indique que la
diffusion surfacique de Fe dans a-Fe,O; est beaucoup plus rapide que celle de O. Selon
Bertrand ef al. [21], I’étape qui contrdle la vitesse globale d'oxydation est la diffusion
cationique dans la couche externe de magnétite (Fe;O4) qui est la couche la plus épaisse avec
les plus grandes tailles de grains. Cependant, une diffusion importante de I'oxygene dans la
couche de a-Fe,0O; a lieu a travers les joints de grains. Par conséquent, selon Voss et al. [18],
le mécanisme principal de croissance des lamelles de a-Fe;Os est la diffusion surfacique des
cations a travers un tunnel central a I'intérieur de la lamelle. Méme si des macles sont
observées dans toutes les lamelles formées a des températures supérieures a 700°C, ces
auteurs proposent que ces macles ne jouent qu’un role mineur dans le transport des atomes de
Fe.

Selon Wen et al. [19], les nanoceintures obtenues (figure I11.21.b) (elles correspondent a des
nanolamelles étroites selon notre dénomination) croissent a partir de défauts tels que les
macles et les joints de grains. La dépendance en température de la forme des nanostructures
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observée par ces auteurs est cependant en opposition avec nos résultats. En effet, les
nanoparois d'hématite obtenues par I'oxydation de la surface a basse température (~ 400°C)
dans leur cas, sont obtenues a des températures plus élevées (~ 460°C) dans notre cas. A
600°C, Wen et al. ont synthétisé des nanostructures similaires aux nanolamelles de cette
¢tude, qu’ils attribuent a I'augmentation du taux de diffusion de Fe a travers les sites des
défauts (par oxydation par MPD, ces nanostructures sont synthétisées a des températures
nettement inférieures : 350°C). Pour Wen et al.[19], I’augmentation de la vitesse de diffusion
de Fe favorise significativement la croissance des nanoceintures d’hématite lors de
I’augmentation de la température a 700°C, tandis que, dans cette étude, les nanolamelles
étroites sont obtenues a des températures inférieures a celles permettant la formation de
nanoparois. Enfin, lorsque Wen et al. fixent la température a 800°C, ils obtiennent des
nanofils de structure beaucoup plus droite dont la section transversale devient cylindrique. De
telles structures n’ont jamais pu étre synthétisées par oxydation MPD, a cause des
températures de traitement plus faibles du procédé.

Fondamentalement, la différence entre les résultats de Wen et al. [19] et les nbtres est une
question de morphologie des nanostructures a 2 dimensions. Nous pouvons supposer que la
forme des lamelles ou des parois n’est pas controlée directement par la température (comme
supposé par Wen et al. [19]), mais par d'autres parameétres tels que la taille des grains, le
niveau de contrainte ou encore la nature des espeéces oxydantes, qui peuvent agir sur les
processus de reconstruction de la surface.

D’apres le comportement spécifique observé dans le cas des alliages dans nos conditions (au
moins par rapport aux résultats de Wen et al), nous pouvons en déduire que la couche
supérieure d'oxyde de cuivre [CD] doit étre suffisamment mince pour que le fer de la couche
[DE], directement en-dessous, puisse traverser cette couche et atteindre la surface pour former
les nanolamelles. Dans le cas contraire, le fer restera enfoui sous la couche supérieure de
cuivre (figure I11.22b).

Figure II1.21 : a) Image MEB des nanolamelles étroites d’un échantillon de fer pur a 4500
um du centre, traité par oxydation MPD pendant 2h. b) Image MEB des nanoceintures de o-
Fe;0; observées par Wen et al. [19] dans les conditions suivantes (700°C, 5 Nccm O; et 20
Ncem N,, pression 1 atm).
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[11.5.5.5- Cas des motifs

On doit s’attendre a ce que la couche supérieure de CuO soit de plus en plus en tension
lorsque la quantité de cuivre augmente. Niu ef al. [8] ont montré que plus il y a de cuivre, plus
la vitesse d'oxydation de l'alliage diminue. Par conséquent, la sous-couche de petits grains
doit étre plus mince lorsque la concentration en fer augmente et elle doit mieux résister a la
contrainte induite par le changement du volume molaire entre les oxydes de fer et de cuivre.
Cela pourrait expliquer la possibilit¢ d'observer des nanoparois a des distances radiales
légérement plus grandes, c’est-a-dire a une température légeérement inférieure pour une
concentration ¢élevée de fer.

Dans le cas de 1’¢laboration des nanostructures de CuO a partir de couches minces de cuivre
pur, la contrainte est induite par la variation de volume molaire entre CuO (12,4 cm® mol™) et
Cuy0 (23,5 em® mol™) [2]. Les volumes molaires de CuO (12,4 cm® mol™) et de Fe,0;3 (29,9
cm’ mol™) différent encore davantage (d’un facteur 2,4), ce qui induit un flambage, comme
observé figure II1.9a. La taille des régions boursouflées est d’environ 5 um dans le cas de
I’alliage composé de 10% de fer (figure I11.9b) et cette taille diminue en augmentant la teneur
en fer dans I’alliage jusqu’a atteindre quelques centaines de nanométres dans le cas de 72% de
fer (figure I11.8e). Puis les flambages disparaissent pour des teneurs en fer supérieures. Pour
estimer l'ordre de grandeur du niveau de contrainte, considérons le cas de I’alliage 10% Fe.
Dans ce cas, les motifs a la surface sont bien définis et le niveau de contrainte est le plus
¢levé. Le diametre d. du flambage créé dans une couche mince soumise a une contrainte de

compression est donné par [22] :
dc = gh \/GE (11L.1)

Avec g le parametre géométrique (g~2,2 pour un flambage axisymétrique), h I'épaisseur de la
couche, £ le module élastique de l'oxyde et o, la contrainte de compression biaxiale. En
remplacant par les valeurs appropriées : 7~2,3 pm et E~82 GPa pour CuO [23], on obtient g,
= 8,4 GPa. Cette valeur est un peu €levée mais est tout-a-fait possible.

En augmentant le teneur du fer dans I’alliage, le niveau de contrainte diminue. Par
conséquent, le flambage diminue, les nanoparois de CuO deviennent de plus en plus petites,
alors que les nanolamelles de Fe,Os; deviennent plus denses. La figure I11.22 résume la
formation des différentes nanostructures en fonction des contraintes et donc de la teneur en fer
dans I’alliage.
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Figure III 22: Résumé du mécanisme de croissance proposé pour les différentes
nanostructures.

I11.6- Oxydation des bicouches minces de Fe-Cu

Dans la premicre partie de ce chapitre nous avons étudié 1’effet de I’introduction du cuivre en
alliage avec le fer pour contrdler les morphologies des nanostructures d’oxyde de fer. Dans
cette partie, nous allons étudier I’effet de déposer ces deux métaux en bicouches. Deux
configurations sont testées : soit le cuivre est déposé sur le fer soit le fer est déposé sur le
cuivre. Les résultats obtenus dans la premiere configuration ressemblent aux résultats des
alliages riches en Cu présentés dans le paragraphe II1.4, donc nous avons choisi de présenter
ici seulement les résultats de la configuration fer sur cuivre.

Plusieurs échantillons sont étudiés dans la configuration de bicouches fer sur cuivre dans
lesquels I’épaisseur de la couche de fer varie de 50 a 900 nm tandis que ’épaisseur de la
couche de cuivre varie dans le sens opposé de manic¢re a ce que 1’épaisseur totale reste
toujours de I’ordre de 1,2 um. Dans le reste du chapitre, nous allons utiliser la notation X nm
Fe/Cu, X étant I’épaisseur de la couche de fer, pour désigner les différents échantillons
étudiés.

I11.6.1- Distribution des nanostructures

La figure II1.23 représente la cartographie de la distribution radiale des différentes
nanostructures obtenues par oxydation par MPD de bicouches minces de Fe sur Cu. L'axe
horizontal représente la variation de la distance radiale. Le gradient de température de surface
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en régime permanent est également reporté sur cet axe. L'axe vertical représente 1’épaisseur
de la couche mince de fer. Les mémes familles de nanostructures que celles trouvées dans le
cas des alliages sont aussi obtenues dans ce cas : des nanolamelles de Fe,O; et des nanoparois,
nanotours et nanofils de CuO (Les caractérisations morphologiques et chimiques de ces nano-
objets sont typiquement les mémes que celles décrites en détail pour les alliages Fe-Cu dans
les paragraphes I11.4.1 et I11.4.3 respectivement).

Comme dans le cas des alliages, des nanoparois de CuO sont observées proche du centre du
traitement, dans des zones ou la température est maximale. Les nanotours de CuO se situent a
des distances radiales comprises entre 0,5 et 1,5 mm du centre. Les nanofils de CuO sont
synthétisés au-dela de 2 mm du centre, pour des températures de surface plus basses durant le
traitement. Les nanolamelles de Fe,O3 n’apparaissent que lorsque la couche supérieure de fer
est suffisamment épaisse (900 nm).

a) Cartographie des nanostructures et des motifs ¢) Motifs
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Figure I11.23 : a) Cartographie de la distribution radiale des nanostructures et des motifs en
fonction de [’épaisseur de la couche de fer. b) Morphologies des différentes nanostructures. c)
Exemples de motifs en forme de chenilles observés dans les parties externes du traitement
(zones grisées).
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La présence d’une couche de fer au-dessus de la couche de cuivre conduit a la formation de
motifs en forme de chenilles (figures I111.24d et 1I1.25a) a la surface de 1’échantillon. En
fonction de la température, ces motifs peuvent étre constitués par les différents types de
nanostructures indiquées précédemment. La figure I11.24 montre 1’évolution de la
morphologie des nanostructures qui constituent les motifs en fonction de la distance par
rapport au centre du traitement. A 0,5 mm, les motifs sont constitués de nanoparois de CuO
(figure 111.24a) ; a 1 et 1,5 mm, les motifs sont constitués de nanotours (figure I11.24b et c)
puis de nanofils a 3,5 mm (figures II1.24d). Des nanolamelles de Fe,O; sont également
observées sur les motifs dans le cas 900 nm Fe/Cu (figures II1.24a et c¢). Il est important de
signaler que ces motifs n’apparaissent que dans les zones externes du traitement. La formation
de ces structures semble donc étre favorisée par des températures modérées. Par ailleurs,
lorsque la couche initiale de fer est plus épaisse, ces motifs se forment plus proche du centre
et ils deviennent plus longs mais moins denses (figure I11.23). Par conséquent, 1’apparition de
ces motifs dépend a la fois de la température et de I'épaisseur initiale de la couche de fer.

/7014500 pm f§ +1000 pm "
& DANIRERS BN

Figure II1.24 : Evolution de la morphologie des nanostructures composant les motifs en
forme de chenilles, en fonction de la distance par rapport au centre du traitement.
(Echantillon 900 nm Fer/Cu traité pendant 2 h par MPD)

La relation entre les motifs et les fissures est délicate a établir. En effet, des motifs peuvent
apparaitre sans I’existence de fissures (quelle que soit I’épaisseur de la couche de fer) (figure
[I1.25a). Par ailleurs, dans le cas ou la couche de fer est mince, des motifs et des fissures non-
corrélés peuvent apparaitre sur de grandes surfaces (figure I11.25b). Ainsi, lorsqu’ils se
croisent, les fissures peuvent scinder les motifs transversalement (figure II1.25b) ou
latéralement (figure I11.25c). Cela indique que certaines fissures se forment apres la synthése
de motifs. Enfin, dans le cas ou la couche de fer est plus épaisse, les motifs et les fissures sont
fortement corrélés dans la grande majorité des cas (figure I11.25d).
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Figure II1.25 : Exemples de distributions des motifs et des fissures. a) Motifs sans fissures
(155 nm Fe/Cu), b) et c) Motifs et fissures non corrélés qui, parfois, se croisent (155 nm
Fe/Cu), d) Motifs et fissures fortement corrélés (900 nm Fe/Cu).

La figure I11.26 montre clairement que, pour une couche de fer trés mince (50 nm), les motifs
se forment le long des joints séparant les colonnes de la couche de Cu synthétisée par
pulvérisation magnétron (croissance colonnaire). Le cuivre accede alors a la surface au travers
de ces joints qui se poursuivent également dans la couche mince de fer. Ainsi, une couche trés
fine de fer ne peut empécher la diffusion du cuivre vers la surface, cette diffusion s’effectuant
par les joints séparant les colonnes. Cependant, si la couche de fer est plus épaisse (900 nm
par exemple), le cuivre atteindra la surface plus facilement par les fissures. Dans un cas
intermédiaire, par exemple 155 nm, la diffusion via les joints est limitée. Toutefois, en raison
de la possibilité d’apparition de motifs sans I’existence des fissures, un mécanisme de
diffusion par les joints ne peut étre totalement écarté. Le transport du cuivre vers la surface se
produit sans doute par une diffusion simultanée a travers les fissures et a travers les joints.
Cette idée sera discutée en détail ci-dessous.

a)

Figure I11.26 : Images MEB d’un échantillon bicouche 50 nm Fe/Cu, a) avant traitement, b)
apres oxydation par MPD durant 2h (a +4500 um du centre).
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I11.6.2- Caractérisation structurale des motifs

Pour décrire le mécanisme responsable de la croissance de motifs sans la présence de fissures,
des images MEB des motifs en coupe transverse acquises a différentes positions radiales sont
reportées (figure II1.27) pour un échantillon 155 nm Fe/Cu oxydé durant deux heures par
MPD. Les motifs peuvent étre classés en deux types selon leurs structures internes : motifs de
structure interne de type A, caractérisée par un canal central d’alimentation qui émerge de la
surface de I’échantillon et suivi d’une croissance radiale de grains (figures II1.27a et b) et
motifs de structure interne de type B caractérisée par une interface plane avec la surface de
I’échantillon (sans canal central d’alimentation) et suivie d’une croissance colonnaire d’un
ensemble de gros grains (figures I11.27¢, d et e).
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Figure II1.27 : Images MEB en coupe transverse d’un échantillon 155 nm Fe/Cu. a) et b)
Motifs observés respectivement a 1380 um et 3500 um du centre du traitement : les deux
motifs possedent un canal d’alimentation central, (Type A). c et d) Motifs observés a 3500 um
du centre du traitement : les deux motifs présentent des interfaces planes avec la surface de
[’échantillon sans la présence des canaux d’alimentation, (Type B). e) Agrandissement du
motif de 'image (d). f) Image de la couche dense supérieure a travers laquelle les motifs se
forment et de la couche inférieure présentant une structure cellulaire.

Pour décrire en détail les différences entre les deux structures A et B, on se référera a la figure
I1.28. Les structures des couches sont décrites en partant de l'interface avec le substrat de
silice fondue vers le sommet de la couche d'oxyde. On observe :

» Une couche interne (segment [AB]) généralement constituée d’une structure en forme de
cellules qui est observée dans tout I’échantillon (figure I11.27f). Toutefois, cette couche
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interne peut adopter une structure spécifique, mais uniquement sous les motifs de type (B).
Dans ce cas, de larges grains alignés remplacent les cellules (figures I1I 27c¢ et 28b).

* Une couche colonnaire formée de petits grains (segment [BC]). Cette couche est souvent
divisée en deux sous-couches par une ligne de trous sphériques disjoints (segments [BB'] et
[B'C]). Dans le cas des motifs de type (B), le segment [BC] n’est plus une couche colonnaire
constituée de petits grains, mais plutdt une couche constituée de grains ultrafins (figure I11.27¢
et figure I11.28b a droite de la fleche blanche).

* Un agrégat de gros grains colonnaires (segment [CC']), présent uniquement au sein des
motifs de type (B) (figures I11.27c et I11.28b).

Les caractéristiques suivantes sont communes pour les deux types de structures :

* Une large couche de grains fins (segment [CD]). Les grains de cette couche présentent une
distribution radiale donnant lieu a une croissance quasi-équiaxiale (figure I11.28a et b).

» Une couche mince en surface formée de grains colonnaires dans laquelle les nanostructures
sont intégrées (segment [DE]). Un agrandissement de cette couche est présenté dans le cas des
structures de type B (insertion dans la figure I11.28b).

* Et finalement, les nanostructures (segment [EF]).
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Figure II1.28 : a) Image MEB en coupe transverse d’'un motif de type (A) prise a 1380 um du
centre du traitement. b) Image MEB transverse d’un motif de type (B) prise a 1750 um du
centre du traitement. Insertion : agrandissement de la couche [DE] d’un motif de structure de
type B. Bicouche 155 nm Fe/Cu oxydé durant deux heures par MPD.
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I11.6.3- Caractérisation chimique

[11.6.3.1- Caractérisation chimique des couches.

La figure II1.29 montre les diagrammes de diffraction des rayons X résolus spatialement,
obtenus sur un échantillon bicouche 155 Fe/Cu aprés oxydation par MPD. Comme dans le cas
des alliages, les diagrammes montrent la formation de phases d’oxydes de cuivre CuO de
structure monoclinique (carte standard PDF n°04-007-1375) et Cu,O de structure cubique
(carte standard PDF n°04-007-9767) simultanément avec des phases d’oxydes de fer Fe,Os de
structure rhomboédrique (carte standard PDF n°01-072-6226) et Fe;O4 de structure cubique
(carte standard PDF n°04-014-1682).

On observe 1’apparition du pic le plus intense de Fe,O; a 38,9°. Son intensité diminue en
s’¢loignant du centre jusqu’a disparaitre a 2 mm. Les pics de Fe;O4 (35,3° et 74,6°)
apparaissent avec de trés faibles intensités respectivement a 1 et 2 mm. Le CuO et le Cu
apparaissent clairement au centre tandis que le Cu,O apparait avec une faible intensité¢ a I mm
a 42,5° comme épaulement du pic de CuO a 41,5°. En s’¢éloignant du centre, les intensités des
pics de CuO diminuent et disparaissent a 3 mm tandis que celles de Cu augmentent et
deviennent maximales 4 5 mm. On observe a +5 mm un pic Kp a 45,8°correspondant au pic de
Cuas0,9°.

Comme dans le cas des alliages, on observe ici que le degré d'oxydation des métaux est trés
dépendant de la position en raison du gradient radial de température et de concentration en
oxygeéne dans la post-décharge. Aucune phase spinelle (CuFeO,, CuFe;O4 ou CugFe;07) n’a
pas été formée dans nos conditions de traitement et la phase FeO, non visible dans ces
diffractogrammes, a probablement subit une dismutation en Fe et en Fe;O4, comme discuté
précédemment.
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Figure II1.29 : Diagrammes DRX enregistrés chaque mm a partir du centre du traitement.
Aucune phase spinelle n’a été observée. Echantillon 155 nm Fe/Cu.

La figure III 30 présente les résultats SIMS enregistrés chaque millimétre en se déplagant du
centre du traitement vers l'extérieur d'un échantillon 155 nm Fe/Cu oxydé durant 2 h par
MPD. Ces résultats sont en parfait accord avec les observations effectuées sur les images
MEB. Les intensités normalisées des signaux SIMS de Cu, Fe et O sont représentées en
fonction de la profondeur définie par rapport a l'interface entre la couche déposée et le
substrat de silice. Le temps de pulvérisation de la couche d’oxyde par le faisceau d'argon du
dispositif SIMS ne peut étre converti directement en échelle d'épaisseur a cause de fortes
variations de composition, de densité et de structure au sein du film, ces variations affectant
fortement la vitesse de pulvérisation.

Les signaux de Cu et de Fe évoluent fortement en fonction de la position radiale. En effet,
comme la température diminue du centre du traitement vers 1’extérieur, les zones excentrées
sont moins oxydées. A +4 mm et +3 mm, une couche d'oxyde de fer externe recouvre une
couche de Cu faiblement oxydé. Les nanostructures composées principalement de CuO a la
surface de 1’échantillon sont trop petites et dispersées pour affecter de fagon significative le
profil SIMS a la vitesse de pulvérisation choisie. A +2 mm, la couche colonnaire constituée
de grains fins [BC] apparait, dans le profil SIMS, sous forme d’une distribution gaussienne de
fer associée a une déplétion en cuivre, le métal diffusant vers I'extérieur. A +1 mm, la couche
de grains fins (segment [CD]) se manifeste par un faible signal de fer dans le cuivre. La
couche mince supérieure [DE] est composée d'oxyde de cuivre pur, tandis que les
nanostructures de CuO (segment [EF]) ne sont, a nouveau, pas suffisamment denses pour
contribuer de manicre significative au signal SIMS. Au centre, la méme structure de couches
est observée. Une variation de la proportion de Cu et de Fe dans le segment [BC] révele un
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point d’inflexion dans le profil en oxygene, ce qui pourrait €tre attribué a la présence des trous
sphériques qui forment la ligne de séparation bien visible entre les sous-couches [BB'] et
[B'C]. En raison de la taille de la zone analysée par SIMS (100 x 100 um?), les motifs
pourraient ne contribuer que faiblement au signal final. Par ailleurs, les agrégats de grains
colonnaires [CC'] n’apparaissent probablement pas du tout dans les profils SIMS.
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Figure I11.30 : Intensité normalisée des signaux SIMS du Cu (rouge), Fe (noir) et O (bleu) en
fonction du temps de pulvérisation et pour différentes distances radiales. Le temps de
pulvérisation est redéfini pour fixer [’origine a la position de [’interface avec le substrat en

silice fondue. A droite, images MEB en coupe transverse correspondantes. Echantillon 155
nm Fe/Cu oxydé durant 2h par MPD.

I11.6.3.2- Caractérisation chimique des motifs.

Des mesures XPS résolues spatialement ont été effectuées sur deux motifs isolés a 3 mm du
centre du traitement. La figure III 31b représente les spectres XPS acquis en trois points :
deux points (N et P) sur deux motifs différents et un point O, en dehors, sur la couche
superficielle a c6té du motif N (figure III 31a). Le spectre acquis sur le point O montre la
présence de quantités comparables de fer et de cuivre. La présence de fer dans la couche
superficielle est compatible avec le profil SIMS enregistré a cette distance (figure II1 30). Des
traces de zinc et de silicium ont également été mesurées. La présence du zinc n’étant pas
prévue, cet €lément n’a pas été analysé durant les analyses SIMS précédentes. Cette présence
de zinc est due, probablement, a des contaminations au cours du processus de dépot de la
couche mince par pulvérisation. Au contraire, la présence du silicium est issue du substrat de
silice fondue. Nous supposons que l'intensité relativement élevée du silicium observée dans
les spectres XPS est due a des fissures locales qui donnent acces au substrat. En effet, il est
trés peu probable d'observer une diffusion du silicium vers la couche supérieure a partir de la
silice.
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Les deux spectres XPS acquis sur les motifs P et N sont presque identiques et ils présentent
une stoechiométrie différente par rapport au spectre du point O acquis sur la partie supérieure
de la couche sans motifs. Les signaux du fer et de I'oxygéne montrent que leurs quantités
respectives sont plus grandes dans la couche superficielle que dans le motif. Ceci indique que
la quantité d'oxyde de fer est plus grande dans la couche superficielle. D’apres le diagramme
d'Ellingham, le fer s’oxyde plus facilement que le cuivre. Ainsi, c’est Fe qui s’oxyde en
premier et comme il est devenu stable, il se trouve a une concentration négligeable dans les
motifs riches en CuO qui sont formés dans une deuxi¢me étape.

Cu3
100 x 100 um

Kinetic Energy (eV)
560 580 600 620 640

&
U
N

50 6000 T——— ——
] ey Point N
5000 Cu3 e ~
40 . uop p PomtO VB
1Si 2p Point P
60
80
100
120 0 T Y T . T  f T 4 T X
100 80 60 40 20 0
0 20 40 60 80 100 120 Binding Energy (eV)

Figure III 31 : a) Cartographie (100 x 100 um’) correspondante au signal Cu 3p acquise en
utilisant un faisceau de photons de rayons X d’énergie 648,5 eV et de diamétre 130—150 nm.
b) Spectres XPS acquis aux points N, P et O repérés sur la carte. N et P se situent sur des
motifs et O sur la couche. L’analyse est effectuée a 3000 um du centre de traitement sur un
échantillon 155 nm Fe/Cu oxydé pendant 2h.

I11.6.4. Mécanisme de croissance des motifs

En synthétisant les résultats précédents, nous obtenons une vision relativement claire de la
fagcon dont les motifs se développent dans nos conditions. Les motifs sont principalement
constitués de CuO mais peuvent contenir du fer dont la quantité augmente en s’¢loignant du
centre du traitement. En effet, le cuivre, initialement situé en-dessous de la couche du fer, doit
trouver un moyen d’atteindre la surface supérieure a travers la couche d'oxyde de fer qui se
forme en premier. Cela peut se produire par deux mécanismes différents selon les conditions.
Le premier mécanisme conduit a former les motifs de structure de type (A) avec des canaux
centraux d’alimentation et une croissance radiale tandis que le deuxiéme conduit a la
croissance de motifs de type (B) caractérisés par une interface plane a travers laquelle des ions
de cuivre diffusent (figure I11.32).

- Le premier mécanisme est la diffusion des ions de cuivre vers l'extérieur [2] par
l'intermédiaire d'un canal central, ce qui nécessite une température inférieure a un certain seuil
dont la valeur dépendra de 1’épaisseur de la couche initiale de fer (la valeur seuil augmente
avec I’épaisseur de la couche). Ce canal peut étre soit un joint entre deux colonnes (figure I1I
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26) lorsque la couche de Fe,O; est suffisamment mince, soit une fissure (figure II1.25d)
lorsque la couche de Fe,O; est suffisamment épaisse pour bloquer I’accés du cuivre a la
surface par diffusion. Les deux cas peuvent exister simultanément dans le cas d’une épaisseur
de couche de fer intermédiaire (155 nm par exemple). Ce mécanisme ne nécessite pas une
modification dans la structure des couches en-dessous du motif. La couche la plus profonde
[AB] reste toujours constituée d’une structure cellulaire et la couche [BC] conserve une
structure colonnaire composée de petits grains (figure I11.28a).

- Le deuxieéme mécanisme est la diffusion des ions de cuivre vers l'extérieur [2] par
l'intermédiaire d'une couche de Fe,O; localement perméable. Ce que l'on entend ici par
perméable, c’est une couche qui ne forme plus une couche barriere empéchant la diffusion des
ions de cuivre vers la surface. Cette perméabilité¢ est établie par la contribution de deux
phénomenes liés respectivement a la diffusion des ions vers 1’extérieur et a la contrainte en
tension. En effet, comme le transport des ions est contrdlé par la diffusion vers 1’extérieur, la
vitesse de croissance des nanostructures suit une loi en racine carrée en fonction du temps. Le
développement d'une porosité interne est alors di a la diffusion des ions qui laissent des
espaces vacants a leurs places initiales. Ces espaces vacants s’agrégent pour créer des
porosités qui rendent la couche perméable. Cette perméabilité est probablement due a
I’augmentation locale du nombre de porosités par unité de volume [24,25]. D’autre part,
contrairement au mécanisme précédent, dans ce cas la couche [AB] adopte une structure
spécifique avec de gros grains alignés et la couche [BC] devient une couche composée de
grains ultrafins (figure II1.28b). Cette évolution de la structure de la couche [BC] est
probablement la cause de la diffusion, ainsi rendue possible, des ions de cuivre vers la
surface. Par conséquent, sur une courte distance de 1 a 1,5 um, cette couche barriere est
rendue perméable. Nous supposons que le mécanisme conduisant a ce changement dans la
structure de la couche [BC] est dii au développement local d'une contrainte en tension élevée,
dans cette partie de la couche. D’apres la référence [24], des contraintes normales en tension
sont générées a la fois a l'interface métal-oxyde (ici l'interface Cu/Fe;O3) et au niveau des
joints de grains métalliques (ici le cuivre). Ces contraintes sont considérées comme 1'une des
causes majeures conduisant a la fragmentation des grains de la couche d’oxyde. Par ailleurs, il
a ¢galement ¢€té rapporté que les contraintes en tension sont a 1’origine de la création des
lacunes a partir de champs de contraintes multiaxiales [25]. Ce mécanisme explique
I’existence de trous sphériques disjoints dans la couche [BC].
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Figure II1.32 : [llustration des mécanismes de croissance des motifs de structure de type A
caractérisée par un canal central d’alimentation et une croissance radiale (a), et de structure
de type B caractérisée par une interface plane, composée de petits grains et de pores, a
travers laquelle des ions de cuivre diffusent (b).

La formation de fissures post-mortem est une preuve indirecte de la présence des contraintes
en tension qui se développent dans le revétement. Le fait que ces fissures soient le plus
souvent alignées avec les motifs suggere que le passage d'un mécanisme a l'autre est gouverné
par I’existence d’un seuil de contrainte au-dela duquel les fissures s’ouvrent. Dans ce cas, le
processus de diffusion change radicalement, ce qui conduit a une modification de la structure
de la couche composée de cellules comme mentionné précédemment. A notre avis, la
structure cellulaire est constituée d'un squelette de cellules d'oxyde de cuivre.

Lorsque le transport du cuivre n’est pas limité, soit parce que la température est suffisamment
¢levée soit parce que I'épaisseur de la couche de fer est suffisamment faible, le cuivre peut
atteindre la surface pour un temps de traitement relativement court. Ainsi, des nanostructures
d'oxyde de cuivre (principalement nanoparois et nanotours) se développent spontanément a la
surface de 1’échantillon. Les mécanismes de croissance de ces nanostructures sont les mémes
que ceux décrits dans le cas des alliages Fe-Cu (paragraphe II1.4.1 et 2). La raison de cette
similarité provient de la maniere avec laquelle le cuivre et le fer ségrégent dans ces alliages
pour former des empilements de couches d'oxyde trés semblables dans les deux cas.

I11.6.5- Croissance localisée de nanostructures

Xia et al. [26] ont montré que lorsqu’on applique une force extérieure suffisante a un substrat
revétu d'un autre matériau permettant d’induire une courbure de 1’échantillon, des fissures
régulicrement espacées apparaissent dans le revétement. D’autres techniques peuvent étre
utilisées pour engendrer ces fissures (par indentation, par exemple). Ainsi, le procédé
d'oxydation par MPD a-t-il été appliqué a un substrat de silicium d'épaisseur 500 um revétu
d’une bicouche de 300 nm Fe/Cu et légerement pli¢ au préalable afin de former des fissures
(figure II1.33a). On constate que les nanofils croissent presque exclusivement dans les fissures
(figure II1.33b). Cette caractéristique ne dépend pas de l'orientation de la fissure (figure
II1.33c et d). Ainsi, il apparait possible de localiser la croissance et donc de maitriser la
position des nanofils sur une surface par un contrdle précis de la position de ces fissures.
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Figure III 33 : a) Fissures régulierement espacées créées par la courbure d’un substrat de
silicium revétu par 300 nm Fe/Cu. b) Exemple d’une autre zone ou les fissures forment un
motif plus complexe. c) et d) Images des mémes zones (a) et (b) respectivement montrant la
croissance localisée des nanofils uniquement dans les fissures. Inserts dans (c) et (d) :
agrandissements montrant les nanofils dans les fissures.

II1.7-Conclusion

Durant cette ¢tude, deux types d’échantillons ont été étudiés : des couches minces d’alliage
fer-cuivre de différentes compositions et des bicouches minces Fe/Cu d’épaisseurs relatives
différentes. Ces couches sont déposées par pulvérisation magnétron sur des substrats de silice
fondue.

L’oxydation des couches minces d’alliage Fe-Cu par la micro-post-décharge a pression
atmosphérique a conduit a [’¢élaboration de nanostructures originales de différentes
compositions chimiques. Des nanoparois, nanotours et nanofils de CuO et des nanolamelles
de Fe,O3; ont été synthétisés. Ces nanostructures ont été caractérisées chimiquement et
morphologiquement. Ainsi, nous avons pu observer que les nanotours contiennent des zones
amorphes intégrées entre deux colonnes cristallines. Aucune phase spinelle n’a été obtenue,
probablement a cause de la température de traitement trop faible pour synthétiser des telles
phases. Un mécanisme a été¢ proposé pour expliquer la croissance de ces nanostructures. Ce
mécanisme est basé sur le role essentiel des contraintes qui permettent d’accélérer la diffusion
des ions métalliques vers la surface, ce qui rend possible un abaissement de la température
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d’oxydation sans affecter la vitesse de croissance des nanostructures. Cette température
modérée favorise une croissance anisotrope des cristaux et une diminution de la taille des
grains d’oxydes formés, entrainant ainsi une croissance de nanostructures plus fines.

L’oxydation des bicouches minces Fe/Cu par la micro-post-décharge a pression
atmosphérique a conduit a la croissance de motifs en forme des chenilles couvertes par des
nanostructures de CuO et de Fe;Os. Deux mécanismes principaux sont en jeu pour expliquer
la diffusion du cuivre vers la surface : soit le cuivre diffuse a travers des fissures et/ou a
travers les joints entre les colonnes de la couche, soit il diffuse a travers la couche de Fe,O;
rendue perméable par 1’effet de contraintes en tension. Les structures élaborées par le premier
mécanisme sont caractérisées par un canal central, alors que celles qui sont ¢élaborées par le
deuxiéme présentent une interface plane avec la surface au-dessus de laquelle se trouve un
agrégat de grains colonnaires. La possibilité d’élaborer des nanostructures sur des motifs
ouvre de nouvelles opportunités pour localiser ces nanostructures sur un substrat en contrélant
les formes et les positions des motifs. Par exemple, la nano-indentation pourrait étre employée
pour controler " localement " la génération de contraintes dans les couches métalliques. Ces
structures pourraient étre utiles pour développer des capteurs intégrant des réponses
spécifiques a des molécules données pouvant réagir soit avec des nanostructures de Fe,Os,
soit avec des nanostructures de CuO.
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Chapitre IV :
Synthese de nanofils ultra-minces de
/n0O par oxydation de bicouches Cu/Zn.

IV.1 — Introduction

Connu en Europe depuis le XVII siecle, ’oxyde de zinc est actuellement utilis¢ dans de
nombreuses applications industrielles, et notamment pharmaceutiques, cosmétiques et
agricoles. Cela est di a ses propriétés chimiques, physiques, optiques et thérapeutiques alliées
a une grande stabilité chimique et thermique. Semi-conducteur de type-n, ZnO posseéde une
large bande interdite de 3,37 eV a température ambiante et une énergie de liaison de 1'exciton

Iéme

de 60 meV. Il est largement utilisé dans les dispositifs électro-optiques a basse tension qui
émettent de la lumicre a faibles longueurs d'ondes tels que les diodes électroluminescentes et
les diodes lasers [1]. 1l est également I'un des matériaux les plus prometteurs pour les
applications dans les émetteurs de lumiere UV [2], les détecteurs [3], les cellules solaires [4],
les capteurs piézoélectriques [5] et les capteurs de gaz [6]. L effet du confinement quantique a
¢té¢ largement étudi¢ dans les nanostructures de ZnO, en particulier dans le cas de puits
quantiques (2D) [7-8] ou de boites quantiques (0D) [9]. L'observation d'un tel phénomeéne
nécessite des nanostructures de haute qualité cristalline avec de trés faibles dimensions, étant
donné que le rayon de Bohr de I’exciton du ZnO massif est de 1’ordre de 2,34 nm [10]. En
particulier, les nanostructures unidimensionnelles (1D) ultra-minces de ZnO ont attiré
beaucoup d'attention en raison de leurs applications potentielles dans le domaine de
I’¢électronique quantique en raison de leur confinement radial [11]. Par conséquent, le
diamétre des nanofils de ZnO est un paramétre clé qui peut permettre I’exploitation du
phénomene de confinement quantique dans certains dispositifs.

Le choix d’étudier le systéeme Cu-Zn plutot que Cu-Fe présenté précédemment résulte, d’une
part, de la volonté de comparer le comportement en oxydation du systéme précédent avec
celui d’un systétme métal noble — métal valve. On entend par métal valve un métal qui
développe une couche passive dense et protectrice, contrairement au cas du fer par exemple.
On peut aussi supposer que I’on agira sur les contraintes en formant un oxyde dont le volume
molaire est environ deux fois plus faible que celui de Fe,Os et sensiblement identique a celui
de CuO (14,5 cm® mol™ pour ZnO contre 29,9 cm’® mol” pour Fe,O; et 12,4 cm® mol™ pour
CuO). Enfin, le systéeme cuivre-zinc donne lieu a des alliages de laiton, contrairement au
systéme cuivre-fer caractérisé par 1’absence de miscibilité des phases.

Par ailleurs, I'utilisation de ZnO pour la photolyse de 1’eau est envisageable si I’on parvient a
réduire la largeur de bande interdite pour absorber la lumiére visible. Cette réduction de la
bande interdite peut étre effectuée par l'introduction de différents types de dopants : dopage
anionique (N, S, C, efc.), cationique (Cu, Ni, Co, Mn, etc.) ou terre rare (Ce, Dy, Er, etc.)
[12]. L’introduction de dopants dans le réseau cristallin de ZnO peut conduire a 1’existence de
niveaux d’énergies intermédiaires dans la bande interdite de ZnO. Par exemple, dans le cas du
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dopage de ZnO par de I’azote, I’état N 2p de 1’azote se situe au-dessus de la bande de valence
de ZnO [12].

Une étude similaire a celle effectuée dans le cas de Cu-Fe a donc été réalisée dans le cas de
Cu-Zn dont les résultats sont présentés ici. Des échantillons de différentes compositions en
cuivre et zinc soit sous forme de mélanges soit sous forme de bicouches de différentes
épaisseurs ont d’abord ¢été¢ oxydés en MPD. Des nanofils de CuO et des nanofils de ZnO ont
effectivement été synthétisés et les conditions de leur formation ont été établies dans une
¢tude conduite par Ayman Altaweel et dont un résumé est disponible en annexe 4. En raison
de I'importance des nanofils ultra-minces de ZnO pour les applications qui nous intéresse, il
était indispensable de pouvoir traiter des surfaces de grande dimension (quelques cm’® au
moins). Comme cela a été expliqué, il est possible, connaissant les conditions de synthése
locales de nano-objets sur les surfaces traitées par MPD, de transposer ces conditions sous
vide, notamment en ce qui concerne la température de traitement et la concentration des
especes actives. Nous avons donc choisi de les reproduire en utilisant un flux de post-
décharge a pression et a température contrdlées. Ce flux de post-décharge est capable
d’oxyder la surface de 1’échantillon d’une maniére homogene et de produire une surface
uniformément recouverte de nanofils ultra-minces de ZnO sur plusieurs cm?.

IV.2 — Historique de la synthése des nanofils de ZnO

Une méthode simple de synthése des nanostructures de ZnO consiste a chauffer un substrat de
zinc a température modérée. En 2003, Dang et al. [1] ont synthétisé des nanofils de ZnO en
chauffant du zinc a une température supérieure a son point de fusion (419,5°C) dans un
mélange Ar-20% O,. Deux ans plus tard, Li ef al. [13] ont obtenu des nanofils de ZnO par
I’oxydation, a 600°C dans l'air et pendant une heure, de couches minces de zinc déposées par
pulvérisation magnétron (PVD). En 2007, Ren et al. [14] ont préparé des nanofils
monocristallins de ZnO en chauffant, dans 'oxygeéne ou dans l'air, du zinc métallique pur a
350°C et a 400°C (inférieure a la température de fusion du zinc). Hsueh et Hsu [15] ont
¢laboré, en 2008, des nanoflocons et des nanofils de ZnO par oxydation locale a 300°C dans
I’air, d’un revétement composé de particules de zinc déposé par pulvérisation sur un substrat
en verre. La cinétique de croissance de ces nanostructures est rapide : seulement 5 minutes
sont nécessaires pour les synthétiser. Un an plus tard, Rackauskas et al. ont proposé une
méthode générale pour synthétiser des nanofils d’oxydes métalliques par chauffage résistif de
fils ou de feuilles métalliques purs dans les conditions ambiantes et dans une gamme de
températures [400-850°C] supérieures au point de fusion du zinc [16-17]. Des vitesses de
croissance importantes sont observées (environ de 100 nm/s), permettant d’avoir des durées
de traitement extrémement courtes, typiquement de 1’ordre de la minute. Cette croissance
rapide est attribuée au gradient thermique le long du fil chauffé a trés grande vitesse. En effet
le chauffage du fil s’effectue de I’intérieur vers 1’extérieur d’une maniére trés rapide, créant
ainsi dans le fil un gradient de température inversé par rapport a celui créé lors d’un chauffage
thermique dans un four. Quel que soit le procédé utilisé, la croissance des nanofils dans ces
exemples est controlée par la diffusion vers ’extérieur des cations et elle est limitée par la
formation d’une porosité de type Kirkendall. La majorité des nanofils de ZnO synthétisés par
ces procédés ont des diamétres supérieurs a 20 nm [18]. Jamali-Sheini et al. [19] ont

118



synthétisé des nanoaiguilles de ZnO par oxydation thermique a 400°C dans l'air de feuilles de
zinc revétues par de fines couches de cuivre et de carbone. Les résultats ont montré que la
nature de cette couche tampon est un parameétre important pour le contrdle de la vitesse de
croissance, qui permet d’aboutir a la croissance de nanoaiguilles de différentes densités.

L'oxydation thermique d’alliages de laiton a également été étudiée par différents groupes [20-
24]. Xu et al. [20-21] ont étudié 1'oxydation thermique de feuilles de laiton CugeZngss a
500°C sous des atmosphéres composées de différents mélanges gazeux. Des nanofils et des
nanoparois monocristallins de ZnO de structures hexagonales (avec ou sans traces de cuivre)
sont synthétisés sous une pression de 1 atm d’un mélange gazeux N,-O; pour une durée
d’oxydation de 3 h. La densité surfacique de ces nanostructures dépend de la pression partielle
en oxygeéne dans le mélange gazeux : elle est maximale pour des pourcentages inférieurs a
15% O; et diminue significativement pour des pourcentages supérieurs a 50%. Zhu et al. [22]
ont étudié l'oxydation d'alliages Cu-Zn dans lesquels les teneurs en zinc varient entre 5 et
40%. L’oxydation est effectuée dans l'air durant deux jours a des températures comprises
entre 350 et 540°C. En dessous de 10% Zn, seuls des nanofils de CuO sont observés. Entre 10
et 30%, des nanofils de CuO et des nanolamelles de ZnO se développent simultanément. Au-
dela de 30% Zn, des nanofils ou des nanolamelles individuelles ou ramifiées de ZnO peuvent
étre synthétisés en fonction de la température. Par conséquent, un contrdle de la morphologie
des nanostructures de ZnO en fonction de la température d’oxydation et de la teneur locale en
Zn est possible. Yuan et al. [23] ont montré que 1'oxydation thermique du laiton Cug7Zng3
conduit a la formation d'une couche de ZnO sous les nanofils de ZnO synthétisés. Ce résultat
est interprété par la réactivité/affinité supérieure du Zn avec 1’oxygeéne par rapport a celle de
Cu qui est un ¢élément plus noble. L'augmentation de la température d'oxydation conduit a une
croissance rapide de cette couche de ZnO et ainsi a la disparition des nanofils de ZnO de la
surface de 1’échantillon.

Dans les procédés de dépdt chimique en phase vapeur (CVD), la présence d'un autre élément
qui joue un role catalytique comme le cuivre [25] ou I'étain [26] peut modifier le mécanisme
de croissance des nanofils de ZnO. Li et al. [25] ont utilisé¢ un mélange de ZnO et de carbone
pour produire une vapeur au-dessus d'un substrat en silicium de type-p revétu de cuivre. Les
nanofils de ZnO sont synthétisés par le processus de croissance VLS (vapeur-liquide-solide).
Le cuivre catalyse la croissance des nanofils de ZnO de diametres compris entre 80 et 150 nm.
Des résultats similaires sont observés en remplacant le cuivre par 1’étain [26]. Toutefois, pour
des températures d’oxydation plus basses, des nanofils minces (diametre ~ 6 nm) de ZnO sont
synthétisés en présence d’étain [27].

Outre les méthodes thermiques, les procédés assistés par plasma présentent des spécificités
qui peuvent étre exploitées pour des applications données. De grandes quantités de nanofils
d'oxydes métalliques de haute qualité¢ sont synthétisées dans des milieux hors équilibre
comme les plasmas directs ou les post-décharges [28]. U. Cvelbar rapporte quatre différentes
méthodes qui utilisent les plasmas pour synthétiser des nanofils d’oxydes métalliques [29].
D’une facon générale, les procédés de syntheése par plasma permettent des traitements plus
courts par comparaison avec les procédés thermiques. Cette efficacité est due a la dissociation
des molécules en atomes et en ions dans le plasma, qui interagissent directement avec les
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surfaces sans passage par des états intermédiaires. En particulier, il devient possible de
dissocier et d'exciter les molécules et les radicaux méme pour de faibles températures de
phase gazeuse. Ce dernier point présente un intérét majeur pour la production de
nanostructures car l'oxydation a basse température favorise la croissance des cristaux
anisotropes.

Peu d’¢études ont fait état de la synthése de nanofils ultra-minces de ZnO. Ces synthéses sont
généralement réalisées en utilisant des solutions chimiques comme, par exemple, les procédés
hydrothermaux [30], les techniques de dépot par bain chimique [31] ou les méthodes de
synthése par voies colloidales [11]. Dans ce travail, nous avons combiné les avantages des
traitements par un flux de post-décharge avec ceux liés au dépdt d’une fine couche tampon de
cuivre a la surface du Zn (comme expliqué ci-aprés, paragraphe 1V.4).

IV.3 — Oxydation des bicouches Cu-Zn en post-décharge sous vide

Avant de présenter les résultats obtenus apreés oxydation en post-décharge sous vide, il est
important de signaler une caractéristique intéressante concernant le procédé. Nous avons
observé que dans nos conditions de traitement, quelle que soit la température de
fonctionnement dans la gamme de [440 - 540°C] et sans la présence d’une couche tampon de
cuivre au-dessus de la couche mince du Zn, cette derniére s'évapore complétement. En effet,
dans la post-décharge il n’y a pas d’interaction entre les ions du gaz et la surface du matériau
comme dans le cas de traitement direct par plasma a basse pression. Ainsi la post-décharge
affecte faiblement la surface du matériau. En outre, la température de traitement dépasse la
température de fusion du zinc (419,5°C). Le dépot d'une couche tampon de cuivre au-dessus
de la couche de zinc nous a permis d’augmenter la température d'oxydation au-dela de 420°C
tout en maintenant le zinc sur le substrat. Cela est naturellement dii a I’¢lévation de la
température de fusion de I’alliage Cu-Zn formé, conformément a ce que prédit le diagramme
de phase du systéme binaire. L’épaisseur optimale de cette couche en cuivre est entre 50 et
100 nm. Une épaisseur de moins de 20 nm n’empéche pas 1’évaporation du zinc, tandis
qu’une ¢épaisseur beaucoup plus grande (400 nm) inhibe la croissance des nanofils de ZnO. La
configuration étudiée dans ce chapitre est une bicouche de 50 nm de Cu sur 950 nm de Zn.

IV.3.1- Etude de la morphologie des nanofils
Une étude morphologique des nanofils a été réalisée en fonction des différents parameétres de
traitement dans le but de trouver les conditions optimales de croissance.

IV.3.1.1-Influence de la température

Les images MEB des nanofils élaborés lors d’un traitement d'oxydation en post-décharge sous
vide (pression : 200 Pa, débit : 11 Nccm O; - 550 Ncem Ar, durée du traitement : 5 minutes),
en fonction de la température du four, sont reportées figure IV.1. La densité surfacique des
nanofils dépend fortement de la température de chauffage. Cette densité est maximale pour
une température de 500°C. Pour des températures plus faibles, la cinétique de croissance des
nanofils diminue significativement, ce qui nécessite une augmentation de la durée du
traitement pour la compenser. Pour des températures plus €levées, la diminution de la densité
surfacique des nanofils peut étre attribuée a I’augmentation de la vitesse de croissance de la
couche d'oxyde métallique sous-jacente dans laquelle les nanofils sont progressivement
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enfouis. Ce phénomene est couramment observé pour les nanofils synthétisés par les
processus d'oxydation thermique a températures modérées, par diffusion vers 'extérieur des
cations métalliques. Par exemple, lors de 1'oxydation thermique de substrats de cuivre, Yuan
et al. [32] ont montré que la couche de CuO sous-jacente continue de croitre durant la
croissance des nanofils. Ainsi, pour obtenir des nanofils, une faible vitesse de croissance de

cette couche d'oxyde est généralement requise. En revanche, pour une oxydation plus longue
et/ou pour des températures d'oxydation plus élevées, cette couche d'oxyde, en continuelle
croissance, va recouvrir progressivement les nanofils a partir de leur base et jusqu’a leur
sommet.

Figure V.1 : Images MEB montrant [’évolution de la morphologie des nanofils en fonction
de la température de chauffage (oxydation post-décharge : 11 Nccm O, — 550 Nccm Ar
pendant 5 minutes).

IV.3.1.2-Influence de la durée du traitement

La description précédente est confirmée par 1'évolution de la morphologie des nanofils en
fonction de la durée d'oxydation par post-décharge (figure IV.2). La densité des nanofils
augmente fortement durant la premiére minute de traitement pour atteindre une valeur
maximale entre 40 secondes et 5 minutes. Ainsi, pour un traitement d’une minute, la longueur
moyenne des nanofils obtenus est estimée a 750 = 100 nm, ce qui indique une vitesse de
croissance d'environ 15 nm/s. Cette vitesse extrémement ¢levée est couplée a un diameétre
moyen ultrafin (~ 6 nm, valeur confirmée par des mesures HRTEM). Pour des traitements
plus longs, le diametre des fils augmente et leur densit¢ diminue sensiblement. Il est
intéressant de noter que quelques nanofils courts sont observés pour un traitement en post-
décharge de 0 secondes, c'est-a-dire avant 1’introduction de 1'oxygene et ’amorce du plasma.
Ce phénomene est dii a la présence de traces de vapeur d’eau responsables de 1’oxydation du
Zn durant la phase de montée en température de 1’échantillon dans le four sous argon seul
(voir le dispositif dans le chap.2, paragraphe I1.4). Cette étape se déroule juste avant
d’amorcer le plasma et nécessite 15 minutes pour d’atteindre une température de 500°C. Ce
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type de contamination ne peut étre évité dans ce procédé fonctionnant sous vide primaire.
Néanmoins, il est nécessaire d'introduire de I'oxygeéne dans la post-décharge pour permettre la
croissance des nanofils avec des cinétiques suffisantes.
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Figure 1V.2 : Images MEB montrant [’évolution de la morphologie des nanofils et courbes

d’évolution de la densité et du diametre moyen des nanofils en fonction de la durée du

traitement (température = 500°C, oxydation post-décharge : 11 Nccm O, — 550 Ncecm Ar).

IV.3.1.3 Influence de la teneur en oxygene

La figure IV.3 montre I’évolution de la morphologie des nanofils en fonction de la teneur en
oxygene dans la post-décharge. Le débit optimal d'oxygene pour la synthése des nanofils a pu
étre déterminé (11 Ncem dans nos conditions). Pour des débits d'oxygene plus élevés, la
densité de nanofils diminue Iégérement. Dans ce cas, la croissance de la couche d'oxyde sous-
jacente peut affecter celle des nanofils comme indiqué précédemment. En effet, une
modification du débit d’oxygeéne dans la décharge peut entrainer une modification de la
concentration des espeéces actives dans la post-décharge.
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Figure 1IV.3 : Images MEB montrant [’influence de la teneur en oxygene dans la post-
décharge sur la morphologie des nanofils. (Température = 500°C, durée d’oxydation en post-
décharge = 5 minutes).

En conclusion, les conditions optimales trouvées pour la croissance des nanofils ultra-minces
de ZnO sont: température de four de 500°C, débit d'oxygene de 11 Nccm et durée
d’oxydation par post-décharge comprise entre 1 et 5 minutes.

IV.3.2- Structure cristallographique des nanofils.

La figure IV.4 représente des micrographies TEM de nanofils isolés prélevés a partir d’un
échantillon traité dans les conditions optimales (500°C, 11 Ncem O; et 5 min d’oxydation par
post décharge). Tous les nanofils observés présentent une forme réguliére et uniforme et un
rapport d'aspect élevé. Ils possédent un diamétre moyen de 6 nm avec une distribution en
taille étroite (typiquement + 2 nm). Par exemple, les images TEM a haute résolution (figures
IV.4a et b) montrent deux nanofils ayant des diameétres, respectivement, de 6,6 et 4,8 nm. Les
transformées de Fourier rapide (FFT) (figures IV.4c et 4d) correspondant respectivement aux
figures IV.4a et 4b montrent que les structures cristallographiques de tous les nanofils peuvent
étre indexées par la structure wurtzite de ZnO (groupe d’espace : P63mc (186), hexagonal, a =
b=3,2494 A, ¢ = 5,2038 A) [33]. Aprés I’analyse d'un grand nombre de nanofils, on constate
que ces nanofils ne possedent pas une direction de croissance préférentielle. La réalisation
d’une image FFT inversée (IFFT) (figure IV.4e) a permis d'améliorer le contraste de la
structure cristalline des nanofils pour faciliter la mesure des distances inter-réticulaires.
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L’ensemble de ces résultats indique que les nanofils synthétisés sont bien cristallisés et
monocristallins.

a)

Figure 1V.4 : (a-b) Micrographies TEM a haute résolution de nanofils synthétisés dans les
conditions optimales (500°C, 11 Nccm O; et 5 minutes d’oxydation par post-décharge). (c-d)
Transformées de Fourier (FFT) correspondant aux images (a) et (b) respectivement. (e)
Image IFFT montrant les distances inter-réticulaires.

La figure IV.5a montre que la structure cristalline est conservée jusqu'aux bords des nanofils.
Par ailleurs, les pointes des nanofils ne présentent pas de nanoparticules généralement
observées dans les mécanismes VLS. En revanche, certains nanofils présentent des
ramifications dans lesquelles une continuité des plans cristallographiques est observée (figure
IV.5b). De telles instabilités ne sont pas observées lors de la croissance de nanofils par
oxydation thermique. Elles sont probablement dues aux vitesses de croissance
particulierement élevées, obtenues lors de 1'oxydation en post-décharge. La bonne qualité
cristalline des nanofils est confirmée par les images HAADF-STEM a treés haute résolution
(figure IV.5c), ou les positions des colonnes atomiques sont directement visualisées par des
points clairs (image de contraste Z), contrairement aux micrographies HRTEM. Sur I’image
STEM agrandie du cristal ZnO projetée le long de l'axe [001], les atomes de Zn et O sont
alignés le long des mémes colonnes. Le motif hexagonal de la structure wurtzite de ZnO est
facilement discernable, sans présence de défauts évidents ou de distorsions [34]. Ces constats
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montrent que la structure cristallographique des nanofils de ZnO n'est pas affectée de manicre
significative par la présence de cuivre dans la sous-couche.

Figure IV.5 : a) Image HRTEM de la pointe d’un nanofil, b) image HRTEM montrant la
ramification d’un fil. ¢) image HAADF-STEM et d) son image BF-STEM correspondant. (La
direction du faisceau d’électrons incident est parallele a I’axe [001] des cristaux de ZnO).

IV.3.3-Caractérisation chimique des nanofils

L’analyse chimique de ces nanofils, effectuée par EDS, confirme la prédominance du zinc et
de l'oxygene (figure IV.6a et 6b) tandis que le cuivre n’est présent que sous forme de traces
avec une concentration toujours trés faible quelles que soient les zones testées : pointes,
branchement, bords rugueux, etc. Les signaux supplémentaires du carbone et du nickel (figure
IV.6b) proviennent de la grille TEM utilisée comme support.

125



= 600 -

=

w 500 - | /n-K
= l

= 400 - ,

2 . Ni-K
S 300 Nk

\, %[ 2ox
5 Zn-|I\
100 - .
O ¥ JI i T I L s ! ‘A-"L\J‘
0 1 2 3 4 S §) 7 8 9 10
Energie (keV)

Figure 1IV.6: a) Cartographie EDX des nanofils ultra-minces de ZnO montrant la
prédominance du zinc et de [’oxygene. b) Spectre EDS montrant une faible présence de Cu
dans les fils. Le spectre EDS est acquis sur la zone marquée par un cercle blanc dans

linsertion.
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IV.3.4-Caractérisation chimique des couche d’oxydes
Afin de mieux comprendre le mécanisme de croissance, nous avons caractérisé par DRX et
par SIMS la (les) sous-couche(s) sur laquelle (lesquelles) se développent les nanofils de ZnO.

IV.3.4.1- Analyse par DRX

La figure IV.7 montre les diagrammes de diffraction des rayons X de la couche mince de
Cu/Zn respectivement dans les trois cas : sans chauffage ni traitement (dépot métallique),
apres chauffage sous argon pur a 500°C et apres chauffage sous argon pur a 500°C suivi d'un
traitement d’oxydation en post-décharge pendant 5 minutes. Pour minimiser au maximum
I’oxydation du film par 1’oxygéne résiduel durant la diminution de la température apres le
traitement, le four est placé hors de la zone de I’échantillon a la fin du traitement.

L'analyse réalisée sur les films Cu/Zn apres dépdt présente, en plus du zinc métallique, une
phase d’alliage intermétallique de cuivre-zinc : CuZns [35]. Les pics de CuZns coincident
parfaitement avec ceux de la carte standard PDF n ° 35-1152. Cette phase est attribuée a la
diffusion relativement rapide du cuivre dans la matrice du zinc durant le processus de
pulvérisation. En outre, les analyses montrent qu'aucune contribution du cuivre pur n'est
observée.

Apres chauffage a 500°C sous argon pur, on observe I’apparition de nouveaux pics de
diffraction qui peuvent étre attribués a la structure wurtzite ZnO. La contribution intense de
ZnO peut étre soulignée, en particulier les pics de diffraction (100), (002) et (101)
respectivement a 20 = 31,77°, 20 = 34,44° et 20 = 36,26°. La structure obtenue dans la couche
sous-jacente est cohérente avec les résultats obtenus par TEM sur les nanofils (figures IV.4-
IV.5). Aucune contribution de CuZns n’est détectée et seulement le pic le plus intense 101 de
Zn est présent sur le diffractogramme. La disparition quasi-compléte du Zn métallique indique
que la couche déposée a ¢té fortement oxydée durant la montée en température sous argon
pur. En effet, dans cette configuration, le faisceau de rayons X sonde le film sur toute son
¢paisseur. Comme mentionné précédemment, I'oxydation est attribuée a des traces d'eau qui
ne peuvent pas étre supprimées par pompage primaire.

Aprés 5 minutes d'oxydation en post-décharge, le Zn disparait totalement et on observe
I'émergence de petits pics supplémentaires correspondant a CuO (structure monoclinique,
carte standard PDF n ° 04-007-1375). Ces résultats laissent supposer que le film est
completement oxydé apres ces 5 minutes de traitement. Le changement dans les formes des
pics de ZnO (intensités, largeurs a mi-hauteur, etc.) peut étre expliqué par des évolutions
mineures des tailles de cristallites, la modification des niveaux de contraintes locales,
I’augmentation des porosités ou encore par des modifications de la morphologie de surface
dues a la croissance des nanofils.
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Figure IV.7 : Diagrammes DRX des couches minces de Cu/Zn. De haut en bas : apreés dépot,
apres l’étape de montée en température sous argon pur a 500°C et apres chauffage suivi d'un
traitement de 5 minutes d’oxydation en post-décharge (oxydation post-décharge : 11 Nccm O;
— 550 Nccm Ar).
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IV.3.4.2- Analyse par SIMS

Comme pour les analyses DRX, des analyses SIMS sont effectuées dans les trois conditions
précisées précédemment (sans chauffage ni traitement, aprés chauffage a 500°C et aprés
chauffage et traitement post-décharge de 5 min) (figure IV.8). Les intensités normalisées des
signaux SIMS de Cu (en rouge), Zn (en noir) et O (en bleu) sont représentées en fonction de
la profondeur redéfinie par rapport au substrat de verre. En premiére approximation, on peut
supposer que la profondeur sondée évolue linéairement avec le temps de pulvérisation,
I’épaisseur totale du film étant estimée par des images MEB en coupe transverse. Cette
relation linéaire reste toutefois une approximation car elle ne tient compte ni des changements
de composition dans la profondeur du film ni des porosités présentes dans la couche qui
peuvent affecter fortement la vitesse de pulvérisation.

Dans le cas de la couche métallique directement apres dépot (50 nm de Cu déposé sur 950 nm
de Zn), on observe que le cuivre a largement diffusé dans le zinc, (sur plus de la moitié¢ de son
¢épaisseur). Cette constatation est compatible avec la formation d'un alliage intermétallique
observé par DRX. Cet alliage est situ¢ dans la partie supérieure du film. Le signal SIMS du
cuivre diminue fortement prés du substrat mais reste néanmoins présent : dans la partie la plus
profonde, le film est trés majoritairement composé de zinc.

Apres le chauffage, le signal d'oxygene augmente dans 1’ensemble de la couche tandis que le
cuivre diffuse jusqu’au voisinage du substrat. Ainsi, le traitement thermique favorise
I’interdiffusion au sein du couple Cu/Zn, tout en permettant une légére oxydation. Les
spectres SIMS obtenus aprés le traitement en post-décharge sont sensiblement similaires.
Aucune augmentation importante du signal d'oxygeéne n'est observée dans 1'épaisseur de la
couche. De plus, tous les ¢léments présentent une distribution quasi-constante en fonction de
la profondeur.
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Figure IV.8 : Profils SIMS montrant les intensités normalisées des signaux de Cu (en rouge),
Zn (en noir) et O (en bleu) en fonction de la profondeur définie par rapport au substrat. De
haut en bas : avant le chauffage (dépot métallique), apres le chauffage sous argon pur a
500°C et apres le chauffage suivi d 'un traitement de 5 minutes d’oxydation en post-décharge.

IV.4- Mécanisme de croissance des nanofils ultra-minces de ZnQO

Le dépdt d'une couche mince tampon de cuivre au-dessus du zinc est une étape clé qui permet
d’empécher I'évaporation du film pendant le traitement. Le cuivre, déposé par pulvérisation,
n’apparait que sous la forme d’un alliage intermétallique CuZns, tandis que du Zn contenant
un peu de cuivre se trouve également dans son état métallique. La formation de cette phase
d’alliage intermétallique se produit par interdiffusion du cuivre dans le zinc a température
ambiante ou plus probablement directement durant le processus de pulvérisation. D’apres les
analyses DRX et les mesures SIMS, on peut conclure que cette couche de CuZns se forme
dans la partie supérieure du film, c’est-a-dire proche de la surface. La partie interne de la
couche est quant a elle composée d'une solution solide de Cu dans la matrice de Zn. Il semble
que cette nouvelle structure possede une température de fusion plus élevée que celle de Zn pur
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[36]. Un traitement d’oxydation post-décharge est alors possible a une température supérieure
(500°C) a la température de fusion du zinc (419,5°C).

Lors de la montée en température de I’échantillon jusqu’a la température de consigne (sous
argon pur), une oxydation partielle se produit due a des traces d'eau dans le réacteur. Cette
oxydation conduit a la formation de ZnO et la disparition de la phase de CuZns. Behera et
Chandra [37] ont rapporté que ZnO et CuO peuvent étre synthétisés a partir d’une couche de
laiton pur oxydée dans différentes atmospheéres oxydantes et dans une gamme de température
de [300-550°C]. Dans notre cas, seul ZnO est observé apres la montée en température car le
film n’est que partiellement oxydé, le zinc a plus tendance a s’oxyder que le cuivre qui est
plus noble (CuO est obtenu apres traitement en post-décharge, pour des échantillons presque
totalement oxydés).

Durant le traitement en post-décharge, la couche supérieure s’oxyde en premier. Le
mécanisme de croissance des fils de ZnO est probablement assez proche de celui observé
généralement lors de I'oxydation thermique a température modérée (voir paragraphe I11.2).

Rackauskas et al. [16-17] ont obtenu des vitesses de croissance assez proches de celles
observées lors de notre étude. Cependant, la cinétique de croissance rapide de leurs nanofils
est attribuée aux forts gradients thermiques qui apparaissent radialement dans le fil lors du
chauffage résistif. Dans notre cas, cette croissance rapide est due au milieu hors équilibre créé
par la post-décharge. En effet, deux traitements effectués dans les mémes conditions (500°C,
11 Ncem d’O; pendant 5 minutes), sans et avec post-décharge, ont montré de grandes
différences de densité¢ et de longueurs de fils (figure IV.9). Dans les procédés en phase
gazeuse, l'oxydation a basse température favorise généralement une croissance anisotrope des
cristaux et donc la synthese de nanostructures. Dans nos conditions expérimentales, les
traitements d'oxydation sont réalisés a une température relativement élevée, mais la vitesse
d'oxydation thermique reste modérée du fait de la faible pression partielle d'oxygene (~4 Pa).
Dans la post-décharge, la présence d’espeéces actives comme les atomes ou les états
métastables d'oxygeéne, directement disponible a la surface de 1’échantillon, conduit a une
oxydation plus efficace que celle observée lors des procédés thermiques dans les mémes
conditions. Il est possible que ce procédé en post-décharge limite la croissance de la couche
supérieure d’oxyde de zinc. Cela permettrait donc de favoriser la croissance rapide des
nanofils de ZnO grace a la diffusion vers l'extérieur des ions de Zn au travers de cette couche
mince d’oxyde de ZnO. Cette hypothese est confortée par les résultats obtenus lors des
traitements dans des conditions plus oxydantes (température > 520°C, débit de O, > 55 Ncem
ou durée de traitement > 15 min), au cours desquelles la densité des nanofils a fortement
diminué (voir figures IV.1 —IV.3).
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Figure IV.9 : Deux échantillons traités dans les mémes conditions (500°C, 11 Nccm d’O; et 5
minutes), sans post-décharge (a) et avec post-décharge (b).

IV.5 Propriétés optiques des nanofils ultra-minces de ZnO

Une étude par spectroscopie de photoluminescence (PL) a été effectuée pour caractériser les
propriétés optiques des nanofils ultrafins de ZnO. La figure IV.10a montre les spectres PL en
échelle logarithmique en fonction de 1'énergie a différentes températures. Les pics de PL
observés sont cohérents avec les résultats obtenus pour des nanofils ultra-minces de ZnO
synthétisés par d’autres techniques [38-39]. La bande dominante est une émission UV au
voisinage de la bande interdite (NBE : near band-edge) caractéristique, observée dans la plage
comprise entre 3,3 et 3,4 eV. Cette contribution peut &tre attribuée a la recombinaison
radiative des excitons libres et des excitons liés. La bande extrémement faible centrée a
environ 2,4 eV, correspond a la luminescence verte (GL : green luminescent) qui peut étre
attribuée a des lacunes d'oxygene. Le rapport d’intensité des pics UV (NBE)/visible (GL) peut
étre utilisé comme un indicateur de la qualité cristalline [40]. Par exemple, Bethke et al. ont
mesuré un rapport d'environ 1,0 pour leurs nanofils de ZnO de cristallinité élevée, produits
par MOCVD [41]. Dans notre cas, la valeur du rapport est de 3,35 a 320 K, ce qui indique un
degré de cristallinité élevé conformément a ce qui a été observé lors des mesures MET.

A basse température, les spectres PL présentent deux nouvelles contributions issues du pic
NBE qui sont tres similaires a celles observées par Stichtenoth et al. [38] pour des nanofils
ultra-minces de ZnO de diamétres 4 nm environ : une premicre composante est observée a
3,375 eV (a 5 K) (figure IV.10b) et correspond a un exciton de surface (SX : surface exciton)
qui est identifi¢é comme étant un exciton li¢ a des défauts de la surface ; et une seconde
composante, observée a 3,335 eV (a 5 K), qui peut étre attribuée a une réplique phonon de
I’exciton libre confiné (notée FXqc-LO avec FX : free exciton, QC : quantum confinement et
LO : longitudinal optical phonon). On peut noter que le pic de ’exciton libre (FX) n’apparait
pas dans ces spectres. L'évolution de l'intensité de ces pics en fonction de la température est
¢galement tres similaire a celles observées dans des études antérieures [38]. En particulier, on
observe que le pic SX s'élargit et se déplace vers les plus faibles énergies lorsque la
température augmente mais cette contribution reste toujours présente, méme a température
ambiante. Ce comportement est attribué a l'effet de confinement quantique (QC) qui apparait
pour des nanofils de petits diametres. En effet, en comparant ces résultats a ceux obtenus a
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partir de fils plus épais, Stichtenoth et al. ont montré que ce pic SX est directement associé¢ au
petit diameétre des fils ultrafins de ZnO présentant un rapport surface/volume important [38].
L’augmentation sensible de I'énergie d'activation thermique des excitons confinés est
également une caractéristique des nanofils fins. En outre, le pic FXqc-LO se déplace et
s'¢largit d'une maniére similaire. Stichtenoth et al. [38] ont supposé que cette caractéristique
peut étre attribuée a la réplique phonon de 1'exciton libre qui apparait également décalée vers
les énergies ¢levées a cause du confinement quantique. Par conséquent, l'utilisation des
mesures PL confirme la synthése de nanofils ultra-minces de ZnO de cristallinité élevée, dans
lesquels un confinement quantique peut se produire.

a) b)
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Figure IV.10 : Spectres PL en échelle logarithmique en fonction de l'énergie pour différentes
températures, acquis sur un échantillon traité dans les conditions optimales (500°C, 11 Nccm
O; et 5 minutes).

IV.6 — Conclusion

De nanofils ultra-minces d'oxyde de zinc monocristallins ont été synthétisés par 1’oxydation
d’une couche mince de zinc revétue par une couche tampon ultra-mince de cuivre et déposées
par pulvérisation. L’oxydation a ¢été réalisée en post-décharge sous vide. Une étude
paramétrique a permis de déterminer les conditions optimales de traitement : une minute de
traitement en post-décharge a une température de 500°C dans un mélange 11 Ncecm O, - 550
Ncem Ar. Tous les nanofils présentent une forme réguliere et uniforme et un rapport d'aspect
élevé avec un diameétre moyen de 6 nm pour une distribution en taille particuliérement étroite
(+ 2 nm). Ces nanofils monocristallins présentent tous la structure wurtzite hexagonal de ZnO.
Le mécanisme de croissance est basé sur la diffusion vers 'extérieur des ions zinc a travers les
joints grains et les défauts dans la couche supérieure de ZnO. La vitesse de croissance rapide
est attribuée a la présence de la post-décharge qui fournit des espéces d'oxygene actives
directement sur la surface. Cependant, la couche tampon de cuivre joue un réle majeur dans la
formation de ces nanofils en permettant des traitements a des températures supérieures a la
température de fusion du zinc. Les mesures de PL réalisées a différentes températures
présentent une importante émission UV au voisinage de la bande interdite associée a une
qualité cristalline élevée. Les spectres PL confirment également la synthése de nanofils de
Zn0O de diametres ultrafins.
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Conclusion Générale

Durant cette these, trois études ont ét€ menées sur I’oxydation simultanée des couches minces
de deux métaux associés en alliage ou en bicouches : Fe-Cu en alliage, Fe sur Cu et Cu sur Zn
en bicouches. L’oxydation est effectué¢e en post-décharge micro-ondes. Toutes les couches ont
été déposées par pulvérisation magnétron sur des substrats de silice fondue.

e Dans la premicre étude, des couches minces d’alliages Fe-Cu de compositions comprises
entre 10% et 90% Fe dans 1’alliage, ont été oxydées par micro-post-décharge micro-ondes a
pression atmosphérique. Les résultats suivants ont été établis [1] :

- L’oxydation des couches minces d’alliages Fe-Cu par une micro-post-décharge a pression
atmosphérique a conduit a 1’¢laboration de nanostructures originales de différentes
compositions chimiques. Des nanoparois, nanotours et nanofils de CuO et des nanolamelles
de Fe,O3 ont ainsi été obtenus.

- Les différentes nanostructures de CuO se répartissent radialement par rapport au centre de
I’impact de la post-décharge, ce qui indique que la transition entre les morphologies de ces
nanostructures dépend principalement du gradient de température : des nanoparois se forment
au voisinage du centre puis en se déplacant vers I’extrémité de 1’échantillon, on observe des
nanotours puis des nanofils. Pour des pourcentages de fer > 54% dans I’alliage, les
nanolamelles de Fe,Os apparaissent également au voisinage du centre et partagent ainsi les
mémes zones que les nanoparois de CuO.

- Il a été observé que les nanoparois et les nanotours présentent des domaines amorphes
intégrées dans une matrice cristalline contrairement aux nanoparois obtenues a partir du
cuivre pur qui sont homogeénes et parfaitement cristallisés. Les nanofils de CuO et les
nanolamelles de Fe,O3; ressemblent a ceux obtenus dans le cas du cuivre et du fer purs
respectivement.

- Les analyses TEM ne montrent pas d’orientation privilégiée. Quel que soit le type de
nanostructure, elles présentent toutes des directions de croissance aléatoires. Les nanofils sont
monocristallins. Les nanolamelles sont toujours bicristallines.

- Tous ces objets croissent en suivant des cinétiques paraboliques qui traduisent une limitation
par un transport diffusionnel. La diffusion est externe et conduit la formation de porosités
Kirkendall a I’interface substrat-couche métallique.

- La présence du fer dans le cuivre a conduit a séparer les éléments métalliques dans les
couches d’oxydes supérieures. Toutes les nanostructures de CuO reposent sur une couche de
CuO a croissance colonnaire. Chaque colonne de cette couche posséde approximativement le
méme diameétre que les nanostructures obtenues directement au-dessus. La croissance plus
rapide d’une seule colonne forme un nanofil. La croissance rapide de deux colonnes
juxtaposées conduit a la croissance simultanée du joint grain qui les sépare, ce qui explique la
présence d'une phase amorphe intégrée entre les deux colonnes d’une tour. Au voisinage du
centre, la température est plus élevée. Ainsi, les colonnes juxtaposées subissent une
coalescence lors de leur croissance et forment alors les nanoparois. Les nanolamelles de
Fe,Os poussent a partir de la couche de Fe,O3 sous-jacente a la couche de CuO.

- Les contraintes générées dans les couches d’oxydes jouent un role primordial dans le
mécanisme de croissance des nanostructures. Elles accélerent les processus de diffusion des

\

ions meétalliques vers la surface. Il a donc été possible de travailler a une température
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d’oxydation plus basse sans affecter la vitesse de croissance des nanostructures. La
diminution de la température de traitement favorise une croissance anisotrope des cristaux,
d’une part, et affecte la taille des grains d’oxydes formés, d’autre part. Plus la température est
basse, plus la taille des grains est petite et plus les nanostructures sont fines.

e Dans la deuxiéme ¢étude, des bicouches minces Fe sur Cu ont été oxydées par micro-post-
décharge micro-ondes a pression atmosphérique. L’épaisseur de la couche de fer varie de 50
a 900 nm tandis que celle du cuivre varie dans le sens inverse de maniere que 1’épaisseur
totale reste constante, de I’ordre de 1,2 um. Les résultats suivants ont ét¢ obtenus [2] :

- L’oxydation des bicouches minces Fe sur Cu par la micro-post-décharge a pression
atmosphérique a conduit a la croissance de motifs en forme de chenilles constituées par des
nanostructures de CuO et de Fe,Os. Ces nanostructures appartiennent aux mémes familles de
nanostructures que celles trouvées dans le cas des alliages : nanoparois, nanotours et nanofils
de CuO, et nanolamelles de Fe,O;.

- les mesures XPS ont montrées que les motifs sont plus riches en cuivre que la couche
d’oxyde superficiel de 1’échantillon qui est plus riche en fer.

- Il s’avére qu’une couche trés fine de fer (50 nm par exemple) ne peut pas empécher la
diffusion du cuivre vers la surface. Le cuivre accéde alors a la surface a travers les joints
séparant les colonnes de la couche de Cu, joints qui se poursuivent également dans la couche
mince de fer. Cependant, si la couche de fer est trés épaisse (900 nm par exemple), le cuivre
atteindra la surface plus facilement par les fissures. Dans un cas intermédiaire, par exemple
155 nm, I’acces du cuivre vers la surface se produit par une diffusion simultanée a travers les
fissures et a travers les joints.

- Les images MEB en coupe transverse ont montré que les motifs peuvent avoir des structures
internes différentes : structure de type A caractérisée par un canal central d’alimentation qui
émerge de la surface de 1’échantillon, suivi d’une croissance radiale de grains et structure de
type B caractérisée par une interface plane avec la surface de 1’échantillon (sans canal central
d’alimentation), suivie d’une croissance colonnaire d’un ensemble de gros grains.

-Deux mécanismes principaux sont en jeu pour expliquer la diffusion du cuivre vers la
surface :

- Soit le cuivre diffuse a travers des fissures et/ou a travers les joints entre les colonnes
des couches. Ce mécanisme donne naissance aux motifs de structure de type A
caractérisées par un canal central. Ces motifs sont fortement corrélés aux fissures
(diffusion dans les fissures) ou apparaissent, au contraire, sans qu’il y ait de fissures
(dans le cas d’une diffusion dans les joints).

- Soit le cuivre diffuse a travers la couche de Fe,O3, rendue perméable par I’effet de
porosités et de contraintes en tension qui fragmentent les grains en grains ultrafins.
Les motifs ¢laborés par ce mécanisme présentent une interface plane avec la surface
sans canal d’alimentation. Ces motifs apparaissent sans qu’il y ait de fissures.

- La possibilité de corréler des motifs constitués de nanostructures a des fissures ouvre de
nouvelles opportunités pour localiser ces nanostructures sur un substrat en controlant les
formes et les positions des fissures. Nous avons réussi a faire croitre des motifs localisés sur
des fissures préparées préalablement sur un échantillon.
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e Dans la troisiéme étude, des bicouches minces Cu sur Zn ont été oxydées en post-décharge
micro-ondes en flux a basse pression. L’épaisseur de la couche de cuivre est de 50 nm tandis
que celle du zinc est 950 nm. Les résultats suivants ont été obtenus [3] :

- L’oxydation des bicouches minces Cu sur Zn en post-décharge sous vide a conduit a la
synthése de nanofils ultra-minces de ZnO de diamétre moyen de 6 nm environ. Grace aux
propriétés du dispositif post-décharge, les nanofils sont répartis d’'une mani¢re homogene sur
la surface d’un échantillon de 2 cm” environ.

- La couche ultra-mince de cuivre au-dessus de la couche de zinc joue un rdle de couche
tampon. En effet, dans nos conditions de traitement, la température, comprise entre 440 et
540°C, dépasse la température de fusion du zinc (419,5°C). Donc, sans la présence d’une
couche tampon de cuivre au-dessus de la couche mince du Zn qui va permettre d’enrichir en
cuivre le zinc sous-jacent et d’élever d’autant sa température de fusion, cette dernicre
s'évapore complétement.

- Une étude paramétrique a été faite pour déterminer les conditions optimales pour lesquelles
des nanofils ultra-minces sont synthétisés. Les conditions optimales trouvées sont :
température de four de 500°C, débit d'oxygéne de 11 Ncem et durée d’oxydation en post-
décharge comprise entre 1 et 5 minutes.

- Tous les nanofils présentent une forme réguliere et uniforme et un rapport d'aspect élevé
avec un diamétre moyen de 6 nm et une distribution en taille particulierement étroite (£ 2
nm). Ils sont monocristallins et présentent la structure wurtzite hexagonale de ZnO. Les
analyses TEM ne montrent pas d’orientation privilégiée. Les nanofils présentent des
directions de croissance aléatoires.

- Le mécanisme de croissance est bas¢ sur la diffusion vers l'extérieur des ions zinc a travers
les joints de grains et les défauts dans la couche supérieure de ZnO. La vitesse de croissance
rapide est attribuée a la présence de la post-décharge qui fournit des espéces d'oxygene actives
directement sur la surface.

- Les mesures de PL réalisées a différentes températures présentent une importante émission
UV au voisinage de la bande interdite associée a une qualité cristalline élevée. Les spectres
PL confirment également la synthése des nanofils de ZnO de diameétres ultrafins, dans
lesquels un confinement quantique peut se produire.

Plusieurs perspectives sont envisageables a partir de ce travail :

- En accord avec 1’objectif principal du projet dans lequel cette thése s’inscrit, les nanofils
ultraminces de ZnO seront utilisés pour produire de 1’hydrogeéne par photolyse de I’eau.
Comme le ZnO n’absorbe que les irradiations UV du spectre solaire du fait de sa large bande
interdite (3,37 eV), il est nécessaire de modifier ces nanofils pour bénéficier d’une part plus
large du spectre solaire utile au procédé :

- L’une des solutions pourrait étre de déposer des co-catalyseurs tels que Cu,O sur les
nanofils ultraminces de ZnO. Ces co-catalyseurs formeraient avec le ZnO des
hétérojonctions dont le spectre d’absorption de 1’ensemble pourrait s’étaler dans le
visible grace a la valeur étroite de la bande interdite de Cu,O (2,1 eV). Des études
préliminaires menées en collaboration avec David Horwat (équipe Elaboration et
fonctionnalité des couches minces a I’Institut Jean Lamour) et Maud Jullien (Centre de
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Compétences Dépdt et analyse sous ultravide de nanomatériaux a I’Institut Jean
Lamour) ont permis de démontrer la possibilité de dépots conformes de Cu,O sur les
nanofils de ZnO par ALD (Atomic Layer Deposition). Des études complémentaires
sont encore nécessaires pour caractériser les jonctions obtenues.

- Une autre solution possible est de réaliser une réduction de la largeur de bande
interdite de ZnO par dopage : anionique (N, S, C, etc.), cationique (Cu, Ni, Co, Mn,
etc.) ou terre rare (Ce, Dy, Er, efc.). Le dopage peut, en effet, permettre d’augmenter la
plage d'absorption de lumicre et améliorer la photo réponse du ZnO dopé dans la
gamme de lumicre visible [4]. La premiére solution testée consistera a nitrurer les
nanofils de ZnO dans le méme réacteur directement a la fin du procédé d’oxydation,
en modifiant la composition du mélange plasmagene. La nitruration de nanofils de
ZnO a déja été observée par traitements thermiques dans I’ammoniac et ’azote
(traitement d’une heure) [5]. Le recours a la post-décharge devrait permettre de réduire
les durées de traitement de nitruration.

- Les nanofils minces de ZnO peuvent également étre utilisés pour la décontamination de
polluants sous irradiation UV. Des tests préliminaires de dégradation d’un colorant standard
(méthyl orange) ont montré une trés bonne efficacité photocatalytique de ces nanofils sous
irradiation UV par comparaison avec une couche mince de ZnO sans nanostructures en
surface.

- Au vu de I'intérét de 1’utilisation de I’hématite comme photocatalyseur pour la photolyse de
I’eau, nous envisageons d'effectuer des caractérisations photo électrochimiques (densité de
photocourant, chronoampérométrie, efficacit¢é STH, efc.) pour les nanolamelles de Fe,O;
synthétisées par micro-post-décharge. Les résultats de ces caractérisations permettront de
déterminer 1’activité photocatalytique des nanolamelles de Fe,O; obtenues afin de les
comparer aux propriétés photocatalytiques des nanostructures de Fe;O3 obtenues par d’autres
moyens de syntheses.

- Nous comptons ¢laborer grace a nos procédés d’oxydation plasma des pérovskites
photocatalytiquement actives a base d’oxyde de fer (de type LaFeO; ou SmFeOs). Les
pérovskites seront élaborées par oxydation plasma micro-ondes de films minces La-Fe et Sm-
Fe synthétisés par pulvérisation magnétron. Ces traitements plasma devraient permettre
d’obtenir des pérovskites par des traitements courts (~1 min). Les pérovskites sont apparues
récemment comme d’excellents candidats pour la décomposition photochimique de 1’eau [6] :
de nombreuses pérovskites présentent des activités photocatalytiques remarquables. Les
pérovskites sont des matériaux stables. Par ailleurs, les pérovskites a base de fer possedent des
bandes interdites relativement faibles (proche de 2,0 eV) et sont donc activables sous
irradiation UV et/ou visible, augmentant ainsi la part du spectre solaire utile au procédé.
Ainsi, Parida et al. [7] ont démontré la production d’hydrogéne avec des rendements
importants a partir de LaFeOs.
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Annexe 1 :

Les spectres standard des radiations solaires
http://www.greenrhinoenergy.com/solar/radiation/spectra.php

L’effet du passage des radiations solaires dans I’atmosphére terrestre ne se limite pas
uniquement a une diminution des intensités globales de ces radiations, I’entiéreté du spectre
étant modifiée. Par exemple, la majorité des longueurs d’ondes de hautes énergies sont filtrés
par la couche d’ozone. Cet effet de filtre est expliqué par un facteur li¢ a la turbidité (i.e.
opacité induite par la présence de maticre en suspension dans 1’air) du milieu.

Pour étre capable de comparer différents modules solaires d’éclairement, des conditions de
test standard ont été proposées. Ces conditions prennent en compte les évolutions du spectre a
différents endroits de la terre, I’intensité et la température. Les spectres standard font
référence a des emplacements génériques sur la plancte. Ils sont précédés de la mention
"AM", qui signifie "Air Mass" et suivis d'un nombre n, qui se référe a la longueur du trajet
dans l'atmosphére par rapport a la longueur la plus courte ou le soleil est a I'apex. Ce nombre
vaut approximativement :
AM —n = — ou # est I’angle du zénith.
cosf

La Commission Internationale d'Eclairage (CIE) et the American Society for Testing and
Materials (ASTM) ont publié un grand nombre de spectres standard. L origine de ces spectres
est liée a des mesures expérimentales. Les spectres sont également congus de telle sorte que le
spectre peut étre reproduit de maniére artificielle. Le tableau suivant fournit quelques
informations sur les principaux spectres standard.

Tableau Al.1 : Informations relatives aux principaux spectres standard.

Nom Standard Conditions Intensité W/m’ Commentaire
AM-0 ASTM E490 Juste a I’extérieur de 1353

I’atmosphére terrestre
AM-1 CIE Publication 85 Soleil a la verticale, 1 000

niveau de la mer,
surface horizontale

AM-1,5G ASTM G173-03 963,8 Radiation Global® - ces
(remplace ASTM Surface inclinée' de conditions représentent la
E891 et E892) 37°, zénith 48°, plein moyenne de 48 états
sud, albédo? de 0.3, adjacents des Etats unis
AM-1,5D turbidité’ de 0,29, 7683 Radiation Directe
AM-1,5G CIE température ambiante 1 000 Idem AM-1,5G ASTM E-
20°C 892. Néanmoins, le
spectre est normalisé a
1kW/m’ par simple
multiplication

1 L’inclinaison de la surface peut augmenter I’irradiance incidente ; 2 Quantité de rayonnement solaire réfléchi
par la surface terrestre ; 3 La turbidité désigne la teneur d'un fluide en matiéres qui le troublent ; 4 Radiation
Global = Radiation directe + Radiation réfléchie + Radiation diffusée

La figure Al.1 représente les spectres standard AM-0, AM-1,5G et AM-1,5D.
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Figure Al.1 : Les spectres standard AM-0, AM-1,5G et AM-1,5D.

La figure A1.2 représente les positions sur Terre des spectres standard AM-0, AM-1 et AM-
1,5G et D.

AML.5: Zenith Angle © 42N

On tilted surface (37%) w_it’rl_’_’_’_____,__
zenithangleg=48°

./E quator

AMO.

Emn} point into atmosphere:.

1,350 Wim?2
AM1.
On surface with sun in zenith:
~ 1,000 Wim2

Figure A1.2 : Les positions des spectres standard AM-0, AM-1,5G et AM-1,5D.

N.B.: 1 soleil est défini par les conditions décrites par le spectre AM 1.5 G, normalisé a 100
mW/cm? = 1000 W/m?.
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Annexe 2 :

Synthése de nanostructures d’oxyde de fer par oxydation de couches minces de
fer pur par micro-post-décharge a pression atmosphérique

Introduction :

Cette annexe présente les résultats de synthése de nanostructures d’oxyde de fer par
I’oxydation de couches minces de fer pur par la micro-post-décharge micro-ondes a pression
atmosphérique. L’oxydation des couches minces de fer pur a conduit a la synthése des
nanolamelles de Fe,O; de structure rhomboédrique. La structure cristallographique, la
composition chimique et le mécanisme de croissance de ces nanolamelles sont discutés au
chapitre 3.

Cette étude est constituée de deux parties. La premiere partie présente une étude paramétrique
des conditions de traitement. Nous avons étudié la variation de la densité surfacique des
nanolamelles de Fe,Os synthétisées en fonction de 1’épaisseur de la couche de fer, de la durée
du traitement et de la teneur en oxygene dans la post-décharge. La deuxiéme partie présente
I’analyse chimique par DRX et par SIMS des phases d’oxydes formées.

1. Etude paramétrique des conditions de traitement

1.1. Influence de I’épaisseur de la couche de fer :

Dans cette étude, seule 1’épaisseur de la couche mince de fer a été modifiée, tous les autres
parametres restant fixés : puissance micro-ondes = 100 W, durée du traitement = 2h et teneur
en oxygene = 10%.

Nous observons (figure A2.1) que quelle que soit 1’épaisseur de la couche du fer, les
nanostructures sont quasi inexistantes dans un cercle de rayon 1 mm autour du point d’impact
de la post-décharge. La densité surfacique des nanostructures atteint sa valeur maximale entre

3 et 4,5 mm, puis elle diminue entre 4,5 et 5,5 mm pour finalement s’annuler. La valeur
maximale de la densité varie typiquement entre 20 et 35 nanostructures/pum’
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Figure A2.1 : Evolution de la densité des nanostructures en fonction de la distance radiale
pour différentes épaisseurs de la couche mince de fer déposée préalablement par PVD : a)
300 nm, b) 650 nm, c) 750 nm et d) 1000 nm.

1.2. Influence de la durée du traitement :
Dans cette étude, seule la durée de traitement des échantillons a été modifiée, tous les autres

parametres restant fixés : puissance micro-ondes = 100 W, épaisseur initiale de la couche de
fer = 750 nm et teneur en oxygene = 10%.

Nous observons (figure A2.2) que, pour les faibles durées de traitement (2 et 30 minutes), la
densité surfacique maximale est faible (~ 4 nanostructures/um?). Elle augmente pour atteindre
des valeurs de 35 et 20 nanostructures/um” pour les durées de traitement de 2 h et 4 h
respectivement. Les valeurs maximales de la densité surfacique sont atteintes pour des
distances radiales comprises entre 2 et 4 mm.
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Figure A2.2 : Evolution de la densité des nanostructures en fonction de la distance radiale

pour différentes durées de traitement par micro-post-décharge : a) 2 min, b) 30 min, c) 2 h, d)
4 h.

1.3. Influence de la teneur en oxygéne dans le plasma :
Dans cette étude, seule la teneur en oxygene a été modifiée, tous les autres paramétres restant

fixés : puissance micro-ondes = 100 W, durée du traitement = 2 h et épaisseur initiale de la
couche de fer = 750 nm.

La valeur maximale de la densité surfacique est égale & 35 nanostructures/um® pour des
teneurs en oxygene de 10 et 20% (figure A2.3). Elle est sensiblement plus faible (10

2 . 7
nanostructures/um”) pour une teneur de 30%. Ces valeurs maximales sont observées pour des
distances radiales comprises entre 3 et 4,5 mm.
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Figure A2.3 : Evolution de la densité des nanostructures en fonction de la distance radiale
pour différentes teneurs en oxygene dans le plasma : a) 10 %, b) 20 % et c) 30 %.

2. Analyse chimique et structurale des phases d’oxydes

2.1. Diffraction des rayons X

La figure A2.4 montre les diagrammes de diffraction des rayons X résolus spatialement pour
une couche mince de fer pur oxydée par micro-post-décharge a pression atmosphérique.
L’¢épaisseur de la couche initiale est de 650 nm et elle est traitée durant 2 h a 10% O,. Les
diffractogrammes montrent la formation de Fe,Os de structure rhomboédrique et de Fe;O4 de
structure cubique au centre de traitement (0 mm). Les pics de Fe,O3 apparaissent au centre a
38,9 et 76,4°, tandis qu’un pic intense de Fe;O4 apparait a 35,3°. Par ailleurs, il est difficile de
déconvoluer les contributions respectives des deux phases a 41,5, 64 et 74,5°. En s’¢loignant
du centre, I’intensité des pics de Fe;O3 diminue progressivement et devient nulle vers +3 mm.
Au contraire, I’intensité des pics de Fe;O4 devient maximale a +2 mm puis elle diminue au-
dela de cette position. Un pic de Ky apparait a 31,8° correspondant au pic K, de Fe;04 a
35,3°. Ce passage de Fe,O3; a Fe;O4 montre la dépendance du degré d’oxydation avec la
position radiale par rapport au centre du traitement. Méme si la phase Fe,O3; n’apparait plus
au-dela de +2 mm, on ne peut pas conclure sur sa présence. En effet, on observe des
nanostructures de Fe,O3; jusqu’a +6 mm du centre du traitement. La phase FeO n’est pas
observée sur ces diffractogrammes, probablement a cause de sa dismutation en Fe et Fe;O4
comme discuté dans le chapitre 3.
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Figure A2.4 : Diagrammes DRX des couches d’oxydes de fer formées aprés oxydation par
MPD en fonction de la distance radiale. (Epaisseur de la couche initiale de fer 650 nm,
traitement de 2h pour une teneur en oxygene de 10%).

2.2. Analyses SIMS

La figure A2.5 représente les profils SIMS acquis en profondeur pour un échantillon d’une
épaisseur initiale de 750 nm, apres oxydation par micro-post-décharge a 10% vol. O, dans le
mélange gazeux et durant 2 h. Les profils présentés sont résolus spatialement pour montrer
I’évolution du degré d’oxydation en fonction de la distance radiale par rapport au centre de
traitement (0 mm)

De 0 a 3000 mm, deux plateaux sont observés dans les profils. Ces plateaux peuvent étre
attribués a Fe,Os pour le plateau supérieur et a Fe;O4 pour le plateau inférieur. La transition
entre ces deux phases est peu marquée a 0 et a 500 mm ou le signal est probablement perturbé
par la porosité des couches dans ces zones ou la cinétique de croissance est la plus grande.
Dans ce cas, les mesures SIMS ne peuvent pas étre utilisées pour déterminer avec précision le
rapport O/Fe. En s’¢loignant du centre (de 1000 a 3000 mm), la longueur du plateau de Fe,O3
diminue progressivement au profit du plateau de Fe;O4 indiquant ainsi la diminution du degré
d’oxydation du film radialement. De 3500 a 5000 mm, un autre plateau apparait en fin de
profil au niveau de I’interface avec le substrat en silice fondue. Ce nouveau plateau peut
indiquer la transition entre Fe;O4 et le fer métallique de la couche initiale qui n’a pas été
oxydé a ces profondeurs et pour ces distances radiales ou la température est beaucoup plus
faible (~225°C). Nous observons également la variation de 1’épaisseur du film oxydé en
fonction de la distance radiale. Plus le film est oxydé plus il est épais. Cette augmentation de
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I’épaisseur du film oxydé est due a la différence du volume molaire des oxydes de fer Fe,O3

(29,9 cm® mol™) et Fe;04 (44,5 cm® mol™) avec le volume molaire du fer métallique (7,1 cm’
mol™).
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Figure A2.5 : Evolution radiale du rapport O/Fe des intensités issues des profils SIMS en
profondeur apres traitement d’oxydation par micro-post-décharge. (Epaisseur de la couche
initiale de fer 750 nm, traitement 2h avec une teneur en oxygene de 10%).

Pour conclure, ’oxydation de la couche mince de fer pur a conduit a la croissance de
nanolamelles de Fe,Os; dont la densité¢ surfacique maximale dépend des parametres de
traitement (épaisseur de la couche initiale de fer, durée du traitement et teneur en oxygene
dans la post-décharge). On constate que la densité surfacique maximale est optimale pour une
épaisseur initiale du film de fer de 750 nm, une durée de traitement de 2h et une teneur en
oxygene comprise entre 10 et 20%. Ces conditions de traitement optimales sont sensiblement
comparables a celles obtenues pour la croissance de nanostructures de CuO lors de la thése
d’Ayman Altaweel [référence]: épaisseur initiale du film de cuivre de lum, durée de
traitement de 2h et teneur en oxygeéne de 10%. Ces résultats justifient le choix de ces
conditions pour le traitement des échantillons de Fe-Cu.
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Annexe 3 :

Résultats complémentaires sur I’analyse des nanolamelles de Fe,O;

Introduction

Dans le but de comprendre le mécanisme de croissance des nanolamelles de Fe,O3, des lames
minces ont été prélevées en utilisant un MEB / FIB (Focused lons Beam) a partir de plusieurs
¢chantillons élaborés dans différentes conditions. Les lames ont été prélevées de sorte a
pouvoir les observer en coupe transverse, 1’objectif étant de visualiser et d’analyser les grains
sous-jacents aux nanolamelles. Nous présentons ici trois lames : la lame 1 obtenue a partir
d’un échantillon de fer pur (épaisseur initiale de la couche de fer 750 nm et durée d’oxydation
30 minutes) et les lames 2 et 3 prélevées dans des échantillons constitués d’alliage Fe-Cu
(72% Fe, épaisseur initiale de la couche mince 1,3 pm et durée d’oxydation 1h). Tous les
¢chantillons ont été¢ oxydés par micro-post-décharge a pression atmosphérique avec puissance
micro-ondes de 100W et une teneur de 10 vol.% en oxygene dans le mélange plasmagéene.

1-Lame 1 : échantillon de fer pur

La lame 1 a été prélevée a partir d’un échantillon de fer pur oxydé par micro-post-décharge a
pression atmosphérique. L’épaisseur initiale de la couche mince de fer pur est de 750 nm et la
durée d’oxydation est de 30 minutes.

La figure A3.1 montre une micrographie MEB de la nanolamelle visée lors du prélévement
(figure A3.1a) et la direction de la coupe effectuée par FIB en vue de dessus (figure A3.1b).
La nanolamelle a été prélevée a 2,1 mm du centre.

Nanolamelle prélevée o

(=)
Y o ~
°¢

5 == 9% ¢
Direction ﬁ la cm‘e transverse )

par FIBs &

Figure A3.1 : a) Image MEB de la nanolamelle visée avant le prélevement. b) Image en vue
de dessus de la nanolamelle montrant la direction de la coupe transverse par FIB.

La figure A3.2a montre une image TEM de la nanolamelle apres préparation de la lame
mince. La structure globale des grains qui entourent la nanolamelle a ét¢ reconstruite en
compilant de nombreuses images TEM (figure A3.2b). Cette figure montre que la
nanolamelle est en contact avec des gros grains colonnaires en dessous et elle est entourée sur
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ses cotés par des petits grains. On comptabilise six grains (nommés G1 a G6) localisés en

dessous de la nanolamelle.
G6
G5

Figure A3.2 : a) Image TEM de la nanolamelle prélevée apres préparation de la lame. b)
Figure reconstruite de la nanolamelle et des grains qui ’entourent. Six grains (G1 a G6) sont
localisés en dessous de la nanolamelle.

b)

Nanolamelle

* Nanolamelle

La figure A3.3 représente une image haute résolution de la nanolamelle (figure A3.3a) et la
FFT correspondante (figure A3.3b). Cette image est acquise dans la partie inférieure de la
nanolamelle, prés de I’interface avec la sous-couche. La FFT montre que la nanolamelle est
constituée d’une seule phase (Fe,O; : structure rhomboédrique, carte standard PDF n°04-006-
6579), avec un axe de zone [4-41] et une direction de croissance [-2-14]
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Figure A3.3: a) Image TEM haute résolution de la nanolamelle. b) FFT acquise sur la
nanolamelle. La FFT montre que la nanolamelle est constituée de Fe,0; de structure
rhombohédrique avec une direction de croissance suivant [-2-14].

La figure A3.4b présente ’IFFT acquise sur la nanolamelle. Elle montre que la nanolamelle

est parfaitement cristallisée et présente des distances inter-planaires caractéristiques de 0,25
nm et 0,15 nm.
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Figure A3.4 : a) FFT acquise sur la nanolamelle avec les distances inter-planaires associées.
b) IFFT acquise sur la nanolamelle montrant la structure cristalline de la nanolamelle et les
distances inter-planaires caractéristiques.

La figure A3.5a représente une image de la nanolamelle et des grains G1 et G2 en haute
résolution. La FFT acquise sur le grain G1 (figure A3.5b) montre qu’il est constitué, comme
la nanolamelle, de Fe,O; de structure rhomboédrique, avec un axe de zone suivant [0-10]. La
FFT acquise sur le grain G2 (figure A3.5c) montre qu’il est constitué de la phase Fe;O4 de
structure cubique (carte standard PDF n°04-014-1682), avec un axe de zone suivant [-112].

b) Grain 1, Fe,0,

A.Z.=[0-10]
c) Grain2, Fe;0,
1:1-11

2:220
328t41.

A.Z. =[-112]

Figure A3.5 : a) Image TEM haute résolution montrant la nanolamelle et les grains GI et
G2. b) FFT acquise sur le grain 1 montrant qu’il est constitu¢ de Fe;O; de structure
rhomboédrique. c¢) FFT acquise sur le grain 2 montrant qu’il est constitué de Fe;Oy de
structure cubique.
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La figure A3.6a montre une image de la nanolamelle avec les grains G2 a G5 en haute
résolution. Les FFT acquises sur les grains G3 et G4 respectivement (figure A3.6b et c)
montrent qu’ils sont constitués de la phase Fe;O4 de structure cubique, avec des axes de zone
suivant [-1-12] et [-1-14] respectivement.

a)

b) Grain 3, Fe;0,

| Nanolamelle

Axe de zone [-i-14]

Figure A3.6 : a) Image TEM haute résolution montrant la nanolamelle et les grains G2 a G3.
b et ¢) FFT acquises sur les grains G3 et G4 respectivement, montrant qu’ils sont constitués
de Fe3;0,de structure cubique.

La figure A3.7a montre une image de la nanolamelle avec les grains G5 et G6 en haute
résolution. Les FFT acquises sur les grains G5 et G6 respectivement (figure A3.7b et c)
montrent qu’ils sont constitués de la phase Fe;O4 de structure cubique, avec des axes de zone
suivant [1-11] et [-13-4] respectivement.
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Figure A3.7 : a) Image TEM haute résolution montrant la nanolamelle et les grains G5 et
Go6. b et c) FFT acquises sur les grains G5 et G6 respectivement, montrant qu’ils sont
constitués de Fe;O,de structure cubique.

La figure A3.8b représente une cartographie de phases de la nanolamelles et des grains qui
I’entourent. La cartographie confirme les résultats obtenus par TEM haute résolution : la
nanolamelle et les petits grains qui ’entourent (par exemple G1) sont constitués de Fe,O;
(couleur rouge) tandis que les gros grains colinéaires sous-jacents sont constitués de Fe;O4
(couleur verte). Le platine observé dans la partie supérieure de la lame est représenté par la
couleur bleu. La couleur rouge au-dessus du platine correspond au carbone de la grille du
TEM. Ces résultats sont également en accord avec les résultats obtenus par DRX et par SIMS
a cette position radiale (2,1 mm du centre) : on observe une prédominance de Fe;O4 par
rapport a Fe;O3. Fe,Os est localisé en extréme surface (annexe 2).
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Nanolamelle

Figure A3.8 : a) Figure reconstruite de la nanolamelle et des grains qui |’entourent. b)
Cartographie de phases de la nanomamelle et des grains qui [’entourent. Fe;O, est
représenté en vert, Fe;Oz en rouge et Pt en bleu. Le couleur rouge au-dessus du platine
correspond au carbone de la grille TEM.

En conclusion, I’analyse de la lame 1 montre que la nanolamelle est constituée uniquement de
la phase Fe;Os de structure rhomboédrique. Elle est en contact direct avec de gros grains
sous-jacents de Fe;O4 de structure cubique et entourée sur ses cotés par de petits grains de
Fe,Os. Aucune relation d’épitaxie n’a pas pu étre clairement démontrée entre la nanolamelle
et les grains sous-jacents.

2-Lame 2 : échantillon fer-cuivre

La lame 2 a été préparée a partir d’un échantillon en couche mince d’alliage Fe-Cu (72% Fe)
d’épaisseur initiale 1,3 um, oxydé par micro-post-décharge a pression atmosphérique pendant
lh. La figure A3.9 montre une image en vue de dessus de la nanolamelle visée lors du
prélévement ainsi que la direction de la coupe transverse effectuée par FIB. Contrairement a
la lame 1 pour laquelle la nanolamelle a été prélevée latéralement, dans ce cas la coupe FIB
de la nanolamelle est effectuée suivant sa tranche.
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Figure A3.9 : Image MEB de la nanolamelle visée avant prélevement en vue de dessus et
direction de la coupe effectuée par FIB.

La figure A3.10 montre une image TEM de la nanolamelle aprées la préparation de la lame
mince. On constate que la nanolamelle est composée de deux grains avec un joint de grains
qui se propage tout au long de la nanolamelle jusqu’a son sommet.

Figure A3.10 : Image TEM de la nanolamelle dans son ensemble.

La figure A3.11a représente une image TEM haute résolution de la nanolamelle. Les figures
A3.11b et ¢ montrent les FFT acquises sur les grains droit et gauche de la nanolamelle
respectivement. Les FFT montrent que les deux grains sont constitués de la phase Fe,Os de
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structure thomboédrique. Le grain droit posséde un axe de zone suivant [1-10] avec une
direction de croissance suivant [110] tandis que le grain gauche posséde un axe de zone
suivant [2-10] avec une direction de croissance qui fait un angle de 6° avec la direction
[12-1].

=

Direction de
croissance

AZ=[2-10] 2:003
3:122

Figure A3.11 : a) Image TEM haute résolution de la nanolamelle. b et c¢) FFT acquises sur
les grains droit et gauche respectivement de la nanolamelle. Les FFT montrent que les deux
grains possedent des axes de zone différents et des directions de croissance différentes.

La figure A3.12a montre une image TEM haute résolution de la base de la nanolamelle. Le
centre de cette image a été acquise a une distance d’environ 160 nm sous la surface de
I’échantillon. On constate la présence d’un grain noté G1, situé directement sous le grain droit
de la nanolamelle. Les figures A3.12b et ¢ représentent les FFT obtenues sur le grain droit et
sur le grain G1 respectivement. L’indexation de la FFT obtenue sur le grain G1 permet de
montrer qu’il est composé de la phase Fe;O4 de structure cubique, avec un axe de zone suivant
[-1-14] et une direction de croissance suivant [311].
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Figure A3.12 : a) Image TEM haute résolution de la base de la nanolamelle montrant le
grain droit de la nanolamelle et le grain Gl situé directement en-dessous. b et ¢) FFT
acquises sur le grain droit et sur le grain G1 respectivement.

Une cartographie EDX a été effectuée pour identifier les phases d’oxyde de fer et d’oxyde de
cuivre dans la lame 2 (figure A3.13). Les figures A3.13c et d montrent que I’oxyde de cuivre
est presqu’uniquement localis¢ a la surface de I’échantillon tandis que ’oxyde de fer est
présent dans toute la profondeur de la lame. De plus, on constate que la nanolamelle est
composée exclusivement d’oxyde de fer. La ligne pointillée dans la figure A3.13¢ montre la
position de la nanolamelle.
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Figure A3.13 : Cartographie EDX de la lame 2 montrant : a) Image de la nanolamelle en
champ claire (BF = bright-field), b, ¢ et d) Abondance en oxygene, cuivre et fer

respectivement. Nous remarquons dans (c) |’absence de cuivre dans la nanolamelle et sa forte
concentration a la surface de |’échantillon.

La figure A3.14 montre ’image de la nanolamelle en champ sombre (dark field) sur laquelle
des analyses chimiques ponctuelles ont été effectuées. Ces analyses confirment les résultats
observés sur la cartographie EDX (figure A3.13) : coexistence de Fe et de Cu a la surface de

I’échantillon (point 1) et la prédominance du Fe dans la nanolamelle et dans toute la
profondeur de la lame (points 2 a 6).

163



. ) 200 @ ) View000

Type d’analyse | point 0 Fe Cu Total{Atom%)
EDS 11 54,77 20 25,22 100
EDS 2 61,04 38,35 0,61 100
EDS 3 62,12 36,85 1,03 100
EDS 4 58,57 39,44 0,99 100
EDS 5 60,3 39,21 0,49 100
EDS 6 62,82 34,07 3,12 100

Figure A3.14 : Analyses chimiques ponctuelles effectuées par EDS confirmant la coexistence
de Fe et de Cu a la surface de [’échantillon (point 1) et la prédominance du Fe dans la
nanolamelle et dans toute la profondeur de la lame (points 2 a 6).

Une étude par spectroscopie des pertes d’énergie (Electron Energy Loss Spectroscopy
(EELS)) a été également effectuée pour identifier les phases d’oxydes de fer dans la
nanolamelle. La figure A3.15 montre un profil EELS acquis le long de la nanolamelle jusqu’a
environ 400 nm sous la surface de ’échantillon. Le profil EELS montre que jusqu’a 160 nm
sous la surface de 1’échantillon, la nanolamelle est composée uniquement de la phase Fe,O;
(figure A3.15b). Plus en profondeur, on constate la présence de la phase Fe;O4 (figure
A3.15¢). La transition de phase entre Fe,Os et Fe;sO4 se manifeste dans les spectres EELS
par : la disparition du pré-pic de L3, la disparition des doubles pics de L, et le décalage du pic
L; (de ~711 eV pour Fe,O3 a ~709 eV pour Fe;04).
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Figure A3.15 : a) Image en champ sombre de la nanolamelle. b) Profil EELS acquis le long
de la nanolamelle jusqu’a 160 nm sous la surface de [’échantillon, c) Profil EELS acquis a
des profondeurs comprises entre 160 nm et 400 nm sous la surface de |’échantillon. Les
profils montrent que la phase Fe;04 n’apparait qu’au-dela de 160 nm sous de la surface de
[’échantillon.

La figure A3.16 représente une cartographie de phases de la lame 2. La cartographie confirme
les résultats observés précédemment. Une couche superficielle d’oxyde de cuivre CuO a été
identifiée, représentée en bleu (segment [AB]). La nanolamelle et toute la couche [BC]
jusqu’a une profondeur de 160 nm ont été identifiées comme Fe,Os (en rouge). Plus en
profondeur (au-dela de 160 nm) le film est composé de Fe;O4 (en vert). La couleur rose dans
la partie supérieure de la lame correspond au platine déposé lors du prélévement de la lame
par FIB. Les zones vertes observées dans la couche [AB] sont probablement due a une
perturbation de la part du logiciel dans ’analyse des clichés de diffractions. En effet, dans
cette région, on a coexistence de cuivre et de fer (figure A3.13). De plus, il est
thermodynamiquement impossible de former une phase moins oxydée au-dessus d’une phase
complétement oxydée.
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Figure A3.16 : Cartographie de phases de la lame 2 montrant la présence de CuQ (bleu), de
Fe;O; (rouge), de Fe;O4 (vert) et du platine (rose). a) Cartographie de phases, b)
Cartographie de fiabilitée, ¢) Combinaison des cartographies de fiabilite et de phases. On
constate que la nanolamelle et la couche [BC] sont composées de Fe,O; tandis que la couche
[CD] est composée de Fe;0,.

Les résultats acquis sur la lame 2 sont cohérents avec ceux obtenus sur la lame 1. La
nanolamelle est constituée de Fe,O; de structure rhomboédrique. Les grains sous-jacents sont
constitués de Fe;Oy et les grains de part et d’autre de la nanolamelle sont constitués de Fe,O3
et de CuO. Par ailleurs, la coupe de la nanolamelle suivant sa tranche a permis de montrer que
la nanolamelle est composée de deux grains avec un joint de grains qui se propage tout au
long de la nanolamelle. Aucune relation d’épitaxie n’a pas pu étre clairement démontrée entre
la nanolamelle et les grains sous-jacents.
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3-Lame 3 : échantillon de fer-cuivre

La lame 3 a été préparée dans les mémes conditions que la lame 2 pour vérifier la
reproductibilité des résultats obtenus (couche mince d’alliage Fe-Cu (72% Fe) d’épaisseur
initiale 1,3um et durée d’oxydation 1h). La figure A3.17 montre une image vue de dessus de
la nanolamelle visée pour le prélévement ainsi que la direction de la coupe transverse
effectuée par le FIB.

La direction de la coupe
. traﬁsvers'q par le FIB

»

Figure A3.17 : Image MEB en vue de dessus de la nanolamelle visée avant le prélevement.
La direction de la coupe par FIB est représentée en pointillés rouges.

La figure A3.18 montre une image TEM de la nanolamelle aprés la préparation de la lame
mince. En accord avec les résultats observés pour la lame 2, on constate que la nanolamelle
observée dans la lame 3 est également constituée de deux grains avec un joint grain qui se
prolonge le long de la nanolamelle, de sa base jusqu’a son sommet (figure A3.18b).
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TEM montrant

Figure A3.18 : a) Image TEM de la nanolamelle apres préléement. b) Image
le sommet de la nanolamelle. Nous observons le joint grain qui se propage tout au long de la
nanolamelle jusqu’a son sommet.

L’observation de la nanolamelle montre que les deux grains de la nanolamelle sont
désorientés 1’un par rapport a I’autre. Aprés I’orientation en axe de zone du grain droit, nous
avons ¢été obligés d’incliner le porte échantillon d’environ 10° -suivant a (goniométre)- pour
retrouver 1’orientation du grain gauche en axe de zone. Il n’est donc pas possible d’analyser
leurs structures cristallographiques simultanément contrairement au cas de la lame 2. Chaque
grain est ainsi orienté et analysé séparément. Les figures A3.19a et b montrent des images
TEM haute résolution de la nanolamelle dans lesquelles les grains gauche et droit sont
orientés suivant I’axe Z (axe du faisceau d’électron) respectivement. Les figures A3.19¢c et d
montrent les FFT acquises sur ces grains respectivement. On constate que les grains gauche et
droit de la nanolamelle sont composés de la phase Fe,Os de structure rhomboédrique, avec les
mémes axes de zone [100] et les mémes directions de croissance [0-10] contrairement au
résultat observé dans la lame 2 ou les deux grains possédent différents axes de zones et
différentes directions de croissances.
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Figure A3.19 : a et b) Images TEM haute résolution de la nanolamelle dans lesquelles les
grains droit et gauche sont orientés suivant [’axe Z respectivement. c¢ et d) FFT acquises
respectivement sur les grains droit et gauche de la nanolamelle. Les FFT montrent que les
grains sont composés de Fe;0; de structure rhomboédrique et ils possédent la méme direction
de croissance [0-10].

La figure A3.20a montre une image TEM haute résolution de la base de la nanolamelle avec
les grains qui I’entourent. Pour montrer la structure globale de ces grains, une figure de la
nanolamelle avec les grains qui ’entourent a été reconstruite en compilant de nombreuses
images TEM (figure A3.20b). La base de la nanolamelle est en contact avec six grains
distincts, nommés G1 a G6.
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Figure A3.20 : a) Image TEM de la base de la nanolamelle et des grains qui l’entourent. b)
Figure reconstruite de la nanolamelle et des grains qui [’entourent.

La figure A3.21a montre une image TEM haute résolution de la base de la nanolamelle avec
les grains G1, G2, G5 et G6. Les figures A3.21b et c représentent les FFT acquises sur les
grains G1 et G2 respectivement. Les grains G1 et G2 sont composés de la phase Fe;O4 de
structure cubique, avec des axes de zone [1-58] et [2-31] respectivement.

¥
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Figure A3.21 : a) Imagé EM haute résolution montrant la nanolamelle et les grains G1, G2,

G5 et G6. b et c) FFT acquises sur les grains G1 et G2 respectivement montrant qu’ils sont
constitués de Fe;0,de structure cubique.

La figure A3.22a montre une image TEM haute résolution de la nanolamelle avec les grains
G3 et G4. L’indexation des FFT acquises sur ces grains (figure A3.22b et c) confirme qu’ils
sont constitués de la phase Fe;O4 de structure cubique, avec des axes de zone [1-1-2] et [1-56]
respectivement.
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Figure A3.22: a) [mage‘T EM haute résolution montrant la nanolamelle et les grains G3 et
G4. b et ¢) FFT acquises sur les grains G3 et G4 respectivement montrant qu’ils sont
constitués de Fe;O,de structure cubique.

La figure A3.23a montre une image TEM haute résolution de la base de la nanolamelle avec
les grains G1, G2, G5 et G6. Comme précédemment, la FFT acquise sur le grain G5 (figure
A3.23b) montre qu’il est composé de la phase Fe;O4 de structure cubique. Deux axes de zone
ont été observés suivant [1-1-2] et [012], probablement a cause de la superposition de deux
grains a cette position. En revanche, I’indexation de la FFT acquise sur le grain G6 (figure
A3.23c) met en évidence le fait qu’il est constitué de Fe,O3 de structure rhomboédrique avec
un axe de zone suivant [1-41].

171



b) Gs.Fe;0,

A.Z.=[1-1-2]

1: 02-1

4:-40 O

5:-42-1
A.Z.=[012]

A.Z.=[1-41]

Figure A3.23 : a) Image TEM haute résolution de la nanolamelle et des grains GI1, G2, G5 et
Go. b) FFT acquise sur le grain G5 constitué de Fe;Oy4 de structure cubique. c¢) FFT acquise
sur le grain G6 constitué de Fe;O; de structure rhomboédrique.

L’analyse de la lame 3 montre des similitudes avec les résultats de la lame 2, en ce qui
concerne la composition de la nanolamelle et des grains sous-jacents. La nanolamelle est
constituée de la phase Fe,Os et les grains sous-jacents sont constitués de Fe;O4. En revanche,
la lame 3 montre que les deux grains de la nanolamelle sont désorientés de 10° I’un de 1’autre
et ils possedent des directions de croissance identiques, contrairement a la lame 2 pour
laquelle une direction de croissance identique des deux grains de la nanolamelle n’est pas
clairement établie. Enfin, comme pour les deux lames précédentes, nous n’avons pas pu
mettre en évidence 1’existence des relations d’épitaxie entre la nanolamelle et les grains sous-
jacents.
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Annexe 4 :

Synthese de nanofils de ZnO par oxydation par micro-post-décharge a pression
atmosphérique

Introduction

Nous présentons ici les résultats de syntheése de nanofils de ZnO par le dispositif de micro-
post-décharge micro-ondes a pression atmosphérique. Cette étude est constituée de deux
parties. La premicre partie présente les résultats de synthése des nanofils de ZnO par
oxydation de couches minces de Zn métallique déposées préalablement par pulvérisation
magnétron. La deuxieme partie présente la synthése des nanofils de ZnO par oxydation de
bicouches minces de Cu sur Zn.

1-Syntheése des nanofils de ZnO par oxydation de couches minces de Zn métallique par
micro-post-décharge micro-ondes a pression atmosphérique

Des couches minces de Zn métallique, déposées par pulvérisation magnétron, ont été oxydées
par micro-post-décharge micro-ondes a pression atmosphérique dans différentes conditions de
traitement. Quelles que soient les conditions de traitement, les images MEB montrent que
seuls quelques paquets de fils de ZnO ont été élaborés aléatoirement sur des zones localisées
(Figures A4.1): la densité des nanostructures synthétisées est particulierement faible par
comparaison avec les résultats obtenus dans des conditions similaires a partir de fer pur ou de
cuivre pur.

[ 8

gn  Det WD |——ro 1;m
000x TLD 4.1

Figure A4.1: Images MEB acquises sur un échantillon de Zn métallique oxydé par micro-
post-décharge a pression atmosphérique, (durée du traitement = 2h et teneur en oxygeéne =
10%). a) Zone sans fils, b) Zone présentant des paquets de nanofils de ZnO, c)
Agrandissement d’un paquet de fils de ZnO.

L’objectif principal a donc été de trouver des conditions permettant d’augmenter sensiblement
la densité des nanostructures de ZnO formées. L’une des voies testées a été le dépdt d’une
fine couche de cuivre (typiquement 50 nm) a la surface du zinc, le cuivre étant connu pour
étre un bon catalyseur de la croissance de nanofils de ZnO.

2-Synthése des nanofils de ZnO par oxydation des bicouches minces Cu sur Zn par
micro-post-décharge micro-ondes a pression atmosphérique

En 2003, Li et al. [1] ont synthétisé des nanofils de ZnO par le mécanisme de croissance VLS
(Vapeur-Liquide-Solide) en utilisant le cuivre comme catalyseur. Ils ont montré que le
diamétre des fils synthétisés dépend de I’épaisseur de la couche mince de cuivre. Il est
important de noter que ces €laborations sont effectuées a relativement hautes températures
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(850 a 950°C) et aboutissent généralement a la présence d’une nanoparticule de cuivre au
sommet des nanofils de ZnO. La synthése de nanofils de ZnO en présence de cuivre est
¢galement observée a températures modérées. Ainsi, Yuan et al. [2] ont montré que
I’oxydation thermique d’une feuille de laiton (alliage Cug7Zn3) a des températures comprises
entre 300 et 450°C, a conduit a la croissance de nanofils de ZnO au-dessus d’une couche de
Zn0. La diffusion de Zn vers la surface s’effectue a travers les joints de grains puis elle est
suivie d’une diffusion surfacique pour former les nanofils, le zinc ayant une affinité avec
I’oxygene supérieure au cuivre.

L’utilisation du cuivre comme catalyseur par Li ef al. et la croissance des fils de ZnO a partir
de I’oxydation du laiton par Yuan et al. nous ont ainsi orienté vers 1’utilisation du cuivre pour
augmenter la densité surfacique des nanofils de ZnO synthétisés par notre dispositif. Plusieurs
configurations de mélanges Cu-Zn et de bicouches Cu/Zn ont été testées. Les résultats
optimaux ont ¢été obtenus dans le cas du dépot d’une couche mince de cuivre (50 a 100 nm)
sur une couche épaisse de Zn (900 a 950 nm). La figure A4.2 montre I’aspect de la surface
d’un échantillon de configuration 100 nm de Cu sur 900 nm Zn avant et apreés oxydation. Un
masque a été utilisé durant le dépot de la couche mince de cuivre pour créer simultanément
des zones avec et sans cuivre : la zone sombre correspond a la région ou le cuivre (100 nm) a
été déposé sur le zinc a travers les ouvertures du masque. L’échantillon a été oxydé par micro-
post-décharge a pression atmosphérique pendant 2 h, avec une teneur en oxygéne de 10%
dans le plasma. L’image A4.2.a montre la surface de I’échantillon avant oxydation et I’'image
A4.2.b montre la surface de I’échantillon apres oxydation.

Figure A4.2 : Images MEB de la surface de I’échantillon en bicouche (100 nm Cu sur 900 nm
Zn) en utilisant un masque. a) Surface de I’échantillon avant oxydation. Les zones sombres
correspondent aux zones avec dépot de 100 nm de Cu. b) Surface de [’échantillon apres
oxydation par micro-post-décharge a pression atmosphérique pendant 2 h.

Les images MEB a haute résolution acquises sur I’échantillon aprés oxydation montrent que
la densité surfacique des nanofils de ZnO est beaucoup plus grande sur les régions avec cuivre
que dans les zones sans cuivre (Figure A4.3).
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Figure A4.3 : a) Image MEB montrant la différence de densité surfacique des nanofilssur une
zone frontiere du masque : a gauche, avec dépot de cuivre et a droite, sans dépot de cuivre. b
et ¢) Images agrandies dans les zones avec et sans cuivre, respectivement.

La figure A4.4 montre 1’évolution de la morphologie des nanofils synthétisés en fonction de la
distance radiale pour un échantillon bicouche (50 nm Cu sur 950 nm Zn) oxydée durant une
durée de 2 h avec une teneur en oxygene de 10%. Du fait du fort gradient thermique qui
caractérise le dispositif de micro-post décharge a pression atmosphérique, la morphologie des
nanofils varie en se déplacant du centre du traitement vers ’extrémité de 1’échantillon. Au
centre du traitement, on constate la présence de nanofils courts et épais en faible densité. A 1
mm du centre, la densité devient importante et les nanofils sont plus minces et plus longs, puis
a 2mm, les fils deviennent localisés et ramifiés sous forme de micro-arbres (figure A4.5).
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Figure A4.4 : Images MEB acquises sur un échantillon de 50 nm Cu sur 950 nm Zn oxydé
par micro-post-décharge a pression atmosphérique, (durée du traitement = 2h et teneur en
oxygeéne = 10%). Les images montrent l’évolution de la morphologie des nanofils en fonction
de la distance radiale. a) centre du traitement, b) a +1 mm et c¢) a +2 mm.
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Figure A4.5: Image MEB en coupe transverse montrant les micro-arbres constitués de
nanofils formés a 2mm du centre du traitement.

Il est important de signaler que les nanofils fins observés vers 1 mm du centre du traitement
ne sont pas obtenus de facon parfaitement reproductibles : ils sont parfois présents sur une
surface extrémement réduite, parfois obtenus sur une zone non-symétrique par rapport a
I’impact de la post-décharge ou encore parfois totalement absents de la surface de
I’échantillon apres traitement. Toutefois, dans le but de reproduire ces nanofils fins de ZnO
sur de grandes surfaces et avec une densité homogene, nous avons choisi d’utiliser un
dispositif de flux de post-décharge a pression et a température contrdlées et de rechercher les
conditions permettant leur syntheése par une étude paramétrique (chapitre 4). Ce flux de post-
décharge est capable d’oxyder la surface de 1’échantillon d’une maniére homogene sur
plusieurs cm”. Connaissant approximativement les conditions de synthése locales de ces
nanofils, notamment la température locale a 1 mm du centre (estimée a environ 500°C sur la
face en contact avec la post-décharge) et la concentration des especes actives, il a été possible
de transposer ces conditions dans le dispositif de flux de post-décharge et de produire, de
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fagon reproductible, une surface uniformément recouverte de nanofils de ZnO sur plusieurs
2
cm”.
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Elaboration de nanostructures d’oxydes métalliques par post-décharge micro-ondes
pour la photolyse de I'eau

Durant cette thése, des couches minces de fer, de fer-cuivre et de cuivre-zinc déposées par
pulvérisation magnétron ont été¢ oxydées par des post-décharges plasma pour synthétiser des
nanostructures d’oxydes métalliques. L’oxydation par post-décharge permet un abaissement
de la température par rapport a l’oxydation thermique dans la mesure ou I’oxygene
moléculaire est excité ou dissoci€, ce qui fournit des espéces plus réactives comme I’oxygene
singulet ou l’oxygeéne atomique. Cette oxydation a température modérée favorise une
croissance anisotrope des cristaux. L’oxydation de couches minces de Fe-Cu a conduit a la
croissance de nanolamelles de Fe,Os et de nanoparois, nanotours et nanofils de CuO. La
distribution surfacique de ces nanostructures dépend de la température d’oxydation, de la
concentration des espéces réactives et de la composition initiale de la couche mince.
L’oxydation de couches minces de Cu-Zn a conduit a la croissance de nanofils ultra-minces
de ZnO dans lesquels un confinement quantique peut se produire. Les nanostructures obtenues
ont été caractérisées par différentes techniques (microscopies électroniques, diffraction des
rayons X et spectrométrie de masse des ions secondaires). Les mécanismes de croissance de
ces nanostructures sont basés sur le role des contraintes, de la température, de la concentration
des especes réactives ainsi que sur l’influence de la taille des grains sous-jacents. Les
nanostructures d’oxydes métalliques obtenues serviront comme photocatalyseurs pour
produire de I’hydrogéne par photolyse de I’eau. Par ailleurs, les nanofils ultra-minces de ZnO
serviront de photocatalyseurs pour la purification de I’eau.

Mots clés : post-décharge plasma micro-ondes, nanostructures d’oxydes métalliques,
photolyse de I’eau, photocatalyseurs.

Elaboration of metallic oxide nanostructures by microwave plasma afterglow for water
splitting

In this manuscript, metallic oxide nanostructures were synthesized by the oxidation of iron,
iron-copper and copper-zinc thin films by means of a plasma afterglow. Thin films were
deposited by magnetron sputtering. The use of plasma afterglows allows a lowering of the
temperature compared with the thermal oxidation conditions, given that molecular oxygen is
excited or dissociated, which provides more reactive species such as singlet oxygen or atomic
oxygen. This oxidation at moderate temperature promotes anisotropic crystal growth. The
oxidation of iron—copper thin films leads to the synthesis of Fe,Os nanoblades and CuO
nanowalls, nanotowers and nanowires. The surface distribution of these nanostructures
depends on the oxidation temperature, the concentration of the reactive species and the initial
composition of the thin layers. The oxidation of copper-zinc thin films leads to the synthesis
of ultra-thin ZnO nanowires in which quantum confinement could occur. As-grown
nanostructures were characterized by various techniques (electron microscopy, X-ray
diffraction and secondary ion mass spectrometry). The growth mechanisms described for
these nanostructures relies on the role of stress, temperature, reactive species concentration
and on the effect of underlying grain size. As-synthesized nanostructures will serve as
photocatalysts to produce hydrogen by water splitting. In addition, ultra-thin ZnO nanowires
will also serve as photocatalysts for water purification.

Keywords: Microwave plasma afterglow, metallic oxide nanostructures, water splitting,
photocatalyst.
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